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Kurzfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein neuer Prozess zum Wachstum von
relaxierten Germaniumfilmen auf Silizium (001)-Substraten entwickelt,
der Tieftemperaturepitaxie mit der Beschichtung mit einer Submonolage
Kohlenstoff und einer anschliefenden Temperung bis 650 °C kombiniert.
Der zunéchst sehr komplexe Mehrstufenprozess wurde im Rahmen dieser
Arbeit optimiert und dabei der Einfluss verschiedener Prozessparameter
analysiert.

Dieser Prozess ist fiir Wachstumstemperaturen Tz < 250 °C geeignet.
Interessanterweise erzeugt dieser Prozess glatte relaxierte Germaniumfilme
sowohl nach Abscheidung amorphen Materials (T = 40 °C), nach dem
Wachstum eines rauen, teil-amorphen (T = 50 °C) als auch nach dem
Wachstum eines glatten Germaniumfilms (7T = 150 °C).

Eine Erhchung der Schichtdicke fiihrt zu einer Erhohung des maximal
erreichten Relaxationsgrads. Dabei ist der grundsétzliche Verlauf der
Relaxation nicht schichtdickenabhéngig sondern charakteristisch fiir eine
bestimmte Wachstumstemperatur. Die fiir vollstindige Relaxation notige
Schichtdicke nimmt mit héherer Wachstumstemperatur zu.

Es konnte gezeigt werden, dass die Submonolage Kohlenstoff nicht nur die
Inselbildung beim Tempern verhindert, sondern auch die Defektausbrei-
tung sowohl von Versetzungen als auch von Stapelfehlern beeinflusst. Des
Weiteren scheint sie die Interdiffusion bei anschlielenden Temperungen
oberhalb von 850 °C abzuschwiéchen.

Im Vergleich zu Surfactant-modifizierter Epitaxie (SME) mit Antimon
weisen die Proben in Rontgenuntersuchungen geringere Halbwertsbreiten
und somit Defektdichten auf. Es konnten geschlossene Germaniumfilme
mit Schichtdicken von unter 15 nm mit Relaxationsgraden von fast 90%
mittels Kohlenstoff-unterstiitzter Epitaxie hergestellt werden, wahrend
SME-Filme mit nominell gleicher Dicke nicht glatt sind.

Die Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie bietet somit die Moglichkeit durch
gezielte Wahl der Wachstumsparameter glatte relaxierte Germaniumfilme
mit beliebigen Schichtdicken direkt auf Si(001) Substraten zu wachsen.
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Abstract

In this work, a new approach called carbon-mediated epitaxy for germa-
nium growth on Si(001) substrates is presented. A multi-step process of
low-temperature epitaxy followed by the deposition of a submonolayer
of carbon and subsequent annealing up to 650 °C was developed. By
investigating the influence of several growth parameters the multi-step
process was heavily optimized.

Growth temperatures T < 250 °C can be used with this new approach.
After growth, the Ge films are fully amorphous (T = 40 °C), rough
and partially amorphous (T = 50 °C) or smooth and crystalline (T =
150 °C). Despite their different initial conditions, all films are smooth and
relaxed after annealing.

The degree of relaxation increases with layer thickness. The relaxation
progress is characteristic for each growth temperature. The layer thickness
needed for achieving full relaxation increases with growth temperature.

Carbon is not only preventing the formation of islands but influencing
defect propagation of dislocations and stacking faults. In addition, the
interdiffusion of Si into Ge seems to be reduced by the submonolayers of
carbon during heat treatment at 850 °C.

The full width at half maximum determined by x-ray diffraction of samples
grown by carbon-mediated epitaxy and thus the defect density is lower
compared to samples grown by surfactant-mediated epitaxy (SME) with
antimony. With this new approach, samples with thicknesses below 15 nm
were grown with degrees of relaxation of about 90%, whereas SME-films
of the same nominal thickness are very rough.

Carbon-mediated epitaxy can be used to achieve smooth relaxed Ge-films
with arbitrary thicknesses directly on Si(001) substrates.

Schlagworter: Germanium, Kohlenstoff, Tieftemperaturepitaxie

Keywords: germanium, carbon, low-temperature epitaxy
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1 Einleitung

Als Clemens Winkler 1886 das Germanium entdeckte [1], konnte er noch
nicht ahnen, dass dieses Element etwa 60 Jahre spiter mit der Her-
stellung des ersten Transistors [2] das Informationszeitalter einleiten
wiirde.[3] Erst einige Jahre spéter wurden auch Silizium-basierte Transis-
toren vorgestellt.[4] Obwohl auch die erste integrierte Schaltung [5] (engl.:
integrated circuit, IC) auf der Verwendung von Germanium basierte,
begann nur wenige Monate spéter durch ein Patent fiir Si-ICs [6] der
Siegeszug der Siliziumtechnologie aufgrund der hohen Verfiigbarkeit, der
geringen Kosten aber vor allem aufgrund des als Isolator verwendbaren
Siliziumdioxids.[7]

Auch wenn Silizium als Halbleitermaterial fiir integrierte Bauelemente
dominierte, fand Germanium durch die Entwicklung von Heterobipo-
lartransistoren (engl.: heterojunction bipolar transistor, HBT) [8], die
iiberwiegend durch Silizium-Germanium Verbindungen realisiert wurden,
erneut breite Anwendung.[9, 10, 11]

Durch stetige Strukturverkleinerungen [12] musste bei Metall-Oxid-Halb-
leiter-Feldeffekttransistoren (engl.: metal-oxide-semiconductor field effect
transistor, MOSFET) eine Umstellung des Isolatormaterials von Silizium-
dioxid auf sogenannte High-K Dielektrika erfolgen.[13] Da der Hauptgrund
fiir die Nutzung von Silizium nun hinféllig war, wurde nach neuen Kanal-
materialien gesucht. In der INTERNATIONAL TECHNOLOGY ROADMAP
FOR SEMICONDUCTORS (ITRS) wird Germanium als mdogliches Kanalma-
terial fiir den Zeitraum ab 2018 in Erwigung gezogen.[14] Aufgrund der
deutlich héheren Elektronenbeweglichkeit 11, = 3900 cm?/Vs [15] und Lo-
cherbeweglichkeit p1, = 1800 cm?/Vs [16] im Vergleich zu Si, kdnnen mit
Ge besonders schnelle Transistoren realisiert werden.[17, 18] Durch ver-
schiedene Wachstumsverfahren wie Surfactant-modifizierte Epitaxie [19],
Wachstum auf Si;_,Ge,-Puffern [20, 21}, Epitaxie von Ge;_,Cy Filmen
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[22, 23], selektives Wachstum [24], sowie der Nutzung von Wasserstoff-
temperungen [25] konnten bereits hochwertige integrierte Ge-MOSFETs
demonstriert werden.

Auch im Bereich der Optoelektronik findet Germanium immer mehr
Anwendung. Aufgrund der deutlich besseren Absorptionseigenschaften
im nahen Infrarotbereich im Vergleich zu Si oder GaAs [26, 27, 28, 29],
eignet sich Germanium besonders fiir die Herstellung von Photodetek-
toren. Verschiedene Gruppen konnten bereits schnelle Metall-Halbleiter-
Metall-(MSM-)Detektoren [30, 31, 32, 33], pn-Photodioden [34] sowie
pin-Detektoren [35, 36, 37, 38, 39] realisieren. Hierbei konnten Bandbrei-
ten um 40 GHz demonstriert werden.[40, 41] Auch besonders empfindliche
Ge-Avalanche-Dioden sind moglich.[42] Bereits heute lassen sich durch die
Verwendung von Germanium-Photodetektoren monolithisch integrierte
Receiver [43, 44] und Transceiver [45] fiir Telekommunikationsanwendung-
en herstellen.

Aufgrund der geringen Gitterfehlpassung zu GaAs eignet sich Germani-
um als Substratmaterial fiir GaAs-basierte Optoelektronik. Verschiedene
Konzepte fiir das Wachstum diinner virtueller Ge-Substrate auf Silizi-
um konnten bereits demonstriert werden.[46, 47, 48, 49] Dies ermdglicht
die Integration der heutzutage meist diskret ausgefithrten III-V-Laser
in die Siliziumtechnologie. Doch auch im Bereich der Germaniumlicht-
quellen gibt es deutliche Fortschritte. So konnten nicht nur Ge-basierte
integrierte Leuchtdioden [50] realisiert werden, auch das Ziel eines inte-
grierten Germanium-Lasers scheint erreichbar.[51] Des Weiteren bieten
sich durch virtuelle Substrate auch neue Moglichkeiten im Bereich der
Photovoltaik.[52]

In diesem Zusammenhang sind auch die Forschungen auf dem Gebiet
der Germanium-Zinn-Verbindungen zu nennen.[53] Theoretische Berech-
nungen zeigen, dass durch die Zugabe von Zinn eine Verschiebung zu
einem direkten Bandiibergang in Germanium stattfindet und sich so-
mit neue optische Moglichkeiten erdffnen.[54] Auch fiir Photodetektoren
finden GeSn-Verbindungen Anwendung [55, 56], da das Ansprechvermo-
gen im Vergleich zu reinem Germanium besser ist.[55] Da gleichzeitig
auch die Ladungstragerbeweglichkeiten erhoht werden [57], sind auch



Hochbeweglichkeits-MOSFETS realisierbar.[58, 59]

Dieser kurze Uberblick zeigt, wie sehr Germanium sich fiir die verschie-
densten Anwendungen eignet. Allen gemeinsam ist die Notwendigkeit von
qualitativ hochwertigen Germaniumschichten auf Siliziumsubstraten. Im
Folgenden soll ein Uberblick iiber die aktuell gingigen Verfahren gegeben
werden, mit denen Germaniumfilme auf Silizium erzeugt werden.

Der klassische Ansatz ist die Verwendung von gradierten Si;_,Ge, Puffer-
schichten.[60, 61] Hierbei wird die Gitterfehlpassung sukzessive durch
Erhohung der Germaniumkonzentration iiberwunden. Die Grenzflichen
zwischen den Pufferschichten verhindern hierbei die Ausbreitung von
Durchstofiversetzungen.[62, 21] Nachteilig ist, dass hidufig mehrere Mikro-
meter dicke Puffer gewachsen werden miissen.

Durch die Verwendung von Tieftemperaturepitaxie (engl.: low-temperature
epitaxy, LTE) wird die Inselbildung bei Wachstumstemperaturen um
300 °C weitestgehend unterdriickt. Durch anschlieendes zyklisches Tem-
pern kann die zunéchst hohe Zahl an Durchstofiversetzungen reduziert
werden.[63] Allerdings nimmt mit der Temperatur auch die Interdiffusion
von Si ins Ge zu, so dass bereits Temperaturen von 750 °C ausreichen,
um zu einer Vermischung an der Grenzflache zu fiithren.[64]

Bei noch tieferen Temperaturen kommt es zur Ausbildung der amorphen
Phase. Die kristalline Struktur bildet sich erst in anschliefenden Temper-
prozessen, die zu einer Kristallisation fiihren. Diese Art des Wachstums
wird als Festphasenepitaxie (engl.: solid phase epitaxy, SPE) bezeich-
net. Haufig wird bei SPE auf Surfactants (surfactants = surface active
agents) zuriickgegriffen, um eine Inselbildung bei der Kristallisation zu
vermeiden.[65, 66]

In der Surfactant-modifizierten Epitaxie (engl.: surfactant-mediated epi-
taxy, SME) beeinflussen zusétzlich verwendete Materialien das Wachstum
und Unterdriicken die Inselbildung.[67, 68, 69, 70, 71] Durch das Ko-
Verdampfen von Germanium und des Surfactants findet beim Wachstum
gleichzeitig eine Dotierung des Films statt. Diese Hintergrunddotierung
kann im Bereich von 10'6 cm—2 liegen.[72] Eine Hintergrunddotierung
fithrt zu vermehrter Streuung und somit zu einer Verringerung der La-
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dungstrigerbeweglichkeiten und sollte deshalb vermieden werden. Um
intrinsische Germaniumfilme zu erzeugen, miissten die klassischen Sur-
factants Sb und As durch ein Material ersetzt werden, dass Germanium
nicht dotiert und gleichzeitig die Bildung von Inseln unterdriickt.

Die Verwendung von Kohlenstoff kénnte eine Losung fiir dieses Problem
sein. Die erste Anforderung, Germanium nicht zu dotieren, erfiillt Kohlen-
stoff aufgrund seiner isoelektronischen Eigenschaften. Ob Kohlenstoff auch
die Inselbildung unterdriickt, ist nicht ganz so eindeutig zu beantworten.
Bisher wurde C vermehrt im Bereich der Quantenpunkte verwendet, um
die Inseldichte, -grofie und -form einzustellen.[73, 74, 75, 76, 77, 78, 79]
Der Kohlenstoff reduziert hierbei die kritische Schichtdicke beim Wachs-
tum von Germanium und fithrt somit schneller zur Inselbildung.[80] Unter
geeigneten Wachstumsbedingungen ist durch die Vorbelegung mit Kohlen-
stoff direktes Volmer-Weber Wachstum moglich.[79, 81] Das Wachstum
auf Kohlenstoff-bedeckter Siliziumoberflache ist somit nicht geeignet,
glatte Germaniumfilme zu erzeugen.

Ohne Kohlenstoffvorbelegung konnten jedoch metastabile Ge,—,C, Ver-
bindungen mit Molekularstrahlepitaxie (engl.: molecular beam epitaxy,
MBE) [82, 83, 84] und chemischer Gasphasenabscheidung (engl.: che-
mical vapor deposition, CVD) [22] hergestellt werden. Der eingebaute
Kohlenstoff kann hierbei die Versetzungsausbreitung beeinflussen, was
in Si;_z—yGe,C, Schichten zu einer Verringerung der Dichte von Durch-
stoversetzungen um zwei Groflienordnungen im Vergleich zu Si;_,Ge,
Schichten fithrt.[60]

In Si/Ge-Heterobipolartransistoren sorgt Kohlenstoff dafiir, dass die Do-
tierprofile auch bei hohen Temperaturen erhalten bleiben.[85] Ge;—,C,
Filme konnten auch bereits in MOSFETSs erfolgreich eingesetzt werden.[22,
23]

Die Verwendung von Kohlenstoff beim Germaniumwachstum hat jedoch
nicht nur Vorteile. Es konnte gezeigt werden, dass sich mit zunehmender
Kohlenstoffkonzentration die optische Bandliicke erhoht.[83, 84] Auch
fithrt bei Siy_,_,Ge,C, Schichten eine erhthte Kohlenstoffkonzentration
von etwa 4% zu einer erhohten Stapelfehlerdichte und ab etwa 11% zum
Wechsel von kristallinem Wachstum zu amorpher Beschichtung.[86]



Obwohl es bereits eine Vielzahl von Verfahren gibt, die ein Wachstum von
Ge auf Si erméglich, leiden sie unter den oben genannten Nachteilen. Im
Rahmen dieser Arbeit wurde deshalb ein neues Verfahren zum Wachstum
von relaxierten Germaniumfilmen auf Silizium (001)-Substraten entwickelt,
das Tieftemperaturepitaxie mit der Beschichtung mit einer Submonolage
Kohlenstoff und einer anschliefenden Temperung kombiniert. Der Einfluss
der Wachstumstemperatur, der Temperung, der Schichtdicke sowie der
Kohlenstoffbedeckung wird ausfiihrlich diskutiert. Durch die Verwendung
von Kohlenstoff findet keine Hintergrunddotierung statt. Weiterhin wird
gezeigt, dass der Kohlenstoff nicht nur die Inselbildung unterdriickt,
sondern auch die Defektausbreitung beeinflusst.

Dass Germanium auch iiber 120 Jahre nach der Entdeckung noch immer
Herausforderungen bereithélt, ist vielleicht nicht so iiberraschend, denn
allein die ,,Ausfindigmachung desselben brachte [...] grosse Schwierigkeiten
und peinigende Zweifel mit sich® [1].



2 Germaniumepitaxie auf Silizium

In den folgenden Unterkapiteln wird zunéchst kurz auf die Grundlagen
der Heteroepitaxie eingegangen, um anschliefend Aspekte wie thermische
Ausdehnung, Relaxation, Defekte und Diffusion konkret fiir den Fall von
Germanium und Silizium zu erldutern.

2.1 Heteroepitaxie

Als Epitaxie bezeichnet man das geordnete Wachstum eines Materials auf
einem kristallinen Substrat. Sind Schicht- und Substratmaterial identisch
handelt es sich um Homoepitaxie. Unterscheiden sich die verwendeten
Materialien spricht man von Heteroepitaxie. Wie perfekt dieses Wachstum
ist, hdngt von verschiedenen Faktoren wie der Kristallstruktur oder der
Gitterfehlpassung f ab, die durch die unterschiedlichen Gitterkonstanten
a; des Films und des Substrats hervorgerufen wird.

aSub

Beim epitaktischen Wachstum treten eine Vielzahl von Oberflichenprozes-
sen auf, die in Abbildung 2.1 dargestellt sind. Das zu wachsende Material
wird zunéichst auf der Oberfliche adsorbiert. Die Adsorbate kénnen sich
auf der Oberflache bewegen und dort neue Keime bilden. Weiterhin kommt
es zum Einbau an Stufenkanten sowie in bereits vorhandene Inseln. Ein
zusitzlicher Effekt ist die Reifung von Inseln, bei der das energetisch
ungiinstige Verhéltnis von Oberfliche zu Volumen von kleinen Inseln zu
Materialtransport fithrt und somit gréflere Inseln auf Kosten der kleineren
wachsen.[88] In Abhéngigkeit der Temperatur kann es mit einer gewis-
sen Wahrscheinlichkeit auch wieder zu einer Desorption der Adsorbate
kommen.



2.1 Heteroepitaxie

Adsorption Adsorption
= Desorption .
Einbau Oberflachen-
. Nukleation in Inseln Reifung migration
Stufeneinbau
o ol el ‘ _ [ [ [ [
L]

Interdiffusion

ABB. 2.1: Oberflichenprozesse der Epitaxie nach [87]. Nach der Adsorption
kann es zum Einbau an Stufenkanten, in Inseln oder zur Keimbil-
dung kommen. Zusétzliche Effekte wie Reifung von Inseln sowie
Interdiffusion kénnen ebenfalls auftreten.

Das fortschreitende Schichtwachstum kann durch verschiedene Wachs-
tumsmodi beschrieben werden, die unter anderem durch die Benetzungs-
eigenschaften hervorgerufen werden. Das Benetzungsverhalten hingt bei
unterschiedlichen Materialien von den freien Oberflachenenthalpien des
Substrats og.p, des aufzuwachsenden Materials o ;. sowie der Grenzfla-
che ogr ab. Mithilfe des Bauer-Kriteriums [89]

A0 = OFitm — Osub + 0GF (2.2)

lassen sich verschiedene Wachstumsmodi unterscheiden:

Frank-van der Merwe Wachstum (Abbildung 2.2(a))[90, 91]: Wenn Ao < 0
ist, kann das Filmmaterial das Substrat vollstdndig benetzen und das
Wachstum erfolgt Lage fiir Lage.

Volmer-Weber Wachstum (Abbildung 2.2(b))[92]: Eine Benetzung des
Substrats findet nicht statt, wenn Ao > 0 ist. Es kommt stattdessen zur
Ausbildung von einzelnen Inseln.

Stranski-Krastanov Wachstum (Abbildung2.2(c))[93]: Zu Beginn des epi-
taktischen Wachstums ist Ao < 0, was zunéchst wie bei Frank-van der
Merwe Wachstum zur vollstdndigen Benetzung fithrt. Mit zunehmender
Schichtdicke dndern sich die freien Oberflichenenergien, bis nach wenigen
Lagen Ao > 0 wird und es anschlieflend zur Bildung von Inseln auf der
Benetzungsschicht kommt.
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FRREEE b afhety

a) Frank - van der Merwe b) Volmer - Weber (c) Stranski - Krastanov

ABB. 2.2: Wachstumsmodi der Epitaxie. (a) Lagenwachstum nach Frank-van
der Merwe, (b) Inselbildung nach Volmer-Weber, (c) Wachstum
weniger Monolagen mit anschlieBender Inselbildung nach Stranski-
Krastanov.

Bei der Epitaxie von Germanium auf Silizium handelt es sich um Stranski-
Krastanov Wachstum. Aufgrund der hohen Gitterfehlpassung von 4,18 %
betragt die kritische Schichtdicke, ab der Inselbildung einsetzt, nur wenige
Monolagen.[94, 95, 96]

2.2 Relaxation

Beim heteroepitaktischen Wachstum eines Materials mit groBerer Gitter-
konstante (z.B. Ge) auf einem Substrat mit geringerer Gitterkonstante
(z.B. Si) kénnen verschiedene Spannungszusténde auftreten, die idea-
lisiert in Abbildung 2.3 dargestellt sind. Beim gitterangepassten oder
pseudomorphen Wachstum (Abbildung 2.3(a)) sind die Gitterkonstanten
von Schicht und Substrat in der Ebene (in-plane) identisch. Aufgrund
tetragonaler Verzerrung ist die Gitterkonstante senkrecht zur Oberflache
(out-of-plane) deutlich groBer als bei Volumenmaterial. Mit zunehmender
Schichtdicke nimmt die Gesamtspannung des Systems immer mehr zu,
bis die maximale im Film speicherbare Spannung iiberschritten wird
und dadurch Relaxationsprozesse ausgelost werden. Eine teilrelaxierte
Schicht (Abbildung 2.3(b)) im obengenannten Beispiel erfdhrt in out-of-
plane Richtung eine Zugspannung wohingegen in-plane noch immer eine
Druckspannung vorliegt. Von vollstdndiger Relaxation (Abbildung 2.3(c))
spricht man, wenn das Schichtmaterial so weit relaxiert ist, dass es sei-
ne Volumengitterkonstante aufweist. Das Maf fiir die Relaxation einer



2.2 Relaxation

. Einheitszelle Schichtmaterial

|:| Einheitszelle Substratmaterial

(a) pseudomorph (b) teilrelaxiert (c) vollstandig relaxiert

ABB. 2.3: Spannungszustidnde der Heteroepitaxie nach [97]. (a) Pseudomorphes
oder gitterangepasstes Wachstum liegt vor, wenn das Schichtgitter
parallel zur Grenzfliche die gleiche Gitterkonstante wie das Sub-
strat annimmt. Es kommt hierbei ebenfalls zu einer Verzerrung des
Schichtgitters senkrecht zur Grenzfliche. (c) Vollstdndige Relaxation
bedeutet, dass das Schichtmaterial seine Volumengitterkonstante
aufweist. (b) Eine Teilrelaxation liegt vor, wenn sich die Gitterkon-
stanten des Schichtgitters zwischen diesen beiden Extremen befinden.

Schicht ist der Relaxationsgrad R.

AFiim,|| — QSub,||

R =
asup,| " f

(2.3)

Die Relaxation kann {iber verschiedene Mechanismen erfolgen. Zunéchst
kann der Film elastisch relaxieren, in dem die Oberflichenmorphologie
verandert wird (z.B. bei Stranski-Krastanov Wachstum). Durch eine Auf-
rauung nihern sich einige Bindungsldngen der oberflichennahen Atome
denen des Volumenmaterials auf Kosten einer vergrofierten Oberfliche
an.[98] Im Gegensatz hierzu steht die plastische Relaxation, die durch
Defekte, vorzugsweise Versetzungen, einen Spannungsabbau herbeifiihrt.
Heteroepitaktische Systeme bei denen Stranski-Krastanov Wachstum
auftritt, weisen eine kritische Schichtdicke h¢!%*t auf, ab der Inselbildung
einsetzt. Ausfiihrliche Untersuchungen der kritischen Schichtdicke zei-
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gen, dass h&'e** mit zunehmender Gitterfehlpassung bzw. steigendem
Germaniumgehalt in Si;_,Ge, Verbindungen abnimmt.[94, 95, 96, 99]
Dariiber hinaus gibt es auch fiir das Einsetzen der plastischen Relaxation
iiber das Ausbilden von Versetzungen eine kritische Schichtdicke h?!ast,
Beim Wachstum von reinem Germanium auf Silizium setzt die elastische
vor der plastischen Relaxation ein. Durch ein Absenken der Wachstums-
temperatur bzw. durch die Unterdriickung der Inselbildung durch z.B.
Surfactants ist es jedoch moglich, die Ausbildung von Versetzungen und
somit plastische Relaxation vor dem Einsetzen der elastischen Relaxation
herbeizufiihren.[100]

2.3 Defekte

Ausfiihrliche Beschreibungen kristallographischer Defekte sind in [101,
102, 103, 104, 105] zu finden. Sie kénnen nach ihrer Dimensionalitét
klassifiziert werden.[103] Ein null-dimensionaler Defekt oder Punktdefekt
kann z.B. eine Fehlstelle im Kristall oder ein Zwischengitteratom sein.
Waéhrend Fehlstellen mit zunehmender Temperatur vermehrt auftreten
[103], konnen Zwischengitteratome durch Tieftemperaturepitaxie erzeugt
werden.[106]

Versetzungen bezeichnet man als eindimensionale Defekte oder auch Li-
niendefekte. Es gibt eine Vielzahl verschiedener Arten (Abbildung 2.4),
die tber die relative Lage ihres Richtungsvektors [ sowie des Burgers-
vektors b bestimmt werden kénnen. Der Burgersvektor kann durch einen
sogenannten Burgersumlauf ermittelt werden, der den Versetzungskern
einschlieft und im ungestoérten Kristall einen geschlossenen Pfad bildet
(Abbildung 2.4(a)).[101] Der offene Burgersumlauf um die Versetzung
wird dann durch den Burgersvektor b geschlossen. Entspricht dieser einem
Gittervektor, spricht man von einer vollstindigen Versetzung. Sind b
und [ senkrecht zueinander, handelt es sich um eine Stufenversetzung
(Abbildung 2.4(a)), deren Burgersvektor z.B. b = 2 [011] ist (fiir den Fall
der (111)-Gleitebene auf (001) Substrat).[102] Bei Parallelitéit von b und
I'liegt eine Schraubenversetzung (Abbildung 2.4(b)) mit einem Burgers-
vektor von b = 5 [Olﬂ vor.[102] Dariiberhinaus sind auch Mischformen
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(a)

(c) [111]
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ABB. 2.4: Versetzungsarten nach [101]. (a) Stufenversetzung mit Burgersumlauf.
Der Burgersumlauf des ungestorten Kristalls ist klein dargestellt.
(b) Schraubenversetzung. (c) Shockley-Partialversetzung, die durch
Aufspaltung des Burgersvektors einer vollstdndigen Versetzung in
zwei kiirzere Burgersvektoren entsteht und einen Stapelfehler zur
Folge hat.

moglich.[107] Eine spezielle Versetzung, die sowohl Schrauben- als auch
Stufencharakter aufweist, ist die 60°-Versetzung, deren Burgersvektor
b= 2[101] ist.[102]

Eine sogenannte Shockley-Partialversetzung ist in Abbildung 2.4(c) dar-
gestellt. Sie entsteht durch eine Aufspaltung des Burgersvektors einer
vollstandigen Versetzung (Burgersvektor entspricht einem Gittervektor)
in zwei kiirzere Burgersvektoren, falls dies energetisch giinstiger ist. Mit
Shockley-Partialversetzungen gehen grundsétzlich Stapelfehler einher.

Als Stapelfehler bezeichnet man eine Unregelméfigkeit in der Abfolge von

11
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Kristallebenen (Beispiel in Abbildung 2.4(c): ABCABC — ABC B CA,
es fehlt eine Kristallebene A). Sie gehoren zu den zweidimensionalen
Defekten. Ein Sonderfall sind sogenannte Zwillinge, bei denen die Ebenen-
sequenz gespiegelt auftritt (ABC A CBA). Aufgrund der begleitenden
Versetzungen tragen Stapelfehler zur Relaxation bei. Fehlstapelungen set-
zen sich beim Wachstum fort und kénnen bis zur Oberflache reichen. Fiir
Bauelementeanwendungen sind jedoch defektfreie Gebiete nétig (z.B. Ka-
nal beim MOSFET), so dass die Stapelfehlerdichte so gering wie moglich
sein sollte.

Versetzungen kénnen sich durch zwei Mechanismen ausbreiten. Ein Glei-
ten von Versetzungen ist iiber sogenannte Gleitebenen moglich. Es handelt
sich im Diamantgitter bevorzugt um die {111}-Ebenen. Liegt der Burgers-
vektor der Versetzung innerhalb einer Gleitebene (z.B. 60°-Versetzung),
kann sie sich durch Gleiten ausbreiten.[102] Liegt der Burgersvektor je-
doch nicht in der Gleitebene, kann sich die Versetzung lediglich durch
Versetzungsklettern bewegen.[102] Dieser Prozess ist langsamer und er-
folgt durch Massentransport.[101]

Idealerweise findet die Relaxation durch ein sofortiges Ausbilden eines
auf die Grenzfliche beschrinkten Versetzungsnetzwerks, bestehend aus
vollstandigen Stufenversetzungen, statt. Da ihr Burgersvektor innerhalb
der Grenzflache liegt, trégt sie zu 100 % zur Relaxation bei.[102] Im
Gegensatz hierzu wiirde eine 60°-Versetzung nur zu 50 % zum Span-
nungsabbau beitragen.[102] Um die Gitterfehlpassung von Ge und Si
f = 4,18 % komplett zu kompensieren, miisste jeweils im Abstand von
25 Siliziumnetzebenen eine vollstandige Stufenversetzung auftreten. Der
Netzebenenabstand in kubischen Systemen betrégt dpx = a/|hkl|. Fir
(110)-Richtungen ist d(;10y = a/ V2, woraus sich der Abstand der voll-
stdndigen Stufenversetzungen eines idealen Versetzungsnetzwerks einer
vollsténdig relaxierten Germaniumschicht auf Si(001)-Substrat zu

dmpa =25 asi/V2=24-age/V2=9,6nm (2.4)

berechnen lésst.

12



2.4 Thermische Ausdehnung

2.4 Thermische Ausdehnung

In Kapitel 2.1 wurde die Gitterfehlpassung f als Relation der Gitterkon-
stanten von Schicht und Substrat eingefithrt. Aufgrund der unterschiedli-
chen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Silizium und Germanium
dndert sich die Gitterfehlpassung jedoch mit der Temperatur und erzeugt
somit eine zusétzliche thermische Spannung.

Die thermische Abhéngigkeit der Gitterkonstante a(T) = ag + «(T) lasst
sich fir Silizium und Germanium im Bereich von 0° C bis 800 °C linear

annéhern.[98]
asi(T) = (2,74 0,0026 - T) - 10~° (2.5)

age(T) = (5,9 40,0021 -T) - 1076 (2.6)

Die thermisch induzierte Spannung léasst sich nun in Abhéngigkeit der
Temperaturdifferenz berechnen.

€Eth — (aGe — 0(5',') - AT (2.7)

Da die Differenz (ag. — ag;) fiir Temperaturen unterhalb der Schmelz-
punkte von Si und Ge positiv ist, wird beim Abkiihlen (AT < 0) eine
Zugspannung induziert. Die bei Raumtemperatur vorliegende und durch
Rontgenmessungen bestimmbare Restverzerrung €,.s; des Films setzt
sich aus der thermischen Spannung e;, sowie der noch vorhandenen
Druckspannung aufgrund der Gitterfehlpassung €, zusammen.

€rest = €mf — €th (28)

Unter der Annahme, dass bei der hochsten Prozesstemperatur der héchs-
te Relaxationsgrad und somit die geringste durch die Gitterfehlpassung
hervorgerufene Spannung €, s vorliegt, kann die Restverzerrung bei Raum-
temperatur sowohl positiv als auch negativ sein und somit Druck- oder
Zugspannung vorliegen.

13
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2.5 Diffusion

Durch hohe Temperaturen kann es auch in Festkérpern zu Material-
transport kommen. Fiir die Heteroepitaxie bedeutet dies, dass durch
Diffusionsprozesse eine Durchmischung stattfindet und somit keine ideale
scharfe Grenzflache zwischen Schicht und Substrat vorliegt. Wie ausge-
pragt die Diffusion ist, wird durch die Diffusionskonstante beschrieben,
die sich gemifl Gleichung 2.9 [88] berechnen lisst.

D=Dy- e(;BL?) (2.9)

Die Literaturwerte fir die Aktivierungsenergie F 4 und des Vorfaktors Dy
fiir Siliziumdiffusion in Germanium unterscheiden sich sehr stark [108, 109,
110, 111], da jeweils unterschiedliche Ansétze (Implantation, Sputtern
etc.) verwendet wurden und somit auch unterschiedliche Spannungs- und
Defektzusténde vorliegen.[111]

Diffusion ist jedoch nicht nur temperaturabhéngig. Ein weiterer Einfluss
ist die elastische Verspannung, die zu einer erhohten Diffusion fiihrt.[112]
Im Fall von Germaniumepitaxie auf Silizium trifft dies bis zum Erreichen
der kritischen Schichtdicke zu.

Diffusionsprozesse wurden im Rahmen dieser Arbeit mit Sekundérionen-
massenspektroskopie untersucht. Der gemessene Konzentrationsverlauf
von Germanium wurde durch eine Funktion angendhert, die auf dem
zweiten Fick’schen Gesetz basiert.[88]

N(z) = N’g‘” : (1 —erf (%)) (2.10)

Hierbei ist L die Diffusionsldnge, Ny,q, die maximale Konzentration und
z die Messtiefe des SIMS-Profils. Fiir die Si/Ge-Grenzfliache gilt z = 0 und
folglich z < 0 im Bereich des Germaniums, sowie z > 0 im Substrat. Um
den Konzentrationsverlauf von Silizium anzundhern, muss lediglich das
Vorzeichen vor der Fehlerfunktion in Gleichung 2.10 umgekehrt werden.
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2.5 Diffusion

Aus der Diffusionslénge L ldsst sich mit der Prozesszeit ¢ des jeweiligen
Temperaturbereichs anschlieffend die Diffusionskonstante bestimmen.

L=+Dt (2.11)
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3 Messmethoden

Im Folgenden werden die in dieser Arbeit verwendeten Messverfahren
erlautert. Es wird gezielt nur auf die fiir das Verstdndnis der Arbeit
nétigen Grundlagen eingegangen. Dariiber hinausgehende Informationen
sind in der angegebenen Literatur zu finden.

3.1 Elektronenbeugung

Durch die Beugung hochenergetischer Elektronen in Reflexion (engl.:
reflection high energy electron diffraction, RHEED) koénnen in situ Unter-
suchungen der Oberfliche durchgefithrt werden. In der Molekularstrahl-
epitaxie wird dieses Verfahren vielfach zur Prozesskontrolle eingesetzt.
Ausfiihrliche Beschreibungen dieses Verfahrens sind u.a. in [114, 115, 116]
zu finden.

Um Beugungsbilder von den Proben zu erzeugen, werden Elektronen mit
Spannungen im Bereich von 10 keV bis 50 keV beschleunigt und treffen
unter streifendem Einfall auf die Probe.[117] Es werden hierbei lediglich
die obersten Atomlagen in den Beugungsprozess mit einbezogen, so dass
es sich um Beugung an einem zweidimensionalen Gitter handelt. Die ge-
beugten oder reflektierten Elektronen treffen auf einen Fluoreszenzschirm.
Das Beugungsbild wird zur Analyse iiber eine CCD-Kamera auf einen
Computer iibertragen.

Die Entstehung der Beugungsbilder ist schematisch in Abbildung 3.1
dargestellt. Da es sich um Beugung an einem zweidimensionalen Gitter
handelt, entarten die reziproken Gitterpunkte zu reziproken Gitterstangen.
Die einfallenden Elektronen werden nun an der Oberfliche reflektiert und
gestreut. Das Beugungsmuster entsteht durch Interferenz der gebeugten

16



3.1 Elektronenbeugung

(a) Seitenansicht reziproke SchirmL (b) Draufsicht
Gitters(t)a(l)ngen reziproke

Ewaldkugel Gitterstangen

ABB. 3.1: Entstehung der RHEED-Beugungsbilder nach [113] in der (a) Seiten-
ansicht und der (b) Draufsicht durch Interferenz der gebeugten Elek-
tronen. Intensitdtsmaxima entstehen durch konstruktive Interferenz
an Schnittpunkten der reziproken Gitterstangen mit der Ewaldkugel.

Elektronen, die durch die Laue-Bedingung beschrieben werden kann.[118]

(E _ EO) .7 = m2r, me (3.1)

Hierbei entspricht Eo dem Wellenvektor des einfallenden Elektronenstrahls,
k dem Wellenvektor der gestreuten Elektronen und 7 dem Gittervektor.
Mithilfe der Ewaldkugel, die ebenfalls in Abbildung 3.1 dargestellt ist,
lasst sich die Laue-Bedingung veranschaulichen. Jeder Schnittpunkt einer
reziproken Gitterstange mit der Ewaldkugel mit dem Radius ky um den
Anfangspunkt des Wellenvektors ko erfiillt die Laue-Bedingung und fiihrt
zu konstruktiver Interferenz. Die entstehenden Intensitédtsmaxima liegen
auf den sogenannten Laue-Kreisen.

Das erzeugte Beugungsbild ist sehr stark von der Oberflachenmorphologie
abhingig (Abbildung 3.2). Eine ideal glatte Oberfliche erzeugt im Beu-
gungsbild ein Punktmuster auf den Lauekreisen (Abbildung 3.2(a)).[117]
Bei realen Oberflichen hingegen liegen Defekte und zumeist eine leichte
Stufung (zum Beispiel durch Fehlorientierung) vor, die zu einer Streckung
des Punktmusters fithren und somit eine Verbreiterung der reziproken
Gitterstangen hervorrufen.[117] Ist die Oberfldche stark dreidimensional
(z.B. Inseln), treten Durchstrahlungseffekte auf, die zu einer Vielzahl von
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Lauekreis 1.0rdnung
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ABB. 3.2: RHEED-Beugungsbilder in Abhéingigkeit der Oberflaichenmorpholo-
gie. (a) Ideal glatte Oberflachen erzeugen ein Punktmuster auf den
Lauekreisen. (b) Die schwache Stufung realer Oberflachen fithrt zu
einer Streckung des Punktmusters auf den Lauekreisen. (¢) Dreidi-
mensionale Inseln erzeugen zusétzliche Reflexe, die nicht auf den
Lauekreisen liegen. (d) Polykristalline Schichten erzeugen Ringe im
Beugungsbild.

Beugungsreflexen fiithren, die nicht auf den Laue-Kreisen liegen. Polykris-
talline Materialien zeigen ein ringférmiges Beugungsmuster.

Mithilfe von RHEED koénnen auch in situ Untersuchungen der Relaxation
durchgefithrt werden.[119, 120] Hierfiir wird ein fester Bereich des in
[110]-Richtung aufgenommenen RHEED-Musters analysiert.

In Abbildung 3.3(a) ist das RHEED-Muster eines rauen bzw. (b) eines
glatten 2 x 1 rekonstruierten Germaniumfilms dargestellt. Die halbtrans-
parenten Rechtecke reprisentieren den analysierten Zeilenbereich (engl.:
line scan), der jeweils rechts als Messkurve gezeigt ist. Die Peakpositionen
werden durch Gaussfunktionen gefittet, nachdem das Untergrundsignal
subtrahiert wurde. Der durchschnittliche Abstand d wird fiir mehrere
Peaks bestimmt und daraus der Mittelwert gebildet.

Um Einfliisse des apparativen Aufbaus zu minimieren, wurde diese Unter-
suchung zunéchst fiir das saubere 2 x 1 rekonstruierte Siliziumsubstrat
durchgefiihrt. Betrachtet man nun lediglich die Absténde der RHEED-
Reflexe relativ zum Silizium, so erhalt man ein direktes Maf der vorlie-
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ABB. 3.3: In situ Relaxationsuntersuchungen mit RHEED fiir (a) einen rauen
und (b) einen glatten 2 x 1 rekonstruierten Germaniumfilm. Ein
line scan mit fester Breite und Position wird fiir alle RHEED-Bilder
durchgefiihrt. Aus den Messkurven (rechts) werden die Peakpositio-
nen durch Gaussfunktionen nach Abzug des Untergrunds ermittelt.
Eine Bestimmung relativ zu den Silizium-Reflexabstdnden liefert ein
direktes Maf} der in-plane Gitterfehlpassung und somit des Relaxa-
tionsgrads.

genden in-plane Gitterfehlpassung f| = Ad/ds; und somit des Relaxa-
tionsgrads R = f/0,0418.

3.2 Rontgenbeugung

Mithilfe von Rontgenbeugung (engl.: x-ray diffraction, XRD) koénnen
strukturelle Eigenschaften von Epitaxieschichten analysiert werden. Aus-
fithrliche Informationen zu dieser Messmethode sind z.B. in [97, 121] zu
finden.

Eine grundlegende Beschreibung der Rontgenbeugung ist durch die Bragg-
Bedingung gegeben, die in Abbildung 3.4 schematisch dargestellt ist. Wenn
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ABB. 3.4: Bragg-Bedingung. Nach Beugung an mehreren Netzebenen kommt
es zu konstruktiver Interferenz wenn der Gangunterschied 2§ ein
ganzzahliges Vielfaches der Wellenlange ist.

einfallende Rontgenstrahlen an unterschiedlichen Netzebenen gebeugt
werden, kommt es zu konstruktiver Interferenz, wenn der Gangunter-
schied 26 ein ganzzahliges Vielfaches der Wellenldnge ) ist. Aufgrund der
Geometrie der Anordnung ergibt sich mit 2§ = 2dpg; sin 6 die Bragg’sche
Gleichung [122]

n\ = 2dhkl sin 6. (32)

Aus einem Rontgendiffraktogramm lasst sich der Netzebenenabstand d be-
stimmen, der iiber die Millerschen Indizes der zugehorigen Netzebenschar
mit der Gitterkonstante a zu

a

dnit = e 3.3
VR TRP (33)

verkniipft werden kann.

Samtliche in dieser Arbeit gezeigten Rontgenmessungen wurden mit Hilfe
eines D8 DISCOVER mit Euler-Wiege der Firma BRUKER durchgefiihrt.
Der schematische Aufbau ist in Abbildung 3.5 dargestellt. Es wird ei-
ne kippbare Rontgenréhre mit Kupferanode und Strichfokus verwendet,
so dass auch in-plane Messungen moglich sind. Die Parallelisierung des
Rontgenstrahls erfolgt durch einen Gobelspiegel, der gleichzeitig die Strah-
lungsanteile der kg-Linie entfernt. Fiir die Reduzierung auf den kq1-Anteil
stehen ein symmetrischer sowie ein asymmetrischer Monochromator zur
Verfiigung. Da der vorliegende asymmetrische Monochromator eine Auf-
16sung besitzt, die deutlich besser als in der Spezifikation beschrieben
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3.2 Rontgenbeugung

Gobelspiegel Detektor

Monochromator ~ Knife Edge
(XRR)

Absorber

Roéntgenrdhre

Filter (opt.)

Substrathalter

ABB. 3.5: Aufbau des verwendeten Diffraktometers mit Euler-Wiege. Die Ront-
genstrahlung wird durch eine Réntgenréhre mit Cu-Anode erzeugt
und mit einem Go&belspiegel und einem asymmetrischen Monochro-
mator parallelisiert und auf den k,1-Anteil reduziert. Der Detektor
kann wahlweise mit einer variablen Schlitzblende als auch mit einem
zuséatzlichen Monochromator betrieben werden. Fiir Reflektometrie-
messungen steht eine Knife Edge zur Verfiigung.

ist, sind hier die Unterschiede zwischen den Monochromatoren gering.
Aufgrund der deutlich hoheren Intensitdt wurde im Rahmen dieser Arbeit
jedoch ausschliellich der asymmetrische Monochromator verwendet. Der
Detektor kann wahlweise mit einem variablen Schlitz (Standard) oder
auch mit einem zusétzlichen Triple-Bounce-Monochromator verwendet
werden. Letzterer erhoht noch einmal die Auflésung bei gleichzeitiger
Reduzierung der Zahlrate um den Faktor 10 und wurde nur zur Messung
von reziproken Gitterkarten verwendet. Fiir Reflektometriemessungen
steht eine Schneidblende (engl.: knife edge) zur Verfiigung.

3.2.1 0/20-Messung

Untersuchungen des Relaxationsgrads sowie der kristallinen Struktur
von Germaniumfilmen wurden mittels hochaufgeloster 6/26-Messungen
durchgefithrt. Abbildung 3.6(a) illustriert die Messrichtung im reziproken
Raum, die entlang der G -Achse verlduft. Die kristallographische Aus-
richtung der Probe zum Rontgenstrahl erfolgt iiber ein automatisiertes
Skript. Da es sich um Germaniumfilme auf Si(001)-Substraten handelt,
wurden jeweils die (004)-Reflexe untersucht. Aus der Winkelposition des
Schichtreflexes relativ zum Substratreflex ldsst sich aus dieser Messung
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ABB. 3.6: 6/20-Messung. (a) Messrichtung im reziproken Raum am Beispiel
von vollstandig relaxiertem Germanium auf Si(001). (b) Simulierte
0/26-Kurve fiir 20 nm vollsténdig relaxiertes Germanium auf Si(001).

(exemplarisch in Abbildung 3.6(b): vollstandig relaxiertes Germanium auf
Silizium) der Abstand der parallel zur Oberfléche verlaufenden Netzebenen
dpk; und somit die out-of-plane Gitterkonstante der Schicht bestimmen.
Im Falle tetragonaler Verzerrung ldsst sich hieraus die in-plane Gitter-
konstante mit Hilfe der elastischen Konstanten von Germanium [123]
C11 = 12,853 - 10! dyn/cm? und Co = 4,826 - 10! dyn/cm? berechnen.

o, Cu+2Ch
asi,| Cn -

Aq 1 1 (Cu +2C12 Aapur Aaj.) (3.4)

Cii asipulk  ASi, 1

Unter der Annahme, dass das Substrat unverspannt bleibt, entspricht die
in-plane Gitterkonstante ag;,| dem Volumenwert ag; pui- Der Relaxati-
onsgrad lasst sich anschliefend zu

1 A(ZH
R= :
07 0418 aSZ—’H

(3.5)

berechnen.
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3.2 Rontgenbeugung
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ABB. 3.7: w-Messung. (a) Messrichtung im reziproken Raum am Beispiel von
vollstandig relaxiertem Germanium auf Si(001). (b) Simulierte w-
Kurve fiir 20 nm vollstdndig relaxiertes Germanium auf Si(001).

3.2.2 w-Messung

Mithilfe von w-Messungen (héufig auch Rockingkurven genannt) lasst sich
eine Aussage iiber die strukturelle Perfektion von kristallinen Schichten
treffen. Zunéchst wird die Probe wie bei 6/20-Messungen kristallogra-
phisch ausgerichtet. Im Gegensatz zur 6/20-Messung wird dann jedoch
lediglich der w-Winkel variiert, wihrend 26 durchgehend dem fiir die zu
messende Netzebenenschar bestimmten Braggwinkel entspricht. In Abbil-
dung 3.7(a) ist die Messrichtung im reziproken Raum dargestellt. Aus der
resultierenden gaussformigen Messkurve (beispielhaft in Abbildung 3.7(b))
kann die Halbwertsbreite §,,css bestimmt werden.

Um aus der Halbwertsbreite auf die kristalline Perfektion der Schicht
schlieffen zu kénnen, miissen die verschiedenen Einflussfaktoren genauer
betrachtet werden, die zu einer Verbreiterung der gemessenen Halbwerts-
breite Biess flihren.[124]

72ness = 1’2ntr + anono + Blzipp + B?err + B;icke + 5l%rumm (36)

Da fiir den intrinsischen Beitrag der Rockingkurve meist ;5,4 < 10arcsec
gilt [124], kann dieser ebenso wie der spezifizierte Beitrag des asymmetri-
schen Monochromators fB,,0n0 = 28, 8 arcsec [125] vernachlissigt werden.
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Bei den in dieser Arbeit verwendeten Schichtdicken kann zusitzlich die
Verkriimmung der Probe zu Birimm =~ 0 arcsec angenommen werden.

Der schichtdickenabhéngige Beitrag kann mithilfe der Scherrer-Gleichung
beschrieben werden.[126]

In2 A
N =2. _ .
ﬁdzcke = dfilm cosd (3 7)

Speziell fiir diinne Schichten, wie sie in dieser Arbeit behandelt werden
gilt die Ndherung nach [127].

17090
dfil'm

ﬂdicke = (38)

Zusitzliche Verbreiterungen werden durch die Gitterverkippung [124]

Bripp = 272 b>ng (3.9)

sowie die Gitterverzerrung [124]

2 e = Apbng|In (21077 cm y/ng) | tan® 6 (3.10)

hervorgerufen. Hierbei ist b der Betrag des Burgersvektors und A, ein
vom Versetzungstyp abhéngiger Vorfaktor. Fiir eine Rockingkurve um
den (004)-Reflex dominiert der Effekt der Gitterverkippung.[124] Das
Verhiltnis von 7, zu 2, betrigt fiir diesen Fall etwa 10:1 [128], so

dass der Beitrag aus Gleichung 3.10 vernachléssigt werden kann. Mit
diesen Vereinfachungen von Formel 3.6, lisst sich die Versetzungsdichte

2
2 _ [ 17090
mess dfilm

2,2m-In2 - b2

zu

nNg =

bestimmen. Da das exakte Verhéltnis der vorliegenden Versetzungstypen
der Proben nicht zweifelsfrei bestimmt werden konnte, wurden die Verset-
zungsdichten fiir die Falle von ausschliefllich 60°-Versetzungen bzw. 90°
Versetzungen (bgoe = bgge) berechnet.
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3.2 Rontgenbeugung
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ABB. 3.8: Reziproke Gitterkarte. (a) Messrichtung im reziproken Raum am
Beispiel von vollstandig relaxiertem Germanium auf Si(001). (b)
Schema fiir eine reziproke Gitterkarte von vollstidndig relaxiertem
Germanium auf Si(001). Der Schichtreflex ist aufgrund der endlichen
Schichtdicke verbreitert.

3.2.3 Reziproke Gitterkarten

Reziproke Gitterkarten (engl.: reciprocal space maps, RSM) sind zweidi-
mensionale Diffraktogramme, die im einfachsten Fall durch sequentielle
w/26-Messungen mit jeweils variiertem w-Startwert entstehen. Die Mess-
richtung im reziproken Raum fiir den asymmetrischen (QQ4)—ReﬂeX ist
in Abbildung 3.8(b) dargestellt. Durch Messung um einen solchen asym-
metrischen Reflex lassen sich sowohl in out-of-plane als auch in in-plane
Richtung die Gitterkonstanten und somit der Relaxationsgrad bestimmen.

In Abbildung 3.8(b) ist schematisch eine reziproke Gitterkarte von voll-
stdndig relaxiertem Germanium auf Si(001) dargestellt. Der Germanium-
reflex liegt auf dem Schnittpunkt der Ursprungsgeraden fiir vollstandig
relaxiertes Material mit der Relaxationsgeraden. Eine Anderung des
Relaxationsgrads fithrt zu einer Anderung der Position des Germaniumre-
flexes entlang der Relaxationsgeraden, ausgehend von Pseudomorphie bis
hin zu thermisch induzierter Zugspannung beim Abkiihlen. Die Reflex-
breite in G -Richtung ist aufgrund der endlichen Schichtdicke héher als
beim Siliziumsubstrat. Des Weiteren konnen Verbreiterungen durch Inseln
und Korngrenzen (G -Richtung), Verspannungen (radial) sowie durch
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ABB. 3.9: Reflektometrie-Messung. (a) Messrichtung im reziproken Raum am
Beispiel von vollstandig relaxiertem Germanium auf Si(001). Es
handelt sich um eine 6/26-Messung mit 26 < 10°. (b) Simulierte
0/26-Kurve fiir 20 nm vollsténdig relaxiertes Germanium auf Si(001).

Mosaizitat und Verzwillingung (azimutal) hervorgerufen werden.[97]

In der Literatur sind die Darstellungen, insbesondere die verwendeten
Achsenbeschriftungen fiir reziproke Gitterkarten nicht einheitlich. Aus
diesem Grund soll hier kurz auf die in dieser Arbeit verwendeten Einheiten
und Umrechnungen eingegangen werden. Fiir den Fall einer kubischen
Einheitszelle berechnet sich die reziproke Gittereinheit zu a* = 27 /a. Die
Koordinaten der reziproken Gitterkarten lauten somit

2
G == 2+ (3.11)

a
bzw.

GL=="1 (3.12)

und haben die Einheit 1/A.

3.2.4 Reflektometrie

Rontgenreflektometrie (engl.: x-ray reflectivity, XRR) ermoglicht die
einfache Bestimmung der Dicken von amorphen und kristallinen Filmen.
Der flache Einfallswinkel § (im Rahmen dieser Arbeit variiert von 0° bis
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3.3 Rasterkraftmikroskopie

2,5°) fiihrt zur Reflexion der Rontgenstrahlung an der Oberflache sowie an
inneren Grenzflichen. Hierfiir ist lediglich ein Unterschied in der Brechzahl
notig, der bereits durch geringe Dichteunterschiede hervorgerufen werden
kann.[97] Ausfiithrliche Herleitungen zur Bestimmung der Schichtdicken
sind in [129] zu finden. Die Dicke kann jedoch iiber das Verhaltnis der
Wellenlédnge A zur Differenz der Winkelpositionen der Oszillationsmaxima
mit
A

A (3.13)

dfitm =~

abgeschitzt werden.[121]

Die Auswertung erfolgt iiber das Programm LEPTOS der Firma BRUKER
durch Erzeugung eines Schichtmodells und einer zugehérigen Simulations-
kurve. Durch verschiedene Optimierungsalgorithmen wird die Simulations-
kurve der Messkurve angen&hert und indirekt Parameter wie Schichtdicke
und Rauheit bestimmt.

3.3 Rasterkraftmikroskopie

Rasterkraftmikroskopie (engl.: atomic force microscopy, AFM) ermdoglicht
die Untersuchung der Oberflachentopographie. Detaillierte Beschreibun-
gen dieses Verfahrens sind in [130, 131, 132, 133, 134] zu finden. Eine
Messspitze, die an einer Blattfeder (engl.: cantilever) befestigt ist, wird
iiber die Probe gerastert und in Abhéngigkeit der Probenoberfliche aus-
gelenkt. Ein Laserstrahl wird von der Blattfeder reflektiert und trifft auf
einen Detektor (Abbildung 3.10(a)). Aus dem Auftreffpunkt lasst sich die
Auslenkung des Cantilevers und somit die Topographie der Oberfliche
bestimmen. Die maximale Auflésung wird allein durch die Messspitze
bestimmt. Haufig wird in der Literatur eine vertikale Auflésung von
1A [132, 135] und ein laterale Auflésung von wenigen Nanometern [135]
angegeben.

Im ,contact“-Modus ist die Messpitze im direkten Kontakt zur Proben-
oberfliche. Dies kann sowohl durch eine konstante Hohe (,,constant height
mode“) als auch durch das Konstanthalten der Kraft (,constant force
mode*“) realisiert werden.[130] Es treten in diesem Modus nicht nur
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ABB. 3.10: Funktionsweise eines Rasterkraftmikroskops. (a) Schematische Dar-
stellung nach [132]. Laserlicht fillt auf die Messspitze und wird je
nach Verbiegung des Cantilevers auf unterschiedliche Positionen auf
dem Detektor abgelenkt. (b) Resultierende Kraft auf den Cantilever
und zugehorige Messmodi nach [130].

abstoBende van-der-Waals-Kréfte sowie die von der Spitze ausgeiibte Kraft
auf, sondern haufig auch Kapillarkréfte durch die auf der Probenoberfléche
befindliche Feuchtigkeit.[130] Zusétzlich wirken laterale Kréfte, die durch
Torsion des Cantilevers die Ablenkung verdndern.[133] Dieser Modus
bietet eine sehr hohe Auflésung bei gleichzeitig niedriger Messdauer.[132]
Allerdings kann der direkte Kontakt sowohl die Oberfliche der Probe als
auch der Messspitze verdndern und sogar zerstoren.[132]

Des Weiteren gibt es noch Betriebsmodi, in denen der Cantilever dyna-
misch angeregt wird. Im ,,non-contact“-Modus befindet sich die Messspitze
einige Nanometer {iber der Probenoberfliche. Die anziehenden van-der-
Waals-Krifte beeinflussen wihrend der Messung die Resonanzfrequenz des
in Resonanzschwingung versetzten Cantilevers. Im ,tapping*“-Modus wird
der Messabstand vom anziehenden bis in den abstoflenden Kraftbereich
durchfahren.[132] Bei der Annédherung an die Oberfliche verringern die
abstoflende Krifte die Amplitude der in Resonanzschwingung versetzten
Messspitze.[133] Hieraus kann indirekt auf die Oberflichentopographie
geschlossen werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ausschliefflich der ,contact“-Modus
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3.4 Transmissionselektronenmikroskopie

(a) Hellfeld (b) Dunkelfeld

optische Achse
optische Achse

(c) Dunkelfeld
weak-beam

Kontrastblende

ABB. 3.11: Unterschiedliche TEM-Abbildungsbedingungen fir kristalline Pra-
parate nach [136]. (a) Hellfeldabbildungen werden unter Verwen-
dung des ungebeugten Strahls erzeugt. (b) Fiir Dunkelfeldabbildun-
gen im Zweistrahlfall wird der gebeugte Strahl eines definierten und
auf der Ewaldkugel liegenden Reflexes verwendet. (c) Dunkelfeld
unter weak-beam Bedingung liegt vor, wenn der zu betrachtende
Reflex einen Abstand sy zur Ewaldkugel aufweist.

verwendet. Die Messungen wurden an einem AUTOPROBE 5 von PARK
SCIENTIFIC INSTRUMENTS durchgefiihrt.

3.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Mithilfe der Transmissionselektronenmikroskopie (engl.: transmission elec-
tron microscopy, TEM) konnen strukturelle Untersuchungen, insbesondere
die Analyse von Defekten, durchgefiihrt werden. Ausfiihrliche Beschrei-
bungen dieses Verfahrens sind z.B. in [137, 138, 139] zu finden.
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TEM-Untersuchungen kénnen bei unterschiedlichen Abbildungsbedingun-
gen durchgefiithrt werden, die in Abbildung 3.11 dargestellt sind und
im Folgenden erldutert werden. Hellfeldabbildungen (Abbildung 3.11(a))
werden unter Verwendung des ungebeugten Strahls erzeugt. Sdmtliche
Storungen im Kristall fiihren zu einer Anderung der Beugungsbedingun-
gen und somit zu Beugungskontrast.[136] Fiir Dunkelfeldabbildungen im
Zweistrahlfall (Abbildung 3.11(b)) wird der gebeugte Strahl eines definier-
ten Beugungsvektors g verwendet, der exakt auf der Ewaldkugel liegen
kann. Alle weiteren Reflexe liefern ebenso wie der ungebeugte Strahl
keinen Beitrag zum resultierenden Beugungsbild.[136] Bei Dunkelfeldab-
bildungen unter weak-beam Bedingungen (Abbildung 3.11(c)) wird die
Bragg-Bedingung erst fiir einen entfernten reziproken Gittervektor (hier:
3g) erfillt.[136] Der fiir die Abbildung verwendete Beugungsvektor ¢
endet somit nicht direkt auf der Ewaldkugel, sondern weist einen Abstand
sq auf, der als Anregungsfehler bezeichnet wird, woraus eine geringere
Anregung resultiert.[138] Diese Abbildungsbedingung ist besonders ge-
eignet um Defekte wie Versetzungen mit hoher lateraler Auflésung zu
untersuchen.[136]

Um Defekte analysieren zu konnen, miissen diese einen Beitrag zum
Gesamtkontrast liefern. Dieser Beitrag ist jedoch von der Art des Defekts
sowie den Abbildungsbedingungen abhéngig. Das Unsichtbarkeitskriteri-
um [137]

G-b=0 (3.14)

besagt, dass Versetzungen nicht sichtbar sind, wenn ihr Burgersvektor
senkrecht zum Beugungsvektor liegt. Allerdings kann weiterhin ein Kon-
trast auftreten, wenn die Bedingungen

g' gstu_fe =0 (315)

G-bxI=0 (3.16)

nicht erfiillt sind.[138] Hierbei ist bstu e die Stufenkomponente des Burgers-
vektors und [ der Linienvektor der Versetzung. Vollsténdige Ausléschung
kann somit nur fiir die Félle von reinen Schrauben- bzw. Stufenversetzun-
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ABB. 3.12: Schema der Sekundirionenmassenspektroskopie. Durch Beschuss
mit schweren Ionen werden ionisierte und ungeladene Teilchen und
Fragmente aus der Probe ausgeschlagen und detektiert. Die Analyse
erfolgt iiber die Auswertung des Masse-Ladungs-Verhéltnisses.

gen auftreten, da nur hier die Erfiillung aller drei Kriterien moglich ist.
Bei Schraubenversetzungen besitzt der Burgersvektor keine Stufenkompo-
nente, so dass 5Stu fe = 0 ist.[138] Weiterhin sind der Burgersvektor und
der Linienvektor der Versetzung parallel, so dass bxl=0 gilt.[138] Das
Vorhandensein von Kontrast ist somit nur von g - b abhéngig. Fiir reine
Stufenversetzungen gilt b= gstu fe, so dass Formel 3.14 und 3.15 identisch
sind. Das Vorhandensein von Kontrast ist somit von ¢ - b und g- bxl
abhéngig.[138]

Sédmtliche TEM-Untersuchungen der in dieser Arbeit dargestellten Proben
wurden von Dr. Eberhard Bugiel an den Mikroskopen JEOL JEM 2100,
JEOL JEM 2010 sowie FEI TECNAI F20 (alle bei 200 keV betrieben)
durchgefiihrt.

3.5 Sekundarionenmassenspektroskopie

Sekundérionenmassenspektroskopie (engl.: secondary ion mass spectros-
copy, SIMS) ist eine besonders empfindliche Messmethode, mit der samt-
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liche Elemente detektiert werden kénnen. Dabei konnen Nachweisgrenzen
von bis zu 104em ™3 bei einer Tiefenauflésung von 5 nm bis 10 nm erreicht
werden.[134] Die bestmogliche Ortsauflosung betragt etwa 50 nm.[140]
Ausfiihrliche Informationen zu diesem Verfahren sind in [130, 134, 140]
zu finden.

Die Sekundérionen werden durch Beschuss der Probenoberfliche mit
Primérionen (typischerweise Cst, O3, O™, Ar*[134]) erzeugt (Abbil-
dung 3.12). Dabei kommt es nicht nur zur einfachen Ionisierung der
Atome, sondern auch zur Erzeugung von mehrfach ionisierten Atomen
und Clustern.[130] Die Analyse erfolgt {iber die Detektierung der Masse m
sowie der Ladung g der generierten Sekundérionen (ungeladene Teilchen
werden nicht detektiert). Hier liegt auch der groe Nachteil dieser Metho-
de, da das Masse-Ladungs-Verhéltnis nicht immer eindeutig ist.[134] Des
Weiteren kommt es beim Beschuss mit schweren Primérionen auch zu
einer Materialanlagerung an den Kraterwéinden sowie einer Verdringung
von Schichtmaterial in tiefere Regionen.

Alle in dieser Arbeit gezeigten SIMS-Untersuchungen wurden vom CIS
FORSCHUNGSINSTITUT FUR MIKROSENSORIK UND PHOTOVOLTAIK GMBH
durchgefiihrt. Es handelt sich hierbei ausschliefllich um dynamische SIMS-
Untersuchungen, bei denen die entsprechenden Massen als Funktion der
Zeit detektiert werden, so dass ein Tiefenprofil entsteht.[134] Da die
Messausbeute eines Elements durch die chemische Zusammensetzung der
Umgebung abhingt (Matrix-Effekt), kann die Zeitachse nicht linear in
eine Tiefenachse skaliert werden.

Durch Umschaltzeiten bei der gleichzeitigen Messung verschiedener Ele-
mente, sinkt fiir jedes einzelne Element die Auflésung. Aus diesem Grund
wurden mehrere Messungen pro Probe durchgefiihrt.

Fiir undotierte Proben wurde zunéchst eine Analyse der Silizium- und
Germaniumverteilung durchgefiihrt. Anschlieffend wurde Kohlenstoff in
einer weiteren Messung einzeln untersucht, um die nétige Auflésung zur
Abbildung der Kohlenstoffdeltas zu erreichen. In beiden Féallen wurden
Céasiumprimérionen verwendet und die entstehenden negativen Sekun-
dérionen detektiert.
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Dotierte Proben wurden durch drei SIMS-Profile analysiert:

1. Silizium, Germanium und Bor (Sauerstoffprimérionen, Detektierung
von positiven Sekundérionen)

2. Kohlenstoff und Bor (Sauerstoffprimérionen, Detektierung von ne-
gativen Sekundérionen)

3. Kohlenstoff (Céasiumprimérionen, Detektierung von negativen Se-
kundé&rionen)

Durch Zusammenfiihrung dieser drei Messungen erhélt man fiir alle
Elemente eine Tiefenverteilung mit hoher Auflésung.
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4 Probenpraparation

Dieses Kapitel soll zur Ubersicht der Probenpriparation vor den eigentli-
chen Wachstumsexperimenten dienen. Hierfiir werden die verwendeten
MBE-Anlagen beschrieben, sowie auf die Reinigung und Ratenkalibrie-
rung eingegangen.

4.1 MBE-Anlagen

Die Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie wurde in einer MBE-Anlage S1000
der Firma DCA INSTRUMENTS entwickelt (siehe Abbildung 4.1). Es han-
delt sich um ein UHV-Mehrkammersystem mit einer Wachstumskammer,
einer Metallisierungskammer, einer Praparationskammer, einer Analyse-
kammer sowie einer Schleusenkammer, die alle {iber einen Zentralhandler
verbunden sind. Die maximale Gréfle der zu prozessierenden Wafer betrégt
200 mm.

Das Pumpensystem der Wachstumskammer SGC1000 besteht aus einer
Turbomolekularpumpe sowie einer Ionengetterpumpe. Die Kammerwénde
kénnen zusétzlich durch fliissigen Stickstoff gekiihlt werden, so dass ein
Basisdruck von p =~ 1-107!% mbar erreicht wird. Die Wachstumstempera-
tur kann {iber einen Strahlungsheizer auf iiber 900 °C eingestellt werden.
Die Regelung erfolgt iiber die Kopplung mit einem Thermoelement. Als
Materialquellen stehen eine Vielzahl von Verdampfern zur Verfiigung.
Im Folgenden wird nur auf die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten
Materialien eingegangen. Silizium und Germanium stehen in Elektronen-
strahlverdampfern der Firma TEMESCAL zur Verfiigung. Bor wird {iber
eine Hochtemperaturzelle der Firma DCA INSTRUMENTS verdampft, wéih-
rend Kohlenstoff iiber eine Sublimationsquelle SUKO-65 der Firma MBE
KOMPONENTEN bereitgestellt wird. Mittels RHEED kann in situ das
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ABB. 4.1: Aufbau der DCA S1000. Es handelt sich um ein Mehrkammersystem
fiir Substrate bis 200 mm

Wachstum kontrolliert werden. Es wird hierfiir ein RHEED 35 System
der Firma STAIB INSTRUMENTE verwendet.

Fir weitere Analysen stehen Rontgenphotoelektronenspektroskopie so-
wie Ultraviolettphotoelektronenspektroskopie in der Analysekammer zur
Verfiigung. Die Priparationskammer eignet sich fiir Temperversuche bis
iiber 900 °C, bei denen verschiedene Gasfliisse moglich sind. Im Rahmen
dieser Arbeit wurden keine Metallisierungen durchgefiihrt, so dass hier
auf einer Beschreibung der Metallisierungskammer verzichtet wird.

In der DCA S1000 hergestellte Proben werden in dieser Arbeit durch
Buchstaben bezeichnet. Zusétzlich angefiigte Zahlen zeigen die Zugehorig-
keit zu einer bestimmten Probenserie, in der nur ein Parameter variiert
wurde. Ein Ubersicht aller Proben ist in Anhang A zu finden.

Alle mittels Surfactant-modifizierter Epitaxie gewachsenen Proben wurden
in der VG 80 S MBE-Anlage hergestellt (siche Abbildung 4.2). Es handelt
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ABB. 4.2: Aufbau der VG 80 S. Es handelt sich um ein Mehrkammersystem
fiir Substrate bis 150 mm

sich hierbei ebenfalls um ein Mehrkammersystem, bestehend aus Wachs-
tumskammer, Priaparationskammer und Schleusenkammer. Die maximale
Grofle der zu prozessierenden Wafer betrdgt 150 mm. Das Pumpensys-
tem besteht aus einer Kombination von Kryopumpe, Turbomolekular-
pumpen, Ionengetterpumpen und Titansublimationspumpen. Durch eine
zusétzliche Kiihlung der Wachstumskammerwénde mit fliisssigem Stick-
stoff, wird ein Basisdruck der Wachstumskammer von p < 107! mbar
erreicht. Ein Strahlungsheizer ermoglicht eine Wachstumstemperatur
bis etwa 900 °C. Die Regelung erfolgt iiber die Kopplung mit einem
PtRh/Pt-Thermoelement. Zusétzlich steht auch ein Infrarot-Pyrometer
zur Temperaturbestimmung bereit. Als Materialquellen stehen Elektro-
nenstrahlverdampfer der Firma TEMESCAL fiir Silizium und Germanium
zur Verfiigung. Diese werden {iber einen SENTINEL IIT von LEYBOLD INFI-
CON geregelt, der mittels Elektronenstof-Emissionsspektroskopie (EIES)
die Menge abgeschiedenen Materials detektiert. Antimon wird in einer
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4.2 Substrate

Knudsenzelle der Firma VG SEMICON und Bor in einer Hochtemperatur-
zelle der Firma MBE KOMPONENTEN verdampft. Das Wachstum kann
wiederum durch ein RHEED System der Firma STAIB INSTRUMENTE
kontrolliert werden. In der Praparationskammer lassen sich auch weitere
Charakterisierungen mittels Beugung niederenergetischer Elektronen an
Oberflachen (LEED) durchfiihren.

In der VG 80 S hergestellte Proben werden mit SME# bezeichnet, wobei #
der Schichtdicke in nm entspricht. Einige der in dieser Arbeit diskutierten
SME-Proben wurden von M. Méllers im Rahmen seiner Studienarbeit[141]
hergestellt.

4.2 Substrate

In dieser Arbeit wurden, mit Ausnahme von Kalibrierungen, ausschlielich
(001)-orientierte 100 mm Siliziumsubstrate verwendet. Alle vorgestell-
ten Untersuchungen des Wachstumsprozesses wurden auf Bor-dotierten
Substraten mit einem spezifischen Widerstand von p = 0,01 Qcm bis
p = 0,03 Qcm durchgefithrt. Dies entspricht einer Ladungstrégerkonzen-
tration von 2-10'® cm ™3 bis 8- 10'® cm 3. Untersuchungen zur Dotierung
wurden auf Phosphor-dotierten Substraten mit einem spezifischen Wider-
stand von p > 1000 Q2cm durchgefithrt. Dies entspricht einer Ladungstra-
gerkonzentration von < 4 -10'? cm™3.

Die Verkippung dx:p, wurde mittels Rontgendiffraktometriemessungen,
wie sie in [142] ausfiihrlich beschrieben sind, bestimmt. Durch insgesamt
acht w-Messungen entlang der zwei Hauptachsen (parallel und senkrecht
zum Flat) durch Rotation des Probentellers sowie durch Drehung der
Probe um 180° relativ zum Probenteller, lassen sich unter anderem Auf-
lagefehler der Probe und Justagefehler des Halters ausschlielen.

Alle in dieser Arbeit verwendeten Substrate haben eine gemessene maxi-
male Verkippung von 0ppp < 0,2°.
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4 Probenpraparation

4.3 Reinigung

Samtliche in dieser Arbeit prozessierten Wafer wurden zunéchst che-
misch gereinigt, bevor sie in die MBE-Anlagen eingeschleust wurden.
Am Institut fiir Materialien und Bauelemente der Elektronik hat sich
eine HF-Ozon-Reinigung mit abschlieBender Flusssdurebehandlung als
Standard etabliert.[128] AnschlieBend wurde im Ultrahochvakuum bei
hohen Temperaturen eine in situ Reinigung durchgefithrt. Im Folgenden
werden die einzelnen Reinigungsschritte néher erlautert.

4.3.1 HF-Ozon Reinigung

Der erste Reinigungsschritt umfasste die Behandlung der Substrate mit
0,175-prozentiger Flusssdure, um das natiirliche Oxid von der Oberfléache
zu entfernen. Dabei kommt es zunéchst zur Bildung von Siliziumtetrafluo-
rid (Formel 4.1) [143] und anschlieBend zur Bildung von Hexafluorokie-
selsdure (Formel 4.2) [143] bzw. Siliziumhexafluorid (Formel 4.3) [144],
welches in HF gelost wird [145].

SiF,+2HF— H,SiFs (4.2)
SiF,+2HF—SiF;~ + 2H " (4.3)

Die Gesamtreaktion kann mit Formel 4.4 [146] bzw. Formel 4.5 [144]
beschrieben werden.

Si0y+6HF— H,SiFg+2H,0 (4.4)
Si0p4+-6HF—SiFs +2H,04-2H" (4.5)

Nach Entfernung des Oxids bilden sich SiHy und SiH Verbindungen an
der Oberflache und passivieren diese.[147]

Die Entfernung von Kohlenstoffverunreinigungen spielt eine sehr bedeu-
tende Rolle, da sonst durch die Behandlung mit Flusssidure Si-CH, Ver-
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4.3 Reinigung

bindungen entstehen konnen, die im Ultrahochvakuum bei Temperaturen
von 230 °C bis 430 °C durch Dehydrierung zur Bildung von SiC [148]
fithren kénnen. Aus diesem Grund wurde im Anschluss eine zehnminiitige
UV-0Ozon-Behandlung durchgefithrt. Durch Bestrahlung mit UV-Licht in
Sauerstoffatmosphére kénnen Silizium-Kohlenstoffverbindungen aufgebro-
chen und auch die Anzahl an Fluorverbindungen verringert werden.[149]
Zusétzlich kommt es zur Entfernung der Wasserstoffterminierung durch
Bildung von Wasser und gleichzeitiger Oxidation der frei werdenden
Siliziumoberfléche.[150]

Dieses Oxid wird wiederum durch eine Behandlung mit 0,175-prozentiger
Flusssédure entfernt. Trotz der hierbei entstehenden Wasserstoffterminie-
rung kann nach einer Stunde die Oxidation der Oberfliche an Luft durch
Bildung von SiH3(O3) und SiH(O3) mittels Infrarotspektroskopie [147]
nachgewiesen werden. Weitere Untersuchungen bestétigen, dass die Was-
serstoffterminierung der Oberfliche an Luft zumindest 10 Minuten stabil
ist.[151] Dennoch sollte die Zeit zwischen der HF-Behandlung und dem
Einschleusen in die UHV Kammer moglichst gering sein. Nach Entfernung
von Flusssdureresten durch Spiilen mit deionisiertem Wasser (DI-Wasser,
Reinstwasser) wurden die Proben im Rahmen dieser Arbeit typischerweise
innerhalb von 30 bis 45 Sekunden in die Schleusenkammer eingeladen.
Da die Reinigung der Proben, die in der VG 80 S prozessiert wurden,
nicht unmittelbar neben der MBE-Anlage durchgefiihrt werden konnte,
wurden die gereinigten Substrate in einem DI-Wasserbad transportiert
und umgehend in die Schleusenkammer eingeladen.

4.3.2 In situ Reinigung

Nach dem Einschleusen wurde zunéchst eine in situ Reinigung durchge-
fiihrt. Reinigungskonzepte, die mit einer Oxid-terminierten Oberfliche
enden, benotigen eine Temperatur um 800 °C zur Desorption des Silizium-
oxids.[152] SiH Verbindungen einer Wasserstoff-terminierten Oberflache
konnen bereits bei Temperaturen um 600 °C aufgebrochen werden.[148]
Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Substrate in der DCA S1000 fiir
10 Minuten bei 700 °C thermisch gereinigt, so dass ein Grofiteil des Was-
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ABB. 4.3: (a) Ratenkalibrierung der Germaniumquelle. Die Raten wurden durch
Rontgenreflektometriemessungen sowie spektrale Ellipsometrie be-
stimmt. (b) Homogenitidt der Germaniumrate. Durch Bestimmung
der Schichtdicke mittels spektraler Ellipsometrie wurde die Homoge-
nitdt der Germaniumrate iiber den Wafer bestimmt. Im Rahmen des
Fehlers ist keine Abweichung der Rate iiber den Wafer zu erkennen.

serstoffs desorbiert. Im Anschluss wurde bei gleicher Temperatur fiir 10
Minuten Silizium mit einer Rate von 0,5 nm/min verdampft, um noch
vorhandenen Sauerstoff durch die Bildung von fliichtigem SiO von der
Oberflache zu entfernen.[153] Hierbei wurde mit RHEED die Ausbildung
der 7 x 7 Oberflachenrekonstruktion fiir Si(111) Wafer bzw. die 2 x 1
Oberfldchenrekonstruktion fiir Si(001) Wafer kontrolliert.

Die in situ Reinigung in der VG 80 S unterscheidet sich in einigen
Parametern [128]: Zunéchst wurde das Substrat in mehreren Schritten
auf 680 °C erhitzt. Anschlieend wurde fiir 2 Minuten bei 680 °C Silizium
mit einer Rate von 0,6 nm/min verdampft, bevor mit dem eigentlichen
Wachstum begonnen wurde.

4.4 Kalibrierungen

Die fiir einen reproduzierbaren Wachstumsprozess nétigen Kalibrierungen
der Verdampferraten werden im Folgenden vorgestellt.
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ABB. 4.4: (a) Ratenkalibrierung der Siliziumquelle. Die Raten wurden sowohl
durch Roéntgenreflektometriemessungen bestimmt als auch durch die
Herstellung und Charakterisierung von Si; —,Cy-Schichten verifiziert.
(b) Homogenitéat der Siliziumrate. Durch die Herstellung und Cha-
rakterisierung von Si;—,Cy-Schichten wurde die Homogenitét der
Siliziumrate {iber den Wafer bestimmt. Im Rahmen des Fehlers ist
keine Abweichung der Rate iiber den Wafer zu erkennen.

4.4.1 Germaniumquelle

Die Germaniumrate wurde durch das Abscheiden einer amorphen Schicht
auf Siliziumsubstraten bei Raumtemperatur und anschlieSender Dicken-
messung durch Rontgenreflektometrie (Schichtdicken < 120 nm) bzw.
spektraler Ellipsometrie (Schichtdicken > 120 nm) durchgefiihrt. Der
Fehler, der durch die unterschiedlichen Dichten von amorphem und kris-
tallinem Germanium hervorgerufen wird, betréigt hierbei etwa 3 % bis
7 %.[154]

Die ermittelten Germaniumraten sind in Abbildung 4.3 (a) dargestellt.
Mittels spektraler Ellipsometrie wurde auch die Schichtdicken- und somit
auch die Ratenhomogenitit iiber den Wafer bestimmt. Wie in Abbil-
dung 4.3 (b) zu sehen, ist im Rahmen des Messfehlers keine Abweichung
der Germaniumrate zu erkennen.
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4 Probenpraparation

ABB. 4.5: Transformation der Oberflichenrekonstruktion durch Kohlenstoff.
Die 7 x 7 Oberflichenrekonstruktion der gereinigten und préaparier-
ten Si(111) Oberflache (a) in [110]-Richtung (b) und [112]-Richtung
wird durch den Einbau einer Drittelmonolage Kohlenstoff in ei-
ne v3 x v/3R30° Oberflichenrekonstruktion umgewandelt. Bei die-
ser Umwandlung (c) verschwinden in [110]-Richtung die RHEED-
Zwischenreflexe, (d) wéhrend in [112]-Richtung zusétzliche Reflexe
erscheinen.

4.4.2 Siliziumquelle

Die Siliziumrate wurde durch das Abscheiden einer amorphen Silizi-
umschicht auf einer amorphen Germaniumschicht kalibriert und die re-
sultierende Schichtdicke mittels Rontgenreflektometrie bestimmt. Die
gemessene Siliziumrate ist in Abbildung 4.4(a) dargestellt. Zusatzlich
wurde durch eine Vielzahl von Rontgendiffraktometriemessungen von
Siy_,Cy-Schichten (siche Kapitel 4.4.3) die Uniformitét iber den Wafer
bestimmt. Die prozentuale Abweichung in Bezug auf die héchste ermittel-
te Rate ist in Abbildung 4.4 (b) dargestellt. Es ist zu erkennen, dass im
Rahmen des Fehlers keine Abweichung der Schichtdicke und somit der
Rate tiber den Wafer vorliegt.

4.4.3 Kohlenstoffquelle

Die Kalibrierung der Kohlenstoffraten kann auf verschiedene Arten durch-
gefiihrt werden. Die Menge des abgeschiedenen Kohlenstoffs kann durch
eine Anderung der Oberflichenrekonstruktion von 7 x 7 zu V3 x v/3R30°
eines Si(111) Wafers bestimmt werden. Fiir die vollstandige Ausbildung
einer v/3 x v/3R30° Oberflichenrekonstruktion ist nominell eine Drittel-
monolage Kohlenstoff notig.[155] Es gibt jedoch auch Hinweise, dass die
Oberflachenrekonstruktion erst nach einer Monolage vollstindig ausgebil-
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ABB. 4.6: Kohlenstoffeinbau in Silizium. Aus den Abstinden der Schicht-
dickenoszillationen um den Schichtreflex der durch Ko-Verdampfen
erzeugten Si;_,C, -Schicht, wurde die Schichtdicke und somit die
Siliziumrate bestimmt. Zuséatzlich wurde aus der Position des Sub-
stratreflexes zunachst die Gitterkonstante und anschliefend der Koh-
lenstoffgehalt bestimmt, um die Kohlenstoffrate zu ermitteln.

det ist.[156] Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Kalibrierungen sind unter
der Annahme entstanden, dass erst nach einer Monolage die v/3 x v/3R30°
Oberflachenrekonstruktion vollstdndig ausgebildet ist.

Zunachst wurde ein Si(111) Wafer wie in Kapitel 4.3 beschrieben gereinigt
und préapariert. Die daraus resultierende 7 x 7 Oberflaichenrekonstruk-
tion in den Richtungen [110] und [112] ist in Abbildung 4.5 (a) und
(b) dargestellt. Bei 550 °C Substrattemperatur wurde nun Kohlenstoff
bei konstantem Filamentstrom verdampft, bis eine Umwandlung der
Oberflichenrekonstruktion von 7 x 7 zu v/3 x v/3R30° auftrat. Bei dieser
Umwandlung verschwinden in [110]-Richtung die RHEED-Zwischenreflexe
(Abbildung 4.5 (c)), wiahrend in [112]-Richtung zusétzliche Reflexe er-
scheinen (Abbildung 4.5 (d)). Die daraus resultierenden Kohlenstoffraten
sind in Abbildung 4.7 dargestellt.

Eine andere Moglichkeit ist das gleichzeitige Verdampfen von Kohlenstoff
und Silizium. Durch das Wachstum einer Si; _,, Cy-Schicht, kann die Menge
des eingebauten Kohlenstoffs bestimmt werden. Durch Verwendung einer
Si-Rate >3 nm/min bei einer Temperatur von 400 °C wird der Kohlenstoff
zu etwa 80 % substitutionell eingebaut.[157] Der eingebaute Kohlenstoff
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vy Cn(y) [dyn/em’]  Cua(y) [dyn/em®] &2
Si 0 1,66 - 1012[160] 6,39 - 1011[160] 0,385
B-SiC 0,5 3,52 - 1012[161] 1,40 - 1012[161] 0,398
C (Diam.) 1 10,79 - 1012[162] 1,24 . 1012[162] 0,115
TAB. 4.1: Ubersicht der elastischen Konstanten fiir reines Si, 8-SiC und reinen
C (Diamant)

wirkt sich direkt auf die Gitterkonstante der Si;_,C,-Schicht aus, die
mittels Rontgendiffraktometrie bestimmt werden kann.[158]

C
ar = [ara(y) —ay] - (1 + 201?8;) +q (4.6)
Unter der Annahme, dass die Schicht bei Kohlenstoffkonzentrationen
um bzw. unter 1 % pseudomorph bleibt, lasst sich diese Formel mit
a) = ag; vereinfachen. Um den Kohlenstoffgehalt zu bestimmen, wird
zusétzlich eine Funktion zur Beschreibung der konzentrationsabhéngigen
Gitterkonstante benotigt. Eine sehr gute Ndherung ist

arel(y) = ag; — 2,4239y + 0, 5705y, (4.7)

die auch die Abweichungen zur Vegard’schen Regel berticksichtigt.[159]
Aus der daraus folgenden Gesamtgleichung kann die Kohlenstoffkonzen-
tration bestimmt werden.

C12(y)
1+2 C11(w)

2,4239 — \/(2, 4239)% + 4-0,5705 - 405

y= (4.8)

20,5705

Die zur Berechnung der Konzentration benotigten elastischen Konstan-
ten sind selbst von der Konzentration abhéngig. Fiir den Fall y = 0
ergeben sich die elastischen Konstanten von Silizium und fiir y = 1 gel-
ten die elastischen Konstanten von Kohlenstoff (Diamant). Aufgrund
der bereits erwahnten Abweichungen zur Vegard’schen Regel werden die
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ABB. 4.7: (a) Ratenkalibrierung der Kohlenstoffquelle. Die Raten wurden so-
wohl aus der Anderung der Oberflichenrekonstruktion bestimmt,
als auch durch die Herstellung und Charakterisierung von Sii1_,Cy-
Schichten verifiziert. (b) Homogenitét der Kohlenstoffrate. Durch
die Herstellung und Charakterisierung von Si; —,Cy-Schichten wurde
die Homogenitét der Kohlenstoffrate iiber den Wafer bestimmt. Die
maximale Abweichung von Mitte zum Rand betrdgt weniger als
10 %.

konzentrationsabhéngigen elastischen Konstanten zwischen Si und 3-SiC
berechnet.

Die Literaturwerte sind in Tabelle 4.1 zusammengefasst. Fiir y = 0,01
lassen sich die elastischen Konstanten zu C1;(0,01) = 1,70-10'2 dyn/cm?
und C12(0,01) = 6, 54- 1011dyn/cm berechnen, woraus C12 = 0, 385 folgt.
Der Unterschied der elastischen Konstanten im Berelch von 0<y<0,01
ist somit vernachléssigbar, so dass auch ohne die exakte Kenntnis die
Kohlenstoffkonzentration sehr genau bestimmt werden kann.

Eine hochauflésende XRD-Messung ist in Abbildung 4.6 dargestellt. Es
ist deutlich ein Reflex der Si;_,C,-Schicht zu erkennen. Aus der Position
lasst sich die Gitterkonstante a | und somit die Kohlenstoffkonzentration
bestimmen. Aus den Schichtdickenoszillationen lasst sich zusétzlich mit
der Prozesszeit die Siliziumrate ermitteln.

Die Kohlenstoffraten aus der Umwandlung der Oberflachenrekonstruk-
tion konnten durch die Herstellung und Charakterisierung von Sij_,Cy-
Schichten verifiziert werden. Diese Methode wurde auch verwendet, um die
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ABB. 4.8: Transformation der Oberflachenrekonstruktion durch Bor. Die 7 x 7
Oberflachenrekonstruktion der gereinigten und préaparierten Si(111)
Oberfliache (a) in [110] Richtung (b) und [112] Richtung wird durch
den Einbau einer Drittelmonolage Bor in eine V3 x v/3R30° Ober-
flichenrekonstruktion umgewandelt. Bei dieser Umwandlung (c) ver-
schwinden in [110]-Richtung die RHEED-Zwischenreflexe, (d) wih-
rend in [112]-Richtung zusétzliche Reflexe erscheinen.

Homogenitét der Rate {iber den Wafer zu analysieren. Hierfiir wurde eine
Vielzahl von hochaufgelosten Rontgendiffraktometriemessungen, wie in
Abbildung 4.6 dargestellt, fiir die gesamte Waferoberfliche durchgefiihrt.

Die prozentuale Abweichung in Bezug auf die hochste ermittelte Rate
ist in Abbildung 4.7 (b) dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die maxi-
male Abweichung von Mitte (hochste Rate) zum Rand (niedrigste Rate)
weniger als 10 % betrégt. Aufgrund der uniformen Siliziumrate (vgl. Abbil-
dung 4.4 (b)), ist diese geringe Schwankung allein auf die Kohlenstoffrate
zurlickzufithren. Da die Kohlenstoffrate bei konstantem Filamentstrom
lediglich durch eine Anderung des Filamentquerschnitts beeinflusst wird,
blieb die Kohlenstoffrate iiber Monate stabil.

4.4.4 Borquelle

Die Borrate wurde zunéchst ebenfalls {iber eine Umwandlung der Ober-
flichenrekonstruktion (vgl. Kapitel 4.4.3) bestimmt. Die Transformation
der 7 x 7 Oberflachenrekonstruktion zur v/3 x v/3R30° Oberflichenre-
konstruktion ist in Abbildung 4.8 dargestellt. Zusétzlich wurden durch
Ko-Verdampfen von Silizium und Bor dotierte Siliziumschichten mit einer
Dicke von 300 nm hergestellt. Durch eine Vierspitzenmessung konnte
die Dotierung bestimmt werden. Unter der Annahme, dass bei einer
Wachstumstemperatur oberhalb von 500 °C der substitutionell eingebau-
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ABB. 4.9: (a) Ratenkalibrierung der Borquelle. Die Raten wurden sowohl aus
der Anderung der Oberflichenrekonstruktion bestimmt als auch
durch Vierspitzenmessungen dotierter Siliziumschichten mit bekann-
ter Schichtdicke. (b) Homogenitéit der Borrate. Durch die Charakte-
risierung von Bor-dotierten Siliziumschichten durch Vierspitzenmes-
sungen wurde die Homogenitét der Borrate tiber den Wafer bestimmt.
Die maximale Abweichung von Mitte zum Rand betragt etwa 15 %.

te Bor-Anteil nahe 100 % ist, lief} sich hieraus die Borrate bestimmen.
Die kalibrierten Borraten sind in Abbildung 4.9(a) dargestellt. Die Ho-
mogenitit der Rate {iber den Wafer wurde ebenfalls durch Vierspitzen-
messungen untersucht. Die sich hieraus ergebende Ratenverteilung ist in
Abbildung 4.9(b) dargestellt. Die maximale Ratendifferenz von der Mitte
(hochste Rate) zum Rand (niedrigste Rate) betriagt etwa 15 %.

4.4.5 Antimonquelle

Antimon steht nur an der VG 80 S zur Verfligung und wurde im Rah-
men dieser Arbeit nur fiir Proben verwendet, die mittels Surfactant-
modifizierter Epitaxie gewachsen wurden. Die Kalibration wurde ebenfalls
iiber die Oberflachenrekonstruktion durchgefiihrt. Fir die Umwandlung
einer 7 x T-rekontruierten in eine v/3 x v/3R30°-rekonstruierte Si(111)-
Oberflache wird etwa eine Monolage Antimon benétigt.[163] Die Antimon-
rate wird tiber die Quellentemperatur gesteuert und ist in Abbildung 4.10
dargestellt. Fiir die Surfactant-modifizierte Epitaxie sollte eine Antimon-
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ABB. 4.10: Ratenkalibrierung der Antimonquelle. Die Raten wurden aus der
Umwandlung einer 7 x 7-rekonstruierten in eine v/3 x v/3R30°-
rekonstruierte Si(111)-Oberfliche bestimmt.

rate verwendet werden, die eine moglichst vollstdndige Antimonbedeckung
wéahrend des gesamten Wachstums gewéhrleistet, um glatte relaxierte
Schichten herstellen zu kénnen.[128]

4.4.6 Temperatur

Im Rahmen dieser Arbeit konnte keine Temperaturkalibration an der
DCA S1000 durchgefiihrt werden, so dass auf eine bereits vorhandene Tem-
peraturkalibration zuriickgegriffen werden musste, die in Abbildung 4.11
dargestellt ist.

Durch Extrapolation der durch ein Pyrometer oberhalb von 500 °C
bestimmten Substrattemperaturen lassen sich auch tiefere Temperaturen
abschétzen. Allerdings ist aus der Literatur bekannt, dass in solchen
Féllen Temperaturunterschiede von etwa £50 °C angenommen werden
miissen. [164]

Zeitgleich zur Entstehung dieser Arbeit, wurde an der VG 80 S eine
sehr genaue Temperaturkalibration des am Substratmanipulator befind-
lichen PtRh/Pt-Thermoelements mithilfe eines Pyrometers und eines
auf einem Wafer befindlichen NiCr/Ni-Thermoelements durchgefiihrt, so
dass der Temperaturfehler bei mittels Surfactant-modifizierter Epitaxie
gewachsener Proben etwa +30 °C betrégt.
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4.4 Kalibrierungen
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ABB. 4.11: Temperaturkalibrationen der MBE-Anlagen. Zur DCA S1000 liegt
nur eine Pyrometer-basierte Kalibration vor, die fiir tiefe Tempera-
turen extrapoliert wurde. Die VG 80 S wurde zusétzlich mit einem
Thermoelement auf der Waferoberflache kalibriert.
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5 Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie

Im Folgenden wird der Wachstumsprozess dargestellt, der als Ausgangs-
punkt fiir weitere Optimierungen der Kohlenstoff-unterstiitzten Epitaxie
(siehe Kapitel 6) dient. Einige Ergebnisse dieses Kapitels wurden parallel
zur Entstehung dieser Dissertation in [165, 166] veroffentlicht.

Es handelt sich bei der Kohlenstoff-unterstiitzten Epitaxie zundchst um
ein Mehrschrittverfahren, in dem Tieftemperaturepitaxie von Germanium
mit anschliefender Kohlenstoffbedeckung und Temperung kombiniert
wird. Dieser Ablauf ist schematisch in Abbildung 5.1 dargestellt. Auf
eine saubere (vgl. Kapitel 4.3) 2 x 1 rekonstruierte Si(001) Oberfldche
wird zunéchst eine 13 nm dicke Germaniumschicht mit einer Rate von
0,9 nm/min bei 50 °C gewachsen®. Dieser Film wird mit 0,3 Monolagen

Temperatur 650 °C
50 °C
0,3 ML 0,2 ML 0,06 ML 0,03 ML
Kohlenstoff I
13 nm 13 nm 13 nm 13 nm 13 nm
Germanium [ | [ ] [ [ [ ]
Zeit

ABB. 5.1: Ubersicht iiber den Wachstumsprozess. Die Wachstumssequenz be-
steht aus dem Wachstum von 13 nm Germanium bei 50 °C mit einer
Rate von 0,9 nm/min, gefolgt von einer Kohlenstoffbeschichtung im
Submonolagenbereich und anschlielender Temperung bis 650 °C mit
einer Rampe von 25 K/min. Nach dem Abkiihlen auf 50 °C wird
dieser Wachstumszyklus mehrfach wiederholt, jeweils mit reduzierter
bzw. im letzten Zyklus ohne Kohlenstoffbedeckung.

#Wie spéitere Ergebnisse in Kapitel 6 zeigen, liegen mit zunehmender Schichtdicke
sowohl kristalline als auch amorphe Anteile vor
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ABB. 5.2: (a) TEM-Aufnahme der Probe Al im Querschnitt. Die Germanium-
schicht ist einkristallin und besitzt eine glatte Oberflache sowie eine
scharfe Si/Ge-Grenzfliche. Es sind Kontraste erkennbar, die parallel
zum Substrat verlaufen und dem Kohlenstoff zugeordnet werden
koénnen. Diese sind zur besseren Erkennung durch gestrichelte Linien
gekennzeichnet. (b) Rasterkraftkmikroskopieaufnahme. Die mittlere
quadratische Rauheit der Oberfliche betragt rrars = 0,3 nm.

(ML) Kohlenstoff bei gleicher Temperatur beschichtet, bevor die Probe
mit einer Rampe von 25 K/min auf 650 °C erhitzt wird. Nach dem erneu-
ten Abkiihlen auf 50 °C wird dieser Wachstumszyklus dreimal mit jeweils
reduzierter Kohlenstoffbedeckung (0,2 ML, 0,06 ML, 0,03 ML) wieder-
holt. Im letzten Wachstumszyklus wird auf eine Kohlenstoffbeschichtung
vollstdndig verzichtet.

Die Transmissionselektronenmikroskopieaufnahme in Abbildung 5.2(a)
zeigt die Probe A1l im Querschnitt, die nach dem oben genannten Ver-
fahren hergestellt wurde. Die Germaniumschicht ist einkristallin und
besitzt eine glatte Oberflache sowie eine scharfe Si/Ge-Grenzfldche. Es
sind Kontraste erkennbar, die parallel zum Substrat verlaufen und dem
Kohlenstoff zugeordnet werden kénnen. Diese sind zur Veranschaulichung
durch gestrichelte Linien gekennzeichnet. Dies belegt, dass der Kohlenstoff
hauptséchlich lokalisiert vorliegt und nicht gleichméfig in die Schicht
eingebaut wurde. Die mittlere quadratische Rauheit der Oberfliche ist mit
Hilfe von Rasterkraftkmikroskopie (Abbildung 5.2(b)) zu rgrars = 0,3 nm
bestimmt worden.
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5 Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie

A

Tl <2208 & *+

ABB. 5.3: TEM Aufnahmen der Si/Ge-Grenzfliche der Probe Al. (a) In Hoch-
auflésung lassen sich vorliegende Versetzungen lokalisieren und durch
ihren Burgersvektor identifizieren. Zur Veranschaulichung sind um
eine Versetzung die Netzebenen sowie der Burgersumlauf und -vektor
eingezeichnet. Es handelt sich hierbei um eine vollstdndige Stufenver-
setzung. (b) Abbildung des Versetzungsnetzwerks durch Kippung der
Probe im Dunkelfeld unter weak-beam Bedingungen um 25° um die
im Bild horizontale [110]-Achse. Der Abstand der vollstdndigen Stu-
fenversetzungen entspricht mit ca. 10 nm dem Wert fiir vollsténdige
Relaxation iiber vollstdndige Stufenversetzungen.

Versetzungen konnen in hochauflésenden TEM-Aufnahmen im (110)-
Pol der Si/Ge-Grenzflache lokalisiert und durch ihren Burgersvektor
identifiziert werden, wie es beispielhaft in Abbildung 5.3(a) gezeigt ist. Zur
Veranschaulichung sind die Netzebenen sowie der Burgersumlauf um eine
solche Versetzung eingezeichnet. Der resultierende Burgersvektor betragt
b= ¢ (110). Es handelt sich hierbei um eine vollstédndige Stufenversetzung.
Dies ist gleichzeitig der dominierende Versetzungstyp.

Abbildung 5.3(b) zeigt eine Projektion der Si/Ge-Grenzflache im Dun-
kelfeld, die durch Kippung der Probe um 25° um die im Bild horizontale
[110]-Achse erzeugt wird. Weak-beam Bedingungen ermoglichen das Ab-
bilden von parallelen Versetzungen entlang der [110]-Richtung. Auch in
der senkrecht dazu verlaufenden [110]-Richtung liegen solche Versetzungen
vor.

Aufgrund des Unsichtbarkeitskriteriums (vgl. Kapitel 3.4) léasst sich je-
weils nur eine Reihe von Versetzungen abbilden. Der Abstand zwischen
diesen Versetzungen betragt ca. 10 nm. Dies entspricht im Rahmen der
Messgenauigkeit dem fiir vollstdndige Relaxation iiber vollstandige Stu-
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ABB. 5.4: Reziproke Gitterkarte der (224)-Reflexe von Silizium und Germanium
der Probe Al. Die Schicht ist aufgrund der thermischen Ausdehnung
unter Zugspannung. Die Gitterkonstanten lassen sich zu a) = 5, 668 A
und a; = 5,651 A bestimmen, woraus sich eine Restverzerrung von
e =(-1,8%£0,1)- 1073 ergibt, die in guter Naherung dem Wert fiir
eine Temperaturdifferenz von 625 K entspricht.

fenversetzungen zu erwartenden theoretischen Wert von 9,6 nm (vgl.
Kapitel 2.3).

Um die Defektdichte zu bestimmen wurden w-Scans durchgefiihrt. Die
gemessene Halbwertsbreite betrégt S,,css = 914 arcsec, woraus sich eine
Defektdichte, wie in Kapitel 3.2.2 beschrieben, von np = (4 4 2)-10%cm =2
berechnen ldsst. Durch TEM-Untersuchungen der Probe Al in der Drauf-
sicht lasst sich die Anzahl der Durchstoflversetzungen an der Oberflache
abschitzen. Die Anzahl liegt mit nyp = 1- 10" cm ™2 deutlich iiber der
mit Rontgendiffraktometrie bestimmten Defektdichte.

Der Relaxationsgrad des gesamten Schichtstapels ist mit Hilfe von Ront-
genbeugung bestimmt worden. Hierfiir wurde eine reziproke Gitterkarte
der (224)-Reflexe von Silizium und Germanium aufgenommen und ana-
lysiert (Abbildung 5.4). Es ist zu erkennen, dass sich die Schicht unter
Zugspannung befindet. Dies ldsst sich durch die unterschiedliche thermi-
sche Ausdehnung von Si und Ge erkliaren. Die in-plane Gitterkonstante
betrigt a) = 5,668 A und die out-of-plane Gitterkonstante a; = 5,651 A.
Dies entspricht einem Relaxationsgrad von RX = 104% =+ 1%. Die daraus
resultierende Restverzerrung von ¢ = (—1,8£0,1) - 1073 entspricht in
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5 Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie

1. Wachstum 1. Temperung

(Q)‘ ,

3. Temperung

T

4. Wachstum 4. Temperung 5. Wachstum 5. Temperung

ABB. 5.5: RHEED-Analyse der Relaxation der Probe Al in [110]-Richtung. (a)
Saubere 2 x 1 rekonstruierte Si(001)-Oberfliache, die als Referenz
fiir die Auswertung der RHEED-Absténde dient. (b) Umwandlung
der dreidimensionalen Oberfliche nach dem ersten Ge-Wachstum
in (c) eine eher zweidimensionale Oberfliche nach der Temperung.
(d),(e) Wiederholung dieser Prozesse im zweiten Wachstumszyklus.
(f) Uberlagerung von Punkt- und Strichmuster nach dem dritten
Wachstum bestétigt die Existenz glatter Bereiche. (g) Nach der Tem-
perung liegt bereits eine ausgepragte 2 x 1 rekonstruierte Oberfléche
vor. Diese Rekonstruktion wird mit dem vierten (h),(i) und fiinften
(j),(k) Wachstumszyklus immer perfekter.

guter Naherung dem theoretischen Wert fiir eine Temperaturdifferenz von
625 K (siehe Kapitel 3.2.3), so dass sich ein von der thermischen Ausdeh-
nung korrigierter Relaxationsgrad bei der hochsten Prozesstemperatur
von R* = 100% =+ 1% ergibt und somit vollstdndige Relaxation vorliegt.
Da dieses Ergebnis mit den aus einer 6/20-Messung bestimmten und nach
Kapitel 3.2.1 berechneten Werten iibereinstimmt, wurde im Folgenden
aufgrund des deutlich hoheren Messaufwands, bis auf wenige Ausnahmen,
auf reziproke Gitterkarten verzichtet.

FEine genauere Analyse des Relaxationsvorgangs wurde mit Hilfe von
RHEED-Untersuchungen (Filamentstrom 1,6 A, Beschleunigungsspan-
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nung 18,5 eV) durchgefiihrt. Der Einfallswinkel betragt etwa 4°. Das ange-
wendete Verfahren zur Auswertung der RHEED-Bilder ist in Kapitel 3.1
beschrieben. Abbildung 5.5 zeigt die Entwicklung des RHEED-Musters
in [110]-Richtung im Verlauf des Mehrschrittverfahrens der Probe Al.
Samtliche Bilder sind bei 50 °C aufgenommen worden, um einen Einfluss
des Substratheizers ausschliefilen zu konnen. Abbildung 5.5(a) zeigt die
saubere 2 x 1 rekonstruierte Siliziumoberfliche, die als Referenz fiir die
Auswertung der RHEED-Abstéande dient. Nach dem ersten Wachstum von
Ge (Abbildung 5.5(b)) deutet das Punktmuster auf eine dreidimensionale
Germaniumoberfliche hin. Es handelt sich hierbei um Rauheiten und nicht
um separate Inseln (vgl. Kapitel 6.2.2). Dieses Muster bleibt auch nach
der Beschichtung mit Kohlenstoff unverédndert. Nach der Temperung bis
650 °C (Abbildung 5.5(c)) ist aus dem RHEED-Muster auf eine geglittete
Oberflache zu schliefen. Das Entstehen einer rauen Germaniumoberfliche
beim Wachstum und die Glattung bei anschlieender Temperung wie-
derholt sich auch im zweiten Wachstumszyklus (Abbildung 5.5(d) und
(e)). Nach dem dritten Wachstumszyklus (Abbildung 5.5(f)) bestétigt
die Uberlagerung eines Punkt- und Strichmusters die Existenz glatter
Bereiche. Nach der Temperung (Abbildung 5.5(g)) liegt bereits eine aus-
geprigte 2 x 1 rekonstruierte Oberfliche vor. Diese Rekonstruktion wird
mit dem vierten (Abbildung 5.5(h) und (i)) und fiinften Wachstumszyklus
(Abbildung 5.5(j) und (k)) immer perfekter.

Die aus diesen Bildern bestimmten relativen Abstidnde und folglich die
in-plane Gitterfehlpassung ist in Abbildung 5.6 fiir die Proben A1 und A2
dargestellt. Letztere wurde zunéchst wie oben beschrieben hergestellt. Auf
diesen Schichtstapel wurde zusétzlich bei 250 °C weiter Ge gewachsen, so
dass sich eine Gesamtschichtdicke von 155 nm ergibt. Da nach dem ersten
Wachstumszyklus der relative Abstand der RHEED-Reflexe bereits etwa
3% betrigt, wobei die Halfte allein durch das Ge-Wachstum der Schicht
hervorgerufen wird, wurde der Einfluss der zunehmenden Schichtdicke
in Kapitel 6.3 sowie der Einfluss der Temperung in Kapitel 6.2 genauer
untersucht. Mit zunehmender Anzahl von Wachstumsschritten erhoht
sich der relative Unterschied der RHEED-Reflexabsténde und entspricht
nach 3 bis 4 Prozesszyklen der vollstindigen Relaxation von Germanium
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5 Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie
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ABB. 5.6: Relative Unterschiede der RHEED-Reflexabstédnde im Mehrschritt-
verfahren der Proben Al und A2. Mit zunehmender Anzahl von
Wachstumsschritten erhoht sich der relative Unterschied der RHEED-
Reflexabstdnde und entspricht nach 3 bis 4 Prozesszyklen der voll-
stdndigen Relaxation von Germanium auf Silizium. Die Messwerte
nach dem Germaniumwachstum und nach der Temperung néhern sich
erst mit zunehmender Zyklenzahl an. Nach dem zweiten Wachstum
ist der relative Unterschied der RHEED-Reflexabstédnde zum Silizi-
um zunéchst wieder geringer, was einer zunehmenden Verspannung
entspricht.

auf Silizium. Die Messwerte nach dem Germaniumwachstum und nach
der Temperung néhern sich erst mit zunehmender Zyklenzahl an. Beson-
ders auffillig ist, dass nach dem Wachstum der relative Unterschied der
RHEED-Reflexabsténde zum Silizium zunéchst wieder geringer ist, als
nach der vorhergehenden Temperung, was einer Anndherung der in-plane
Gitterkonstante des Germaniums an die des Siliziums und somit zuneh-
mender Verspannung entspricht. Dieser Effekt geht mit der Aufrauung
der Oberflache (vgl. Abbildung 5.5(d)) einher und ist abhédngig von der
deponierten Kohlenstoffmenge vor dem Wachstum. Dies ist in Kapitel 6.4
genauer betrachtet worden.

Weder die TEM- noch die Réntgenuntersuchungen geben einen Hinweis
auf Interdiffusion von Silizium ins Germanium. Fir eine Abschitzung
der Diffusionslange wurden die Temper- und Abkiithlphasen des Prozesses
durch ein Stufenprofil der Temperatur mit Stufenhéhen von 25 K und Dau-
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ABB. 5.7: Abschétzung der Diffusionslange. Es wurden die Temper- und Ab-
kithlphasen des Prozesses durch ein Stufenprofil der Temperatur
mit Stufenhéhen von 25 K und Dauern von je 60 s abgebildet. Dies
entspricht in guter Naherung der verwendeten Temperaturrampe.
Aufgrund des exponentiellen Anstiegs der Diffusionskonstante mit
der Temperatur, kann Diffusion unterhalb von 600 °C vernachléssigt
werden.

ern von je 60 s angendhert, da dies die Temperaturkurve beim Tempern
ausreichend genau abbildet. Die Abkiihlphase wurde linear angenéhert,
was mit sinkender Temperatur jedoch nicht mehr der Fall ist. Allerdings
kann aufgrund des exponentiellen Anstiegs der Diffusionskonstante mit
der Temperatur die Diffusion bereits unterhalb von 600 °C vernachlissigt
werden, so dass hier eine ausreichende Naherung vorliegt. Unter Verwen-
dung von Literaturwerten des Vorfaktors® Dy = 56600 cm? /s [111] und
der Aktivierungsenergie® E4 = 4,0¢V [111] l4sst sich die Diffusionskon-
stante D berechnen. Mit L = v/ D -t ergibt sich hier eine Abschitzung
der Diffusionslinge von L = 0,6 nm.

Um dies zu iiberpriifen wurden Untersuchungen mit Sekundérionenmas-
senspektroskopie durchgefiihrt. Abbildung 5.8(a) zeigt die Silizium- bzw.

bDer Vorfaktor Do ist nicht direkt in [111] angegeben, sondern wurde mit der
Diffusionskonstante D und der Aktivierungsenergie £ 4 nach Formel 2.10 berechnet.

¢Die Aktivierungsenergie ist spannungsabhéngig. Da sich allein durch die unter-
schiedlichen Schichtdicken die Spannungsverteilungen innerhalb der Proben dieser
Arbeit von Proben in [111] unterscheiden, ist hier mit einem zusétzlichen Fehler
zu rechnen.
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ABB. 5.8: SIMS-Untersuchungen der Vergleichsprobe A2. (a) Untersuchung
der Interdiffusion von Silizium ins Germanium. Zusétzlich zu den
Messwerten sind Simulationskurven des Verlaufs eingezeichnet. Die
daraus bestimmte Diffusionskonstante von D = 8,2 - 107% cm? /s ist
vergleichbar mit mittels Surfactant-modifizierter Epitaxie gewach-
sener Proben. (b) Untersuchung der Kohlenstoffsegregation. Vier
dquidistante Maxima bestéatigen, dass der Kohlenstoff nicht homogen
verteilt, sondern lokalisiert an den Grenzflichen der Ge-Schichten
vorliegt.

Germaniumkonzentration in Abhéngigkeit von der Abtragtiefe der Probe
A2. Der steile Ubergang vom Germanium zum Silizium zeigt, dass wie
erwartet keine starke Interdiffusion aufgetreten ist. Aus der Simulation
des Kurvenverlaufs (vgl. Kapitel 2.5) lasst sich die Diffusionslange fiir Sili-
zium in Germanium zu L = 0,86 nm ermitteln. Je grofier der verwendete
Temperaturbereich AT und damit auch die Zeit ¢ ist, desto kleiner wird
die Diffusionskonstante. Fiir den dominierenden Temperaturbereich von
625 °C < T < 650 °C mit der Zeit ¢t = 900 s lasst sich eine gemittelte Dif-
fusionskonstante von D = 8,2 - 10718 cm? /s bestimmen, die vergleichbar
zu den Diffusionskonstanten von mittels Surfactant-modifizierter Epitaxie
gewachsener Proben ist.[128]

Die Lokalisierung des Kohlenstoffs wurde ebenfalls mit Hilfe der Sekun-
dérionenmassenspektroskopie analysiert (Abbildung 5.8(b)). Aufgrund
eines fehlenden Standards fiir Kohlenstoff in Germanium, ist in diesem
Fall die Intensitét als reine Zéhlrate iiber dem Schichtabtrag dargestellt.
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(a)

Temperatur 650 °C
50 °C
13 nm 13 nm

Germanium

Zeit
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ABB. 5.9: Untersuchung des zyklischen Wachstums ohne Kohlenstoff (Probe B).
(a) Schema des Wachstumsprozesses. (b) Bereits nach dem zweiten
Wachstumszyklus ist im RHEED ein sehr stark ausgepriagtes Punkt-
muster zu erkennen. (c) Die TEM-Aufnahme im Querschnitt zeigt
eine nicht geschlossene Schicht mit einer stark facettierten Oberfla-
che. Zwischen den Inseln bilden sich Vertiefungen durch Eindiffusion
von Silizium ins Germanium.

Durch die grofie Schichtdicke kann das durch Oberflachenkontaminationen
hervorgerufene Kohlenstoffsignal deutlich vom in der Schicht befindlichen
Kohlenstoff separiert werden. Es existieren vier dquidistante Maxima,
deren Intensitédtsverhéltnisse den Verhéltnissen der verdampften Kohlen-
stoffmengen entsprechen. Dies bestétigt das aus den TEM Untersuchungen
gewonnene Ergebnis der Lokalisierung des Kohlenstoffs zwischen den Ger-
maniumschichten.

Um zu iiberpriifen, ob nur ein einzelner Parameter, wie die Schichtdicke
oder das zyklische Wachstum, entscheidend fiir die resultierenden glatten
und vollsténdig relaxierten Germaniumschichten ist, wurden verschiedene
Vergleichsexperimente durchgefithrt. Zunéchst wurden bei Probe B (Ab-
bildung 5.9(a)) mehrere Wachstumszyklen vollsténdig ohne Kohlenstoff
durchgefiihrt. Bereits nach dem zweiten Wachstumszyklus ist im RHEED
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ABB. 5.10: Untersuchung des Wachstums einer dickeren Schicht ohne Kohlen-
stoff (Probe C). (a) Schema des Wachstumsprozesses. (b) Bereits
beim Wachstum ist im RHEED ein sehr stark ausgepréigtes Punkt-
muster zu erkennen, was auf eine dreidimensionale Schicht hinweist.
(¢) AFM-Untersuchungen belegen, dass die Temperung zu keiner
Glattung sondern zu ausgepragterer Inselbildung fiihrt.

ein sehr stark ausgeprégtes Punktmuster (Abbildung 5.9(b)) zu erkennen,
dass auf eine dreidimensionale Schicht hinweist. TEM Untersuchungen
(Abbildung 5.9(c)) bestétigen, dass es sich um eine nicht geschlossene
Schicht handelt. Der Bedeckungsgrad wurde aus TEM-Untersuchungen
in der Aufsicht bestimmt und betrigt etwa 60 %. Die Oberflache ist stark
facettiert und in den Inseln liegt an der Grenzfliche ein Versetzungs-
netzwerk vor. Zusétzlich kommt es zu starker Eindiffusion von Silizium
von der Oberfliche in die Germaniuminseln, so dass sich zwischen ihnen
Vertiefungen bilden.[167]

Gleiches gilt fiir Probe C, die das Wachstum von 65 nm Ge in nur einem
Wachstumsschritt ohne Kohlenstoff umfasste (siehe Abbildung 5.10(a)).
Bereits beim Wachstum ist im RHEED ein sehr stark ausgepragtes Punkt-
muster zu erkennen, was auf eine dreidimensionale Schicht hinweist (Ab-

60



(a)

Temperatur 650 °C

50 °C

0,3 ML 0,06 ML

Kohlenstoff 1 1 |

0,2ML 0,03 ML
13 nm

Germanium

Zeit

ABB. 5.11: Untersuchung des zyklischen Wachstums mit einer einzelnen Tem-
perung (Probe D). (a) Schema des Wachstumsprozesses. (b) Wachs-
tum schlégt beim zweiten Zyklus in amorphe Beschichtung um.
Beim Tempern verhindert die Kohlenstoffzwischenschichten eine
durchgehende Kristallisation, so dass eine polykristalline Schicht
entsteht.

bildung 5.10(b)). Die Temperung fiihrt zu keiner Glattung sondern zu
ausgeprigterer Inselbildung. Rasterkraftmikroskopieuntersuchungen zei-
gen, dass es sich um Inseln mit einer Hohe von bis zu 100 nm und einem
Durchmesser von bis zu 200 nm bei einer Dichte von 1 - 108 cm™2 handelt
(Abbildung 5.10(c)).

Probe D umfasste den selben Wechsel von Germaniumwachstum und Koh-
lenstoffbeschichtung wie die Ausgangsprobe A1, allerdings wurde erst zum
Schluss ein einzelner Temperschritt durchgefiihrt (Abbildung 5.11(a)).
Bereits wihrend des zweiten Prozesszyklus wuchs das Germanium nicht
mehr kristallin sondern blieb amorph. Bei der Temperung kommt es zur
Kristallisierung des Germaniums, wobei aufgrund der Kohlenstoffzwischen-
schichten kein einkristalliner, sondern ein polykristalliner Germaniumfilm
entsteht, was durch die Ringstruktur im RHEED zu erkennen ist.
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

Der in Kapitel 5 vorgestellte mehrstufige Wachstumsprozess bietet eine
Reihe von Optimierungsmoglichkeiten. Die Hauptparameter, die in dieser
Arbeit detaillierter untersucht wurden, sind die Wachstumstemperatur,
der Temperschritt, die Schichtdicke sowie die Kohlenstoffbedeckung. Ob-
wohl einige Effekte direkt miteinander verbunden sind, wird der Einfluss
der einzelnen Parameter der Ubersicht halber separat diskutiert.

Sollten zu den in diesem Kapitel vorgestellten Proben keine weiteren An-
gaben gemacht werden, wurden diese mit nur einem einzelnen Wachstums-
zyklus (Ge-Wachstum, Kohlenstoffbedeckung, Temperung) hergestellt.

6.1 Einfluss der Wachstumstemperatur

Es ist bekannt, dass die Wachstumstemperatur einen starken Einfluss auf
die maximal mogliche epitaktische Schichtdicke hat.[168] Oberhalb dieser
Schichtdicke kommt es aufgrund zunehmender Oberflichenrauheit zur
Beschichtung mit amorphem Material.[168] Zusétzlich hat die Wachstums-
temperatur einen direkten Einfluss auf die kritische Schichtdicke und das
Einsetzen von Inselbildung (siehe Kapitel 2.2). Im Folgenden soll der
geeignete Temperaturbereich der Kohlenstoff-unterstiitzen Epitaxie unter-
sucht werden. Hierfiir wurde eine Serie von Proben bei unterschiedlichen
Wachstumstemperaturen hergestellt.

In Abbildung 6.1 sind die RHEED-Bilder der Germaniumfilme mit Schicht-
dicken von 20nm+4nm fiir Wachstumstemperaturen von 40 °C bis 400 °C
dargestellt. Es handelt sich hierbei um Aufnahmen in [110]-Richtung direkt
nach dem Germaniumwachstum. Eine Wachstumstemperatur von 40 °C
(Abbildung 6.1(a)) fithrt bereits nach weniger als zwei Monolagen zu einer
Beschichtung mit amorphem Material, so dass simtliche RHEED-Reflexe
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6.1 Einfluss der Wachstumstemperatur

Probe E1 40 °C @ Probe F 50 °C g Probe G 100 °C gProbeH 150 °C

Probe | 200 °C | Probe J 250 °C g Probe K 300 °C g ProbelL 400 °C

ABB. 6.1: RHEED-Untersuchung nach Germaniumwachstum (20 nm + 4 nm)
bei unterschiedlichen Temperaturen. (a) Bei 40 °C verschwinden
bereits nach wenigen Monolagen sdmtliche RHEED-Reflexe, so dass
hier amorphes Material vorliegt. (b) Ein Wachstum bei 50 °C hat
eine Aufrauung der Oberfliche zur Folge. (¢) Eine weitere Erhchung
der Wachstumstemperatur auf 100 °C verhindert die Aufrauung
weitestgehend, was durch eine Uberlagerung eines Punkt- und Strich-
musters sichtbar wird. (d) Ab 150 °C Wachstumstemperatur bis (e)
200 °C bleibt die wachsende Schicht auch mit zunehmender Schicht-
dicke glatt. (f)-(h) Ab 250 °C schlidgt das Wachstum sehr schnell in
Inselbildung um.

verschwinden. Ein Wachstum bei 50 °C (Abbildung 6.1(b)) hat eine
Aufrauung zur Folge. Das Verhéltnis der Reflexintensitaten zur diffusen
Hintergrundstreuung ist gering, was auf einen Anteil amorphen Materials
an der Oberfliche deutet. Eine Erhéhung der Wachstumstemperatur auf
100 °C verhindert die Aufrauung wiahrend des Wachstums weitestgehend,
was im RHEED durch eine iiberlagerte 2 x 1 Rekonstruktion sichtbar wird.
Diese Oberflachenrekonstruktion ist auch fiir Wachstumstemperaturen
von 150 °C bis 200 °C in unterschiedlich starker Auspriagung vorhanden.
Erst ab 250 °C tritt zusétzlich zur noch sichtbaren 2 x 1 Rekonstruktion
ein Punktmuster auf, das auf eine Aufrauung der Oberfliche schlieflen
lasst, die ab Wachstumstemperaturen von 300 °C zu einer facettierten
Oberfldche durch Inselbildung fiihrt. Diese Inselbildung nimmt mit stei-
gender Temperatur zu, was im Beugungsbild der bei 400 °C gewachsenen
Probe durch das stark ausgepriagte Punktmuster verdeutlicht wird.
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

Bei einer Wachstumstemperatur von 40 °C ist zu erwarten, dass bereits
nach wenigen Monolagen kein kristallines Wachstum von Germanium
auf Silizium mehr stattfindet. Eine Extrapolation der in [168] dargestell-
ten Arrhenius-Beziehung prognostiziert mit 2 A kristallinen Materials
einen Wert, der in guter Ndherung mit dem durchgefiihrten Experiment
iibereinstimmt.

Fiir eine héhere Wachstumstemperatur von 50 °C und einer Wachstums-
rate von 1,2 nm/min betrigt die maximale epitaktische Schichtdicke 4 A
bei 50 °C.[168]* Aus den RHEED Untersuchungen folgt, dass in dieser
Arbeit Schichtdicken von etwa 35 nm bei 50 °C gewachsen werden konn-
ten, die noch kristalline Oberflaichenbereiche aufweisen. Mit steigender
Schichtdicke kommt es zu elastischer Relaxation. Die zunehmende Auf-
rauung fithrt zur Ausbildung der amorphen Phase [169], was zu einer
Erhéhung der diffusen Hintergrundstreuung fithrt. Das weiterhin sichtbare
Punktmuster zeigt, dass nahe der Oberfliche jedoch auch noch kristalli-
ne Bereiche vorliegen. Die maximale epitaktische Schichtdicke ist somit
schwer zu bestimmen, sie liegt jedoch deutlich iiber 4 A. Diese Unterschie-
de im Vergleich zur Literatur sind unter anderem durch Temperaturfehler
(£30 °C in [168], £50 °C in dieser Arbeit, vgl. Kapitel 4.4.6) sowie die
unterschiedlichen verwendeten Raten zu erkléren.

Bei Temperaturen von etwa 150 °C dndert sich das Beugungsbild wahrend
des Wachstums des etwa 20 nm dicken Germaniumfilms nicht, so dass
hier durchgiingig zweidimensionales Wachstum vorliegt. Ahnliches wird
auch in [168] fir Temperaturen um 200 °C berichtet. Dariiber nimmt mit
steigender Temperatur die Rauheit zu (200 °C bis 250 °C) und schlagt ab
300 °C in Inselbildung um, die irreversibel ist, wie im folgenden Kapitel 6.2
gezeigt wird. Fur die Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie kommen somit
nur Temperaturen unterhalb von 300 °C in Frage.

2Die angegeben Werte beziehen sich explizit auf Abbildung 2a auf Seite 2277 der
genannten Quelle. Der in [168] angegebene Zahlenwert fiir 50 °C entspricht mit 30 A
nicht den in Abbildung 2a dargestellten Messwerten und der daraus resultierenden
Arrhenius-Beziehung.
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ABB. 6.2: Einfluss der Temperung auf RHEED-Absténde. Die Anderungen der
RHEED-Abstdnde beim Tempern eines Si-Puffers sind fiir mehrere
aufeinanderfolgende Heizzyklen bestimmt worden. Exemplarisch sind
hier die ersten beiden Zyklen dargestellt, da die H&aufigkeit des
Heizprozesses keinen Einfluss auf den Verlauf hat.

6.2 Einfluss der Temperung

Um eine Untersuchung der Relaxation wéhrend der Temperung mit
RHEED durchfiithren zu kénnen, musste im Vorfeld der Einfluss des Heiz-
vorgangs auf die Messergebnisse bestimmt werden. Hierfiir wurde zunéchst
auf ein sauberes Si(001)-Substrat ein 10 nm dicker Si-Puffer gewachsen,
um eine moglichst perfekte 2 x 1 rekonstruierte Oberfliche zu erhalten.
Im Anschluss wurde mehrfach der Heizprozess von 50 °C auf 650 °C
mit einer Rampe von 25 K/min durchfahren. Aus den RHEED-Bildern
wurden wiederum wie in Kapitel 3.1 die Anderungen der Reflexabstéin-
de analysiert. In Abbildung 6.2 sind exemplarisch der erste und zweite
Heizvorgang dargestellt, da die Haufigkeit des Heizprozesses keinen Ein-
fluss auf das Ergebnis hat. Es ist zu erkennen, dass der Heizvorgang
die Reflexabstdnde massiv verdndert und bereits das Einschalten des
Heizers eine Verringerung um etwa 2 % bewirkt. Sdmtliche im Folgenden
vorgestellten Ergebnisse wurden mit dieser Korrekturkurve vom Einfluss
des Heizvorgangs bereinigt.

In Abbildung 6.3 sind die RHEED-Bilder der Germaniumfilme mit Dicken
von 20 nm + 4 nm, die mit 0,3 ML Kohlenstoff beschichtet und anschlie-
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

Probe E1 40 °C @ Probe F 50 °C @ Probe G 100 °C gProbeH 150 °C

Probe | 200 °C j§ Probe J 250 °C § Probe K 300 °C § Probe L 400 °C

ABB. 6.3: RHEED-Untersuchung nach der Temperung der bei unterschiedli-
chen Temperaturen gewachsenen Proben. (a) Die bei 40 °C erzeugte
amorphe Germaniumschicht kristallisiert bei der Temperung, ohne
dass es zur Inselbildung kommt. (b) Die raue Oberfliche der bei
50 °C gewachsenen Schicht gléttet sich wihrend der Temperung. Die
2 x 1 rekonstruierte Oberflache der bei (¢) 100 °C, (d) 150 °C und (e)
200 °C gewachsenen Schichten wird mit der Temperung immer per-
fekter. Die bei Wachstumstemperaturen ab 250 °C (f)-(h) auftretende
Inselbildung wird durch die Temperung noch ausgepréagter.

Bend bis 650 °C getempert und bis zur Wachstumstemperatur abgekiihlt
wurden, dargestellt (vgl. Abbildung 6.1 fiir RHEED-Bilder nach dem
Ge-Wachstum). Die bei 40 °C erzeugte amorphe Germaniumschicht kris-
tallisiert bei der Temperung, ohne dass es zur Inselbildung kommt (Ab-
bildung 6.3(a)). Die raue Oberfliche der bei 50 °C gewachsenen Probe
gléttet sich wihrend der Temperung (Abbildung 6.3(b)). Die bereits nach
dem Wachstum 2 x 1 rekonstruierte Oberfliche der bei 100 °C, 150 °C
und 200 °C gewachsenen Schichten wird mit der Temperung immer per-
fekter (Abbildung 6.3(c)-(e)). Die bei Wachstumstemperaturen ab 250 °C
auftretenden Rauheiten werden durch die Temperung noch ausgeprégter
(Abbildung 6.3(f)-(h)), so dass mit zunehmender Wachstumstemperatur
keine geschlossenen Germaniumfilme mehr entstehen. Somit muss der in
Kapitel 6.1 genannte Temperaturbereich auf Temperaturen unterhalb von
250 °C korrigiert werden.

Die Oberflichenmorphologie wurde zusétzlich mit Rasterkraftmikroskopie
untersucht. Abbildung 6.4 zeigt die AFM-Aufnahmen der bei unterschied-
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6.2 Einfluss der Temperung

ABB. 6.4: AFM-Untersuchung nach der Temperung der bei unterschiedlichen
Temperaturen gewachsenen Proben. Die mittlere quadratische Rau-
heit der Oberfliche fiir Temperaturen von 40 °C bis 150 °C (a)-
(d) betragt rrms < 0,5 nm. Bei hoheren Wachstumstemperaturen
nimmt die Rauheit zu. Ab 300 °C (g) liegen Inseln vor.
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

lichen Temperaturen gewachsenen Proben. Die mittlere quadratische
Rauheit der Oberfliche sinkt von rgps = 0,4 nm bei 40 °C (Abbil-
dung 6.4(a)) tber rgys = 0,3 nm bei 50 °C (Abbildung 6.4(b)) auf
rrms = 0,2nm bei 100 °C und 150 °C (Abbildung 6.4(c)-(d)). Bei ho-
heren Wachstumstemperaturen nimmt die Rauheit wieder zu und steigt
bei 200 °C auf rgps = 0,6 nm bzw. rrys = 1,6 nm bei 250 °C (Abbil-
dung 6.4(e)-(f)). Bei 300 °C und 400 °C liegen Inseln vor, deren Grofle
auf Kosten der Inseldichte mit zunehmender Wachstumstemperatur steigt
(Abbildung 6.4(g)-(h)).

Dies zeigt, dass es mit den gewédhlten Parametern drei mogliche Wege
gibt, um geschlossene Germaniumschichten mit Kohlenstoff-unterstiitzter
Epitaxie auf Si(001) zu erzeugen:

e Beschichtung bei 40 °C mit anschlieBender Temperung: Kristalli-
sierung einer amorphen Ge-Schicht (Festphasenepitaxie) durch die
Temperung

e Wachstum bei 50 °C mit anschliefender Temperung: Glattung einer
rauen aber iiberwiegend kristallinen Germaniumschicht durch die
Temperung

e Wachstum bei 100 °C bis 200 °C mit anschliefender Temperung;:
Glatte Germaniumschicht beim Wachstum und bei der Temperung.
Aus den RHEED- und AFM-Untersuchungen geht hervor, dass
150 °C sich hierbei am besten eignet.

Diese unterschiedlichen Varianten der Kohlenstoff-unterstiitzten Epitaxie
werden in den folgenden Abschnitten genauer analysiert.

6.2.1 Temperung nach Wachstum bei 40 °C

Wie in Kapitel 3.1 beschrieben, wurden wéhrend des Tempervorgangs
die relativen Unterschiede der RHEED-Reflexabstédnde bestimmt und fir
eine 16 nm dicke Germaniumschicht (Probe E1, erster Wachstumszyklus)
in Abbildung 6.5 dargestellt. Da bei einer Wachstumstemperatur von
40 °C bereits nach wenigen Monolagen eine amorphe Schicht erzeugt
wird und dementsprechend keine RHEED-Reflexe erkennbar sind, kann
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ABB. 6.5: Relative Unterschiede der RHEED-Reflexabstédnde im ersten Tem-
perschritt und zugehérige RHEED-Bilder bei einer Wachstumstem-
peratur von 40 °C (Probe E1). Oberhalb von 200 °C treten die ersten
schwachen Reflexe im RHEED auf. Bis zu einer Temperatur von
450 °C tritt der Grofiteil der Relaxation auf. Oberhalb liegt vollstén-
dige Relaxation vor. Die Oberflache bleibt wahrend des gesamten
Prozesses glatt.

bei Temperaturen bis 200 °C keine Analyse der Relaxation durchgefiihrt
werden. Oberhalb von 200 °C treten die ersten RHEED-Reflexe auf, die
ab 300 °C ausgewertet werden kénnen. Ein Grofteil der Relaxation fin-
det bei Temperaturen bis 450 °C statt. Die Oberflache bleibt bei dieser
Kristallisation durchgehend glatt. Ein &hnliches Verhalten ist bereits von
Surfactant-modifizierter Festphasenepitaxie bekannt, wobei der auf dem
Film vorhandene Surfactant (in diesem Fall Arsen) die Oberflachendiffu-
sion verringert und somit Inselbildung unterdriickt.[66]

Im Rahmen des Fehlers wird bereits bei Temperaturen oberhalb von
450 °C vollstandige Relaxation erreicht. Der aus RHEED bei 650 °C
bestimmte Relaxationsgrad betréigt Rﬁ)ocﬁsooc =99 % + 12 %. Aufgrund
der Temperaturabhéngigkeit der Versetzungsbildung und -ausbreitung
[170] konnten durch eine Arrhenius-Beziehung der Restverzerrung mit

g = A-eFBT

unter der Verwendung der Boltzmann-Konstante kg, der Temperatur
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ABB. 6.6: Normierte hochauflosende 6/20-Messung der (004)-Reflexe von Si-
lizium und Germanium der Probe E1 nach der Temperung bis
650 °C. Der bei Raumtemperatur gemessene Relaxationsgrad betragt
Rigec s0:c = 107 %.

T [K], einer Konstanten A sowie der Beziehung ¢ = f — Ad/ds; die

Messwerte mit

Ad
ds;

—Ea
= A-eF5T —0,0418 (6.1)

angendhert werden. Die daraus ermittelte Aktivierungsenergie betragt
E4 = 0,3¢eV. Dieser Wert scheint sehr niedrig, da in [168] bereits eine
Aktivierungsenergie von E4 = 0,5 eV fir die Erzeugung kristalliner Ger-
maniumfilme ermittelt wurde. Dies wird in Kapitel 6.2.4 unter Beriicksich-
tigung der Ergebnisse der anderen Wachstumstemperaturen ausfithrlicher
diskutiert.

Eine hochauflosende 6/20-Messung der (004)-Reflexe von Silizium und
Germanium der Probe E1 nach zwei Wachstumszyklen mit je 16 nm und
Temperung bis 650 °C zeigt einen symmetrischen Ge(004)-Reflex, der zu
héheren Winkeln im Vergleich zu Germaniumvolumenmaterial verschoben
ist. Wihrend der Temperung wurde somit in Ubereinstimmung mit den
RHEED-Ergebnissen vollstdndige Relaxation erreicht und zusétzlich beim
Abkiihlen Zugspannung induziert. Dies erklart jedoch nicht den bei Raum-
temperatur gemessenen Relaxationsgrad von Rﬁ)ocﬁmoc =107% £ 1 %:
Korrigiert man die Messung um die unterschiedlichen thermischen Aus-
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6.2 Einfluss der Temperung

ABB. 6.7: Hochauflosende TEM-Aufnahme der Probe E1 im Querschnitt. Die
Oberflache des Germaniumfilms ist glatt. Der Kohlenstoff scheint
lokal am Ort der Beschichtung vorzuliegen. Es sind Stapelfehler in
der Schicht vorhanden, deren Anzahl mit zunehmender Schichtdicke
tendenziell abnimmt.

dehnungskoeffizienten, erhilt man mit Rjeq g50oc = 103 % £ 1 % einen
Relaxationsgrad, der auf bereits vorhandene Zugspannug bei 650 °C
hinweist. Dieser Effekt lasst sich nicht durch Temperaturschwankungen
oder hohere Temperaturen wiahrend des Prozesses erklaren, da hierfir
AT =~ 1000 K betragen miisste.

Um die Defektdichte zu bestimmen wurden w-Scans durchgefiihrt. Die
gemessene Halbwertsbreite betrégt B,,.ss = 1238 arcsec, woraus sich eine
Versetzungsdichte von np = (6 £ 3) - 10° ecm™2 berechnen lisst (vgl.
Kapitel 3.2.2). Die Defektdichte liegt somit in der selben Gréfienordnung,
wie beim in Kapitel 5 vorgestellten Ausgangsprozess.

Um die Art der vorliegenden Defekte zu analysieren, wurden TEM-
Untersuchungen durchgefiihrt. Die hochauflésende Querschnittsaufnahme
in Abbildung 6.7 zeigt, dass der Germaniumfilm glatt ist und der Koh-
lenstoff lokal am Ort der Beschichtung vorzuliegen scheint. Weiterhin ist
deutlich das Vorhandensein von verschiedenen Fehlstapelungen zu erken-
nen. Diese kénnen mit zunehmender Schichtdicke aufeinander zuwachsen
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ABB. 6.8: Abbildung des Versetzungsnetzwerks in [110]-Richtung durch Kip-
pung der Probe E1 im Dunkelfeld unter weak-beam Bedingungen um
25° um die im Bild horizontale [110]-Achse. Das Versetzungsnetzwerk
ist sehr regelméflig und besteht aus vollstdndigen Stufenversetzungen.
Der Abstand entspricht mit ca. 10 nm dem Wert fiir vollstdndige Re-
laxation. Zusétzlich treten weitere Kontraste auf, die auf zusétzliche
Defekte hindeuten.

und sich gegenseitig ausloschen[171], so dass ihre Dichte grundsétzlich
nach oben abnimmt. Zusétzlich hat auch der Kohlenstoff einen Einfluss
auf die Verringerung der Stapelfehler- und Zwillingslamellendichte. Dies
wird in Kapitel 6.4 genauer betrachtet.

Das Versetzungsgeschehen an der Grenzfliche wurde wiederum durch
Kippung der Probe im Dunkelfeld unter weak-beam Bedingungen um 25°
um die im Bild horizontale [110]-Achse untersucht. Dabei konnte ein sehr
regelméBiges Versetzungsnetzwerk (Abbildung 6.8) von vollstandigen Stu-
fenversetzungen entlang der [110]- und [110]-Richtung identifiziert werden,
wie es bereits in Kapitel 5 beschrieben wurde. Der Abstand entspricht im
Rahmen des Fehlers dem Abstand fiir vollsténdige Relaxation. Allerdings
treten zuséatzliche Kontraste auf, die auf zusétzliche Defekte nahe der
Grenzflache hindeuten.

Um zu tiberpriifen, ob der amorphe Ausgangszustand zu einer erhéhten Si-
liziumdiffusion ins Germanium fiihrt, wurden Untersuchungen mit Sekun-
dirionenmassenspektroskopie an einer Vergleichsprobe E2 durchgefiihrt.
Diese Probe wurde ebenfalls mit zwei Zyklen mit je 20 nm Germanium und
Kohlenstoffbedeckungen von 0,3 ML bzw. 0,2 ML hergestellt. Auf diesen
Schichtstapel wurde bei 150 °C weiter Ge gewachsen, so dass sich eine Ge-
samtschichtdicke von 110 nm ergibt. Abbildung 6.9(a) zeigt die Silizium-
bzw. Germaniumkonzentration in Abhéngigkeit der Abtragtiefe der Pro-
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ABB. 6.9: SIMS-Untersuchungen der Vergleichsprobe E2. (a) Untersuchung
der Interdiffusion von Silizium ins Germanium. Zuséatzlich zu den
Messwerten sind Simulationskurven des Verlaufs eingezeichnet. Die
daraus bestimmte Diffusionskonstante von D = 2,0- 1077 cm?/s
ist vergleichbar mit mittels Surfactant-modifizierter Epitaxie ge-
wachsener Proben bei geringer Sb-Bedeckung. (b) Untersuchung der
Kohlenstoffsegregation. Zwei ausgepriagte Maxima bestitigen, dass
der Kohlenstoff nicht homogen verteilt, sondern lokalisiert an den
Grenzflachen der Ge-Schichten vorliegt.

be E2. Der steile Ubergang vom Germanium zum Silizium zeigt, dass auch
hier keine starke Interdiffusion aufgetreten ist. Aus der Simulation des
Kurvenverlaufs (vgl. Kapitel 2.5) ldsst sich Diffusionslange fiir Silizium
in Germanium zu L = 0,85 nm ermitteln. Hieraus lasst sich fiir den rele-
vanten Temperaturbereich von 625 °C bis 650 °C mit der Zeit T'= 360 s
eine Diffusionskonstante von D = 2,0 -10~!7 cm?/s bestimmen, die ver-
gleichbar mit der Diffusionskonstante von mittels Surfactant-modifizierter
Epitaxie gewachsener Proben bei geringer Sh-Bedeckung ist.[128] Es tritt
somit stdrkere Diffusion auf, als beim Wachstum bei 50 °C.

Der Einfluss des amorphen Ausgangszustands auf die Lokalisierung des
Kohlenstoffs wurde ebenfalls analysiert (Abbildung 6.9(b)). Es existieren
zwei dquidistante Maxima, deren Intensitdtsverhéltnisse den Verhéltnissen
der verdampften Kohlenstoffmengen entsprechen. Somit liegt auch hier der
Kohlenstoff lokal vor und ist nicht homogen in den Germaniumschichten
verteilt.
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ABB. 6.10: Relative Unterschiede der RHEED-Reflexabstiande im Temper-
schritt und zugehérige RHEED-Bilder bei einer Wachstumstem-
peratur von 50 °C (Probe F). Der Relaxationsprozess kann in 3
Bereiche unterteilt werden. Ein Grofiteil der Relaxation findet bei
Temperaturen bis 200 °C statt, wihrend die Oberflache rau bleibt.
Bis 450 °C kann keine weitere Relaxation festgestellt werden. Der
Relaxationsgrad bei 650 °C betrigt Ripec gs0ec = 86 % £ 12 %. Ab
450 °C findet eine Umwandlung der rauen in eine glatte Oberfliache
statt.

6.2.2 Temperung nach Wachstum bei 50 °C

Im Folgenden wird der Relaxationsprozess nach dem Wachstum bei
50 °C betrachtet. Einige Ergebnisse dieses Kapitels wurden parallel zur
Entstehung dieser Dissertation in [166] veroffentlicht.

Zunéchst wurden wieder die relativen Unterschiede der RHEED-Reflex-
abstdnde bestimmt. Diese sind in Abbildung 6.10 fiir eine 21 nm dicke Ger-
maniumschicht (Probe F) dargestellt. Aus den Ergebnissen der RHEED-
Untersuchung lasst sich darauf schliefen, dass der Relaxationsprozess in
mehreren Stufen ablduft. Bereits beim Wachstum findet Relaxation durch
eine Aufrauung der Oberfliche statt. Eine Erhohung der Temperatur bis
200 °C ist ausreichend, um zusétzliche Relaxation auszulésen, wahrend
die Oberflache weiterhin rau bleibt. Zwischen 200 °C und 650 °C kann
nur geringe Relaxation festgestellt werden. Der aus RHEED bestimmte
Relaxationsgrad bei 650 °C betragt R?Oocﬁg)ooc =86 % + 12 %. Eine Um-
wandlung der rauen in eine glatte Oberfliche findet erst bei Temperaturen
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oberhalb von 450 °C statt. Die Messwerte wurden durch eine Arrhenius-
Funktion nach Formel 6.1 gefittet und hieraus die Aktivierungsenergie zu
E 4 = 0,05eV bestimmt. Dieser Wert ist erwartungsgemaf niedriger als fir
Wachstumstemperaturen von 40 °C, da hier nach dem Wachstum bereits
(teil-)kristallines Material vorliegt und es nicht zunéchst zu einer Kris-
tallisation vor der Bildung von Versetzungen kommen muss. Allerdings
scheint auch hier der absolute Wert zu niedrig. Dies wird in Kapitel 6.2.4
unter Beriicksichtigung der Ergebnisse aller Wachstumstemperaturen
ausfiihrlicher diskutiert.

Um diese Ergebnisse zu prézisieren, wurde eine mit 26 nm vergleichbar
dicke Germaniumschicht bei 50 °C mit anschlieSender Kohlenstoftbe-
schichtung hergestellt. Der Wafer wurde aulerhalb des Ultrahochvakuums
geviertelt, wovon ein Stiick (Probe M1) im Ausgangszustand belassen
wurde, wihrend drei Stiicke wieder in die MBE-Anlage eingeschleust
und getempert wurden (Proben M2 bis M4). Hierfiir musste ein anderer
Probenhalter verwendet werden, so dass aus geometrischen Griinden fiir
diese Probenserie keine RHEED-Auswertung moglich war. Des Weiteren
kann sich auch die Probentemperatur bei der Temperung von vorherigen
Versuchen unterscheiden. Trotz dieser Nachteile, ermdoglicht dieser Ansatz,
identische Proben auf Relaxation bei unterschiedlichen Temperaturen zu
untersuchen.

Abbildung 6.11 zeigt die normierten hochauflésenden 6/20-Messungen
der (004)-Reflexe von Silizium und Germanium fiir unterschiedliche Tem-
perungen. Der Ge(004) Reflex ist nach dem Wachstum (Probe M1) durch
eine inhomogene Spannungsverteilung und der resultierenden Vielzahl
unterschiedlicher Gitterkonstanten stark asymmetrisch. Die gréflere Git-
terkonstante als fiir Volumenmaterial deutet auf eine noch vorhandene
Druckspannung (Rgeq = 65 % £ 1 %) in guter Ubereinstimmung mit
den RHEED-Ergebnissen der Probe F. Nach einer Temperung bis 150 °C
(Probe M2) ist der Schichtpeak weiter asymmetrisch, jedoch nahe an die
Winkelposition fiir Volumenmaterial verschoben, was einer deutlichen
Erhéhung des Relaxationsgrads entspricht (Rgec 15000 = 92 % + 1 %).
Vollstindige Relaxation (Rg{c 4500c = 99%+1%) wird nach einer Tempe-
rung bis 450 °C (Probe M3) erreicht. Zusétzlich treten bei 650 °C Ansétze
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ABB. 6.11: Normierte hochauflésende 6/20-Messung der (004)-Reflexe von Si-
lizium und Germanium der Proben M1 bis M4 nach unterschied-
lichen Temperungen. Die Reflexe werden mit zunehmender Tem-
peratur symmetrischer und ihre Winkelpositionen ndhern sich der
fir Volumenmaterial an. Dabei erhoht sich der Relaxationsgrad
von R = 65% £ 1% auf Rgec g50oc = 102 % £ 1 %. Ein Wert
von iiber 100% tritt aufgrund der unterschiedlichen thermischen
Ausdehnung auf, die beim Abkiihlen eine Zugspannung induziert.

von Schichtdickenoszillationen auf, die auf eine scharfe Si/Ge-Grenzfliche
und eine glatte Oberflache schlieflen lassen. Der Relaxationsgrad liegt
iiber 100 % (R2ec g50:c = 102 % £ 1 %) aufgrund der unterschiedlichen
thermischen Ausdehnung von Germanium und Silizium, die beim Abkiih-
len eine Zugspannung induziert. Korrigiert man die Messung um diesen
Effekt, erhdlt man einen Relaxationsgrad von Rj.c g50oc = 98 %+1%
(Probe F: Ripec g50oc = 99 % £ 1 %) bei der héchsten Prozesstemperatur.

Aufgrund der asymmetrischen Ge(004)-Reflexe mit geringer Intensitit
bei Temperungen bis 150 °C sind in diesem Bereich keine Auswertungen
von w-Scans moglich. Fiir eine Temperung bis 450 °C ergibt sich mit
einer Halbwertsbreite von B,,.ss = 1462 arcsec eine Versetzungsdichte von
np = (9 +4)-10°cm—2. Mit der gemessenen Halbwertsbreite von 3,,css =
1180 arcsec lasst sich fiir die Temperung bis 650 °C eine Versetzungsdichte
von np = (54 2) - 10° cm~2 berechnen. Fiir die Probe F ergibt sich mit
Bmess = 1180 arcsec und np = (5 £ 2) - 10° cm ™2 ein dhnliches Bild. Die
Versetzungsdichte nimmt somit deutlich durch die Temperung ab.
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Die Anzahl der die Oberflache durchstofflenden Versetzungen wurde fiir
Probe M4 aus TEM-Untersuchungen in der Draufsicht zu etwa nyp =
3-10% cm~2 bestimmt. Sie ist somit um zwei GroBenordnungen geringer
als im Ausgangsexperiment (vgl. Kapitel 5).

Um die vorliegenden Defekte in Abhéngigkeit von der Temperung niher
zu analysieren wurden weitere TEM-Untersuchungen durchgefiihrt. In
Abbildung 6.12 sind TEM-Querschnittsaufnahmen der unterschiedlichen
Temperstadien abgebildet. Nach dem Wachstum konnten Bereiche mit
amorphem Germanium nahe der Oberflache identifiziert werden. Aller-
dings gibt es auch kristalline Bereiche, die bis zur Oberfliche reichen.
Bereits nach einer Temperung bis 150 °C ist nahezu kein amorphes Mate-
rial mehr nachweisbar. Es ist eine Vielzahl von Fehlstapelungen nach dem
Wachstum zu erkennen, die auch zur Relaxation beitragen. Die Anzahl
der vorhandenen Stapelfehler sinkt jedoch mit zunehmender Temperatur,
so dass von einer hoheren kristallinen Perfektion gesprochen werden kann.
Eine Glattung der Oberfliche bei Temperungen bis 450 °C kann mit
diesen TEM-Untersuchungen nicht bestétigt werden. Nach Temperung
bis 650 °C liegen jedoch grofere glatte Bereiche vor.

Die Oberflaichenmorphologie wurde zusétzlich mit Rasterkraftmikroskopie
untersucht (Abbildung 6.13). Es konnten keine signifikanten Unterschiede
der Oberflachenmorphologie festgestellt werden. Allerdings treten bei Tem-
peraturen oberhalb von 450 °C Mikrorauheiten auf (Abbildung 6.13(d)),
die moglicherweise auf die Bildung von Kohlenstoffclustern zuriickzufithren
sind. Diese beeinflussen die mittlere quadratische Rauheit der Oberfliche
jedoch nicht wesentlich, so dass fiir alle Proben rrpss = 0,2 nm betrigt.

Im Folgenden diskutiere ich den scheinbaren Widerspruch zwischen den
Ergebnissen der RHEED- sowie TEM- und AFM-Untersuchungen. Die
im RHEED auftretende Umwandlung des Punktmusters in eine 2 x 1
Oberflichenrekonstruktion ist zum einen auf die nach dem Wachstum
vorhandene Grenzfliche zwischen kristallinem und amorphem Material
zuriickzufithren. Die Ausbildung der amorphen Phase wird durch die
zunehmende Aufrauung der Oberfliche beim Wachstum bedingt.[169] Die
Grenze zwischen amorphem und kristallinem Material ist somit sehr rau,
was im RHEED zur Ausbildung eines Punktmusters fiihrt. In einzelnen
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

ABB. 6.12: TEM-Aufnahmen der Proben M1 bis M4 im Querschnitt. Nach
dem Wachstum (a) liegt eine geschlossene aber raue Schicht vor,
die Fehlstapelungen und Zwillingslamellen aufweist. Mit zunehmen-
der Schichtdicke kommt es auch zur Beschichtung mit amorphem
Germanium. Teilweise setzt sich das kristalline Wachstum bis zur
Oberflache fort. Nach Temperung bis 150 °C (b) ist nahezu kein
amorphes Material mehr vorhanden. Der Anzahl an Fehlstapelungen
nimmt mit zunehmender Temperatur (b)-(d) ab.
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-2nm 0 1 -2nm 0 1

ABB. 6.13: AFM-Untersuchung der Proben M1 (a), M2 (b), M3 (¢) und M4
(d). Es konnen keine signifikanten Unterschiede Oberflichenrau-
heiten festgestellt werden. Die mittlere quadratische Rauheit der
Oberflache betragt fir alle Proben rgrars = 0,2 nm.

Bereichen reicht die kristalline Phase bis zur Oberflache, so dass weiterhin
ein Beugungsmuster vorliegt. Mit zunehmender Temperatur kristallisiert
das amorphe Germanium, was einer Glattung der kristallinen Bereiche
entspricht und zu einer Anderung des Beugungsmusters fithrt. Eine weitere
Glattung findet oberhalb von 450 °C an der Oberflache statt.

Die Anzahl der im AFM auftretenden Vertiefungen entspricht im Rahmen
des Fehlers der aus XRD- und TEM-Untersuchungen bestimmten Anzahl
von Durchstofiversetzungen.

Abbildung 6.14 zeigt eine Projektion der Si/Ge-Grenzfliche im Dunkel-
feld unter weak-beam Bedingungen, die durch Kippung der Probe um
25° um die im Bild horizontale [110]-Achse erzeugt wird. Direkt nach
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ABB. 6.14: Abbildung des Versetzungsnetzwerks in [110]-Richtung durch Kip-
pung der Proben M1 bis M4 im Dunkelfeld unter weak-beam Bedin-
gungen um 25° um die im Bild horizontale [110]-Achse. Direkt nach
dem Wachstum (a) gibt es eine Vielzahl ungeordneter Kontraste
aufgrund von Defekten an der Grenzfliche. Mit Erhohung der Tem-
peratur auf 150 °C (b) bilden sich weitere einzelne Versetzungen aus.
Eine Temperung bis 450 °C (c¢) geniigt um parallele Versetzungen
entlang der [110]-Richtung auszubilden, deren Abstéinde noch stark
variieren. Eine weitere Erhohung der Temperatur bis 650 °C (d)
fihrt zu einer Erhéhung der Regelméafigkeit des Versetzungsnetz-
werks. Der Abstand entspricht mit ca. 10 nm dem zu erwartenden
Wert fiir vollstdndige Relaxation.

dem Wachstum (Abbildung 6.14 (a)) gibt es eine Vielzahl ungeordneter
Kontraste, die auf das Vorhandensein von Defekten zuriickzufithren sind.
Mit Erhéhung der Temperatur auf 150 °C (Abbildung 6.14 (b)) nimmt
die Ordnung der Kontraste nicht weiter zu. Erst eine Temperung bis
450 °C (Abbildung 6.14 (c)) fithrt zu einer erhéhten RegelméfBigkeit der
Versetzungen in Form eines Versetzungsnetzwerks. Die Abstdnde der
parallelen Versetzungen entlang der [110]-Richtung variieren jedoch noch
stark. Auch in der senkrecht dazu verlaufenden [110]-Richtung liegen
diese Versetzungen vor. Aufgrund des Unsichtbarkeitskriteriums (vgl.
Kapitel 3.4) ldsst sich wiederum jeweils nur eine Reihe von Versetzungen
abbilden. Eine weitere Erhohung der Temperatur bis 650 °C (Abbil-
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Probe H, 23 nm
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ABB. 6.15: Relative Unterschiede der RHEED-Reflexabstdnde im Temper-
schritt und zugehdrige RHEED-Bilder bei einer Wachstumstempe-
ratur von 150 °C (Probe H). Ein Grofiteil der Relaxation geschieht
bereits wihrend des Wachstums. Eine Erhéhung der Temperatur
hat eine Erhéhung der Relaxation zur Folge. Gleichzeitig wird die
2 x 1 Oberflachenrekonstruktion immer perfekter.

dung 6.14 (d)) fiithrt zu einer weiteren Erhohung der Regelméfigkeit
des Versetzungsnetzwerks und es ldsst sich ein Abstand von ca. 10 nm
bestimmen, der dem zu erwartenden Wert fiir vollstindige Relaxation
iiber vollstandige Stufenversetzungen entspricht. In [172] wurde gezeigt,
dass ein regelméfliges Versetzungsnetzwerk bei Surfactant-modifizierter
Epitaxie erst bei Wachstumstemperaturen oberhalb von 550 °C auftritt,
so dass hier ein dhnliches Temperaturverhalten vorliegt.

Aus den XRD- und TEM-Untersuchungen konnten keine strukturellen
Unterschiede zwischen Probe M4 und der Probe F festgestellt werden.
Die kurzfristige Exposition mit Raumluft hat somit keinen Einfluss auf
die Relaxationsvorginge wédhrend der anschliefenden Temperung im
Ultrahochvakuum.

6.2.3 Temperung nach Wachstum bei 150 °C

Der Verlauf der Relaxation fiir eine bei 150 °C gewachsene Probe wahrend
der anschlieBenden Temperung ist in Abbildung 6.15 dargestellt. Beim
Wachstum bleibt die 2 x 1 Oberflichenrekonstruktion erhalten, so dass
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ABB. 6.16: Normierte hochauflosende 6/20-Messung der (004)-Reflexe von Si-
lizium und Germanium der Proben N (ungetempert) und H (ge-
tempert). Die Schichtreflexe beider Proben sind symmetrisch und
weisen deutliche Schichtdickenoszillationen auf, was auf eine glatte
Oberflache und eine scharfe Si/Ge-Grenzflache hinweist. Der Relaxa-
tionsgrad erhoht sich durch die Temperung von Rispec = 82%+1%
auf Ri5pec g50°c = 95% £ 1%, so dass keine vollstéindige Relaxation
erreicht wird.

stets eine glatte Schicht vorliegt. Obwohl bereits beim Wachstum ein
Grofiteil der Relaxation (Rt . = 59 % & 12 %) auftritt, geschieht dies
nicht durch eine Aufrauung der Oberfliche und muss somit an der Grenz-
flache durch Ausbildung von Versetzungen geschehen. Eine Erhéhung der
Temperatur hat eine Erhohung des Relaxationsgrads zur Folge, die fir
eine Wachstumstemperatur von 150 °C mit ARE ., = 25 % geringer
ausfillt als bei 50 °C (ARE . = 34 %). Gleichzeitig wird die 2 x 1 Ober-
flichenrekonstruktion immer perfekter. Die Messwerte wurden durch eine
Arrhenius-Funktion nach Formel 6.1 gefittet und hieraus die Aktivierungs-
energie zu EF4 = 0,05 eV bestimmt, die somit identisch zum Wachstum
bei 50 °C ist. Eine ausfiihrlichere Diskussion unter Beriicksichtigung der
Ergebnisse aller Wachstumstemperaturen ist in Kapitel 6.2.4 zu finden.

Das unterschiedliche Wachstums- und Relaxationsverhalten spiegelt sich
auch in den strukturellen Untersuchungen wieder. Die hochauflésende
0/260-Messung der (004)-Reflexe von Silizium und Germanium der Pro-
ben N (ungetempert, 19 nm) und H (getempert bis 650 °C, 23 nm) in
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ABB. 6.17: Hochauflésende TEM-Aufnahmen der Proben N und H im Quer-
schnitt. Die Oberfliche des Germaniumfilms ist sowohl nach dem
Wachstum als auch nach der Temperung glatt. Es sind nach dem
Wachstum Stapelfehler vorhanden, deren Dichte durch die Tempe-
rung stark reduziert wird.

Abbildung 6.16 zeigt symmetrische Schichtreflexe fiir beide Proben, die
zusétzlich deutliche Schichtdickenoszillationen aufweisen, was auf eine
glatte Oberfliche und eine scharfe Si/Ge-Grenzflache hinweist. Wie in den
vorherigen Untersuchungen nimmt der Relaxationsgrad mit steigender
Temperatur zu und erhéht sich von R.c = 82 % £+ 1 % (Probe N)
auf Ri¥oec g50:c = 95 % + 1% (Probe H). Korrigiert man diesen Werte
wiederum um die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten, so erhélt
man bei 650 °C einen Relaxationsgrad von Rj5p.q g500c = 91 % 1 %.

Die fiir die Probe N nach dem Wachstum aus einem w-Scan bestimmte
Halbwertsbreite von S,,ess = 1257 arcsec ergibt eine Versetzungsdichte
von np = (4 £ 2)-10° cm~2. Die geringere Halbwertsbreite der Probe H
von Bmess = 1004 arcsec liefert mit der Schichtdicke von 23 nm eine
etwas geringere Versetzungsdichte von np = (24 1) - 10° ecm~2. Die
Defektdichten nehmen somit auch hier mit der Temperung ab, allerdings
nicht so deutlich, wie nach dem Wachstum bei 50 °C.

Hochauflésende TEM-Querschnittsaufnahmen der Proben N und H in
Abbildung 6.17 belegen, dass die Oberfliche des Germaniumfilms so-
wohl nach dem Wachstum als auch nach der Temperung glatt ist. Es
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ABB. 6.18: TEM-Untersuchung der Si/Ge-Grenzfliche der Proben N und H. Die
Draufsicht im Dunkelfeld unter weak-beam Bedingungen (a) zeigt
ein noch unregelméfiges Versetzungsnetzwerk nach dem Wachstum.
Durch die anschlieende Temperung (c) erhoht sich die Regelmé-
Bigkeit dieses Versetzungsnetzwerks deutlich. Dies wird durch die
Abbildung der Grenzfliche in [110]-Richtung durch Kippung der
Proben im Dunkelfeld unter weak-beam Bedingungen um 25° um
die im Bild horizontale [110]-Achse bestatigt ((b) und (d)). Der
Abstand der vorliegenden vollstindigen Stufenversetzungen betragt
ca. 10 nm.

sind nach dem Wachstum Stapelfehler vorhanden, deren Dichte durch
die Temperung stark reduziert wird. Die Anzahl an Stapelfehlern und
Zwillingslamellen ist im Vergleich zum Wachstum bei tieferen Tempe-
raturen grundsétzlich geringer. Eine genaue Quantifizierung war jedoch
nicht mdéglich. Des Weiteren lassen sich fiir beide Proben vollstdndige
Stufenversetzungen identifizieren.

Genauere Untersuchungen des Versetzungsnetzwerks an der Grenzfla-
che wurden mit unterschiedlichen Abbildungsbedingungen durchgefiihrt.
Die Draufsicht im Dunkelfeld unter weak-beam Bedingungen in Abbil-
dung 6.18(a) zeigt ein noch unregelméfiges Versetzungsnetzwerk nach
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ABB. 6.19: (a) Relative Unterschiede der RHEED-Reflexabstinde im Temper-
schritt fiir Wachstumstemperaturen von 40 °C (Probe E1, 13 nm),
50 °C (Probe F, 21 nm) und 150 °C (Probe H, 23 nm) sowie (b)
die entsprechenden aus RHEED bestimmten Restverzerrungen der
Germaniumfilme.

dem Wachstum. Durch die anschlieBende Temperung (Abbildung 6.18(c))
erhoht sich die RegelméaBigkeit dieses Versetzungsnetzwerks deutlich und
néhert sich dem Idealbild eines rechteckigen Versetzungsnetzwerks in
(110)-Richtungen an. Dies lasst sich durch die Abbildung der Grenzfl4-
che in [110]-Richtung durch Kippung der Proben im Dunkelfeld unter
weak-beam Bedingungen um 25° um die im Bild horizontale [110]-Achse be-
stiatigen. Der Anteil unregelméfigen Kontrasts nach dem Wachstum (Ab-
bildung 6.18(b)), der die Kontraste des Versetzungsnetzwerk iiberlagert,
nimmt mit Erh6hung der Temperatur deutlich ab (Abbildung 6.18(d)).
Der Abstand der vorliegenden vollstdndigen Stufenversetzungen betrigt
ca. 10 nm.

6.2.4 Zusammenfassung

Die Relaxationsverldufe wahrend der Temperung der bei unterschiedli-
chen Wachstumstemperaturen hergestellten Proben unterscheiden sich in
verschiedenen Aspekten (siehe Abbildung 6.19). Bei 40 °C liegt zunéchst
eine amorphe Germaniumschicht vor, so dass kein Relaxationsgrad aus
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RHEED-Messungen bestimmt werden kann. Ein Wachstum bei 50 °C
resultiert in einem rauen, teilweise amorphen Germaniumfilm, der Fehl-
stapelungen und eine Vielzahl von Versetzungen, jedoch kein Versetzungs-
netzwerk aufweist. Der aus RHEED bestimmte Relaxationsgrad nach dem
Wachstum betrégt R?OOC =50 % + 12 %. Im Gegensatz hierzu liegt bei ei-
ner Wachstumstemperatur von 150 °C, neben einer deutlich geringen Zahl
an Fehlstapelungen, bereits nach dem Wachstum ein Versetzungsnetzwerk
an der Grenzfliche vor. Der aus RHEED bestimmte Relaxationsgrad
betriigt in diesem Fall R . =59 % + 12 %.

Durch die Erhéhung der Temperatur treten abhéngig von der Wachstums-
temperatur unterschiedliche Effekte auf. Der bei 40 °C erzeugte amorphe
Germaniumfilm kristallisiert wihrend der Temperung. Der Relaxations-
grad steigt durch die Ausbildung von Versetzungen einer Arrhenius-
Beziehung folgend an und erreicht seinen Endwert von Rﬁ)ocﬁmoc =
99 % + 12 % bereits bei etwa 450 °C. Es bildet sich wihrend der Tem-
perung das charakteristische Versetzungsnetzwerk, wobei der genaue
Temperaturbereich hierfiir bisher nicht genauer untersucht wurde.

Auch nach einem Wachstum bei 50 °C steigt der Relaxationsgrad bis
etwa 200 °C an und erreicht ein Maximum von Rﬁ)ocﬁsooc =86%+12%.
Zunéachst kommt es hierbei zur Bildung von einzelnen ungeordneten
Versetzungen. Mit Erhéhung der Temperatur auf 150 °C kann weniger
Spannung elastisch gespeichert werden, was zur Ausbildung von weite-
ren Versetzungen fiihrt. Aufgrund der noch geringen Anzahl und tiefen
Temperatur kann sich jedoch noch kein Versetzungsnetzwerk bilden. Eine
Temperung bis 450 °C liefert geniigend Energie, damit die Versetzun-
gen gleiten kénnen. Dabei bilden sich parallele Versetzungen entlang
der [110]-Richtung, deren Abstéinde noch stark variieren. Auch in der
senkrecht dazu verlaufenden [110]-Richtung liegen diese Versetzungen vor.
Die RegelmiéfBligkeit des iiberwiegend aus vollstdndigen Stufenversetzun-
gen bestehenden Versetzungsnetzwerks erhéht sich, so dass ein Abstand
von ca. 10 nm bestimmt werden kann, der dem zu erwartenden Wert
fiir vollstdndige Relaxation entspricht. Gleichzeitig ist im RHEED eine
Glattung zu beobachten, die auf die Kristallisierung der amorphen Anteile
sowie der Glattung der Oberfliche nach Ausbildung des Versetzungsnetz-
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werks zuriickzufiihren sind. Die Stapelfehlerdichte wird mit zunehmender
Temperatur deutlich reduziert.

Der bei 150 °C gewachsene Film bleibt durchgehend glatt und weist bereits
nach dem Wachstum ein Versetzungsnetzwerk auf. Der Relaxationsgrad
erhoht sich und erreicht bei 650 °C sein Maximum von Rﬁooc’%ooc =
84 % +12%

Die aus den Arrhenius-Beziehungen bestimmten Aktivierungsenergien fir
Wachstumstemperaturen von 50 °C und 150 °C sind mit £4 = 0,05 eV
identisch. Allerdings scheinen die Absolutwerte sehr niedrig zu sein. In
der Literatur schwanken die Angaben fiir die Aktivierungsenergie fiir
Versetzungsbildung sehr stark. Fiir Si;_,Ge, mit Germaniumgehalt un-
ter 50% werden Werte von E4 = 0,3 €V — 4 €V angegeben.[170, 173,
174, 175, 176] Fiir reines Germanium schwanken die Literaturwerte von
Ejs=0,3eV —10eV.[177, 178] Eine ermittelte Aktivierungsenergie von
E4 = 0,08 ¢V wurde in [82] damit begriindet, dass die Aktivierungs-
energie laut [177] in Systemen mit hoherer Gitterfehlpassung deutlich
geringer sein kann. Unabhéngig von den Absolutwerten korrelieren die
ermittelten Aktivierungsenergien mit den bisherigen Ergebnissen zum
Relaxationsvorgang. Nach dem Wachstum bei 50 °C und 150 °C lie-
gen bereits ungeordnete bzw. geordnete Versetzungen vor. Mit zuneh-
mender Temperatur nukleieren weitere Versetzungen bzw. breiten sich
aus und interagieren miteinander. Lediglich die Temperatur, ab der das
Versetzungsnetzwerk vollstdndig ausgebildet ist, unterscheidet sich. Im
Falle der Festphasenepitaxie bei 40 °C muss zunéchst eine Kristallisation
stattfinden, bevor es zur Ausbildung von Versetzungen kommt. Da der
Kohlenstoff die Inselbildung hierbei unterdriickt, muss die Relaxation
iiber eine Umstrukturierung von der Grenzfliche ausgehend geschehen,
wozu eine hohere Aktivierungsenergie nétig ist.[66] Dies kann durch die
ermittelte Aktivierungsenergie von F4 = 0,3 eV bestitigt werden.

Da der Fehler bei der RHEED-Auswertung grof3 ist, wurden mit hochauf-
losenden 0 /260-Messungen des Ge(004)-Reflex die finalen Relaxationsgrade
aller Proben bestimmt (Abbildung 6.20). Es ergibt sich auch hier eine
Abnahme mit zunehmender Wachstumstemperatur von Rif)ocj%occ =
107 % + 1% tiber Rgf)ocﬁf)ooc =103 %+ 1% bis R{gooCﬁwoC =95%+1%.
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ABB. 6.20: Hochauflosende 0/20-Messung des Ge(004)-Reflex der Proben E1 (2
Zyklen, 32 nm), F (21 nm) und H (23 nm), die bei unterschiedlichen
Wachstumstemperaturen hergestellt wurden. Der Relaxationsgrad
nimmt mit zunehmender Wachstumstemperatur ab. Die dhnlich
dicke Probe SME24 dhnelt sehr stark der bei 150 °C gewachsenen
Probe H.

Korrigiert man diese Werte um den Einfluss der thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten, so erhilt man bei 650 °C mit Rjjec g500c = 103% + 1%,
Riec 6500c = 99% £ 1% sowie Rizgecgs00c = 91 % £ 1 % im Rah-
men des Fehlers eine Ubereinstimmung zu den RHEED-Untersuchungen.
Grundsétzlich wurde beobachtet, dass die RHEED-Analysen den Re-
laxationsgrad im Verhéltnis zu den Roéntgendiffraktometriemessungen
unterschétzen, ihren Verlauf jedoch qualitativ richtig beschreiben. Die
Messung der vergleichbaren Probe SME24 &dhnelt sehr stark der bei
150 °C gewachsenen Probe H und besitzt einen Relaxationsgrad von
R§<ME24 =96% + 1% bzw. von Rf oy =92 % £ 1 %.

Zunéchst konnte man vermuten, dass die unterschiedlichen Relaxations-
grade lediglich mit den unterschiedlichen Schichtdicken zusammenhéngen
(Tabelle 6.1). Tatséchlich tritt auch ein Schichtdickeneffekt auf, der in
Kapitel 6.3 genauer betrachtet wird. Da die Schichtdickenvariation der
hier gezeigten Proben F (50 °C) und H (150 °C) mit 21 nm bzw. 23 nm
zu vernachléssigen ist, konnte lediglich die Schichtdicke der Probe E1 eine
Rolle spielen. Diese Probe wurde in einem zweistufigen Prozess hergestellt.
Fiir die RHEED-Untersuchungen wurde der erste Wachstumszyklus mit
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6.2 Einfluss der Temperung

Probe Tg [°C] Dicke nm]  RE. Ry, RE goec R esocc

E1l 40 16 - - 99 % -
32 - - - 103 %
F 50 21 52 % 65 % 86 % 99 %
H 150 23 59 % 81 % 84 % 91 %
SME24 650 24 - - - 92 %

TAB. 6.1: Ubersicht der Relaxationsgrade nach dem Wachstum bei unterschied-
lichen Wachstumstemperaturen und nach der Temperung bis 650 °C
im Vergleich zu einer mittels Surfactant-modifizierter Epitaxie her-
gestellten Probe.

16 nm verwendet, der eine geringere Schichtdicke als Proben F und H
aufweist. Auf der anderen Seite wurde fiir die Réntgenuntersuchungen
die Probe nach dem zweiten Zyklus mit einer Gesamtdicke von 32 nm
untersucht. Wenn lediglich eine erhohte Schichtdicke zu einem erhéhten
Relaxationsgrad fiihrt, miisste beocﬁmoc deutlich kleiner als Rjjoc 5000
R?OOC,%ODC und Rﬁoocﬁsooc sein. Da dies nicht der Fall ist, handelt es
nicht um einen Schichtdickeneffekt.

Da die unterschiedlichen Relaxationsgrade nicht durch Schichtdicken-
unterschiede zu erkliaren sind (lediglich die Schichtdicke der Probe E1
unterscheidet sich mit 16 nm bzw. 32 nm), miissen die unterschiedlichen
Zustédnde nach dem Wachstum hierfiir verantwortlich sein. Aufgrund des
erhohten Relaxationsgrads nach dem Wachstum ist mit zunehmender
Wachstumstemperatur eine geringere Restspannung in der Schicht ge-
speichert. Je geringer aber die Restspannung ist, desto grofler ist die
Aktivierungsenergie fiir weitere Relaxation. Da bei Probe H bereits beim
Wachstum ein Versetzungsnetzwerk entsteht und es nicht zu einer spé-
teren Transformation der Oberfliche beim Tempern kommen muss, ist
dieser Relaxationsverlauf dem der Surfactant-modifizierten Epitaxie am
dhnlichsten. Es tiberrascht daher nicht, dass die Relaxationsgrade fiir diese
beiden Prozesse im Rahmen des Fehlers identisch sind. Allerdings tritt im
Gegensatz zur Probe SME24 keine Verbreiterung des Ge(004)-Reflexes
zu hoheren Winkeln in den 6/26-Messungen auf, die durch Siliziuminter-
diffusion wéhrend des Wachstums hervorgerufen werden.
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ABB. 6.21: w-Messung des Ge(004)-Reflex der Proben E1 (2 Zyklen, 32 nm),
F (21 nm) und H (23 nm), die bei unterschiedlichen Wachstums-
temperaturen hergestellt wurden, sowie der Probe SME24. Die w-
Messungen der Proben E1, F und H sind nahezu identisch, wahrend

der Reflex der Probe SME24 hingegen deutlich breiter ist und auf
eine stark erhohte Versetzungsdichte hinweist.

Es ist naheliegend, dass auch die Defektdichten temperaturabhéingig
sind. Um dies zu bestétigen, wurden w-Messungen durchgefiihrt (Abbil-
dung 6.21). Alle Kurven wurden zunéchst normiert und anschlieBend
durch Addition mit einem festen Zahlenwert verschoben, um eine bessere
Darstellung zu erreichen. Die w-Messungen der Proben E1, F und H sind
nahezu identisch, wéhrend der Reflex der Probe SME24 hingegen deutlich
breiter ist. Dies zeigt sich auch in den ermittelten Halbwertsbreiten, die
in Tabelle 6.2 mit den daraus berechneten Defektdichten np zusammen-
gefasst sind. Fine Erhéhung der Wachstumstemperatur fiihrt zu einer
leichten Verringerung der Halbwertsbreite und somit auch der Defektdich-
te. Zur Probe F liegen TEM-Untersuchungen in der Draufsicht vor, aus
denen die Anzahl der die Oberfliche durchstoflenden Versetzungen zu
nrp = 3-10° cm ™2 bestimmt werden konnte, die im Rahmen des Fehlers
mit der aus der w-Messung bestimmten Defektdichte np iibereinstimmt.
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6.3 Einfluss der Schichtdicke

Probe Tg [°C] Dicke [nm]  Bpess [arcsec] np [em ]

E1l 40 32 1238 6 - 107
F 50 21 1181 4.10°
H 150 23 1004 2-10°
SME24  SME 24 1951 2.10%0

TAB. 6.2: Ubersicht der Defektdichten bei unterschiedlichen Wachstumstempe-
raturen nach der Temperung bis 650 °C im Vergleich zu einer mittels
Surfactant-modifizierter Epitaxie hergestellten Probe.

Die Probe SME24 weist eine Defektdichte np von 2 - 10'° cm =2 auf, die
um eine Groéflenordnung grofler als bei Probe H ist.

6.3 Einfluss der Schichtdicke

Der Einfluss der Schichtdicke ist systematisch fiir das Wachstum bei 150 °C
untersucht worden, da hier keine zusétzlichen Effekte wie die Transforma-
tion der Oberfliche auftreten und es auch nicht zu einer méglichen Be-
schichtung mit amorphem Material kommt, da die kristalline Schichtdicke
nicht mehr limitiert ist.[168] Fiir Schichtdicken von 14 nm (Probe O1),
23 nm (Probe 02), 37 nm (Probe O3) und 49 nm (Probe O4) wurden
wéahrend der Temperung die Unterschiede der RHEED-Reflexabstéande
analysiert.

In Abbildung 6.22 ist zu sehen, dass sich mit zunehmender Schicht-
dicke der Relaxationsgrad sowohl nach dem Wachstum als auch nach der
Temperung erhoht. Die aus den RHEED-Untersuchungen bestimmten
Relaxationsgrade betragen R, = 75% + 12%, RE, = =84%+12%,
RE =93%+12 % sowie RY . = 98 % + 12 %. Der grundsitzliche
Verlauf der Relaxation iiber der Temperatur dndert sich hierbei nicht mit
der Schichtdicke.

Alle Verldufe konnten mit der Arrhenius-Beziehung nach Formel 6.1 an-
gendhert werden und hieraus die Aktivierungsenergien zu F4 = 0,05 eV
bestimmt werden. Dies gilt auch fiir die bei einer Wachstumstemperatur
von 50 °C hergestellten Proben. Der qualitative Verlauf des Relaxations-
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ABB. 6.22: Relative Unterschiede der RHEED-Reflexabstiande im Temper-
schritt fiir eine Wachstumstemperatur von 150 °C und Schicht-
dicken von 14 nm bis 49 nm. Mit zunehmender Schichtdicke erhéht
sich der Relaxationsgrad sowohl nach dem Wachstum als auch nach
der Temperung, wobei der grundsétzliche Verlauf sich nicht mit der
Schichtdicke dndert.

grads ist bei allen Proben unabhéngig von der Schichtdicke identisch.
Lediglich die Absolutwerte des Relaxationsgrads erhohen sich auch hier
mit zunehmender Schichtdicke.

Auch 6/26-Messungen der (004)-Reflexe von Silizium und Germanium
der Proben O1 bis O4 in Abbildung 6.23 bestétigen, dass der gemessene
Relaxationsgrad mit zunehmender Schichtdicke von R, =92% +1%
bis Roum = 101 % £ 1 % gréBer wird. Korrigiert um den Einfluss
der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten ergeben sich
Relaxationsgrade von R, = 88 % £+ 1% bis Ri5onm = 97 % £ 1 % fiir
die hochste Prozesstemperatur von 650 °C. Es treten deutliche Schicht-
dickenoszillationen auf, die auf eine glatte Oberflache und eine scharfe
Si/Ge-Grenzflache hinweisen. Die unterschiedlichen Reflexbreiten sind auf
die unterschiedlichen Schichtdicken zuriickzufithren. Die Relaxationsgrade
der Proben SME24 und SME59 sind mit Ry oy = 92 % + 1 % bzw.
Riyirso = 94 % £ 1% im Rahmen des Fehlers identisch zu den Proben 02
und O4 mit dhnlicher Schichtdicke. Allerdings weisen die Filmreflexe der
SME-Proben eine Asymmetrie aufgrund der Siliziuminterdiffusion auf.
Dies kann bei den mittels Kohlenstoff-unterstiitzter Epitaxie hergestellten

92



6.3 Einfluss der Schichtdicke
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ABB. 6.23: Normierte hochauflésende 0/26-Messung der (004)-Reflexe von Sili-
zium und Germanium der Proben O1 bis O4 sowie SME16, SME24
und SMES9. Der gemessene Relaxationsgrad wird mit zunehmen-
der Schichtdicke (O1 bis O4) groBer. Die Winkelpositionen der
Schichtreflexe von SME 24 und SME 59 sind identisch zu den
korrespondierenden Proben O2 und O4. Bei SME 16 handelt es
sich nicht um einen glatten Ge-Film, so dass hier weitere Effekte
auftreten. Alle Reflexe der SME-Proben weisen eine Asymmetrie
aufgrund von Si-Interdiffusion auf.

Proben nicht festgestellt werden. Bei der Probe SME16 handelt es sich
nicht um einen glatten Germaniumfilm [141], so dass hier andere Effekte
dazu fiithren, dass eine Winkelposition erreicht wird, die gréfler als fiir
Volumenmaterial ist.

Die mittels RHEED und Rontgendiffraktometrie bestimmten Relaxa-
tionsgrade sind in Tabelle 6.3 zusammengefasst. Beide Verfahren liefern
qualitativ die gleichen Ergebnisse, wobei die aus RHEED bestimmten
Werte wieder geringer ausfallen. Durch die Temperung erhoht sich der
Relaxationsgrad um etwa 10 % bis 20 %. Mittels Surfactant-modifizierter
Epitaxie gewachsene Proben erreichen im Rahmen des Fehlers identische
Relaxationsgrade bei gleicher Schichtdicke, wobei erst oberhalb von 20 nm
glatte Germaniumfilme vorliegen. Dies zeigt, dass die Relaxationsprozesse
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

: R R *
Probe  Dicke nm|] Ry R} ss00c BT ss0°c

01 14 55 % 75 % 88 %
02 23 61 % 84 % 91 %
03 37 76 % 93 % 94 %
04 49 79 % 98 % 94 %
05 120 97 % - 97 %
SME24 24 - - 92 %
SMES59 59 - - 94 %
SME151 151 - - 99 %

TAB. 6.3: Ubersicht der Relaxationsgrade nach dem Wachstum bei 150 °C und
nach der Temperung bis 650 °C fiir unterschiedliche Schichtdicken
sowie von entsprechenden mittels Surfactant-modifizierter Epitaxie
hergestellten Proben.

beim Kohlenstoff-unterstiitzten Wachstum bei 150 °C und bei SME zwar
dhnlich effizient sind, es jedoch gerade zu Beginn des Wachstums deutliche
Unterschiede gibt. Mit der Kohlenstoff-unterstiitzten Epitaxie kénnen
sehr diinne Germaniumfilme mit hohem Relaxationsgrad erzeugt werden,
wie sie aktuell mit Surfactant-modifizierter Epitaxie nicht moglich sind.

Samtliche experimentell bestimmten Restverzerrungen ¢ fiir verschiedene
Schichtdicken nach dem Wachstum bei Temperaturen von 50 °C und
150 °C sowie nach der Temperung sind in Abbildung 6.24 dargestellt.
Die Messwerte mit groen Fehlerbalken wurden aus RHEED-Messungen
bestimmt, wahrend die restlichen aus Rontgenmessungen stammen. Mit
zunehmender Schichtdicke sinkt die Restverzerrung sowohl nach dem
Wachstum bei 50 °C als auch bei 150 °C. Ausfiihrliche Betrachtungen
des Relaxationsverhaltens in Abhéngigkeit von der Temperatur in [179]
zeigen, dass die Restverzerrung als Funktion der Dicke im einfachsten
Fall

1
g = B - n (6.2)

mit einer Konstanten B entspricht, die sémtliche Parameter wie Elastizi-
tatsmodul und Betrag des Burgersvektors der zur Relaxation beitragenden
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6.4 Einfluss des Kohlenstoffs
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ABB. 6.24: Restverzerrung fiir verschiedene Schichtdicken nach dem Wachstum
bei Temperaturen von 50 °C und 150 °C sowie nach der Tempe-
rung. Es wurden sowohl RHEED-Messungen (groer Fehlerbalken)
als auch HRXRD-Messungen (kleiner Fehlerbalken) berticksich-
tigt. Eine Abschitzung aus der Fitkurve prognostiziert vollstandige
Relaxation ab ca. 30 nm (50 °C) bzw. ab etwa 120 nm (150 °C).

Versetzungen enthélt. Der Einfluss der unterschiedlichen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten muss in dieser Formel nicht beriicksichtigt werden,
da die Restverzerrungen im Falle von RHEED sowohl bei Wachstumstem-
peratur als auch bei 650 °C bestimmt und fiir die XRD-Messungen bereits
um den Einfluss der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten korrigiert worden sind. Die Ergebnisse der Relaxationsuntersuchungen
sind in Abbildung 6.24 zusammengefasst. Aus den nach Formel 6.2 be-
stimmten Fitkurven lasst sich fiir eine Wachstumstemperatur von 50 °C
eine Schichtdicke von etwa 30 nm abschétzen, ab der nach der Temperung
(bei 650 °C) vollstdndige Relaxation (R > 98,5 %) vorliegt. Dies konnte
durch spéitere Experimente (Kapitel 6.5) bestétigt werden. Eine deutlich
hohere Schichtdicke von etwa 120 nm ist fiir Wachstumstemperaturen
von 150 °C und anschlieBender Temperung notig.

6.4 Einfluss des Kohlenstoffs

Die Menge des verdampften Kohlenstoffs ist nicht nur dafiir ausschlag-
gebend, ob Inselbildung unterdriickt wird, sie hat dariiber hinaus auch
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

ABB. 6.25: Hochauflésende TEM-Aufnahme der Probe E1 im Querschnitt. Es
sind Stapelfehlern und Zwillingslamellen vorhanden, die mit zuneh-
mender Schichtdicke aufeinander zuwachsen und sich gegenseitig
ausloschen konnen (Pfeil 1). Einige Stapelfehler und Zwillingslamel-
len enden an der Submonolage Kohlenstoff (Pfeile 2 und 3). Andere
werden in ihrem Weiterwachsen nicht vom Kohlenstoff beeinflusst
(Pfeil 4).

Einfluss auf das anschlieende Germaniumwachstum. Diese Aspekte sollen
im Folgenden genauer betrachtet werden. Zum Zeitpunkt der Abgabe
dieser Arbeit sind diese Untersuchungen jedoch noch nicht abgeschlossen.

6.4.1 Einfluss auf Defektausbreitung

Bereits bei der Siy_;—,Ge,;C,-Epitaxie konnte festgestellt werden, dass
eingebauter Kohlenstoff die Defektausbreitung verdndern kann.[60] Aus
diesem Grund wurde der Einfluss der Kohlenstoffzwischenschichten so-
wohl auf die Ausbreitung von Stapelfehlern als auch auf Versetzungen
analysiert.

Die hochauflésende TEM-Querschnittsaufnahme von Probe E1 in Ab-
bildung 6.25 zeigt den Einfluss der Kohlenstoffzwischenschichten auf
Stapelfehler und Zwillingslamellen. Unabhéngig vom Kohlenstoff kénnen
Stapelfehler mit zunehmender Schichtdicke aufeinander zuwachsen und
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6.4 Einfluss des Kohlenstoffs

sich gegenseitig ausloschen (Pfeil 1).[171] Einige Stapelfehler und Zwil-
lingslamellen setzen sich genau bis zur Kohlenstoffzwischenschicht fort
und enden dort (Pfeile 2 und 3). Andere wiederum werden in ihrem Wei-
terwachsen nicht vom Kohlenstoff beeinflusst (Pfeil 4). In ganz seltenen
Fillen kénnen an der Submonolage Kohlenstoff auch neue Stapelfehler
entstehen. Da jedoch die ersten Félle sehr stark dominieren, nimmt die
Stapelfehlerdichte deutlich mit zunehmender Schichtdicke und durch die
Kohlenstoffzwischenschicht ab.

Der Einfluss der Kohlenstoffzwischenschichten auf Versetzungen wurde
mit einer 1,4 pm dicken Probe S1 untersucht, die mit einem optimier-
ten Prozessablauf (siehe Kapitel 6.5) gewachsen wurde. Dabei wurden
die Kohlenstoffzwischenschichten nicht alle bei der selben Temperatur
erzeugt. Die erste Kohlenstoffbeschichtung ist bei 50 °C erfolgt, wahrend
die folgenden Submonolagen bei einer Substrattemperatur oberhalb von
600 °C verdampft wurden, so dass sich Kohlenstoffcluster bilden konnten.
Aus diesem Grund sind hier nur ungleichméflige Kontraste zu erkennen.
Interessanterweise kommt es bei der ersten Kohlenstoffabscheidung auch
wahrend der Temperung nicht zu einer vergleichbaren Clusterbildung, so
dass hier eine homogene Kohlenstoffverteilung vorliegt, die durch einen
gleichméafligen Kontrast in der TEM-Querschnittsaufnahme in Abbil-
dung 6.26(a) erkennbar ist (unterste gestrichelte Linie).

Die Dunkelfeldaufnahme in Abbildung 6.26(b) zeigt eine Vielzahl von
Versetzungen. Es ist zu erkennen, dass ein Grofiteil der Versetzungen an
der Grenzfliache lokalisiert sind, wo das charakteristische Versetzungsnetz-
werk vorliegt. Es ist weiterhin erkennbar, dass die Versetzungsdichte im
Germaniumfilm mit zunehmender Schichtdicke deutlich abnimmt. Dies
liegt vor allem an den eingebrachten Kohlenstoffzwischenschichten. Die
Kohlenstoffdeltas behindern Versetzungen teilweise in ihrer Ausbreitung
nach oben, so dass sie parallel zur Oberflache an der Kohlenstoffzwischen-
schicht entlang verlaufen, bis sie diese entweder iiberwinden kénnen oder
auf eine andere Versetzung treffen und eine Versetzungsschleife bilden.

Die erste Kohlenstoffzwischenschicht hat aufgrund ihrer GleichméBigkeit
einen deutlicheren Effekt auf die Versetzungsausbreitung als die Kohlen-
stoffcluster. Allerdings spielt hier auch die im Vergleich hohere Anzahl an
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ABB. 6.26: TEM-Aufnahme der Probe S1 im Querschnitt. (a) Hellfeldaufnah-
me. Die Germaniumschicht ist einkristallin und besitzt eine glatte
Oberflache sowie eine scharfe Si/Ge-Grenzflache. Es sind Kontraste
erkennbar, die parallel zum Substrat verlaufen und dem Kohlenstoff
zugeordnet werden kénnen. Diese sind zur besseren Erkennung
durch gestrichelte Linien gekennzeichnet. (b) Dunkelfeldaufnahme
unter weak-beam Bedingungen. Es existieren starke Kontraste an
der Si/Ge-Grenzflache, die durch das Versetzungsnetzwerk her-
vorgerufen werden. Die Kohlenstoffdeltas behindern Versetzungen
teilweise in ihrer Ausbreitung nach oben. Dieser Effekt ist an der
ersten Kohlenstoffzwischenschicht am ausgeprégtesten.
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6.4 Einfluss des Kohlenstoffs

Defekten eine Rolle. Durch die mehrfache Erzeugung von Kohlenstoffdel-
tas bei tiefen Temperaturen sollte es moglich sein, sehr diinne, defektarme
Germaniumfilme mit einem hohen Relaxationsgrad herstellen zu kénnen.
Dies soll in zukiinftigen Experimenten weiter untersucht werden.

6.4.2 Einfluss auf anschlieBendes Wachstum

Wenn man sich die RHEED-Analyse des Mehrschrittverfahrens in Abbil-
dung 5.6 in Kapitel 5 anschaut, fillt auf, dass nach dem zweiten Wachstum
der relative Unterschied der RHEED-Reflexabstédnde zum Silizium wieder
geringer ist. Dies ist tiberraschend, da es bedeutet, dass sich die in-
plane Gitterkonstante des Germaniums wieder der des Siliziums annéhert,
also Druckspannung aufgebaut wird. Zunéchst kénnte man vermuten,
dass die Kohlenstoffsubmonolage die Gitterkonstante an der Oberflache
reduziert und somit zu einer Erhéhung der Druckspannung beim an-
schliefenden Germaniumwachstum fiihrt. Allerdings ist der reine Einfluss
der Kohlenstoffbeschichtung auf die relativen Unterschiede der RHEED
Reflexabstinde bei allen durchgefithrten Experimenten zu 0 % +0,2 %
bestimmt worden und somit vernachléssigbar. Eine weitere Moglichkeit
zur Verringerung der in-plane Gitterkonstante wére der sukzessive Einbau
der Kohlenstoffsubmonolage in die darauf wachsende Germaniumschicht.
Die vorliegenden SIMS- und TEM-Untersuchungen zeigen jedoch, dass der
Kohlenstoff weiterhin lokal vorliegt, so dass auch dieser Erklarungsansatz
fehlschlagt. Es ist jedoch bekannt, dass Kohlenstoff die Benetzungseigen-
schaften verdndert, was zur Erzeugung von Quantenpunkten ausgenutzt
wird.[73] Da aus den RHEED-Analysen hervorgeht, dass mit dem Effekt
der induzierten Druckspannung auch eine Aufrauung der Oberfliache statt-
findet, ist davon auszugehen, dass auch hier eine vollstdndige Benetzung
beim anschliefenden Germaniumwachstum verhindert wird.

Abbildung 6.27 zeigt die aus Abbildung 5.6 bestimmte Verdnderung der
relativen Unterschiede der RHEED-Reflexabstéinde durch das Wachstum
von 13 nm Germanium in Abhéngigkeit der vorherigen Kohlenstoffbe-
schichtung. Eine Erhoéhung der Kohlenstoffmenge fithrt hierbei zu einer
grofleren induzierten Druckspannung bei gleichzeitig ausgepragterer Auf-
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ABB. 6.27: Verdnderung der relativen Unterschiede der RHEED-Reflexabsténde
durch das Wachstum von 13 nm Germanium in Abhéngigkeit der
vorherigen Kohlenstoffbeschichtung. Eine Erhéhung der Kohlen-
stoffmenge fithrt zu einer groferen induzierten Druckspannung (bei
gleichzeitig ausgepragterer Aufrauung der Oberfliche).

rauung der Oberflache. Allerdings handelt es sich hierbei um nachtragli-
che Untersuchungen des mehrstufigen Prozesses. Es liegt somit fiir jede
Kohlenstoffbedeckung ein unterschiedlicher Ausgangszustand zugrunde
(Schichtdicke und Relaxationsgrad). RHEED-Untersuchungen verschie-
dener hier nicht gezeigter Proben mit unterschiedlichen Schichtdicken
und Relaxationsgraden bestétigen jedoch, dass dieser Aufrauungseffekt
beim anschliefenden Wachstum hauptséchlich von der Kohlenstoffmenge
bestimmt wird. Zusétzlich konnte beobachtet werden, dass die Aufrau-
ung der Oberfliche mit zunehmender Temperatur des anschliefenden
Wachstums ausgeprigter wird.

Um Relaxationsphidnomene vollstdndig ausschliefen zu kénnen, wurde ein
Experiment mit Silizium durchgefiihrt (Probe P). Die saubere 2 x 1 re-
konstruierte Si(001)-Oberfliche wurde mit 0,2 ML Kohlenstoff bei 500 °C
beschichtet. Anschliefend wurde bei gleicher Temperatur Silizium ge-
wachsen. Abbildung 6.28 zeigt, dass die 2 x 1 Oberflichenrekonstruktion
verschwindet und bereits nach dem Wachstum von 3 nm bis 4 nm eine
dreidimensionale Oberfliche vorliegt. Die aus den RHEED-Bildern be-
stimmte Anderung der Reflexabstinde betrigt etwa 1 % und bleibt nach
der Umwandlung der Oberfliche konstant.
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6.4 Einfluss des Kohlenstoffs

Rel. Unterschied der RHEED
Reflexabstande Ad/d; [%]

0 2 4 6 8 10
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ABB. 6.28: Auf eine mit 0,2 ML Kohlenstoff beschichte Si(001)-Oberfliche wird
Silizium gewachsen (Probe P). Bereits nach dem Wachstum von
3 nm bis 4 nm liegt eine dreidimensionale Oberflache vor.

Aus diesen Ergebnissen zusammen mit weiteren Experimenten zur Op-
timierung des Wachstumsprozesses ergeben sich folgende Vermutungen,
die jedoch noch weiter abgesichert werden miissen: Die beobachtete Auf-
rauung der Oberfliche steigt mit zunehmender Kohlenstoffbedeckung
und fiihrt zu einer im RHEED sichtbaren Verringerung der in-plane
Gitterkonstante beim anschlieBenden Wachstum. Ein Kohlenstoffeinbau
in die Schicht ist aufgrund der geringen Wachstumstemperatur und der
SIMS-Ergebnisse nicht plausibel. Somit scheint die Aufrauung fiir diesen
Effekt verantwortlich zu sein. In [180] wurde gezeigt, dass nach dem
Einsetzen des dreidimensionalem Wachstums zunéchst eine Verringerung
der gemessenen in-plane Gitterkonstante einsetzt, bevor sich mit zuneh-
mender Schichtdicke auch die gemessene in-plane Gitterkonstante wieder
vergrofert. Ein dhnlicher Effekt kénnte hier auftreten. Da die Kohlen-
stoffbedeckung die Aufrauung direkt beeinflusst, sollte sie so gering wie
moglich sein. Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Experimente
lassen darauf schlieffen, dass 0,2 Monolagen Kohlenstoff ausreichen, um
eine Inselbildung beim Tempern reproduzierbar zu verhindern.

Des Weiteren konnte gezeigt werden, das eine Temperung bis 650 °C
nicht ausreicht, um eine erneute Glittung der entstandenen Rauheit
zu bewirken, wenn das anschlieende Wachstum auf der Submonolage
Kohlenstoft nicht bei tiefen Temperaturen (7" < 200 °C) begonnen wird.
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

6.5 Optimierter Prozessablauf

In Kapitel 6.2 wurde gezeigt, dass die Wachstumstemperatur sowohl einen
Einfluss auf die kristalline Perfektion als auch auf den Relaxationsgrad
hat. Aus diesem Grund wurde ein optimierter Prozessablauf entwickelt,
der einen Tieftemperaturschritt bei 50 °C (hoher Relaxationsgrad, geringe
Interdiffusion) mit Wachstum bei hoheren Temperaturen von 150 °C bis
650 °C (hohere kristalline Perfektion) kombiniert. Ein anfanglicher Tief-
temperaturschritt bei 40 °C wiirde zwar einen héheren Relaxationsgrad
bei diinnen Schichten ermdglichen, allerdings hétte dies auch eine héhere
Anzahl an Fehlstapelungen sowie stirkere Si-Interdiffusion im Vergleich
zum Wachstum bei 50 °C zur Folge.

Da eine erhohte Menge Kohlenstoff zu einer Aufrauung der Oberfliche
beim anschlieBenden Wachstum fiihrt, sollte sie so gering wie moglich
sein. Es hat sich gezeigt, dass 0,2 Monolagen Kohlenstoff ausreichen, um
eine Inselbildung beim Tempern reproduzierbar zu verhindern und gleich-
zeitig die Defektausbreitung zu reduzieren. Eine weitere Optimierung,
die durch die Verwendung vieler Kohlenstoffdeltas eine moglichst geringe
Defektdichte erzielt, ist noch nicht abgeschlossen (vgl. Kapitel 6.4.1).

Abbildung 6.29(a) zeigt das Schema des optimierten Prozessablaufs mit
dem sich beliebige Schichtdicken ab etwa 15 nm realisieren lassen. Aller-
dings sind je nach gewiinschter Schichtdicke unterschiedliche Teilschritte
durchzufiihren. Fir Schichtdicken von etwa 15 bis 35 nm kénnen durch
Germaniumwachstum bei 50 °C mit anschlieBender Bedeckung mit 0,2
Monolagen Kohlenstoff und Temperung bis 650 °C mit einer Rampe
von 25 K/min realisiert werden (Abbildung 6.29(b)). Dabei wird ein
hoher Relaxationsgrad R = 80 % — 100 % erreicht. Allerdings liegt nach
dem Wachstum keine reine Germaniumoberflache vor, so dass sich dieses
Konzept nicht fiir alle Anwendungen eignet.

Schichtdicken von etwa 25 bis 70 nm lassen sich durch einen zweistufigen
Prozess realisieren, der auf dem eben beschriebenen aufbaut (Abbil-
dung 6.29(c)). Auf die Kohlenstoff-bedeckte Germaniumoberfliche wird
in einem zweiten Wachstumsschritt bei 150 °C Germanium gewachsen, das
wihrend des Wachstums glatt bleibt. Die Wahl der Schichtdicke im ersten
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ABB. 6.29: Optimierter Prozessablauf. (a) Schema fiir beliebige Schichtdicken
ab etwa 15 nm. Germaniumfilme von 15 bis 35 nm (b) werden durch
Ge-Wachstum bei 50 °C mit 0,2 Monolagen Kohlenstoff auf der
Oberflache und Temperung bis 650 °C hergestellt. Schichtdicken
von etwa 25 bis 70 nm (c) lassen sich durch zwei Wachstumszyklen
(1. bei 50 °C, 2. bei 150 °C) realisieren und enden nicht mit einer
Kohlenstoffbedeckung. Dickere Schichten (d) werden zunéchst wie
(c) realisiert, wobei die Temperatur anschlieend bei gedffnetem
Ge-Shutter bis auf 650 °C erhoht wird.

Zyklus beeinflusst sowohl die relative Lage der Kohlenstoffsubmonolage
als auch den Relaxationsgrad der Schicht.

Groflere Schichtdicken werden realisiert, indem die Temperatur direkt
nach dem Wachstum bei 150 °C (Abbildung 6.29(c)) bei gedffnetem Ge-
Shutter auf 650 °C erhoht und bis zur gewiinschten Dicke weitergewachsen
wird (Abbildung 6.29(d)). Aufgrund des bereits hohen Relaxationsgrads
vor der Erh6hung der Temperatur, ist kein Einfluss der Rampe auf die
strukturellen Eigenschaften der Schicht zu erwarten. Es wurde aus diesem
Grund eine steilere Rampe von 50 K/min verwendet. Durch die hohere
Substrattemperatur kénnen Schichten mit hoherer kristallographischer
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6 Optimierung des Wachstumsprozesses

ABB. 6.30: TEM-Untersuchung der 320 nm dicken Probe Q. Die Querschnitts-
aufnahme (a) bestitigt, dass der Germaniumfilm eine glatte Ober-
flache und eine scharfe Si-/Ge-Grenzfliche aufweist. Die Anzahl
der die Oberflache durchstoenden Versetzungen konnte aus der
Draufsicht (b) zu nrp =2 - 10° cm~2 bestimmt werden.

Perfektion gewachsen werden. Ein direktes Wachstum bei 650 °C auf die
Kohlenstoff-bedeckte Germaniumoberfliche des ersten Zyklus ist nicht
moglich, da es hier zur Bildung von Inseln kommt.

Abbildung 6.30(a) zeigt die TEM-Querschnittsaufnahme der Probe Q,
die nach dem beschriebenen Verfahren hergestellt wurde und eine Ge-
samtschichtdicke von 320 nm besitzt. Es ist zu erkennen, dass der Ger-
maniumfilm eine glatte Oberflache und eine scharfe Si-/Ge-Grenzflache
aufweist. Die Anzahl der die Oberfliche durchstoflenden Versetzungen
konnte aus TEM-Untersuchungen in der Draufsicht (Abbildung 6.30(b))
zu nrp = 2 - 10° cm~? bestimmt werden. Der durch Roéntgendiffraktome-
triemessungen bestimmte Relaxationsgrad betrigt RX = 103 % £ 1 %, so
dass sich ein um die thermische Ausdehnung korrigierter Relaxationsgrad
bei der hochsten Prozesstemperatur von R* = 99 % + 1 % ergibt und
somit vollstdndige Relaxation vorliegt. Die aus einem w-Scan bestimmte
Halbwertsbreite S,,ess = 371 arcsec entspricht einer Versetzungsdichte
von np = 6-10% cm™2 £3-10% cm ™2, die etwas geringer als die aus TEM
bestimmte ist.

104



6.5 Optimierter Prozessablauf

-.""" '
It

T|| <4005 =} 911 <220> —

ABB. 6.31: TEM-Untersuchung der Si/Ge-Grenzfliche der Probe Q. Die Drauf-
sicht im Dunkelfeld unter weak-beam Bedingungen (a) zeigt ein
sehr regelméBiges Versetzungsnetzwerk in [110]- und [110]-Richtung.
Dies wird durch die Abbildung der Grenzfliche in [110]-Richtung
durch Kippung der Proben im Dunkelfeld unter weak-beam Bedin-
gungen (b) um 25° um die im Bild horizontale [110]-Achse bestétigt.
Der Abstand der vorliegenden vollstandigen Stufenversetzungen
betragt ca. 10 nm.

Das Versetzungsnetzwerk an der Grenzfliche wurde unter unterschiedli-
chen Abbildungsbedingungen analysiert. Die Draufsicht im Dunkelfeld
unter weak-beam Bedingungen in Abbildung 6.31(a) zeigt ein Verset-
zungsnetzwerk mit sehr hoher Regelméfigkeit. Dies lasst sich durch die
Abbildung der Grenzfliche durch Kippung der Probe im Dunkelfeld unter
weak-beam Bedingungen um 25° um die im Bild horizontale [110]-Achse
bestétigen. Der Abstand der vorliegenden vollstdandigen Stufenversetzun-
gen betragt ca. 10 nm.

Der optimierte Prozessablauf ist somit geeignet, relaxierte Germanium-
filme mit beliebigen Schichtdicken ab etwa 15 nm direkt auf Si(001)
Substraten zu wachsen.
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7 Dotierung und Temperaturstabilitat

Um den Einfluss der Dotierung auf den Wachstumsprozess zu analysie-
ren, wurde die Probe R mithilfe des optimierten Wachstumsprozesses
gewachsen. Der 440 nm dicke Germaniumfilm ist durch Ko-Verdampfen
homogen mit Bor dotiert. Der durch Rontgendiffraktometriemessungen
bestimmte Relaxationsgrad betrigt RX = 104 % + 1 %, so dass sich
ein um die thermische Ausdehnung korrigierter Relaxationsgrad bei der
hochsten Prozesstemperatur von R* = 100 % + 1 % ergibt und somit
vollstdndige Relaxation vorliegt. Die aus einem w-Scan bestimmte Halb-
wertsbreite von f,,¢ss = 444 arcsec entspricht einer Versetzungsdichte von
np = 1-10°cm=2£5-108cm™2. Die Ergebnisse sind somit vergleichbar mit
denen der 320 nm dicken intrinsischen Probe Q. Die in situ Bor-Dotierung
hat somit keinen Einfluss auf den Wachstums- und Relaxationsprozess,
sowie es auch schon von der Surfactant-modifizierten Epitaxie bekannt
ist.[181]

Um den Einfluss der Kohlenstoffsubmonolagen auf die Dotierung zu unter-
suchen, wurde die Probe S1 mithilfe des optimierten Wachstumsprozesses
gewachsen, die abwechselnd Bor-dotierte und intrinsische Germanium-
schichten enthéalt (Abbildung 7.1). Die Bor-dotierten Germaniumschichten
sind hierfiir jeweils mit 0,2 Monolagen Kohlenstoff beschichtet worden,
um den Einfluss des Kohlenstoffs auf die Bor-Diffusion untersuchen zu
kénnen. Die Bor-Dotierung wurde von Schicht zu Schicht reduziert und
die Gesamtdicke betrdgt 1,4 pm.

Aus Rontgenuntersuchungen ergibt sich ein Relaxationsgrad von RX =
104 % £+ 1 % bzw. korrigiert um die unterschiedliche thermische Ausdeh-
nung von R* = 100 % + 1 %. Es liegt somit wie zu erwarten vollstandige
Relaxation vor. Die aus einem w-Scan bestimmte Halbwertsbreite von
Bmess = 288 arcsec entspricht einer Versetzungsdichte von etwa np =
4-108cm=2+2-10% cm™2.
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Ge (Bor-Dotierung, niedrig)

Ge (Bor-Dotierung, mittel)

Ge (Bor-Dotierung, hoch)

Ge (Bor-Dotierung, hoch)
Si(001), Phosphor-Dotierung

ABB. 7.1: Schematischer Aufbau der Probe S1. Auf Si(001) wurden abwech-
selnd B-dotierte Ge-Schichten, C-Submonolagen und intrinsische
Ge-Schichten gewachsen. Die Dotierkonzentration wurde von Schicht
zu Schicht reduziert.

Mit Sekundéarionenmassenspektroskopie wurden Konzentrationsprofile
von Silizium, Germanium, Kohlenstoff und Bor aufgenommen. Um eine
bestmogliche Auflésung zu erhalten, wurden drei Messungen durchge-
flihrt. Durch die Kombination der Profile erhélt man nun die vollstadndige
Elementverteilung in hoher Tiefenauflésung, wie sie in Abbildung 7.2
dargestellt ist.

Aus der Simulation des Kurvenverlaufs von Silizium und Germanium
(vgl. Kapitel 2.5) ldsst sich Diffusionslange fiir Silizium in Germanium
zu L = 6,6 nm ermitteln. Hieraus ldsst sich fiir den relevanten Tempe-
raturbereich von 625 °C bis 650 °C mit der Zeit T' = 21780 s eine Diffu-
sionskonstante von D = 2,0 - 10717 cm? /s bestimmen, die zwischen den
Diffusionskonstanten von Surfactant-modifizierter Epitaxie mit geringer
und hoher Sb-Bedeckung liegt.[128] Die Peakformen des Kohlenstoffprofils
sind nicht identisch, was auf die ungleichméfige Verteilung zuriickzufiih-
ren ist. Die maximale Borkonzentration betrigt 9 - 10!° cm™3 Es gibt
keine Hinweise auf Bor- und Kohlenstoffdiffusion.
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ABB. 7.2: SIMS-Untersuchungen der Probe S1. (Oben) Untersuchung der Inter-
diffusion von Silizium in Germanium. Zusétzlich zu den Messwerten
sind die Simulationskurven des Verlaufs eingezeichnet. Die daraus
bestimmte Diffusionskonstante von D = 2,0-1077 cm? /s liegt zwi-
schen den Diffusionskonstanten von Surfactant-modifizierter Epitaxie
mit geringer und hoher Sb-Bedeckung. (Unten) Kohlenstoffverteilung
und Borkonzentration. Die C-Peakformen sind nicht identisch, was
auf die ungleichméfige Verteilung des Kohlenstoffs zuriickzufiihren
ist. Es gibt keine Hinweise auf Bor- und Kohlenstoffdiffusion.

Um den Einfluss der Kohlenstoffzwischenschichten auf die Ausdiffusion von
Bor zu untersuchen, wurden einzelne Stiicke auf einem Siliziumsubstrat in
die Préaparationskammer der DCA S1000 eingeschleust und getempert. Da
fiir diese Kammer noch keine Temperaturkalibration durchgefiithrt wurde,
wurde zunéchst ein Stiickchen bei einer Heizertemperatur von nominell
900 °C eine Stunde lang erhitzt Der Druck wiahrend der Temperung betrug
p < 1-1077 mbar. Aufgrund der drastischen Verinderung der Oberfliche
durch diesen Prozess lag die Probentemperatur zumindest kurzzeitig
oberhalb der Schmelztemperatur von Ge von 937,2 °C [182]. Aus diesem
Grund wurde fiir jede weitere Probe die Heizertemperatur reduziert, bis
bei der Temperung das Erreichen der Schmelztemperatur ausgeschlossen
werden konnte. Die nominelle Temperatur betrug 850 °C. Fiir diese
Probe S2 wurden ebenfalls die oben beschriebenen SIMS-Messungen
durchgefiihrt.
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ABB. 7.3
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: SIMS-Untersuchungen der Probe S2 (getempert) und Vergleich mit

S1 (ungetempert). Aufgrund von Oberflichenrauheiten ist der Ge-
Verlauf (gestrichelt) nicht konstant bis zur Grenzfliche. Es ist eine
starke Eindiffusion von Si ins Ce (D = 4,4-107'cm?/s) zu erkennen,
wahrend die Kohlenstoffprofile unverandert sind. Bordiffusion fand
einzig an der Si/Ge-Grenzflache statt. Die unterschiedlichen Peak-
breiten der B-Verteilung sind durch unterschiedliche Messauflésungen
bedingt.
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In Abbildung 7.3 sind die SIMS-Profile der getemperten Probe S2 sowie
der ungetemperten Probe S1 dargestellt. Aufgrund von Oberflichenver-
dnderungen der Probe, die spéter diskutiert werden, wurde die Probe S2
mit einem geringeren Messradius untersucht. Dies hat zur Folge, dass sich
Oberflachenrauheiten unterschiedlich auf die Verldufe auswirken. Dieser
Einfluss ist bei Germanium besonders deutlich sichtbar, so dass hier fiir
die Probe S2 zwei Verldufe von unterschiedlichen Massezahlen gezeigt
sind. Die schwarze Kurve spiegelt den konstanten Germaniumverlauf
korrekt wieder, kann jedoch den Gradienten nahe der Si/Ge-Grenzflache
nicht korrekt abbilden. Die gestrichelte Linie hingegen bildet das Grenz-
flachenprofil korrekt ab (komplementér zum Si-Profil) weist jedoch einen
nicht konstanten Verlauf bis zur Oberfliche auf. Aus der Kombination
der Messkurven lasst sich zusammen mit der Siliziumkurve eine starke
Interdiffusion von Si ins Ge feststellen. Die Diffusionskonstante l4sst sich
mit L =40nm und ¢ = 3600s zu D = 4,4 - 1071® cm? /s berechnen. Der
Siliziumverlauf weist genau auf Hohe der ersten Kohlenstoffsubmonolage
eine Steigungsdnderung auf, so dass von einer leicht abschwéchenden
Wirkung auf die Interdiffusion ausgegangen werden kann. Die Temperung
hat keinen Einfluss auf die Kohlenstoffprofile. Da die Bordiffusion in Ge
um bis zu fiinf GréSenordnungen geringer als in Si ausfillt [183], findet
eine ausgepréigte Bordiffusion nahe der Grenzfliche und ins Siliziumsub-
strat, jedoch nicht innerhalb des Germaniums statt. Die unterschiedlichen
Peakbreiten der Borverteilung sind einzig durch die unterschiedlichen
Messauflosungen bedingt.

Ein weiterer interessanter Effekt konnte bei der Temperung im UHV
beobachtet werden. Auch unterhalb der Schmelztemperatur kommt es
zur Desorption von Germanium, die mehrere Mikrometer breite Kra-
ter in der Schicht erzeugt. In Abbildung 7.4(a) ist eine Rasterelektro-
nenmikroskopieaufnahme der Probe S2 in der Draufsicht gezeigt. Die
Kraterrdnder laufen vorzugsweise entlang von (110) Richtungen. Die Kra-
terdichte betrigt 3 - 10° cm™2 und ist somit niedriger als die Dichte der
die Oberflache durchstoflenden Versetzungen. Im Querschnitt in Abbil-
dung 7.4(b) ist zu erkennen, dass die Kraterrdnder nicht gleichméBig
verlaufen. Insgesamt sind drei unterschiedlich stark ausgepriagte Stufen
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Si(001)

ABB. 7.4: REM-Aufnahmen der Probe S2 nach der Temperung bei 850 °C
fiir 60 Minuten. (a) In der Draufsicht sind Krater mit einer Dichte
von 3 - 10° cm™? zu erkennen. Die Kraterrander folgen kristallogra-
phischen Hauptrichtungen. (b) Im Querschnitt sind unterschiedlich
stark ausgepragte Stufen zu erkennen, die mit der Lage der Koh-
lenstoffsubmonolagen korrelieren. Die Krater reichen nicht bis zur

Si/Ge-Grenzflache (durchgezogene Linie) sondern enden am unters-
ten Kohlenstoffdelta.
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7 Dotierung und Temperaturstabilitat

zu erkennen, die mit der Lage der Kohlenstoffsubmonolagen (durch ge-
strichelte Linien gekennzeichnet) korrelieren. Die Krater reichen nicht
bis zur Si/Ge-Grenzfliche (durchgezogene Linie). Aus vorherigen TEM-
Untersuchungen in Kapitel 6.4.1 ist bekannt, dass die GleichméBigkeit der
ersten Kohlenstoffsubmonolage deutlich hoher ist, als bei den weiteren
drei. Der Kohlenstoff scheint hier ein weiteres Abdampfen der darunter
liegenden Germaniumschicht zu verhindern.

Die hier vorgestellten Untersuchungen belegen, dass der Kohlenstoff auch
bei hohen Temperaturen nicht zur Diffusion in Germanium neigt. Es
kommt zu starker Interdiffusion von Si ins Ge, die durch die Kohlen-
stoffzwischenschichten abgeschwécht wird. Im vermischten Bereich nahe
der Grenzfliche kommt es aufgrund der hoheren Diffusionskonstante
von Bor in Silizium zu einer starken Ausdiffusion ins Substrat. Dariiber
hinaus konnte keine Bordiffusion festgestellt werden. Der Kohlenstoff
verringert gleichzeitig die Desorption von Ge bei der Temperung nahe
des Schmelzpunkts.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein neuer Prozess zum Wachstum von
Germanium auf Silizium (001)-Substraten entwickelt. Durch die Kom-
bination von Tieftemperaturepitaxie gefolgt von der Beschichtung mit
einer Submonolage Kohlenstoff und einer anschliefenden Temperung,
konnen vollstdndig relaxierte, glatte Germaniumfilme erzeugt werden.
Der zunéchst sehr komplexe Mehrstufenprozess wurde im Rahmen dieser
Arbeit optimiert und dabei der Einfluss verschiedener Prozessparameter
analysiert. Hierbei wurde der Prozessablauf weitestgehend vereinfacht und
dabei die Kohlenstoffmenge minimiert, um Einfliisse auf die elektrischen
Eigenschaften zu begrenzen.

Der Einfluss der Wachstumstemperatur ist fiir einen grofien Bereich un-
tersucht worden. Wahrend es bei 40 °C bereits nach weniger als zwei
Monolagen zu einer Beschichtung mit amorphem Material kommt, fiihrt
ein Wachstum bei 50 °C zu einer Aufrauung der Oberfliche, die mit
zunehmender Schichtdicke zur Bildung von amorphen Bereichen fiihrt.
Gleichzeitig reichen auch kristalline Bereiche bis zur Oberfliche. Eine
Erhohung der Wachstumstemperatur auf 100 °C verhindert die Aufrau-
ung wiahrend des Wachstums weitestgehend und ab 150 °C bis 200 °C
tritt sie nicht mehr auf, so dass die wachsende Schicht auch mit zuneh-
mender Schichtdicke glatt und kristallin bleibt. Ab 250 °C schligt das
Wachstum sehr schnell in irreversible Inselbildung um. Es ist somit ein
Temperaturbereich T < 250 °C fiir die Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie
geeignet,.

Der Einfluss der anschliefenden Temperung wurde fiir drei Wachstums-
temperaturen genauer analysiert. Bei 40 °C kommt es zur Beschichtung
mit amorphem Germanium, das wahrend der Temperung kristallisiert,
wobei der Kohlenstoff die Inselbildung unterdriickt. Der Relaxationsgrad
steigt durch die Ausbildung von Versetzungen exponentiell und erreicht
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seinen Maximalwert bereits ab etwa 450 °C. Beim Wachstum bei 50 °C
kommt es zur Aufrauung der Oberfliche. Der Relaxationsgrad steigt
exponentiell mit der Temperatur und erreicht sein Maximum bei etwa
200 °C. Dies geschieht durch die Kristallisation bei gleichzeitiger Aus-
bildung von Versetzungen, die bei Temperaturen zwischen 150 °C und
450 °C ein Versetzungsnetzwerk bilden. Anschliefend kommt es zur Glat-
tung der Oberflache. Der bei 150 °C gewachsene Film bleibt durchgehend
glatt und weist bereits nach dem Wachstum ein Versetzungsnetzwerk auf.
Der Relaxationsgrad erhoht sich langsam und erreicht bei 650 °C sein
Maximum.

Grundsétzlich steigt der Relaxationsgrad nach dem Wachstum mit zuneh-
mender Wachstumstemperatur an. Aufgrund des erhohten Relaxations-
grads nach dem Wachstum ist mit zunehmender Wachstumstemperatur
eine geringere Restspannung in der Schicht gespeichert. Je geringer aber
die Restspannung ist, desto grofler ist die Aktivierungsenergie fir wei-
tere Relaxation, so dass niedrigere Wachstumstemperaturen zu hoheren
Relaxationsgraden nach der Temperung fiihren.

Eine Erhéhung der Schichtdicke fiihrt zu einer Erhéhung des maximal
erreichten Relaxationsgrads. Dabei ist der grundsétzliche Verlauf der
Relaxation nicht schichtdickenabhéngig sondern charakteristisch fiir eine
bestimmte Wachstumstemperatur. Die fiir vollstdndige Relaxation notige
Schichtdicke nimmt mit héherer Wachstumstemperatur zu und betrégt
etwa 30 nm (Wachstum bei 50 °C) bzw. 120 nm (Wachstum bei 150 °C).

Aus den durchgefiihrten Experimenten konnte geschlossen werden, dass
eine Mindestmenge von 0,2 Monolagen Kohlenstoff nétig sind, um repro-
duzierbar Inselbildung bei der Temperung zu unterbinden. Der auf der
Oberfléche vorliegende Kohlenstoff beeinflusst das nachfolgende Wachs-
tum, so dass es hier zu einer Aufrauung der Oberfliche kommt, die erst
durch eine weitere Temperung geglattet wird. Weiterhin konnte gezeigt
werden, dass die Kohlenstoffzwischenschichten sowohl die Ausbreitung von
Versetzungen als auch von Stapelfehlern und Zwillingslamellen reduziert
und somit zu einer Verringerung der Defektdichte an der Oberflache fiihrt.

Die Untersuchung der oberen Grenze fiir die Menge des verwendeten
Kohlenstoffs fiir eine maximale Reduzierung der Defektausbreitung bei
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gleichzeitiger Handhabbarkeit der auftretenden Oberflichenaufrauung ist
ebenso noch nicht abgeschlossen wie die Optimierung des Prozessablaufs
unter Verwendung vieler Kohlenstoffdeltas zur maximalen Reduzierung
der Dichte von Durchstofiversetzungen. Die bisherige Optimierung zielte
auf eine moglichst geringe Nutzung von Kohlenstoff um die Eigenschaf-
ten des Germaniumfilms moéglichst nicht zu verdndern. In wie weit die
Kohlenstoffdeltas die elektrischen und optischen Eigenschaften der Ger-
maniumfilme beeinflussen, ist Schwerpunkt zukiinftiger Untersuchungen.

Die in situ Dotierung mit Bor hat keinen Einfluss auf die strukturellen
FEigenschaften der Schicht und beeinflusst den Wachstumsprozess nicht.
Es konnten Dotierungen im Bereich von 9-10'° cm ™3 demonstriert werden.
Durch Temperversuche konnte gezeigt werden, dass die Kohlenstoff- und
Borprofile im Germanium temperaturstabil sind. Lediglich eine erwartete
Ausdiffusion von Bor ins Silizium konnte festgestellt werden. Dartiber
hinaus scheint die Siliziuminterdiffusion durch Kohlenstoffsubmonolagen
abgeschwécht zu werden.

Vergleichende Untersuchungen von Proben, die mittels Surfactant-mo-
difizierter Epitaxie gewachsen wurden belegen, dass die Kohlenstoft-
unterstiitzte Epitaxie bei 150 °C identische Ergebnisse in Bezug auf
den Relaxationsgrad der Schicht fir die untersuchten Schichtdicken von
etwa 25 nm bis 150 nm liefert. Rontgenuntersuchungen bestétigen jedoch,
dass die Halbwertsbreiten der w-Messungen und somit die Defektdichten
der SME-Proben grofler sind. Wahrend Germaniumfilme mit Schichtdi-
cken um 15 nm mit Relaxationsgraden von fast 90 % mittels Kohlenstoff-
unterstiitzter Epitaxie hergestellt werden konnten, liegen bei SME-Proben
mit nominell gleicher Dicke keine glatten Schichten vor.

Die Kohlenstoff-unterstiitzte Epitaxie bietet somit die Moglichkeit durch
gezielte Wahl der Wachstumsparameter relaxierte Germaniumfilme mit
beliebigen Schichtdicken direkt auf Si(001) Substraten zu wachsen.

115






A Anhang

Im Folgenden wird eine Ubersicht der Wachstumsparameter sowie der
wichtigsten Messwerte der in dieser Arbeit besprochenen Proben gegeben.

Probe Ta Schichtdicke Ry 1, nxEP
[°C] [nm] %] [em™?]

SME16 650 16 -a -
SME24 650 24 92 2.1010
SME59 650 59 94 1-1010
SME151 650 151 99 4-10°

& keine glatte Schicht

TAB. A.1: Probeniibersicht - Surfactant-modifizierte Epitaxie
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A Anhang

Probe  Zyklen Ta Kohlenstoff Ta Schichtdicke
[°C] [ML] [°C] [nm]

Al 5 50 0,3/0,2/0,06/0,03 650 65 (5x13%)
A2 6 50 0,3/0,2/0,06/0,03 650 155 (5x13+90%)
B 2 50 - 650 26 (2x13%)
C 1 50 - 650 65 (5x13%)
D 5 50 0,3/0,2/0,06/0,03 650° 65 (5x13%)
E1l 2 40 0,3/0,2 650 32 (2x16%)
E2 3 40 0,3/0,2 650 110 (2x20+70%)
F 1 50 0,3 650 21

G 1 100 0,3 650 19

H 1 150 0,3 650 23

I 1 200 0,3 650 17

J 1 250 0,3 650 20?

K 1 300 0,3 650 202

L 1 400 0,3 650 202

M1 1 50 0,3 - 26
M2 1 50 0,3 150 26

M3 1 50 0,3 450 26
M4 1 50 0,3 650 26

N 1 150 0,3 - 19

o1 1 150 0,3 650 14

02 1 150 0,3 650 23

03 1 150 0,3 650 37

04 1 150 0,3 650 49

05 1 150 - - 120

P 2 500 0,2 - 40 (2x10%)
Q 2 50/150 0,2 650 320 (40+280?)
R 2 50/150 0,2 650 440 (50+390%)
S1 5 50/150 0,2 650 1400

2 nominell

b einzelne Temperung nach dem letzten Zyklus

TAB. A.2: Probeniibersicht - Herstellung
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Probe R%; R}G R¥G»TA R}G’TA n)’f RD n?gM

%] %] %] %] [em™?] [em™?]

Al 362 - 822 100 4-10° 1-10M1
A2 - - - 100 7-10° -

B - - - - 5-10° -

C - - - - 8-10° -

D - - - - 21010 -
E1l - - 99 103 6-10° -
E2 - - - 2.1010 -

F 52 - 86 99 4-10° -

G - - - 95 1-10° -

H 59 - 84 91 2-10° -

I - - - 87 - -

J - - - 71 2-10° -

K - - - 75 7-10° -

L - - - - - -
M1 - 65 - - - -
M2 - 65 - 91 - -
M3 - 65 - 96 6-10° -
M4 - 65 - 98 5109 3-10°

N - 81 - - 4-10° -
01 55 - 75 88 - -
02 59 - 84 91 4-10° -
03 76 - 94 94 9-10° -
04 79 - 98 94 9-10° -
05 - 89 - 97 3-10° -

P - - _ _ _ -

Q - - - 99 6-108 2.10°

R - - - 100 1-10 -
S1 - - - 100 4-108 -

& Relaxationsgrad nach dem ersten Zyklus

TAB. A.3: Probeniibersicht - Relaxationsgrad und Versetzungsdichten
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