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Abstract

The recent success of smartphones and tablet computers has accelerated the R&D of fast and
energy efficient non-volatile semiconductor memories, capable of replacing the conventional
SRAM-DRAM-Flash memory hierarchy. These so called emerging memories usually leverage
on the fact that certain materials possess the capacity for remembering their electric, magnetic
or caloric history. For the extensively investigated ferroelectrics this ability to memorize
manifests in atomic dipoles switchable in an electric field. This unique property renders them
the perfect electric switch for semiconductor memories. Subsequently, only a few years after
the realization of a working transistor the first ferroelectric memory concepts were proposed.
More than 60 years and several iterations later it is now clear that the success or failure

of ferroelectric memories is mainly determined by the proper choice and engineering of the
ferroelectric materials. Perovskite ferroelectrics and related electrode systems underwent an
extensive optimization process to meet the requirements of CMOS integration and are now
considered the front up solution in manufacturing. However, those perovskite systems require
complex integration schemes and pose scaling limitations on 1T and 1T/1C memory cells
that until now remain unsolved.
With the recent demonstration of ferroelectric polarization hysteresis in Si-doped HfO2, a

CMOS-compatible, manufacturable and highly scalable contender has emerged that signifi-
cantly expands the material choice for future ferroelectric memories. The goal of the present
work is twofold. It aims towards the understanding of the physical origin of this unexpected
phenomenon in a binary oxide, as well as towards an assessment of its applicability to fer-
roelectric memories. For the purpose of an extensive electrical and structural investigation,
atomic layer deposited and differently doped HfO2 thin films were integrated into metal-
ferroelectric-metal (MFM) capacitors as well as metal-ferroelectric-insulator-semiconductor
field effect transistors (MFIS-FET).
As a result this work presents experimental evidence that the occurrence of ferroelectric po-

larization hysteresis in HfO2 thin films is not restricted to the Si-doped system or originated
by defect states introduced by the dopant atom itself. With the demonstration of a com-
parable polarization hysteresis in Y- and Al-doped HfO2, as well as in the HfO2-ZrO2 solid
solution the anticipated relation to a structural phase change is evidenced and a generalized
stabilization mechanism can be postulated. Similar like in some conventional ferroelectrics
this structural change is found to depend on temperature, doping, film thickness, mechanical
confinement and thermal treatments. It is argued that in some cases, e.g. pure ZrO2, the
narrow distribution of phase stability additionally allows for a field driven phase transition
resulting in a double loop hysteresis.
It is further shown that ferroelectric HfO2-based MFM-capacitors and MFIS-FETs follow

a time and field dependent switching kinetic characteristic for ferroelectrics and display a
RC-time limited switching speed in the nanosecond range. Additionally a high stability of
the polarization state, expected to be sufficient for 10 year data storage, was found in the
MFM, as well as in the MFIS-FET, which is usually prone to rentention loss by an intrinsic
depolarization field. These characteristics as well as the renewed scaling potential of the MFIS-
FET are attributed to the high coercive field strength of ferroelectric HfO2. At the same
time, however, these high switching fields were found to limit the MFM-capacitor cycling
endurance by hard dielectric breakdown to about 108 and the MFIS-FET endurance by
charge injection into the gate stack to about 104. Based on a supporting MFIS-FET device
simulation, possibilities to circumvent this reliability concern are discussed.
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Kurzfassung

Durch den gegenwärtigen Erfolg von Smartphones und Tablet-Computern erfährt die Suche
nach einem schnellen und energieeffizienten Halbleiterspeicher als Ersatz für die herkömmliche
SRAM-DRAM-Flash Speicher-Hierarchie neuen Antrieb. Die derzeit im Fokus stehenden, als
aufstrebende Speichertechnologien bezeichneten Konzepte machen sich dabei das einigen Ma-
terialien innewohnenden elektrischen, magnetischen, oder kalorischen Gedächtnis zu nutze.
Im Falle der intensiv erforschten Ferroelektrika manifestiert sich dieses Erinnerungsvermögen
in atomaren, in einem elektrischen Feld schaltbaren Dipolen. Diese Möglichkeit der elektri-
schen Ansteuerung macht sie zu einem idealen Schalter für die Mikroelektronik. Die ersten
ferroelektrischen Speicherkonzepte wurden daher bereits wenige Jahre nach der Einführung
des Transistors vorgeschlagen.
Mehr als 60 Jahren und viele Iterationen später wird jedoch deutlich, dass der Erfolg oder

Misserfolg der ferroelektrischen Speichertechnologien eng an die Wahl und Beherrschung des
ferroelektrischen Materials geknüpft ist. Um die heute in der Fertigung ferroelektrischer Spei-
cher ausschließlich eingesetzten Perowskite und ihre zugehörigen Elektrodensysteme nutzen
zu können, musste zunächst ein erheblicher Forschungsaufwand betrieben werden. Neben der
komplexen und damit kostspieligen Integration ist der Einsatz dieser Materialien auch für die
nach wie vor ungelöste Skalierungsproblematik ferroelektrischer 1T und 1T/1C Zellkonzepte
verantwortlich.
Mit der erst kürzlich gemachten Beobachtung einer ferroelektrischen Polarisationshyste-

rese in Si-dotierten HfO2 kann jedoch der Kreis potentieller Materialien für den Einsatz in
ferroelektrischen Speichern um eine CMOS-kompatibel, fertigungsnahe und skalierbare Al-
ternative erweitert werden. Basierend auf diesem Themengebiet setzt die hier vorliegende
Arbeit zwei Schwerpunkte. Ziel ist es zum einen den physikalischen Ursprung dieses, in ei-
nem binären Oxid unerwarteten Phänomens näher zu beleuchten und zum anderen dessen
Einsatz in nicht-flüchtigen Halbleiterspeichern zu bewerten. Zu diesem Zweck wurden un-
terschiedlich dotierte HfO2-Dünnschichten mittels Atomlagenabscheidung gewachsen und in
Metall-Ferroelektrikum-Metall (MFM) Kondensatoren und Metall-Ferroelektrikum-Isolator-
Halbleiter-Feldeffekttransistoren (MFIS-FET) eingebettet. Die resultierenden HfO2-basierten
Dünnschichten und Bauelemente wurden anschließend einer detaillierten strukturellen und
elektrischen Charakterisierung unterzogen.
Als Ergebnis dieser Arbeit wird der experimentelle Nachweis erbracht, dass das Auftre-

ten einer ferroelektrischen Polarisationshysterese in HfO2 sich weder auf den Einsatz der
Si-Dotierung beschränkt noch auf der Einbringung von elektrischen Defektniveaus durch den
Dotanden selbst beruht. Mit der Demonstration einer ferroelektrischen Polarisationshysterese
in Y- und Al-dotierten HfO2 sowie im HfO2-ZrO2 Mischoxid kann vielmehr ein strukturel-
ler Zusammenhangs aufgezeigt werden und ein generalisierter Stabilisierungsmechanismus
der ferroelektrischen Phase im HfO2 postuliert werden. Es wird gezeigt, dass in Überein-
stimmung mit anderen Ferroelektrika dieser Phasenübergang durch Temperatur, Dotierung,
Schichtdicke, mechanische Verkapselung sowie verschiedene thermischen Nachbehandlungen
beeinflusst werden kann. Zusätzlich kann aufgrund der nur geringen Energiedifferenz zwischen
den spezifischen Phasen in einigen Fällen, bspw. im reinen ZrO2, ein feldinduzierter, in einer
Doppelschleifen-Polarisationshysterese resultierender Phasenübergang beobachtet werden.
Des Weiteren wird gezeigt, dass auf ferroelektrischem HfO2-basierende MFM-

Kondensatoren und MFIS-FETs einer für Ferroelektrika typischen zeit- und feldabhängigen
Schaltkinetik gehorchen und eine RC-Zeit-limitierte Schaltgeschwindigkeit im Nanosekun-
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denbereich aufweisen. Zusätzlich wird eine hohe Stabilität des Polarisationszustands sowohl
im MFM-Kondensator, als auch im depolarisationsanfälligen MFIS-FET nachgewiesen. Die
Beobachtung dieser, den Einsatz als nicht-flüchtigen Speicher rechtfertigenden Datenhaltung
sowie das wiedererlangte Skalierungspotential der MFIS-FETs wird der hohen Koerzitivfeld-
stärke des ferroelektrischen HfO2 zugeschrieben. Die damit verbundenen hohen Schaltfel-
der resultieren jedoch in einem beschleunigten, harten dielektrischen Durchbruch des MFM-
Kondensators nach ca. 108 Schaltzyklen und einer signifikanten Ladungsträgerinjektion im
MFIS-FETs und dessen Ausfall nach ca. 104 Zyklen. In Anlehnung an eine begleitend durchge-
führte Modellierung des MFIS-FETs werden abschließend verschiedene Möglichkeiten disku-
tiert diese kritische Feldverteilung im MFIS-FET zu optimieren und dessen Zyklenfestigkeit
zu erhöhen.
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1 Einleitung

Das Jahr 2013 markierte das erste Jahr in der über 50-jährigen Geschichte der Mikroelektro-
nik und Halbleitertechnik, in dem portable und stationäre Personal Computer nicht mehr das
meistverkaufte Produkt dieser Branche repräsentieren. Der aufstrebende Markt der Smart-
phones und Tablet-Computer hat mit über einer Milliarde verkauften Einheiten diese Spitzen-
position übernommen. Es wird prognostiziert1, dass sich der Markt dieser mobilen Endgeräte
auch in den nächsten Jahren mit zweistelligen Wachstumsraten von dem stagnierenden Markt
der Personal Computer distanzieren wird.
Ihren großen Erfolg verdanken diese mobilen Anwendungen dabei hauptsächlich ihrer kom-

pakten Bauform, langen Batterielaufzeit, intuitiven Benutzung und Vielseitigkeit sowie ihrer
schnellen Einsatzbereitschaft aufgrund eines energieeffizienten Dauerbetriebs. Diese Eigen-
schaften revolutionieren damit nicht nur das Kommunikationsverhalten eines jeden Einzel-
nen, sondern stellen auch die bisher auf maximale Rechenleistung und Speicherdichte fo-
kussierte Halbeiterindustrie vor neue Herausforderungen. Mehr als je zuvor rückt dies die
Entwicklung energieeffizienter Logikschaltkreise und Speicherlösungen in den Vordergrund
der F&E-Bemühungen in diesem Sektor.
Gegenwärtig ist ausgehend von der Recheneinheit eines mobilen Endgerätes i.d.R. eine

SRAM (flüchtig) / DRAM (flüchtig) / NAND-FLASH (nicht-flüchtig) Speicherabfolge Stand
der Technik. Dies entspricht auch gleichzeitig einer aufsteigenden Sortierung nach Speicher-
dichte und einer absteigenden Sortierung nach Zugriffszeit. Mit Blick auf die oben genannten
Merkmale mobiler Endgeräte sind neben nicht-flüchtigen Varianten des SRAM oder DRAM,
auch eine Vereinigung von zwei bzw. im Idealfall aller drei Speicherkonzepte erstrebenswert.
Eine Vielzahl unter dem Oberbegriff der „Emerging Memories”2 zusammengefasste Spei-

cherkonzepte streben dieses Ziel an. Zu den aussichtsreichsten Vertretern zählen die resistiven
Speicher, deren Speicherprinzip auf einen hochohmigen und einen niederohmigen Zustand
zurückgreift. Diese Zustände können durch unterschiedlichste physikalische Prinzipien her-
vorgerufen werden. Dabei kann eine Beeinflussung des Widerstands durch ein verschieden
geartetes, leitendes Filament (Oberbegriff RRAM3), eine Phasenänderung (PCRAM4) oder
auch durch einen magnetisch beeinflussten Tunnelprozess erfolgen (STTRAM5) [1]. Sowohl
der Schaltprozess, als auch das Auslesen des Speicherzustands wird dabei von einem elektri-
schen Strom gesteuert.
Eine Alternative dazu bilden die auf Basis ortsfester, atomarer Dipole und damit elektrosta-

tisch schaltenden, ferroelektrischen Speichertechnologien (FRAM6). Dieses damit hochgradig
energieeffiziente Speicherkonzept wird seit Ende der 80er Jahre intensiv erforscht und konnte
seither in mehreren Nischenanwendungen kommerzialisiert werden [5, 6]. Eine größere, die

1Studie des Marktforschungsunternehmens Gartner: "Forecast: Devices by Operating System and User Type,
Worldwide, 2010-2017, 3Q13 Update."

2engl. Bezeichnung für aufstrebende, nicht-flüchtige Speichertechnologien, die bisher nur in begrenztem Um-
fang in den Halbleitermarkt eingeführt wurden.

3engl. resistive random access memory
4engl. phase change random access memory
5engl. spin transfer torque random access memory
6engl. ferroelectric random access memory
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1 Einleitung

Abbildung 1.1: (oben) Maßstabsgetreue Gegenüberstellung eines HfO2-basierten hoch-e/Metallgate
Transistors mit einer Gatelänge von 20 nm [2] und eines SBT-basierten ferroelektrischen Feldeffekt-
transistors mit einer Gatelängen von 560 nm [3]. (unten) Maßstabsgetreue Gegenüberstellung eines
ZrO2-basierten DRAM-Stapelkondensators der 65 nm Generation (Quelle: UBM Techinsights) und
eines PZT-basierten planaren FRAM-Kondensators auf einer 130 nm CMOS-Plattform [4].

hohen Entwicklungskosten dieses Speicherkonzepts aufwiegende Verbreitung konnte für den
FRAM bisher jedoch nicht erreicht werden. Als Gründe hierfür sind vor allem die mangelnde
Skalierbarkeit, limitierte CMOS-Kompatibilität und unzureichende Dünnschichttechnologien
der eingesetzten Perowskit-Ferroelektrika und Elektroden zu nennen ( [6–8] und Referenzen
darin).
Diese Einschränkungen machen sich sowohl in der als ferroelektrischer Feldeffekttransistor

(FeFET) bezeichneten 1T7 FRAM-Zelle, als auch in der dem 1T/1C8-DRAM engverwand-
ten 1T/1C-FRAM-Zelle bemerkbar. Abb. 1.1 zeigt den gegenwärtigen Stand der Technik
anhand eines SBT-basierten FeFET (oben) und eines PZT-basierten 1T/1C-FRAM (unten).
Aufgrund der, in beiden Materialsystemen mit fallender Schichtdicke, einsetzenden Degrada-
tion der ferroelektrischen Eigenschaften ist eine weitere Skalierung der Bauelementgröße und
Betriebsspannungen nicht mehr uneingeschränkt möglich [9, 10].
Im Falle des FeFET kommt erschwerend hinzu, dass sich Schichtdicke und Koerzitivfeldstär-

ke der ferroelektrischen Schicht direkt proportional zu dem maximal erreichbaren Speicher-
fenster verhalten. Aufgrund der vergleichsweise niedrigen Koerzitivfeldstärke der Perowskit-
Ferroelektrika ist hier folglich eine weitere Limitation der Schichtdickenskalierung gegeben.
Die limitierten CMOS-Kompatibilität liegt in der Komplexität und Zusammensetzung der

Perowskit Ferroelektrika begründet. Dies resultiert in Einschränkungen bei der thermischen
Prozessführung und macht den Einsatz verschiedener Diffusionsbarrieren erforderlich. Diese
schützen nicht nur CMOS und Metallisierung während der Fertigung des Ferroelektrikums,

7ein Transistor Speicherzelle
8ein Transistor ein Kondensator Speicherzelle
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sondern auch das Ferroelektrikum selbst vor den Auswirkungen der CMOS-Prozessierung
( [6–8] und Referenzen darin). Zusätzliche Prozessschritte und eine damit verbundenen Kos-
tenerhöhung sind damit unvermeidlich.
Auch die unzureichende Verfügbarkeit ausgereifter Dünnschichtverfahren ist als weitere Fol-

ge der Komplexität und Zusammensetzung der eingesetzten Perwoskit-Ferroelektrika zu be-
trachten. Ein Verlassen der planaren Kondensatorgeometrie hin zu dreidimensionalen Graben-
oder Stapelkondensatoren konnte im Falle des 1T/1C-FRAM-Konzept bisher nicht erreicht
werden [9, 11]. Um auch in Zukunft höhere Speicherdichten erreichen zu können, ist die-
ser Schritt jedoch unumgänglich. Im 1T/1C-DRAM wurde dieser Übergang zu einer dreidi-
mensionale Erweiterung der Kondensatorfläche bereits vor über 20 Jahren bei der 4 MBit
Generation vollzogen [12]. 1T/1C-FRAM ist jetzt bei dieser Generation angelangt während
1T/1C-DRAM zum gegenwärtigen Zeitpunkt in der 8 Gbit Generation erhältlich ist.
Einen deutlichen Gegensatz dazu bilden die in der Mikroelektronik als hoch-e Dielektri-

ka eingesetzten binären Oxide des Hafnium und Zirkonium. Seit ihrer Einführung in die
industrielle Fertigung, haben sie sich sowohl bei der Realisierung hoch dichter, flüchtiger
Speicherbauelemente (2004 Einführung in den DRAM [13]), als auch bei der fortschreitenden
Skalierung des Feldeffekttransistors (2007 Einführung des hoch-e/Metallgate Transistors [14])
als Schlüsseltechnologie erwiesen und als Standard etabliert. Sie genügen dabei einem Kom-
promiss aus einer gegenüber den zuvor eingesetzten Siliziumoxinitriden zwar nur moderat
erhöhten Permittivität, einer jedoch ausreichenden chemischen Stabilität und elektrischer Iso-
lation gegenüber dem Siliziumkanal bzw. den eingesetzten Elektroden. Aufgrund ihrer hohen
CMOS-Kompatibilität und Skalierbarkeit sowie der Verfügbarkeit ausgereifter Depositions-
verfahren wird der Einsatz dieser Dielektrika auch in zukünftigen Technologiegenerationen
erwartet [15]. Wie Abb. 1.1 anhand eines HfO2-basierten hoch-e/Metallgate Transistors mit
einer Gatelänge von 20 nm (oben) und eines ZrO2-basierten DRAM-Stapelkondensators der
65 nm Generation zeigt, kann mit diesen Materialien eine weitaus höhere Integrationsdichte
erreicht werden, als in vergleichbaren Strukturen mit ferroelektrischer Funktionalität.
Nicht zuletzt aufgrund ihrer mittlerweile breiten Verfügbarkeit ergibt sich auch eine Schnitt-

menge HfO2- und ZrO2-basierten Materialsysteme mit nicht flüchtigen Speicherkonzepten.
Häufig diskutiert wird dabei bspw. die Verwendung des HfO2 als Oxidschicht in resisti-
ven Speichern [16] oder auch als hoch-e Blockoxid oder Ladungsspeicherschicht in FLASH-
Speicherzellen [17]. Sogar im Kontext ferroelektrischer Speichertechnologien finden sie im
Rahmen ihrer hoch-e Eigenschaften als Pufferschicht in SBT-basierten FeFETs Erwähnung
[3].
Eine grundlegend neue Betrachtungsweise des Einsatzgebietes des HfO2 eröffnete sich je-

doch mit der von BÖSCKE et al. [18] gemachten Beobachtung ferroelektrischen Verhaltens in
siliziumdotiertem HfO2 (Si:HfO2). Ausgehend von dieser Beobachtung wurde die Möglichkeit
eines strukturellen, ferroelektrischen Phasenübergangs in diesem Materialsystem vorgeschla-
gen und damit dessen Anwendungsspektrum um ein Vielfaches erweitert. Wie der in Abb. 1.1
gezeigte Technologievergleich zeigt, bietet sich nun die Möglichkeit bereits existierende und
hoch dichte HfO2- oder ZrO2-basierte Bauelemente mit den nicht-flüchtigen Eigenschaften ei-
nes ferroelektrischen Speichers zu verknüpfen. Neben einer grundlegenden Untersuchung des
Phänomens der Ferroelektrizität in einem binären Oxid bildet dies den Anknüpfungspunkt
der hier vorliegenden Arbeit.
Diese Arbeit verfolgt zwei übergeordnete Ziele. Dies ist zum Einen die Aufklärung des

dem Phänomen der Ferroelektrizität in Si:HfO2 zugrundeliegenden Mechanismus und dessen
Übertragbarkeit auf vergleichbare Systeme und zum Anderen die Anwendung und Bewertung
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1 Einleitung

dieses Effekts in ferroelektrischen Speichertechnologien. Die genaue Kenntnis des physikali-
schen Ursprung dieses Phänomens ist für dessen Anwendung als Informationsspeicher zwar
nicht zwingend erforderlich, bildet jedoch die Basis für eine schnelle und zielgerichtete Opti-
mierung.
Die Strukturierung dieser Arbeit erfolgt dabei ausgehend von einer grundlegenden Betrach-

tung der strukturellen und isolierenden Eigenschaften HfO2- und ZrO2-basierter Systeme, hin
zu einer Korrelation dieser Eigenschaften zu dem Auftreten eines ferroelektrischen Phasen-
übergangs und dessen Anwendung. So erfolgt nach dem grundlegenden Kapitel 2, in Kapi-
tel 3 zunächst eine ausführliche Beschreibung der kristallographischen Morphologie HfO2- und
ZrO2-basierter Systeme und deren Beeinflussung durch das Einbringen von Dotanden. Ergän-
zend zu dem tetravalenten Dotanden Silizium wurden auf Basis dieser Literaturstudie weitere
Materialsystem mit vergleichbaren Phasenübergang identifiziert und für eine weiterführende
Charakterisierung hinsichtlich ihrer ferroelektrischen Eigenschaften ausgewählt. Neben dem
Referenzsystem Si:HfO2 sind dies die trivalent-dotierten Y:HfO2- und Al:HfO2-Systeme so-
wie das Mischoxid aus HfO2 und ZrO2. Die für die Herstellung dieser Dünnschichtsysteme
notwendige ALD9-Prozessentwicklung und deren Optimierung hinsichtlich Kristallisations-
und Isolationsverhalten ist ebenfalls Gegenstand von Kapitel 3.
In Kapitel 4 erfolgt anschließend eine strukturelle, elektrische und elektromechanische Be-

trachtung des ferroelektrischen Phasenübergangs in Si:HfO2 sowie eine hinsichtlich dieser
Eigenschaften detaillierte Untersuchung der engverwandten Systeme Y:HfO2, Al:HfO2 und
HfO2-ZrO2. Hauptaugenmerk liegt dabei auf der strukturell vergleichbaren Phasenabfolge
dieser Systeme und deren Auswirkungen auf das dielektrische Verhalten. Speziell das in [18]
postulierte Modell einer mechanisch verkapselten Kristallisation als Ursache des ferroelektri-
schen Phasenübergangs in Si:HfO2 wird hier zur Diskussion gestellt. Des Weiteren wird im
Rahmen dieses Kapitels das über eine Speicheranwendung hinausgehende Anwendungspoten-
tial des ferroelektrischen Phasenübergangs näher betrachtet.
Abschließend wird in Kapitel 5 eine perspektivische Anwendung der ferroelektrischen Pha-

se in HfO2-basierten Systemen im Kontext einer 1T/1C- bzw. -1T-FRAM-Speicherzellen be-
wertet. Eine Charakterisierung des Materialsystems bezüglich Zyklenfestigkeit, Datenhaltung
und Schaltkinetik erfolgt dabei sowohl anhand von MFM10-Kondensatoren, als auch anhand
von MFIS11-FETs. Die Analyse des Schaltverhaltens sowie die Optimierung des MFIS-FET-
Konzepts wird dabei von einer statischen Modellierung begleitet.
Eine Zusammenfassung und abschließende Bewertung der in dieser Arbeit erreichten

Ergebnisse findet sich in Kapitel 6. Weiterführende Information bezüglich der ALD-
Prozessentwicklung, der verwendeten elektrischen und physikalischen Charakterisierungsme-
thoden sowie eine Beschreibung der Bauelementfertigung findet sich in Anhang A.

9engl. atomic layer deposition.
10engl. metal-ferroelectric-metal
11engl. metal-ferroelectric-insulator-semiconductor
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2 Grundlagen

Dieses Kapitel beinhaltet eine kurze Zusammenfassung der elektrischen und strukturellen
Eigenschaften polarer Oxide (Abschnitt 2.1) sowie deren praktischer Anwendung in der Mi-
kroelektronik (Abschnitt 2.2). Dabei stehen neben der phänomenologischen Beschreibung
der Ferroelektrizität in kristallinen Festkörpern vor allem die Eigenschaften und Herstellung
dünner Schichten und deren Anwendung in nicht-flüchtigen Speicherbauelementen im Vorder-
grund. Die Erarbeitung der Grundlagen erfolgt dabei hauptsächlich anhand der ausführlich
untersuchten, polaren Vertreter der Perowskite. Eine klassische, nicht-polare Betrachtung der
in dieser Arbeit behandelten Materialsysteme erfolgt erst in den einleitenden Abschnitten zu
Kapitel 3. Nichtsdestotrotz bilden die hier gezeigten Grundlagen einen wichtigen Vergleichs-
punkt für die Beurteilung der in dieser Arbeit erhaltenen Ergebnisse.

2.1 Polare Oxide

Funktionale Oxide zeichnen sich durch eine Vielzahl interessanter, physikalischer Eigenschaf-
ten aus, die ihnen gegenwärtig sowohl in der Grundlagenforschung, als auch in der Ent-
wicklung neuer Anwendungen zu großer Aufmerksamkeit verhelfen. Neben supraleitenden,
ionenleitenden oder auch magnetoresistiven Materialien konnten sich hier vor allem die po-
lare Oxide ein breites Anwendungsfeld erschließen [8, 19].
Insbesondere die dielektrischen, magnetischen, elektromechanischen, optischen und thermo-

elektrischen Eigenschaften der Perowskite und Übergangsmetalloxide sind dabei Gegenstand
intensiver Forschung und sind aus vielen Anwendungsbereichen wie bspw. der Automobilin-
dustrie oder der Nachrichten- und Kommunikationstechnik nicht mehr wegzudenken. Speziell
die piezo- oder auch pyroelektrischen Eigenschaften dieser Materialien ermöglichen dabei eine
Vielzahl praktischer Anwendungen. Neben einem Einsatz dieser Materialien als großvolumig
gesintertes Keramikbauteil besteht jedoch aufgrund der fortschreitenden Miniaturisierung im
Bereich der MEMS1 und Mikroelektronik auch ein stetig wachsendes Interesse an polaren
Dünnschichtsystemen.
In Abschnitt 2.1.1 werden zunächst, die aus strukturellen und thermodynamischen Überle-

gungen folgenden, elektrischen Eigenschaften polarer Materialien und dort speziell der Ferro-
elektrika, näher betrachtet. Das Phänomen einer durch ein äußeres Feld induzierten polaren
Struktur wird anschließend in Abschnitt 2.1.2 aus verschiedenen Blickwinkeln thematisiert.
Dabei werden die elektrischen und strukturellen Eigenschaften antiferroelektrischer, ferrielek-
trischer und Relaxor-Materialien näher beschrieben. Abschließend erfolgt in den Abschnit-
ten 2.1.4 und 2.1.3 eine kurze Übersicht der üblicherweise verwendeten Herstellungsverfahren
ferroelektrischer Dünnschichten sowie deren von Volumensystemen abweichenden Eigenschaf-
ten. Eine allgemeine, über die im Abschnitt 2.2 der Grundlagen beschriebenen Speicher-
technologien hinausgehende Betrachtung der Anwendungsfelder ferroelektrischer oder auch
feldinduziert polarer Materialien erfolgt erst im Kontext der in dieser Arbeit untersuchten
Materialsysteme (Abschnitt 4.4).

1engl. microelectromechanical systems
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2 Grundlagen

Tabelle 2.1: Unterteilung der 7 BRAVAIS-Gitter in 32 Punktgruppen nach HERMANN-MAUGUIN-
Symbolik. Für Punktgruppen ohne Inversionszentrum erfolgt eine weitere Unterteilung in piezoelek-
trische und zusätzlich pyroelektrische Systeme [20]. Neben den blau hervorgehobenen Raumgruppen
des HfO2 und ZrO2 sind bekannte Systeme aus dem Bereich der polaren Oxide angeführt.

Kristallsystem Punktgruppe Inversionsz. Piezo Pyro Raumgruppen
relevanter Oxide

triklin 1 nein ja ja
1̄ ja nein nein

monoklin
2 nein ja ja
m nein ja ja Cm: PZT [21]
2
m ja nein nein P21/c: ZrO2/HfO2 [22]

orthorhombisch
222 nein ja nein
mm2 nein ja ja Pbc21: ZrO2/HfO2 [22, 23]

A21am: SBT [24]
Amm2 : BT [25]

2
m

2
m

2
m ja nein nein Pmna u. Pbca: ZrO2/HfO2 [22]

Pbam: PZ u. PZT [26]

tetragonal

4 nein ja ja
4̄ nein ja nein
4
m ja nein nein
422 nein ja nein
4mm nein ja ja P4mm: PT , PZT u.

BT [25,27]
4̄2m nein ja nein

4
m

2
m

2
m ja nein nein P42/nmc: ZrO2/HfO2 [28, 29]

I4mmm: SBT [24]

trigonal

3 nein ja ja
3̄ ja nein nein
32 nein ja nein
3m nein ja ja R3m: PZT u. BT [25,30]

R3c: PZT [30]
3̄ 2
m ja nein nein

hexagonal

6 nein ja ja
6̄ nein ja nein
6
m ja nein nein
622 nein ja nein
6mm nein ja ja
6̄m2 nein ja nein

6
m

2
m

2
m ja nein nein

kubisch

23 nein ja nein
2
m 3̄ ja nein nein
432 nein nein nein
4̄3m nein ja nein
4
m 3̄ 2

m ja nein nein Fm3̄m: ZrO2/HfO2 [22]
Pm3̄m: PT, PZ, PZT u.

BT [25,27]
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2.1 Polare Oxide

2.1.1 Ferroelektrika

Im Jahre 1880 entdeckten die Brüder CURIE die bestimmten kristallinen Festkörpern in-
newohnende Eigenschaft der Piezoelektrizität, d.h. die Fähigkeit eines Festkörpers unter
mechanischer Belastung eine proportionale Potentialdifferenz aufzubauen und. im kausalen
Umkehrschluss sich unter der Einwirkung eines elektrischen Feldes zu Verformen. Es dauerte
jedoch weitere 40 Jahre bis der tschechische Physiker VALASEK durch seine Beobachtungen
am Seignettesalz die Eigenschaft der Ferroelektrizität als weitere Unterteilung der Piezoelek-
trika identifizierte [27].
Die namensgebende Analogie zum Ferromagnetismus resultiert dabei aus der Ausbildung

einer, den WEISSCHEN-Bezirken der Ferromagneten sehr ähnlichen Domänenstruktur. Eine
ferroelektrische Domäne repräsentiert dabei einen räumlich begrenzten Bereich gerichteter
elektrischer Dipole. Dieser Zusammenhang wurde in den dreißiger Jahren von KURĈATOV
beschrieben und theoretisch begründet [31]. Die Bezeichnung Seignettelektrizität geht eben-
falls auf den russischen Physiker zurück, ist heutzutage jedoch weniger gebräuchlich. Das
Phänomen der Ferroelektrizität gehört seither zu den populärsten und bestuntersuchten Ei-
genschaften kristalliner Festkörper und soll im Folgenden sowohl strukturell, als auch ther-
modynamisch näher beschrieben werden.

Ferro-, Pyro- und Piezoelektrizität als Folge der Kristallsymmetrie

Ein grundlegendes Verständnis der elektrischen und elektromechanischen Eigenschaften pola-
rer Oxide erhält man bei einer Betrachtung ihrer Kristallstruktur. Analysiert man diesbezüg-
lich zunächst die Gesamtheit der in 32 Punktgruppen unterteilten Kristallsysteme, so fällt auf,
dass nur 11 Punktgruppen die hohe Symmetrieanforderung eines Inversionszentrums erfüllen.
Aufgrund der daraus folgenden Zentrosymmetrie ist die Ausbildung einer Vorzugsrichtung
der Polarisation bzw. eine anisotrope Anordnung der elektrischen Ladungsschwerpunkte in
diesen Punktgruppen nicht möglich. In allen übrigen 21 Punktgruppen ermöglicht die nicht-
zentrosymmetrische Kristallstruktur eine gerichtete Polarisation und damit die Kopplung
zwischen elektrischer und mechanischer Energie. Eine Ausnahme bildet Punktgruppe 432,
die durch eine Kombination anderer Symmetrieelemente das Fehlen eines Inversionszentrums
kompensiert und folglich keine piezoelektrische Aktivität zulässt [19].
Während in 10 der 20 piezoelektrischen Punktgruppen eine polare Vorzugsrichtung erst

durch Einwirkung einer gerichteten mechanischen Verformung bzw. in Gegenwart eines elek-
trischen Feldes auftritt, so kann in den 10 verbleibenden Punktgruppen auch ohne das Einwir-
ken äußerer Kräfte eine makroskopische Polarisation auftreten. Dieses temperaturabhängige
und als spontane Polarisation bezeichnete Eigenschaft kristalliner Festkörper wird in der Re-
gel durch Oberflächenladungen aus der Umgebung kompensiert und wurde infolgedessen als
Pyroelektrizität bezeichnet. Der Begriff der Ferroelektrizität bezeichnet dabei eine Gruppe
der Pyroelektrika, deren spontane Polarisation sich unter Einwirkung eines äußeren Feldes
umkehren lässt. Diese damit nur empirische, u.a. an die Durchbruchsfeldstärke und Mate-
rialqualität geknüpfte Eigenschaft, ist jedoch von hoher praktischer Relevanz, so dass in der
Regel der Begriff der Ferroelektrika Verwendung findet.
Tab. 2.1 zeigt eine Übersicht der 32 Punktgruppen sowie deren Klassifizierung bezüglich po-

tentieller piezo- oder pyroelektrischer Aktivität. Erweitert man den Begriff der Punktgruppen
um eine Translationsoperation so erhält man alle potentiell möglichen Raumgruppen dieser
piezo- bzw. pyroelektrischen Punktgruppen. Neben den Raumgruppen des HfO2 und ZrO2
sind die Raumgruppen bekannter polarer Materialien wie die der perowskitbasierten Ferro-
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2 Grundlagen

elektrika BaTiO3 (BT), SBT und PbTiO3 (PT) sowie dessen Mischoxid PZT aufgeführt. Eine
Übersicht aller möglichen pyroelektrischen Raumgruppen wurde von LITVIN berechnet und
kann in [32] eingesehen werden.

Wie Tab. 2.1 jedoch weiter zeigt beinhaltet der Polymorphismus der hier aufgeführten
Ferroelektrika neben einer ferroelektrischen Phase immer auch eine zentrosymmetrische und
damit weder piezo- noch pyroelektrische Struktur. Diese oberhalb der CURIE-Temperatur
J auftretenden Phasen beschreiben den paraelektrischen Ausgangszustand der Ferroelektri-
ka, der erst durch eine Symmetrieerniedrigung in einen polaren Zustand überführt werden
kann. Die thermodynamische Betrachtung eines derartigen Phasenübergangs und der Ausbil-
dung einer spontanen Polarisation wird im Folgenden anhand der LANDAU-DEVONSHIRE
Theorie näher erläutert.

Im Vorgriff auf Kapitel 4 zeigt Tab. 2.1, dass auch in den binären Oxiden HfO2 und ZrO2
eine nicht-zentrosymmetrische und potentiell piezo- und pyroelektrische Phase bereits refe-
renziert wurde. Diese Pbc21-Raumgruppe des HfO2 und ZrO2 ist wie auch die Raumgruppen
der FE-Phasen des SBT und BT der orthorhombischen mm2 -Punktgruppe zuzuordnen. Des
Weiteren zeigt sich, dass sich die zwei verbleibenden orthorhombischen Phasen des HfO2
und ZrO2 eine Punktgruppe mit der AFE-Phase des PbZrO3 (PZ) teilen. Auch die zentro-
symmetrischen Punktgruppen der tetragonalen und kubischen PE-Phasen der in Tab. 2.1
aufgeführten Perowskite stimmen mit den Punktgruppen der tetragonalen und kubischen
Hochtemperaturphase des HfO2 und ZrO2 überein.

LANDAU-DEVONSHIRE Theorie des ferroelektrischen Phasenübergangs

Die im Jahre 1937 von LANDAU [33, 34] entwickelte Theorie zur phänomenologischen Be-
schreibung von kontinuierlichen Phasenübergängen bildete die Grundlage für die von DEV-
ONSHIRE [35] im Jahre 1949 vorgeschlagene thermodynamische Betrachtung ferroelektri-
scher Materialien. Diese seither als LANDAU-DEVONSHIRE-Theorie bekannten Modellvor-
stellung geht für den speziellen Fall eines ferroelektrischen Phasenübergangs in Festkörpern
davon aus, dass die makroskopische Polarisation P am Phasenübergang als ein Ordnungspara-
meter des Systems betrachtet werden kann. Gemäß der allgemeinen LANDAU-Theorie [33,34]
kann folglich die freie Energie G (GIBBS-Energie) des Systems in einer Potenzreihe der Polari-
sation entwickelt werden. Unter Berücksichtigung des elektrischen Feldes im Ferroelektrikum
EFE erhält man schließlich die freie Energie des PE-Ausgangszustands zu

G = α

2P
2 + β

4P
4 + γ

6P
6 − EFEP. (2.1)

Wie im Zuge der Symmetrieüberlegungen erwähnt, besitzen paraelektrische Kristalle ein
Inversionszentrum, so dass Entwicklungsterme ungerader Potenz nicht betrachtet werden
müssen. Die Koeffizienten α, β und γ der geradzahligen Potenzen sind folglich ausreichend,
um das System konsistent zu beschreiben.

Stabile Zustände des Systems, d. h. lokale oder absolute Minima, können nun über die erste
Ableitung von Glg. 2.1 identifiziert werden (Glg. 2.2).

∂G

∂P
= P (α+ βP 2 + γP 4) = 0 | EFE = 0 , P 6= 0 (2.2)

8



2.1 Polare Oxide

Für den PE-Zustand liefert P=0 die triviale Lösung. Unter der Annahme eines FE-Zustands
(P 6=0) und positiven Koeffizienten β und γ kommt dem temperaturabhängigen Koeffizienten
α jedoch besondere Bedeutung zu.

α(T ) = T −Θ
C

(2.3)

Um eine nicht triviale Lösung zu finden muss α zwingend einen negativen Wert einnehmen.
Dies ist der Fall wenn eine als CURIE-Temperatur Θ bezeichnete Temperatur unterschritten
wird. Die charakteristische Temperatur Θ kennzeichnet folglich den PE-FE-Phasenübergang
des Materials. C repräsentiert dabei eine materialspezifische Konstante.

Abbildung 2.1: (a) Auftragung der freien Landauenergie über dem Ordnungsparamter Polarisation
für ein Ferroelektrikum (α < 0) unterhalb von TC nach Glg. 2.1. (b-c) Betrachtung der freien Land-
auenergie am Phasenübergang erster (β < 0) bzw. zweiter Ordnung (β > 0) eines Ferroelektrikums
(α(T ), Glg. 2.1). (d-e) Schaltvorgang der Polarisation im Bild der freien Landauenergie für EFE>0
und EFE<0. (f) Ferroelektrische P-E-Hysterese als Resultat der partiellen Ableitung der freien Land-
auenergie nach der Polarisation (Glg. 2.7). Der durch die Koerzitivfelder begrenzte Bereich kleiner
Feldstärken enthält unstete Lösungen und ist nur teilweise gezeigt (siehe dazu auch Abschnitt 4.4).

Wie die grafische Darstellung von Glg. 2.1 in Abb. 2.1a zeigt, resultiert ein negatives α in
einem Doppelbodenpotential der freien Energie. Um den Zustand niedrigster Energie einzu-
nehmen, ist das System demzufolge gezwungen einen der beiden remanenten Polarisations-
zustände Pr+ oder Pr- auszubilden.
Da β in realen Systemen jedoch nicht immer als positiv angenommen werden darf, sind

bei der Temperaturabhängigkeit des PE-FE-Phasenübergangs zwei Fälle zu unterscheiden.
Glg. 2.4 und Glg 2.5 liefern die Lösungen der nicht-trivialen Nullstellensuche mittels Glg. 2.2
für β < 0 bzw. β > 0.

=⇒ P 2 = β +
√
β2 − 4γC−1(T −Θ)

2γ | β < 0, ∂
2G

∂2P
> 0 (Übergang 1. Ordnung) (2.4)

=⇒ P 2 = Θ− T
βC

| β > 0, ∂
2G

∂2P
> 0 (Übergang 2. Ordnung) (2.5)

Die grafische Darstellung dieses als Phasenübergang erster (Glg. 2.4) bzw. zweiter (Glg. 2.5)
Ordnung bezeichneten Phänomens ist in Abb. 2.1b und c gezeigt. Während bei einem Pha-
senübergang zweiter Ordnung das Doppelbodenpotential bei Θ verschwindet, verbleiben bei
einem Phasenübergang erster Ordnung dem negativen β geschuldete Nebenminima der freien
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2 Grundlagen

Energie erhalten. Dies hat zur Folge, dass nach Glg. 2.5 für einen Phasenübergang zweiter
Ordnung die Polarisation (Position des Minimums der freien Energie) mit steigender Tem-
peratur graduell abnimmt, während bei einem Phasenübergang erster Ordnung (Glg. 2.4)
die Anhebung der Nebenminima einen Sprung von einer endlichen Polarisation auf Null ver-
ursacht. Die tatsächliche FE-PE-Übergangstemperatur TC unterscheidet sich dabei von der
CURIE-Temperatur und es gilt Θ < TC .
Ein besseres Verständnis der elektrisch messbaren Eigenschaften ferroelektrischer Materia-

lien erhält man durch die Betrachtung der Auswirkung eines elektrischen Feldes EFE auf das
Doppelbodenpotential der freien Energie. Wie Abb. 2.1d und e zeigt, wird entsprechend der
angelegten Polarität, durch eine Verzerrung des Potentials, der eine oder andere Polarisa-
tionszustand energetisch begünstigt. Mit steigender Feldstärke wird dabei aus einem zuvor
globalen zunächst ein lokales Minimum bevor dieses dann gänzlich verschwindet. Das Um-
schalten der Polarisation aus einem lokalen Minimum heraus kann demnach als thermisch
aktivierter Prozess verstanden werden.
Durch Hinzunahme des externen elektrischen Feldes erhält man schließlich aus Glg. 2.2 den

Zusammenhang zwischen P und EFE und damit die P-E-Hysterese als eine makroskopisch
messbare Größe der Ferroelektrika.

EFE = P (α+ βP 2 + γP 4) (2.6)

Abb. 2.1 f veranschaulicht diesen Zusammenhang durch ein grafische Auftragung von P
über EFE aus Glg. 2.6. Durch den Ausschluss von Bereichen, die lokale Maxima der freien
Energie repräsentieren (∂2G

∂2P > 0), und der direkten Verbindung der daraus resultierenden
Unstetigkeiten erhält man die charakteristische Polarisationshysterese ferroelektrischer Ma-
terialien.
Eine weitere messbare und charakteristische Eigenschaft ferroelektrischer Materialien ergibt

sich bei einer genaueren Betrachtung der Temperaturabhängigkeit der Suszeptibilität χFE(≈
εFE), welche sich aus der zweiten Ableitung der freien Energie nach der Polarisation ergibt.

∂2G

∂2P
= α+ 3βP 2 + 5γP 4 = 1

χFE
. (2.7)

Im PE-Fall oberhalb Θ ergibt sich aufgrund von P=0 die Temperaturabhängigkeit von χFE
aus Glg. 2.7 zu

χFE(T ) = 1
α(T ) = C

T −Θ | T > Θ , P = 0. (2.8)

Daraus ergibt sich in der PE-Phase ein reziproker, als CURIE-WEISS-Gesetz bekannter Ab-
fall der Suszeptibilität mit steigender Temperatur. Durch Einsetzen von Glg. 2.5 (Nullstel-
lenlösung des Phasenübergangs 2. Ordnung) in Glg. 2.7 erhält man dem gegenüber die Tem-
peraturabhängigkeit der FE-Phase für Temperaturen unterhalb von Θ zu

χFE(T ) = C

2(Θ− T ) | T < Θ , P 6= 0. (2.9)

Hier zeigt sich der in Ferroelektrika zu beobachtende starke Anstieg der Suszeptibilität χFE
bei Annäherung an die CURIE-Temperatur und erklärt in Verbindung mit Glg. 2.8 das dort
auftretende Suszeptibilitätsmaximum.
Eine allgemeinere Anwendung der LANDAU-Theorie auf ferroelektrische Phasenübergän-

ge liefert die GINZBURG-LANDAU-Theorie ( [36] und Referenzen darin). Im Gegensatz zur
LANDAU-DEVONSHIRE-Theorie ist es mit diesem komplexeren Ansatz möglich auch Syste-
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2.1 Polare Oxide

me wie bspw. polykristalline Dünnschichten zu betrachten. Diese Systeme können nicht mehr
als unendlich ausgedehntes Volumen beschrieben werden und der Ordnungsparameter P kann
nicht länger als homogen angenommen werden, so dass Randbedingungen an Oberflächen und
eine örtliche Variation der Polarisation dort Berücksichtigung finden müssen.

Real messbare P-E-Hysteresen

Der aus Glg. 2.7 resultierende und in Abb. 2.1f illustrierte, nichtlineare Zusammenhang zwi-
schen P und dem externen elektrischen Feld EFE in einem Metall-Ferroelektrikum-Metall-
Kondensator wird als P-E-Hysterese bezeichnet. Der qualitative Verlauf dieser Hysterese-
schleifen ist von entscheidender Bedeutung für die Charakterisierung ferroelektrischer Mate-
rialien und unterstreicht erneut die namensgebende Analogie zum Ferromagnetismus.
Ausgehend von einem linearen Dielektrikum im unendlich ausgedehnten Plattenkonden-

sator lässt sich die skalare Definition der real messbaren Verschiebungsdichte D aus dem
elektrischen Feldbeitrag im Vakuum und dem Polarisationsbeitrag des Dielektrikum P zu-
sammensetzen. Im Falle eines Ferroelektrikums ist es allerdings notwendig diesen Polarisati-
onsterm um den Beitrag PFE zu erweitern, um so den sich im angelegten elektrischen Feld
ausrichtenden ferroelektrischen Domänen Rechnung zu tragen.

D = ε0EFE + P = ε0EFE + ε0χFEEFE + PFE(EFE) = ε0εFEEFE︸ ︷︷ ︸
Plin

+PFE(EFE) (2.10)

Auch hier beschreibt χFE die Suszeptibilität und εFE = 1+χFE die relative Dielektrizitäts-
konstante des Ferroelektrikums. Eine derartige Aufspaltung in einen linear vom angelegten
elektrischen Feld abhängigen Polarisationsterm Plin und einen nicht linearen, die ferroelektri-
schen Eigenschaften beschreibenden Term PFE, verdeutlicht, dass die aus der ersten Ableitung
von P nach EFE resultierende Dielektrizitätskonstante nun ebenfalls vom elektrischen Feld
abhängt. Erst bei hohen Feldern, für die die Änderung des lineare Polarisationsanteil Plin
dominiert, nimmt εFE einen konstanten Wert an.
Abb. 2.2 verdeutlicht diesen Zusammenhang anhand einer grafischen Zerlegung der mess-

baren Verschiebungsdichte D (schwarze Kurve) in Plin (rote Kurve) und PFE (blaue Kurve).
Im Idealfall ist dies gleichbedeutend mit der ebenfalls in Abb. 2.2 gezeigten Parallelschaltung
eines linearen und eines ferroelektrischen Kondensators. Wie im Ersatzschaltbild mit dem
Widerstand R angedeutet, können in realen Systemen Leckströme durch das Ferroelektrikum
den gemessenen Verschiebestrom signifikant beeinflussen und müssen daher mitbetrachtet
werden (siehe u.a. Abschnitt 4.1.1).
Ausgehend von einer negativen Vorpolarisation des Ferroelektrikums kann nun startend von

einer negativen remanenten Polarisation Pr- die Hysterese gemäß des ebenfalls in Abb. 2.2 dar-
gestellten Spannungssignals durchlaufen werden. Die schrittweise Erhöhung des elektrischen
Feldes führt zunächst zu einer Neuorientierung einzelner Domänen. Ist keine Vorzugsrich-
tung der Domänen mehr dominant, verschwindet die nach außen messbare makroskopische
Polarisation und im Nulldurchgang der Polarisation kann die Koerzitivfeldstärke Ec+ abge-
lesen werden. In diesem Wendepunkt weist die P-E-Hysterese die höchste Steigung auf. Eine
kleine Spannungsänderung führt hier zu einer hohen Anzahl schaltender Dipole. Wird die
elektrische Feldstärke weiter erhöht, richten sich mehr und mehr Domänen in Feldrichtung
aus. Dies geschieht solange bis alle schaltbaren Domänen ausgerichtet sind und die ferroelek-
trische Polarisation PFE in dem als spontane Polarisation PS bezeichneten Wert sättigt. Im
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2 Grundlagen

Abbildung 2.2: Exemplarische Darstellung der P-E-Hysterese eine Ferroelektrikum als Summe des
linearen und ferroelektrischen Polarisationsanteils Plin bzw. PFE. Im Ersatzschaltbild wird das Fer-
roelektrikum durch eine Parallelschaltung eines linearen und eines ferroelektrischen Kondensator Clin
bzw. CFE sowie eines Widerstand R repräsentiert. (Modellierung der P-E-Hysterese nach Glg. 2.17
für R=∞).

Falles der messbaren Verschiebungsdichte D resultiert jede weitere Erhöhung der elektrischen
Feldstärke lediglich in einer feldinduzierten Polarisationserhöhung im Sinne des linearen Po-
larisationsanteils Plin. In der Praxis erhält man durch Extrapolation dieses linearen Anteils
im Ordinatenschnittpunkt die spontane Polarisation PS.
Fällt die elektrische Feldstärke anschließend wieder, kommt es noch vor Erreichen des feld-

freien Falls EFE = 0 zu einem Rückschalten einzelner Domänen, so dass die im Ordinaten-
schnittpunkt ablesbare remanente Polarisation Pr immer unterhalb der spontanen Polarisa-
tion PS liegt (Pr/Ps < 1). Der die Hysterese vervollständigende negative Feldverlauf kann
analog behandelt werden.
Die bei der Beschreibung des Polarisationsverlaufs bereits erwähnten Schaltvorgänge ober-

und unterhalb der Koerzitivfeldstärke resultieren in einer Abweichung von der für ein idea-
lisiertes Ferroelektrikum zu erwartenden rechteckförmigen Hysterese (Pr/Ps = 1). Ein uns-
tetiger Polarisationssprung als Folge eines singulären Schaltvorgangs im Bereich der Koerzi-
tivfeldstärke, wie es diese ideale Hysterese impliziert, ist in realen Multi-Domänen-Systemen
daher nicht zu erwarten. Grenzflächen, auf Verunreinigungen basierende Störstellen sowie
Kristalldefekte und -orientierung sind in den meist polykristallinen Materialien als Ursache
für eine statistische Verteilung der Schaltvorgänge zu nennen.
Die Aufzeichnung der P-E-Hysterese zählt zu den wichtigsten Werkzeugen für die Beschrei-

bung ferroelektrischer Materialien. Anders als bei der Charakterisierung ferromagnetischer
Materialien setzt dies aber die Einbindung des zu untersuchenden Materials in eine MFM-
Struktur voraus. Es gilt daher zu beachten, dass alle extrahierten Größen und daraus re-
sultierende Folgerungen über die intrinsischen Eigenschaften des Ferroelektrikums immer im
Kontext des gesamten Elektroden-Ferroelektrikum-Systems behandelt werden müssen. Ne-
ben den unterschiedlichen Austrittsarbeiten und Leitfähigkeiten der Elektrodenmaterialien
spielen prozessbedingte Effekte wie Rauhigkeit und parasitäre Grenzflächenschichten eine
entscheidende Rolle bei der Charakterisierung des Gesamtsystems. Aufgrund der Vielzahl
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2.1 Polare Oxide

der möglichen Depositionsverfahren und Prozessschritte ist deshalb gerade im Bereich der
ferroelektrischen Dünnschichten die Vergleichbarkeit formal identischer Schichtstapel nicht
immer gegeben.

2.1.2 Antiferroelektrika, Ferrielektrika und Relaxoren

Die charakteristischen Eigenschaften antiferroelektrischer (AFE) und ferrielektrischer (FER-
RI) Materialien sowie einer als Relaxor (R) bezeichneten Gruppe der Ferroelektrika ist im
Kontext dieser Arbeit von besonderer Bedeutung. Diese Materialklassen zeigen unter ge-
wissen Voraussetzungen eine feldinduzierte, ferroelektrische Polarisation (Doppelschleife der
P-E-Hysterese) und damit phänomenologisch ähnliches Verhalten (Abb. 2.3a-c). Auch ein
direkter Übergang zwischen PE- und FE-Phase ist durch eine feldinduzierter Erhöhung der
CURIE-Temperatur bereits beschrieben worden und äußert sich in einer vergleichbaren P-E-
Charakteristik (Abb. 2.3d).
Um die möglichen Ursachen für das Auftreten einer derartigen Einschnürung der P-E-

Hysterese im Koordinatenursprung der P-E-Charakterisitik vollständig wiederzugeben, soll-
te an dieser Stelle jedoch auch ein als Alterung bezeichnetes Imprint-Verhalten ferroelek-
trischer Materialien (siehe auch Abschnitt 2.2.1) Erwähnung finden. Die Einschnürung der
P-E-Hysterese eines gealterten Ferroelektrikums ist in Abb. 2.3e am Beispiel des BT illus-
triert [37,38].
Wie Kapitel 4 zeigt und weiter diskutiert, ist auch in den in dieser Arbeit untersuch-

ten Materialsystemen ein zusammensetzungs- und temperaturabhängiges Auftreten einer
derartige Doppelschleifenhysterese zu beobachten. Im Verlauf dieser Arbeit wird diese P-
E-Charakteristik bei der phänomenologischen Beschreibung vereinfacht als AFE-Verhalten
bezeichnet. Wie im Folgenden gezeigt, muss der physikalische Ursprung dieses Phänomens
jedoch differenziert betrachtet werden. Dabei gilt es zu beachten, dass selbst innerhalb eines
Materialsystems der Übergang zwischen den möglichen Ursachen der Doppelschleifenhyste-
rese oft fließend stattfindet und häufig aufgrund unzureichender struktureller Daten nach wie
vor kontrovers diskutiert wird ( [39,40] und Referenzen darin).

Antiferroelektrizität und Ferrielektrizität

Wie auch die Ferroelektrizität findet die Antiferroelektrizität ihr namensgebendes Analogon
im Magnetismus und wurde auf Basis dieser Annahme von KITTEL [41] im Jahre 1951
zunächst theoretisch vorhergesagt. Die Ausrichtung magnetischer Dipole in Antiferromagne-
ten in Gegenwart eines Magnetfeldes dient hier als Vorbild der feldinduzierten Ausrichtung
zunächst antiparallel angeordneter elektrischer Dipole in Antiferroelektrika.
AFE-Verhalten beschreibt demzufolge einen makroskopisch unpolaren Zustand der über

das Anlegen eines elektrischen Feldes in einen polaren FE-Zustand überführt werden kann.
Strukturell betrachtet weisen AFE-Materialien folglich eine unpolare, zentrosymmetrische
Kristallstruktur auf. Die antiparallele Anordnung elektrischer Dipole ist dabei als einen al-
ternierende Verschiebung von benachbarten Ionen zu verstehen, die zwar eine lokale Polari-
sation ausbildet, insgesamt betrachtet jedoch in keiner spontanen Polarisation im feldfreien
Zustand resultiert.
Dies äußert sich in der für AFE-Materialien typischen, remanenzfreien Doppelschleife der P-

E-Hysterese (Abb. 2.3a). Der feldinduzierte Übergang in eine FE-Phase ist dabei durch einen
sprunghaften Anstieg der Polarisation gekennzeichnet. Bezogen auf den einzelnen Quadranten
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2 Grundlagen

der P-E-Darstellung ähnelt das hysteretische Verhalten dieses AFE-FE Übergangs folglich der
ferroelektrischen P-E-Hysterese.
Klassische Vertreter der Antiferroelektrika aus der Gruppe der Perowskite sind das aus-

giebig untersuchte Modellsystem PZ ( [42] und Referenzen darin) bzw. der Zr-reiche Bereich
des PZT-Phasendiagramm und dessen Modifikationen. Zu diesen mehrkomponentigen Mo-
difikationen zählen beispielsweise die mit Sn und Nb (PNZST [43, 44]) oder mit Sn und
La (PLZST [45,46]) dotierten PZT-Systeme. Der feldinduzierte AFE-FE-Phasenübergang in
PLZST dient in Abb. 2.3a zur Illustration der P-E-Doppelschleifenhysterese in perowskit-
basieten Materialine. AFE-Verhalten ist jedoch auch in organischen Materialien ( [47] und
Referenzen darin) und Flüssigkeiten ( [48] und Referenzen darin) sowie nicht-perowskitischen,
inorganischen Materialien ( [40] und Referenzen darin) vorzufinden.
Ferrielektrische Materialien können als unkompensierte Antiferroelektrika betrachtet wer-

den. Das heißt in der FERRI-Anordnung atomarer Dipole sind diese ebenfalls antiparallel
angeordnet, besitzen jedoch unterschiedliche Dipolmomente. Anders als bei klassischen Anti-
ferroelektrika tritt demzufolge eine kleine spontane Polarisation im feldfreien Zustand auf und
eine nicht-zentrosymmetrische, polare Kristallstruktur ist vorauszusetzen. Das Anlegen eines
externen Feldes führt wie bei Antiferroelektrika schließlich zu einer FE-Phasentransformation
und resultiert phänomenologisch in der hier diskutierten Doppelschleife der P-E-Hysterese.
Obwohl der Begriff der Ferrielektrizität bereits im Jahre 1960 durch PULVARI [49] die

erste Erwähnung fand, gibt es bisher nur eine begrenzte Anzahl Forschungsarbeiten und
bekannte Materialien. Der in Abb. 2.3b zur Illustration genutzte FERRI-FE-Phasenübergang
des AgNbO3 repräsentiert dabei den bisher bestuntersuchten Übergang dieser Art [50, 51].
Das Perowskit (Bi3+

1/2Na
1+
1/2)TiO3(BNT) [52] und einige Multilagenflüssigkristalle [53] können

als weitere Beispiele ferrielektrischer Systeme angeführt werden.

Abbildung 2.3: Qualitative Reproduktion einer P-E-Doppelschleifenhysterese als Resultat des feldin-
duzierten (a) AFE-FE Übergangs in Pb0.97La0.02(Zr0.85Sn0.13Ti0.02)O3 [45], (b) FERRI-FE Über-
gangs in AgNbO3 [54], (c) R-FE Übergangs in Pb(Sc3+

1/2Nb
5+
1/2)O3 [55], (d) PE-FE Übergangs in

BaTiO3 bei J [56] und (e) dessen feldinduzierter Dipolorientierung im gealterten Zustand [57].

Relaxoren

Eine in den 1950er Jahren entdeckte und durch eine Vielzahl noch nicht vollständig ver-
standener Eigenschaften ausgezeichnete Untergruppe der Ferroelektrika bilden die Relaxo-
ren ( [58] und Referenzen darin). Die hohe Unordnung und atomaren Defektdipole dieser
Systeme erlauben die Ausbildung einer lokalen, spontanen Polarisation in einer zwar leicht
polarisierbaren, ansonsten jedoch nicht-polaren Matrix. Prominente Vertreter dieser Relaxor-
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2.1 Polare Oxide

Ferroelektrika sind die Pb(B´B´´)O2-basierten2 Perowskite. Das hochgradig fehlgeordnete
Pb(Mg2+

1/3Nb
5+
2/3)O3-System (PMN) wird zusammen mit dessen durch Dotierung weiter mo-

difizierten Varianten dabei häufig als Prototyp-Relaxor angeführt ( [59] und Referenzen dar-
in). Aber auch bezüglich der A-Gitterplätze ungeordneten Perowskite, wie beispielsweise das
Pb2+

1−3x/2La
+3
x (ZryTi1−y)O3-System (PLZT) sowie dessen B-Gitterplatz Modifikationen, kön-

nen die Eigenschaften eines Relaxors aufweisen ( [60] und Referenzen darin). In Abhängigkeit
von der La-Konzentration und der Besetzung der B-Gitterplätze kann in diesen PZT-basierten
Systemen jedoch sowohl ein R-Verhalten [61], als auch ein in phänomenologisch sehr ähnlicher
AFE-Verhalten [46] beobachtet werden.
Das physikalische Verständnis der Relaxor-Materialien ist nach wie vor Gegenstand inten-

siver Forschungsbemühungen. Den Ursprung der zusammensetzungs- und temperaturabhän-
gigen Polarisation dieser Materialien vermutet man in der Ausbreitung polarer Nanoregionen
(PNR), wie sie erstmalig von BURNS und DACOL [62] im Jahre 1983 vorgeschlagen wurden.
Weiterführende strukturelle Untersuchungen konnten zeigen, dass die PNRs der Relaxor-

Materialien die Symmetriebrechung ferroelektrischer Systeme aufweisen und damit in der
Lage sind eine Polarisation in der sie umgebenden Kristallmatrix zu influenzieren ( [63] und
Referenzen darin). Während bei tiefen Temperaturen und steigender Polarisierbarkeit damit
annähernd klassisches FE-Verhalten in Relaxoren zu beobachten ist, werden die langreich-
weitigen Wechselwirkungen mit steigender Temperatur jedoch schwächer und ein makrosko-
pisches FE-Verhalten kann aufgrund der stärker werdenden thermischen Dipolfluktuationen
nicht mehr beobachtet werden. Es kommt zu einem Ferroelektrikum-Relaxor Übergang (FE-
R). Nichtsdestotrotz bleiben die PNRs in dieser R-Phase über einen großen Temperaturbe-
reich stabil und erst mit weiter steigender Temperatur kommt es zu einem Übergang in eine
PE-Phase. Bei diesem diffusen R-PE Übergang zeigen Relaxoren ein hohes, aber auch sehr
breites Maximum in eFE(T). Sowohl die Höhe dieses Maximum, als auch die Temperatur bei
der es Auftritt zeigt eine starke Abhängigkeit von der Frequenz des extern angelegten Fel-
des. Diese namensgebende Eigenschaft der Relaxoren wird als ein Anzeichen einer Vielzahl
von Relaxationsprozessen mit unterschiedlichen Zeitskalen verstanden ( [60] und Referenzen
darin).
Im Kontext dieser Arbeit ist jedoch wichtig zu erwähnen, dass auch eine große Anzahl an

Defektdipolen nicht notwendigerweise die Eigenschaften eines Relaxor-Ferroelektrikums her-
vorrufen. Das Verhalten von Defektdipole in einer nur schwach polarisierbaren dielektrischen
Kristallmatrix wurde in diesem Zusammenhang bereits mehrfach diskutiert ( [64] und Refe-
renzen darin). Dabei konnte gezeigt werden, dass selbst bei sehr tiefen Temperaturen und im
Bereich der Löslichkeitsgrenze der Defekte keine weitreichenden Wechselwirkungen zwischen
diesen Defekte auftreten und damit kein konjugiertes FE-Verhalten möglich ist.
Ein makroskopisches FE-Verhalten, wie es in Relaxor-Ferroelektrika bei tiefen Temperatu-

ren zu beobachtet ist, ist folglich immer an eine stark polarisierbare Kristallmatrix bzw. an
die Eigenschaften eines „beginnenden”3 Ferroelektrikums geknüpft. Sind diese Randbedin-
gungen jedoch erfüllt, fungieren Defektdipole als Nukleationskeim einer FE-Phase und sind
damit entscheidend an der Ausbildung einer spontanen Polarisation in diesen Materialien
beteiligt. Ferroelektrika und Relaxor-Ferroelektrika dürfen daher nicht als sich gegenseitig
ausschließende Erscheinungen betrachtet werden.

2in diesen fehlgeordneten Perowskiten werden die B-Gitterplätze durch aliovalente Kationen B´ und B´´
zufällig besetzt.

3engl. incipient ferroelectric
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Im Bezug auf die Ausbildung einer Doppelschleifen-Hysterese in Relaxor-Materialien ist
ein Temperaturbereich in der R-Phase anzunehmen, in dem sich die PNRs in einem externen
Feld zwar ausrichten lassen, sich insgesamt jedoch keine stabile remanente Polarisation aus-
bildet. Erst mit sinkender Temperatur kondensiert einer der Polarisationszustände und eine
metastabile FE-Phase kann beobachtet werden.
Ein derartiger, feldinduzierter Übergang von polaren Mikrodomänen zu polaren Ma-

krodomänen wurde unter anderem in den Relaxoren Pb(Sc3+
1/2Ta

5+
1/2)O3 (PST) [65,

66], Pb(Sc3+
1/2Nb

5+
1/2)O3 (PSN) [55], PMN-PbTiO3 [67] sowie dessen Modifikation mit

Pb(In3+
1/2Nb

5+
1/2)O3 (PIN) [68] und der Gruppe der BNT-Relaxoren [69,70] beobachtet und ma-

nifestiert sich in einer der AFE-Doppelschleifenhysterese sehr ähnlichen P-E-Charakterisitk
(Abb. 2.3c).
Wie im Zusammenhang mit dem PLZT-System erwähnt, ist eine genaue Klassifizierung

dieses Übergangs jedoch nicht trivial. So kann beispielsweise im Relaxor-System BNT neben
einer klassischen FE-Phase zusätzlich eine unkompensierte AFE-Phase (FERRI) beobachtet
werden. Damit ist das BNT-System genau genommen nicht als „Relaxor-Ferroelektrika” son-
dern als „Relaxor-Ferrielektrika” einzustufen ( [39] und Referenzen darin). Das PIN-System
weist demgegenüber neben der R-Phase eine klassische AFE-Phase auf und ist folglich ein
„Relaxor-Antiferroelektrika” ( [40] und Referenzen darin). Berücksichtigt man des Weiteren
noch das Phänomen der Alterung in diesen Systemen, so muss in einem Materialsystem nicht
selten gleich zwischen drei Ursachen für die Entstehung einer Doppelschleifenhysterese un-
terschieden werden. Diese Beispiele verdeutlichen noch einmal die Komplexität der in diesem
Abschnitt beschriebenen Klassifizierung feldinduzierter FE-Phasenübergänge und bilden eine
wichtige Grundlage für die Beurteilung der hier untersuchten, neuen Materialklasse.

2.1.3 Herstellungsverfahren ferroelektrischer Dünnschichten

Die Integration ferroelektrischer Materialien in der Mikroelektronik bzw. Nanotechnologie
erfordert den Einsatz dünnster Schichten. Neben der Mikroelektronik führt auch die fort-
schreitende Miniaturisierung im Bereich der Sensorik und Aktorik zu Forschungs- und Ent-
wicklungsbemühungen auf diesem Gebiet. Allem voran steht dabei die Entwicklung geeigneter
Verfahren für die Abscheidung dünner Schichten mit kontrollierbarer und damit nach wie vor
ferroelektrischer Zusammensetzung.

Chemische Flüssigphasenabscheidung

Bei den unter dem Oberbegriff chemische Flüssigphasenabscheidung (CSD4) zusammenge-
fassten Dünnschichttechnologien wird zunächst eine Präkursorlösung der Kationen des meist
oxidischen Zielsystems auf die Substratoberfläche aufgeschleudert bzw. in einem Tauchbad
aufgebracht. In der sich anschließenden, schrittweisen, thermischen Nachbehandlung werden
sukzessive die Stadien der Trocknung, Pyrolyse und Kristallisation bzw. Verdichtung durch-
laufen.
Im Vergleich zu der nachfolgend erläuterten physikalischen und chemischen Gasphasenab-

scheidung ist die chemische Füssigphasenabscheidung nicht auf Vakuumprozessführung ange-
wiesen und daher als schnelles und kostengünstiges Verfahren vor allem in der universitären
Forschung angesiedelt. Der wohl größte Teil wissenschaftlicher Abhandlungen auf dem Gebiet
der ferroelektrischen Dünnschichten basiert daher auf mittels CSD erzeugten Perowskiten, de-

4engl. chemical solution deposition.
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2.1 Polare Oxide

ren Schichtdicke in der Regel jedoch einen 3-stelligen Nanometer-Bereich nicht unterschreitet
( [71] und Referenzen darin). Das Aufschleudern von Materialien wie PZT oder SBT und
deren Integration in mikroelektronische Bauelemente ist jedoch prinzipiell möglich. Bei ei-
ner vergleichenden Studien bezüglich des Einsatzes von CSD- und CVD5-PZT in FRAM-
Kondensatoren wurden allerdings deutliche Nachteile der mittels CSD erzeugten Schichten
bezüglich Datenhaltung und maximal erreichbarer, remanenter Polarisation aufgezeigt [9].
Perspektivisch ist aufgrund der Beschränkung auf planare Strukturen und der unzureichen-
den Schichtdickenkontrolle der Einsatz von CSD in stark skalierten Bauelementen ohnehin
fraglich.

Chemische Gasphasenabscheidung

Basierend auf der Reaktion oder Dekomposition eines oder mehrerer Präkursors aus der Gas-
phase können mit Hilfe des CVD-Verfahrens bei niedrigem Druck und vergleichsweise hohen
Substrattemperaturen (~ 600 °C) amorphe, kristalline bis hin zu epitaktischen Schichten ab-
geschieden werden. Eine weitere Unterteilung kann anhand der Prozessführung bzw. der ver-
wendeten Präkursoren getroffen werden. So gibt es die plasmagestützten PECVD6-Verfahren
und das große Feld der auf metallorganischen Präkursoren basierenden MOCVD7.
Einen Grenzfall des CVD-Verfahrens bildet die ALD. Der sequentielle Einsatz sowie

der selbstlimitierende Wachstumsprozess der verwendeten Präkursoren ermöglicht eine
Schichtdicken- und Zusammensetzungskontrolle im Bereich atomarer Monolagen. Die auch in
dieser Arbeit eingesetzte thermische ALD von Übergangsmetalloxiden basiert auf der selbstli-
mitierenden Chemisorption eines Metallkomplexes und der anschließenden Oxidation mittels
Wasserdampf, Sauerstoff oder Ozon. Das Schichtwachstum und der zugrundeliegende Reak-
tionsmechanismus werden demnach in erster Linie von der Wahl des Präkursors und des
verwendeten Oxidanten beeinflusst.
Speziell in der Mikroelektronik finden sowohl CVD-, als auch ALD-Verfahren ein breites

Anwendungsfeld. Die konforme Abscheidung und exakte Schichtdickenkontrolle stehen bei
ihrem Einsatz in der Halbleiterfertigung im Vordergrund. Auch im speziellen Fall der ferro-
elektrischen Speichertechnologien ist das MOCVD-Verfahren die Methode der Wahl [9]. Für
zukünftige Speichergenerationen ist aufgrund der fortschreitenden Schichtdickenskalierung
des Ferroelektrikums und dessen Integration in 3-dimenisonale Strukturen davon auszuge-
hen, dass die Wahl einer geeigneten Dünnschichttechnologie weiter an Bedeutung gewinnt
(siehe auch Abschnitt 2.2.1 und 5.1.3). Stoßen dann auch konventionelle CVD-Verfahren
bezüglich des zu beschichtenden Aspektverhältnisses an ihre Grenzen, ist letztendlich die
Entwicklung und Einführung geeigneter ALD-Prozesse zwingend erforderlich. Aufgrund der
deutlich komplexeren Entwicklung geeigneter ALD-Präkursoren steht dieses Vorhaben noch
am Anfang.

Physikalische Gasphasenabscheidung

Alle Dünnschichttechnologien deren Schichtwachstum auf der Kondensation eines Materi-
aldampfes im Vakuum basiert, werden in der großen Gruppe der physikalischen Gaspha-
senabscheidung (PVD8) zusammengefasst. Eine weitere Unterteilung erfolgt hauptsächlich

5engl. chemical vapor deposition.
6engl. plasma enhanced chemical vapor deposition
7engl. metal organic chemical vapor deposition.
8engl. physical vapor deposition.
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2 Grundlagen

anhand der verwendeten Methodik, die eine Überführung des Feststoffes in die Gasphase
ermöglicht. Dies kann für das als Target bezeichneten Ausgangsmaterial durch Kathoden-
zerstäubung, Elektronenstrahl, Laser, Lichtbogenentladung oder auch thermisch erfolgen. Da
das Schichtwachstum selbst aber nicht durch eine thermisch aktivierte Reaktion bestimmt
wird, können PVD-Prozesse bei vergleichsweise niedrigen Temperaturen (~ RT) betrieben
werden.
Anders als bei der stark von der Präkursorentwicklung abhängigen chemischen Gasphasen-

abscheidung, sind physikalische Bedampfungsverfahren nur selten durch die Verfügbarkeit
geeigneter Ausgangsmaterialien eingeschränkt. Gerade in der Grundlagenforschung und spe-
ziell bei der Untersuchung neuer Materialkombinationen und Dotierstoffen werden deshalb
vorwiegend PVD-Verfahren eingesetzt.
Im Bereich ferroelektrischer Dünnschichten ist dies nicht anders. So basiert ein großer Teil

der wissenschaftlichen Untersuchungen zu dünnen Ferroelektrika auf mittels PVD erzeugten
Proben. Speziell mit der ebenfalls zu den PVD-Verfahren zählenden Molekularstrahlepitaxie
(MBE9) konnten große Fortschritte bei der Herstellung ferroelektrischer Schichten im Sub-
Nanometer-Bereich erzielt werden [72].

2.1.4 Dünnschichteigenschaften ferroelektrischer Materialien

Für eine praktische Anwendung dünner Ferroelektrika ist eine genaue Kenntnis der Auswir-
kungen einer Schichtdickenreduktion auf die ferroelektrischen Eigenschaften zwingend erfor-
derlich. Bei der Skalierung des FRAM ist beispielsweise die Schichtdickenabhängigkeit von
Pr, Ec und J für die Funktionalität des Speicherkonzepts ein entscheidender Faktor [73].
Jedoch auch aus Sicht der Grundlagenforschung ist ein genaueres Verständnis der räumli-
chen Dimensionierung des Phänomens Ferroelektrizität ein interessanter Aspekt und daher
Hauptschwerpunkt vieler jüngerer Forschungsbemühungen in diesem Bereich ( [74, 75] und
Referenzen darin).
Aufgrund der Komplexität dieses Themas und der in der Literatur nach wie vor kontrovers

geführten Diskussion, werden im Folgenden hauptsächlich die für eine praktische Anwendung
wichtigsten Eigenschaften schichtdickenskalierter Ferroelektrika zusammengefasst. Eine late-
rale Dimensionierung wird hingegen nicht betrachtet. Vorab ist es an dieser Stelle hilfreich
einige Charakteristika der Ferroelektrizität erneut zu betrachten, die eine hohe Sensitivität
gegenüber einer räumlichen Einschränkung bereits implizieren:

• Ferroelektrizität nimmt ihren Ursprung in jeder einzelnen Elementarzelle eines kristal-
linen Materialsystems, ist als kooperatives Phänomen jedoch gleichsam auf das Vor-
handensein eines gewissen Volumens angewiesen.

• Ferroelektrizität resultiert, wie in Abschnitt 2.1.1 ausgeführt, aus einer Symmetrieer-
niedrigung bzw. Verzerrung einer höher symmetrischen Phase. Strukturelle Spannungen
und Polarisation sind folglich gekoppelt. Speziell in Dünnschichten und Nanopartikeln
spielen Filmspannungen bzw. Grenz- und Oberflächenspannungen eine entscheidende
Rolle und nehmen damit Einfluss auf das FE-Verhalten.

• Die Grenzfläche zwischen Elektrode und Ferroelektrikum ist weder strukturell noch che-
misch perfekt und kann in einer von den Volumeneigenschaften abweichenden Grenzflä-
chenschicht mit endlicher Ausdehnung resultieren (Abb. 2.4, Mitte). Auch die Kompen-
sation der Oberflächenladung des Ferroelektrikums durch eine reale Elektrode ist nie

9eng. molecular beam epitaxy
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2.1 Polare Oxide

ideal und wird durch eine für das Elektrodenmaterial charakteristische Abschirmlänge
begrenzt (Abb. 2.4, rechts). Als Folge dessen kommt es zur Ausbildung einer paraelek-
trischen Grenzflächenschicht und eines Depolarisationsfeldes Edep im Ferroelektrikum.
Bezugnehmend auf eine verminderte Permittivität oder auch fehlende FE-Eigenschaften
werden diese Grenzschichten in der Literatur häufig als Totschichten10 bezeichnet [76].
Da die Ausdehnung dieser Totschichten weitestgehend schichtdickenunabhängig ist, ge-
winnen sie mit sinkender Schichtdicke des Gesamtsystems stetig an Bedeutung.

Abbildung 2.4: Illustration der idealisierten (links), der durch eine paraelektrische Grenz-
schicht (Mitte) bzw. Elektrodenverarmung (rechts) beeinflussten Ladungskompensation eines MFM-
Kondensators.

Remanente Polarisation

Eine Vielzahl theoretischer und auch einige experimentelle Arbeiten befassen sich mit dem in
obiger Aufzählung erstgenannten Punkt. Die Frage nach dem ultimativen Skalierungslimit der
Ferroelektrizität lässt sich dabei aber nicht ohne weiteres beantworten. Eine Vielzahl zuvor
postulierter Skalierungsgrenzen wurden später revidiert und nach unten korrigiert ( [77] und
Referenzen darin). Zuletzt gelang FONG et al. [78] der anhand theoretischer Arbeiten [79]
vorhergesagte Nachweis ferroelektrischen Verhaltens in einer drei Einheitszellen überspan-
nenden Dünnschicht des PT. Basierend auf diesen Beobachtungen erscheint eine Diskussion
des intrinsischen Skalierungslimits für den Anwendungsfall eines ferroelektrischen Speichers
irrelevant.
Auch der als zweites genannte Aspekt der Spannungszustände in dünnen Schichten ist

Gegenstand vieler theoretischer Modellierungsbemühungen. Dabei konnten jedoch speziell
einige experimentelle Arbeiten großes Aufsehen erregen. Während i.d.R. eine unter Span-
nung stehende Dünnschicht die Ausbildung einer FE-Phase erschwert, konnte durch die Ar-
beitsgruppe von SCHLOM der gegenteiligen Effekt nachgewiesen werden. So konnte gezeigt
werde, dass erst die Verspannung einer dünnen, epitaktischen Schicht des SrTiO3 (STO),
Ferroelektrizität in diesem ansonsten paraelektrischen Material ermöglicht [72]. Ein materi-
alsystemübergreifendes Skalierungslimit der Ferroelektrizität kann folglich auch anhand des
Spannungszustands dünner Schichten nicht gegeben werden.
Fakt ist jedoch, dass mit abnehmender Dicke des Ferroelektrikums i.d.R. auch eine Ab-

nahme der remanenten Polarisation zu beobachten ist [9, 10]. Folglich sei an dieser Stelle
10engl. dead layers
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2 Grundlagen

darauf hingewiesen, dass die bisher diskutierten Punkte zwar keine intrinsische Limitationen
aufzeigen und die Möglichkeit implizieren Ferroelektrizität in der Skala von Einheitszellen
zu erhalten, jedoch gleichsam als epitaktische mittels MBE erzeugte Spezialfälle einzustufen
sind.
Letztgenannter und in Abb. 2.4 illustrierter Punkt der oben angeführten Aufzählung tritt

als extrinsische Erscheinung in den meisten Ferroelektrikum-Metall oder Ferroelektrikum-
Halbleiter Kontakten auf und ist daher immer als mögliche Erklärung für die auftretenden
Dünnfilmeigenschaften bzw. als ergänzendes Phänomen in Betracht zu ziehen [80, 81]. Die
elektrischen Auswirkungen einer paraelektrischen und damit parasitären Schicht in Reihen-
schaltung mit dem Ferroelektrikum können analytisch beschrieben werden und soll im Fol-
genden anhand von Beispielen näher erläutert werden.
In einem idealisierten Kontakt zwischen Metall und Ferroelektrikum kommt es zu einer

vollständigen Kompensation der Oberflächenladungsdichte P durch die sich direkt an der
Grenzfläche befindlichen freien Ladungsträger qe der Elektrode.

EFE = qe + P

εFEε0
= 0 | qe = −P (2.11)

Im Grenzfall eines Ferroelektrikums im Vakuum fehlt diese Ladungskompensation vollstän-
dig und das Feld im Ferroelektrikum ist nicht länger null, sondern der Polarisation entgegen
gerichtet. Das auf diese Weise maximal erreichbare Depolarisationsfeld Edep kann damit für
qe=0 aus Glg. 2.11 berechnet werden. In allen realen Systemen ist weder der eine noch er
andere Grenzfall gegeben. Es kommt, wie in Abb. 2.4 gezeigt, stattdessen zu einer Elektro-
denverarmung oder zu einer parasitären Zwischenschicht. Diese paraelektrische Grenzflächen-
schicht kann durch eine Schichtdicke dIL und eine Permittivität eIL beschrieben werden. Edep
kann folglich aus dem kapazitiven Spannungsteiler der paraelektrischen Grenzflächenschicht
und dem Ferroelektrikum berechnet werden.

Edep = P

εFEε0
(1 + εILdFE

εFEdIL
)−1. (2.12)

Edep ist dabei umso höher je höher die Polarisation bzw. je ungünstiger dieser kapazitive
Spannungsteiler ausfällt. Ausgehend von einem vereinfachten System mit den schichtdicke-
nunabhängigen Parametern P, eFE, eIL und dIL ist der Spannungsteiler und folglich Edep
nur noch von dFE selbst abhängig. Abb. 2.5 (links) illustriert diesen Zusammenhang für drei
Beispielsysteme. Gezeigt ist das Verhältnis zwischen Edep und Ec in Abhängigkeit von der
Schichtdicke dFE für verschiedenen Ec. Erreicht Edep mit steigendem dFE einen gewissen An-
teil von Ec oder übersteigt dieses sogar, ist die Stabilität des Polarisationszustands gefährdet
und eine Abnahme der remanenten Polarisation bzw. im Anwendungsfall des kondensatorba-
sierten FRAM des Speicherfensters und der Datenhaltung zu erwarten (siehe Abschnitt 2.2.1).
Im Kontext der in dieser Arbeit untersuchten Systeme ist anzumerken, dass ein hohes Ec, wie
Abb. 2.5 weiter zeigt, in diesem Fall von Vorteil ist. Selbst für die Annäherung an den Grenz-
fall qe→0 und dFE → 0 (Glg. 2.11 und 2.12) kann für das Modellsystem (Ec = 1 MV/cm, P
= 30 µC/cm2) das Überschreiten von Ec durch Edep verhindert werden.

Koerzitivfeld

Seit über 50 Jahren wird die Schichtdickenabhängigkeit der Koerzitivfeldstärke Ec in Dünn-
schichtferroelektrika mit dem semi-empirischen Skalierungsgesetz Ec(dFE) ∝ d−2/3

FE beschrie-
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2.1 Polare Oxide

Abbildung 2.5: Schichtdickenabhängigkeit von Edep/Ec für verschiedenen Ec nach Glg. 2.12 (links)
bzw. von Ec,Messung/Ec für verschiedenen eFE nach Glg. 2.13 (rechts). Modellsystem mit schichtdicke-
nunabhängiger, paraelektrischer Grenzflächenschicht: P = 30 µC/cm2, dFE variabel, dIL = 1 nm, eIL
= 100 , (eFE = 5000, Ec = 100 kV/cm).

ben. Dieses aus den Untersuchungen am BT und Triglycinsulfat (TGS) als JANOVEC-KAY-
DUNN (JKD) bekanntgewordene Gesetz ist ein häufig beobachteter Verlauf von Ec mit ab-
nehmender Schichtdicke [82,83]. Der Anstieg von Ec wird dabei auf die in dünnen Schichten
limitierte Dimensionalität des Domänenwachstums und eine höhere Nukleationsenergie zu-
rückgeführt. Es ist interessant anzumerken, dass das in Abschnitt 3.2.3 diskutierte Phänomen
eines verzögerten Kristallisationsverhaltens in dünnen Schichten kinetisch mit der hier disku-
tierten Thematik vergleichbar ist.
Eine weitere Einflussnahme der in diesem Abschnitt beschriebenen Reihenschaltung aus

einer paraelektrischen und einer ferroelektrischen Kapazität zeigt sich jedoch auch in der
Schichtdickenabhängigkeit von Ec. Aufgrund des kapazitiven Spannungsteilers kommt es zu
einer Diskrepanz zwischen der tatsächlichen Koerzitivfeldstärke Ec und der gemessenen Koer-
zitivfeldstärke Ec, Messung.

Ec,Messung = (Ec − Edep)(1 + εFEdIL
εILdFE

) (2.13)

Der auch in Edep (Glg. 2.12) enthaltene kapazitive Spannungsteiler bewirkt dabei zwei
gegenläufige Effekte. Zum einen erniedrigt er Ec,Messung aufgrund der den Schaltvorgang un-
terstützenden Wirkung von Edep, zum Anderen erhöht er Ec,Messung durch den zusätzlichen
Spannungsabfall in der paraelektrischen Grenzflächenschicht. Durch Einsetzen von Glg. 2.12
in Glg. 2.13. ergibt sich folglich der Verlauf der Schichtdickenabhängigkeit von Ec,Messung.
Das Verhältnis zwischen der Edep bestimmenden Polarisation P und der Edep nur geringfügig
beeinflussenden Permittivität des Ferroelektrikums eFE ist damit für den Verlauf der Schicht-
dickenabhängigkeit entscheidend. Wie Abb. 2.5 (rechts) erneut anhand dreier Modellsysteme
illustriert, ist bei gleichbleibender Polarisation P mit steigendem eFE ein Übergang von ei-
nem in der praktischen Messung unterschätzten zu einem überschätzten Ec zu beobachten.
Die Notwendigkeit dieser Korrektur des Koerzitivfeldes wurde von DAWBER et al. [81] vor-
geschlagen und konnte erfolgreich dazu eingesetzt werden das empirische Ec(dFE) ∝ d

−2/3
FE

Gesetz besser an den experimentellen Befund in vielen Materialien anzupassen. Für Ferro-
elektrika mit vergleichsweise geringer Permittivität, wie es bspw. für die in dieser Arbeit
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untersuchten Materialsysteme der Fall ist, kann dies bedeuten, dass ein Anstieg des intrinsi-
schen Ec mit fallender Schichtdicke zwar stattfindet, aufgrund der Abnahme von Ec,Messung
jedoch nicht beobachtet werden kann.

2.2 Ferroelektrische Speicher

Im Bereich der Mikroelektronik werden ferroelektrische Dünnschichten vorwiegend in
Speicherbauelementen eingesetzt. Hier ist zunächst die grundlegende Unterscheidung zwi-
schen flüchtigen und nichtflüchtigen Speichertechnologien zu treffen. Im Falle flüchtiger Spei-
cheranwendung beschränkt sich das potentielle Anwendungsfeld eines ferroelektrischen Ma-
terials vorwiegend auf das eines linearen Dielektrikums. D.h. man bedient sich ausschließlich
der an ihrem Phasenübergang hohen Permittivität ferroelektrischer Materialien. Der Einsatz
eines Ferroelektrikums wie BaSrTiO3 (BST) oder auch des auf der Schwelle zur Ferroelek-
trizität befindlichen STO als Gate- oder Kondensatordielektrikum erscheint daher vielver-
sprechend ( [84] und Referenzen darin). Das hohe Aspektverhältnis und die niedrigen Be-
triebsspannungen aktueller DRAM-Speicherkondensatoren sowie die aktuellen Dimensionen
integrierter MIS-FETs11 machen für dieses Anwendungsgebiet eine drastische Schichtdickens-
kalierung des Ferroelektrikums jedoch zwingend erforderlich. Unter Anderem aufgrund der
in Abschnitt 2.1.4 behandelten Skalierungsproblematik ferroelektrischer Dünnschichten und
der nicht selten erforderlichen Integration alternativer Elektrodenmaterialien wurde ein auf
diesem Ansatz basierendes Produkt bisher nicht demonstriert.
Eine weitaus erfolgreicheres Anwendungsfeld der Ferroelektrika findet sich im Gebiet der

nichtflüchtigen Halbleiterspeicher. Wie in Abschnitt 2.1.4 bereits erwähnt, können ferroelek-
trische Materialien aufgrund der von ihrer Spannungsvorgeschichte abhängigen elektrischen
Eigenschaften als digitale Datenspeicher genutzt werden. Die durch das Anlegen eines elek-
trischen Feldes größer Ec definierbare positive oder negative remanente Polarisation Pr±
der ferroelektrischen Dünnschicht dient dabei als Informationsträger. Folglich sind für die-
se nichtflüchtigen Speicheranwendungen vor allem die polaren Eigenschaften Pr und Ec der
FE-Materialien von Interesse. In diesem Zusammenhang ist es interessant zu erwähnen, dass
dieses vergleichsweise kleine Anwendungsfeld, damit als einziges auch tatsächlich auf die fer-
roelektrischen Eigenschaften dieser Materialien angewiesen ist. Alle anderen Anwendungen
nutzen lediglich die für gewöhnlich hohe Permittivität oder die piezoelektrischen und nicht-
linearen, elektrooptischen Eigenschaften dieser Materialklasse und sind damit nicht spezifisch
auf Ferroelektrika beschränkt [6].
Für eine sinnvolle Implementierung ferroelektrischer Speicher ist jedoch auch hier die

Schichtdickenskalierung der Ferroelektrika von entscheidender Bedeutung. Nur so können
hohe Speicherdichten und niedrige Betriebsspannungen im FRAM realisiert werden. Neben
dieser Skalierungsproblematik ist die nur begrenzte CMOS-Kompatibilität der i.d.R. einge-
setzten Perowskit-Ferroelektrika und ihrer Elektrodensysteme ( [6–8] und Referenzen darin)
sowie die unzureichende Verfügbarkeit ausgereifter Dünnschichtverfahren [9, 11] als weitere
Herausforderung zu nennen. So müssen beispielsweise Einschränkungen in der thermischen
Prozessführung hingenommen werden und verschiedene Diffusionsbarrieren eingesetzt wer-
den um CMOS und Metallisierung während der Fertigung des Ferroelektrikums bzw. das
Ferroelektrikum selbst zu schützen. Dies äußert sich in einer Vielzahl von zusätzlichen Pro-
zessschritten und einer damit verbundenen Kostenerhöhung.
11engl. metal-insulator-semiconductor field effect transistor

22



2.2 Ferroelektrische Speicher

Nichtsdestotrotz wird die Realisierung und Weiterentwicklung ferroelektrischer Speicher-
technologien nach wie vor durch die Besonderheit des ferroelektrischen Schaltvorgangs mo-
tiviert. Die Kombination aus einer hohen Energieeffizienz des Schaltvorgangs bei gleichzei-
tig hoher Stabilität des geschriebenen Zustands ist ideal für den Einsatz in nicht-flüchtigen
Halbleiterspeichern geeignet. Bei minimalem Energieverbrauch ermöglicht dies dem FRAM
(Metall/Ferroelektrikum Kombinationen Ir-IrO2/PZT) Schaltzeiten im Nanosekundenbereich
bei einer gleichzeitigen Datenhaltung von mehr als 10 Jahren sowie einen zuverlässigen Be-
trieb für mehr als 1014Schaltzyklen [85]. Vergleichbare Charakteristika konnten bisher nur in
den integrativ ebenfalls äußerst komplexen magnetoresistiven Speichern nachgewiesen wer-
den [86]. Eine weiterführende Bewertung des FRAM und dessen Einordnung in den Bereich
der aktuellen sowie aufstrebenden nicht flüchtigen Speichertechnologien kann in , [87], [88]
und [89] vertieft werden.

Betrachtet man die Gesamtheit der nichtflüchtigen, ferroelektrischen Speichertechnologien
muss zunächst eine konzeptionelle Unterteilung vorgenommen werden. Wie Abb. 2.6 illus-
triert, unterscheidet man grundsätzlich die Ausführung des informationstragenden Speicher-
elements als Kondensator, wie es beispielsweise im Zellkonzept eines 1T/1C FRAM realisiert
wird, von der direkten Einbindung des Ferroelektrikums in den Schichtstapel eines MIS-
FET, wie es der ferroelektrische Feldeffekttransistor (1T FRAM) erforderlich macht. Über die
schaltbare Flächenladung eines ferroelektrischen Gateoxids kann in letzterem Fall der Kanal
gesteuert und somit der Schwellspannungszustand des Transistors als Informationsspeicher
genutzt werde. In kondensatorbasierten Ansätzen wird hingegen die bei einer Umpolarisation
des Ferroelektrikums verschobene Ladung detektiert und damit der Polarisationszustand des
Kondensators ermittelt. Damit unterscheiden sich beide Ansätze nicht nur in ihrer Zellgröße,
sondern auch in ihrer Leseoperation. D. h., während im Falle des FeFET das Auslesen der
Schwellspannung zerstörungsfrei ist, muss im Falle der kondensatorbasierten Lösungen nach
jedem Lesevorgang der zerstörte Speicherzustand zurückgeschrieben werden.

Im folgenden Abschnitt 2.2.1 erfolgt zunächst eine grundlegende Beschreibung des Funk-
tionsprinzip sowie der Fehlermechanismen des 1T/1C-FRAM. Abschnitt 2.2.2 beschäftigt
sich abschließend mit der Modellierung und Herleitung des Funktionsprinzips des deutlich
komplexeren 1T FRAM.

Abbildung 2.6: Schaltungstechnische Einbindung eines MFM-Kondensators (links) und eines ferro-
elektrischen Feldeffekttransistors (rechts) in einer 1T/1C- bzw. 1T-FRAM-Zelle. WL - Wort-Leitung,
BL - Bit-Leitung, PL - Plate-Leitung. Ebenfalls eingezeichnet ist die für den Lesevorgang relevante
Bitleitungskapazität CBL sowie die für größere Zellenfelder relevante Plateleitungskapazität CPL.
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2.2.1 Kondensatorbasiert

Der kondensatorbasierte FRAM kann in verschiedenen Ausführungen realisiert werden. So
gibt es neben der hier behandelten, kompakten 1T/1C-Zelle, bspw. auch den Ansatz einer
2T/2C-Zelle. Diese selbstreferenzierende Zelle zeichnet sich durch eine höhere Stabilität der
Speicheroperation aus, ist jedoch bezüglich ihrer erreichbaren Speicherdichte benachteiligt.
Die 1T/1C -Zelle ist daher in den meisten Anwendungsfällen das angestrebte Ziel und wurde
bereits als 8 Mbit Speicherprodukt realisiert [85].
Wie Abb. 2.6 zeigt, setzte sich eine 1T/1C-FRAM-Zelle aus einem über die Wortleitung

ansteuerbare Auswahltransistor und einem an Bit- und Plateleitung angeschlossenen Konden-
sator zusammen. Damit ist sie zunächst nicht von einer konventionellen 1T/1C-DRAM-Zelle
zu unterscheiden. Ein essentieller Unterschied zur DRAM-Zelle besteht jedoch in der ansteu-
erbaren Plateleitung der FRAM-Zelle. Würde diese wie im DRAM auf Masse liegen, wäre
das bipolare Schalten des ferroelektrischen Kondensators mit VDD nicht möglich und folglich
auch kein Speicherzustand definierbar.
Der Speicherzustand des FRAM lässt sich anhand der in Abb. 2.7 (links) gezeigten P-

E-Hysterese eines Ferroelektrikums veranschaulichen. Betrachtet man bspw. den Fall einer
mit VDD beschalteten Plateleitung kommt es zu einer Polarisation des Ferroelektrikums in
positiver Spannungsrichtung und dem Einschreiben des positiven Polarisationszustands Pr+.
War dieser Zustand vor dem Anlegen von VDD der Polarisationszustand des Ferroelektrikums
kommt es lediglich zu einer kleinen, als Pns+ bezeichneten Umladung des MFM-Kondensators.
War jedoch der gegenteilige Zustand Pr- der zuvor eingeschriebene Zustand, kommt es zu
einem Schaltvorgang des Ferroelektrikums und damit zu einer großen, als Psw+ bezeichne-
ten Ladungsverschiebung. Aus der Differenz zwischen Psw+ und Pns+ ergibt sich folglich
das für eine Unterscheidung der beiden Polarisationszustände nutzbare Speicherfenster DP+
(Glg. 2.14). Wie auch im DRAM wird dieses Speicherfenster über die Aufladung der Bitlei-
tungskapazität CBL detektiert und von der Fläche des Kondensators A entscheidend beein-
flusst Glg. 2.15.

4P+ = Psw+ − Pns+ (2.14)

VBL(1) = A

CBL
Psw+; VBL(0) = A

CBL
Pns+; 4VBL = A

CBL
(4P+). (2.15)

VBL(1) und VBL(0) beschreiben dabei das Bitleitungspotential nach einer Aufladung von
CBL mit Psw+ (Speicherzustand „1”) bzw. Pns+ (Speicherzustand „0”). Das zu detektierende
Speicherfenster findet sich folglich in einer Potenzialdifferenz der Bitleitung DVBL wieder.
Die Detektion des Speicherzustands erfolgt schließlich mit Hilfe eines Leseverstärkers und
dessen Referenzierung einer zwischen VBL(1) und VBL(0) liegende Spannung VREF. Wie
bereits erwähnt, wird der Speicherzustand des Ferroelektrikums während der Leseoperation
im kondensatorbasierten FRAM zerstört und muss anschließend zurückgeschrieben werden.
Damit lässt sich das gesamte Funktionsprinzip des FRAM an der im Folgenden beschriebenen
Leseoperation nachvollziehen.

Leseoperation des 1T/1C FRAM

Abb. 2.7 (rechts) illustriert anhand der Beschaltung der Wort-, Plate- und Bitleitung sowie
des Bitleitungsleseverstärker das Funktionsprinzip eines kondensatorbasierten FRAMs. Er-
folgt ein Lesezugriff wird zunächst die Wortleitung der gewünschten Zelle mit VDD selektiert
und die Bitleitung auf 0 V vorgeladen und anschließend spannungsfrei geschaltet. Durch einen
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2.2 Ferroelektrische Speicher

anschließenden VDD-Spannungspuls an der Plateleitung kommt es zu einem Spannungsabfall
im Ferroelektrikum und je nach Vorpolarisation zu einer Umladung von Psw+ oder Pns+. Dies
führt zu der in Abb. 2.7 (rechts) illustrierten Erhöhung des Bitleitungspotentials auf VBL(1)
oder VBL(0). Der Leseverstärker der Bitleitung referenziert diese Pontentiale gegenüber VREF
und erhält so den Speicherzustand der Zelle. Handelt es sich bei dem Speicherzustand um
VBL(0) lädt der Leseverstärker dabei die Bitleitung auf 0 V. Aufgrund der nach wie vor mit
VDD beschalteten Plateleitung wird der zuvor geschriebene Zustand noch einmal bestärkt.
Handelt es sich bei dem Speicherzustand jedoch um VBL(1) lädt der Leseverstärker die Bitlei-
tung auf VDD. Nach Beendigung des VDD-Plateleitungspulses wird folglich der initiale, durch
den Lesezugriff zerstörte Zustand der Speicherzelle zurückgeschrieben.

Abbildung 2.7: (links) Illustration der für die Funktion des kondensatorbasierten FRAM entschei-
denden Größen Psw+, Pns+ und DP+ anhand der P-E-Hysterese eines Ferroelektrikums. (rechts)
Beschaltung der Wort-, Plate- und Bitleitung sowie des Bitleitungs-Leseverstärkers während des Le-
sezugriffs auf eine 1T/1C-FRAM-Zelle.

Fatigue und Imprint

Für die Zuverlässigkeit der Speicheroperation des kondensatorbasierten FRAM ist die Stabi-
lität der P-E-Hysterese gegenüber äußeren Einflüssen sowie einer kontinuierlichen Nutzung
entscheidend. Neben der Temperaturstabilität der P-E-Hysterese (j >�> Betriebstempera-
tur) sind dabei vor allem die Degradationserscheinungen Fatigue und Imprint von zentraler
Bedeutung. Wie Abb. 2.8 zeigt, ist im Falle der als Fatigue bezeichneten Ermüdung der P-
E-Hysterese eine Abnahme der remanenten Polarisation Pr zu beobachten, während in dem
als Imprint bezeichneten Phänomen eine Verschiebung der P-E-Hysterese entlang der Span-
nungsachse zu beobachten ist. Diese Veränderungen in der P-E-Hysterese gefährden damit
die Stabilität der in Abb. 2.7 (links) aufgezeigten Speichergrößen und folglich die in Abb. 2.7
(rechts) beschriebene Referenzierung des Speicherzustands.
Wenngleich Einigkeit über einen defektbasierten Mechanismus besteht, konnte eine ab-

schließende Erklärung für das Fatigueverhalten ferroelektrischer Materialien bisher noch nicht
gegeben werden ( [6, 90] und Referenzen darin). Die drastische Abnahme der Ermüdungser-
scheinungen der P-E-Hysterese bei Verwendung oxidischer Elektroden bestärkt jedoch die
Annahme, dass grenzflächennahe Defekte in Form von Sauerstofffehlstellen an diesem Phä-
nomen beteiligt sein könnten. Eine mit steigernder Zyklenzahl ansteigende Dichte sowie Be-
ladung dieser Defekte wäre folglich für die Fixierung einzelner, ferroelektrischer Domänen
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verantwortlich. Diese dann teilweise kompensierten Dipole nehmen nicht mehr am Schalt-
vorgang teil und ihr Einfluss auf die resultierende Oberflächenladung ist deutlich reduziert.
Es kommt zu der mit steigender Zyklenzahl beobachteten Abnahme von Pr bzw. der für die
Speicherfunktionalität relevanten Größe Psw+. Der experimentelle Nachweis einer derarti-
gen Fixierung einzelner Domänen wurde erst kürzlich durch eine direkte Observation mittels
PFM12 von YANG et al. [91] erbracht.
Das Imprintverhalten von MFM-Kondensatoren tritt im Gegensatz zu der Fatigueproble-

matik nicht durch kontinuierliche Polarisationsumkehr auf, sondern mit steigender Haltezeit
des Polarisationszustands. Die Verschiebung der P-E-Hysterese entlang der Spannungsachse,
d.h. die simulatane Änderung der positiven Koerzitivspannung Vc+ und negativen Koerzi-
tivspannung Vc- erfolgt dabei zu Gunsten des gehaltenen Zustands. Als Folge dieses Imprints
wird das Erreichen des gegenläufigen Polarisationszustands deutlich erschwert und dessen
Stabilität im spannungsfreien Zustand erniedrigt. Eine Quantifizierung des Imprintverhal-
tens kann anhand der auch in dieser Arbeit genutzten Größe DVc erfolgen (Glg. 2.16).

Abbildung 2.8: Veränderung der initialen P-E-Hysterese (schwarz eingezeichnet) als Folge der De-
gradationsmechanismen Fatigue (links) und Imprint (rechts).

4Vc = V c+−V c− (2.16)

Als mögliche Ursache für das Imprintverhalten der perowskitbasierten Ferroelektrika wird
meist die Fixierung von ferroelektrischen Domänen durch geladene Defekte (bspw. Sauer-
stofffehlstellen im PZT [92, 93] oder BT [93, 94]) oder die Ausbildung eines internen Feldes
durch injizierte Ladungsträger angegeben [95,96]. Die Injektion von Ladungsträgern wird da-
bei durch das in einer paraelektrischen Grenzschicht auftretende elektrische Feld begünstigt
(siehe dazu auch Abschnitt 2.1.4).
Wie in Abschnitt 4.1.5 für den Fall der Alterung ferroelektrischer Materialien beschrieben,

kann jedoch auch durch die Ausrichtung von Defekten entlang ferroelektrischer Domänen ei-
ne Vorzugsrichtung der Polarisation entstehen. Die rückstellende Kraft der Defektdipole oder
das durch Ladungsträgerinjektion ausgebildete interne Feld erhöht das für den gegenläufigen
Zustand zu überwindende Koerzitivfeld und es kommt zu der beobachteten Verschiebung
der P-E-Hysterese auf der Spannungsachse. Diese Vorgänge sind i.d.R. reversibel und führen
nicht zu einer Entstehung neuer Defekte oder einer anderweitigen Degradation der Schicht.
Nichtsdestotrotz ist dieser Vorgang im Bezug auf die Speicheroperation des FRAM als kri-

12engl. piezoresponse force microscopy. Rasterkraftmikroskopieverfahren zur Detektion piezoelektrischer Ak-
tivität in Dünnschichten.
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tisch einzustufen, da er die Unterscheidbarkeit von Psw+ und Pns+ gefährdet und in starker
Ausprägung den Verlust der gespeicherten Information bewirkt.

2.2.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

Im Jahre 1957 und damit noch vor den ersten Überlegungen hinsichtlich eines kondensatorba-
sierten ferroelektrischen Speichers, patentierte ROSS [97], Wissenschaftler der Bell Telephone
Laboratories13, das Konzept eines ferroelektrischen Gateoxids. Ein derartiger MFS14-Stapel
oder auch der technologisch einfachere und daher gebräuchlichere MFIS-Stapel (Abb. 2.9,
rechts) erlaubt es über einen definierten Gatespannungspulse die Richtung der ferroelektri-
schen Polarisation zu ändern und damit die Schwellspannung des Transistors zu beeinflussen.
Wird die zum Auslesen des nun programmierbaren Drain-Sourcestroms ID benötigte Lese-
spannung VL so gewählt, dass sie unterhalb der zum Schalten der Polarisation benötigten
Spannung liegt, lässt sich anders als im kondensatorbasierten FRAM ein zertstörungsfreier
Lesezugriff realisieren (NDRO15).
Wie Abb. 2.6 zeigt, ist die Beschränkung auf nur ein Bauelement pro Speicherzelle als

weiterer Vorteil des FeFET gegenüber dem klassischen FRAM Konzept zu nennen. Im Zu-
sammenspiel mit dem Skalierungspotential des konventionellen MIS-FET wären demnach
hohe Speicherdichten denkbar. Nichtsdestotrotz blieb dem auch als 1T FRAM bezeichneten
ferroelektrischen Feldeffekttransistor im Gegensatz zu den bereits kommerzialisierten 1T/1C
und 2T/2C FRAM-Zellkonzepten die Produktreife und damit auch der Sprung in die in-
dustrielle Fertigung bisher versagt. Neben der unzureichenden Skalierbarkeit des perowskit-
basierten MFIS-FET ist als Hauptursache für diesen Umstand die typischerweise nur im
Bereich einiger Tage liegende Datenhaltung der meisten bisher untersuchten Systeme zu nen-
nen (siehe dazu auch Diskussion in Abschnitt 5.2.3). Das sowohl in der MFS- als auch in
der MFIS-Konfiguration unvermeidliche Depolarisationsfeld Edep und dessen Auswirkungen
auf Ladungsträgerinjektion und Stabilität des Polarisationszustands wird häufig als mögliche
Ursache für den schnellen Datenverlust dieser Bauelemente herangezogen [98].

Modellierung des MFIS-FET

Genaueren Einblick in das Funktionsprinzip des ferroelektrischen Feldeffekttransistors und
damit auch in die Entstehung des Depolarisationsfeldes Edep erhält man über die mathema-
tische Beschreibung nach MILLER und McWORTHER [99]. Folgt man diesem Modellansatz
kann mit Hilfe des ebenfalls in [99] näher beschriebenem numerischen Iterationsverfahren
der Polarisationsverlauf des Ferroelektrikums im Transistor berechnet werden. Sowohl die
daraus ableitbare Strombeschreibung des Transistors, als auch die nähere Betrachtung der
internen Feldverläufe liefert wichtige Erkenntnisse hinsichtlich der Einflussgröße einzelner
Bauelementparameter und ist damit zentraler Bestandteil vieler theoretischer Arbeiten zum
ferroelektrischen Feldeffekttransistor [100] [101] [102]. Für eine begleitende Modellierung der
in Abschnitt 5.2 charakterisierten MFIS-FET wurde auch im Rahmen dieser Arbeit ein nu-
merisches Iterationsverfahren auf Basis der in [99] gegebenen Gleichungen aufgesetzt.
Für die Beschreibung eines ferroelektrischen Gateoxids wird zunächst ein mathematisches

Modell für die in Abschnitt 2.1.1 beschriebene P-E-Hysterese benötigt. Eine gute Überein-
stimmung mit experimentellen Befunden und eine einfache Handhabung liefert die hyperbo-
13bedeutende US-amerikanische Forschungseinrichtung.
14engl. metal-ferroelectric-semiconductor.
15engl. nondestructive read-out.
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lische Tangentsfunktion [103]. Der gesättigte Polarisationsverlauf mit zunehmendem elektri-
schen Feld kann folglich durch

P+
sat (EFE) = Ps tanh

(
EFE − Ec

2δ

)
, (2.17)

mit
δ = Ec

[
ln

(1 + Pr/Ps
1− Pr/Ps

)]−1
(2.18)

beschrieben werden. Unter der Annahme einer symmetrischen P-E-Hysterese erhält man
analog dazu den Ast des abnehmenden Feldverlaufs über die Beziehung

P−sat (EFE) = −P+
sat (−EFE) . (2.19)

Eine grafische Veranschaulichung einer derart berechneten P-E-Hysterese ist in Abb. 2.2
gegeben. Es sei an dieser Stelle allerdings darauf hingewiesen, dass es sich hierbei lediglich
um eine mathematische Nachbildung der gesättigten P-E-Hysterese nicht aber um deren
physikalische Beschreibung handelt.
Entscheidend für die Flexibilität der Modellierung ist die Möglichkeit, den Polarisations-

verlaufs auch dann abbilden zu können, wenn die Amplitude des angelegten Signals nicht
ausreicht um die Polarisation in Sättigung zu treiben bzw. ein frei wählbarer, gegebenen-
falls unsymmetrischer Spannungsverlauf vorliegt. Eine mathematische Beschreibung dieser
ungesättigten Subschleifen kann über die ebenfalls von MILLER et al. [104] vorgeschlagene
numerische Integration der nach dem elektrischen Feld abgeleiteten P-E-Hysterese erfolgen.

PFE (EFEm) = PFE
(
EFEm−1

)
+
(
EFEm − EFEm−1

) ∂PFE
∂EFE

|m−1 . (2.20)

Ausgehend von der gesättigten P-E-Hysterese erhält man die in Glg. 2.20 für die Integration
benötigte Ableitung über den Zusammenhang

∂PFE
∂EFE

|m−1= Γ ∂Psat
∂EFE

|m−1 (2.21)

mit der Annäherungsfunktion

Γ = 1− tanh

(PFE (EFEm−1

)
− Psat

(
EFEm−1

)
ξPs − PFE

(
EFEm−1

) ) 1
2
 . (2.22)

Dabei gilt ξ = +1 für eine zunehmende und ξ = −1 für eine abnehmende elektrische Feld-
stärke. Die Funktion Γ ist dabei so gewählt, dass alle Subschleifen innerhalb der gesättigten
P-E-Hysterese liegen und eine asymptotische Annäherung an den gesättigten Verlauf statt-
findet.
Auf diese Weise ist die Abhängigkeit der Polarisation PFE von der Vorgeschichte des elek-

trischen Feldes EFE explizit bekannt und die ferroelektrische Schicht kann in den Gatestapel
eingebracht werden.
Ausgehend von dem in Abb. 2.9 (rechts) dargestellten Schichtaufbau des Gatestapels resul-

tiert das Anlegen einer Gatespannung Vg in einem Spannungsabfall in den einzelnen Schichten.
Der Spannungsabfall im Siliziumsubtrat sei dabei als ψS bezeichnet, der Sapnnungsabfall in
der dielektrischen Zwischenschicht alsψIL, und der Spannungsabfall über dem Ferroelektri-
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kum als ψFE . Unter Berücksichtigung der Austrittsarbeitsdifferenz zwischen Metallelektrode
und Silizium φMS erhält man folglich

Vg = ψS + ψIL + ψFE + φMS . (2.23)

Aufgrund der Ladungserhaltung, ist die im Silizium induzierte Oberflächenladung QS (ψS)
auf die Gateelektrode und damit auch auf jede Grenzfläche der kapazitiven Reihenschaltung
abgebildet. So erhält man

ψIL = dIL
ε0εIL

QS (ψS) (2.24)

für den Spannungsabfall in der dielektrischen Zwischenschicht und dazu analog den um den
nicht linearen Polarisationsanteil aus Glg. 2.10 erweiterten Spannungsabfall im Ferroelektri-
kum

ψFE = dFE
ε0εFE

(QS (ψS)− PFE (EFEm)) . (2.25)

Durch Ausmultiplikation von Glg. 2.25 und Einführung der flächenbezogenen Gatestapelka-
pazität CStapel ergibt sich somit nach Einsetzen in Glg. 2.23

Vg = ψS −
QS (ψS)
CStapel

− dFE
ε0εFE

PFE (EFEm) + φMS . (2.26)

CStapel =
(
dIL
ε0εIL

+ dFE
ε0εFE

)−1
(2.27)

Dividiert man nun Glg. 2.25 durch die Dicke des Ferroelektrikums dFE erhält man das elek-
trische Feld im Ferroelektrikum

EFEm = −QS (ψS)− PFE (EFEm)
ε0εFE

(2.28)

und durch Substitution von EFEm in Glg. 2.20 die Berechnungsgrundlage für die P-E-
Hysterese im MFIS-Gatestapel

PFE (EFEm) =
PFE (Em−1)− [(QS (ψS) /ε0εFE)− Em−1] ∂PF E

∂EF E
|m−1

1 + (1/ε0εFE) ∂PF E
∂EF E

|m−1
. (2.29)

Unabhängig von den auf die Siliziumoberfläche aufgebrachten dielektrischen Schichten er-
hält man den nun noch fehlenden Zusammenhang zwischen Oberflächenladung und Potential
QS (ψS) über die eindimensionale Lösung der Poissongleichung

∇2ψ = − ρ

ε0εS
(2.30)

nach der in [105] beschriebene Herleitung zu

QS (ψS) = SGN (ψS)
√

2ε0εS
βLD

√
(e−βψS + βψS − 1) +

(
ni
NA

)2
(eβψS − βψS − 1). (2.31)

Hierbei steht ni für die intrinsische Ladungsträgerkonzentration, NA für die Substratdotie-
rung, LD =

√
ε0εSi
βqNA

für die Debeye-Länge und Faktor β ersetzt q
kBT

. Damit ist Glg. 2.26
durch 2.29 und 2.31 vollständig bestimmt und kann über die schrittweise Variation von ψS
den gewünschten Gatespannungsverlauf abbilden. Unter Verwendung der nun vorhandenen
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mathematischen Beschreibung der MFIS-Struktur kann im nächsten Schritt der Drainstrom
ID eines ferroelektrischen Transistor berechnet werden. Die Strombeschreibung adaptiert da-
bei das von BREWS [106] eingeführte Modell einer eindimensionalen Ladungsschicht im
Kanal. Eine ausführliche Herleitung dieser Vorgehensweise kann in [100] [107] [108] [99] nach-
empfunden werden.

Grundlegende Funktionalität des ferroelektrischen Feldeffekttransistors

Im Folgenden sollen die charakteristischen Merkmale des ferroelektrischen Transistor anhand
der Simulationsergebnisse des in Abb. 2.9 (links) dargestellten Beispiel-FeFET veranschau-
licht werden. Abb. 2.9 (rechts) zeigt dabei zunächst das Oberflächenpotential im Silizium in
Abhängigkeit von der am Transistor anliegenden Gatespannung Vg. Das Oberflächenpotential
durchläuft dabei die typischen Betriebszustände des Feldeffekttransistor: Akkumulation, Ver-
armung und Inversion. Die Austrittsarbeit der Metallelektrode wurde dabei so gewählt, dass
im Falle eines ansonsten identischen MIS-Gatestapels (Pr = 0) der Flachbandfall ψs = 0V
bei Vg ≈ 0V auftritt und somit das Oberflächenpotential durch den Koordinatenursprung
verläuft. Definiert man die Schwellpannung Vt des Transistors am Übergang von schwacher
zu starker Inversion kann diese ebenfalls grafisch in Abb. 2.9 (rechts) abgelesen bzw. für den
Fall Pr = 0 durch Einsetzen von ψS = 2ψF in Glg. 2.26 berechnet werden [105].

Vt = 2ψF −
QS (2ψF )
CStapel

+ φMS = 2ψF +
√

4εsqNAψF
CStapel

+ φMS (2.32)

Aufgrund der, von der elektrischen Vorgeschichte des Transistors abhängigen, nicht linearen
Polarisationsanteile ist eine derartige Berechnung im MFIS-Stapel nicht möglich. Eine Ga-
tespannung, die das Schwellspannungskriterium ψS = 2ψF erfüllt, ist nun keine intrinsische
und über Glg. 2.32 bestimmte Eigenschaft mehr, sondern muss über die hier vorgestellte
numerische Iteration berechnet werden. Die Berücksichtigung der schaltenden Dipole im Fer-
roelektrikum führt zu einem hystereseförmigen Verlauf des Oberflächenpotentials und damit
zu einer als Speicherfenster bezeichneten Aufspaltung der Schwell- und Flachbandspannung
zu

∆Vt = Vt− − Vt+ (2.33)

∆VFB = VFB− − VFB+. (2.34)

Die Schwellspannung bzw. Flachbandspannung, nach einem die positive bzw. negative re-
manente Polarisation begünstigenden Feldverlauf, sei dabei als Vt+, VFB+ bzw. Vt−, VFB−
definiert (siehe dazu auch Abb. 2.10 (c) und (d)). Aus der gegen den Uhrzeigersinn ver-
laufenden Hysterese folgt, dass anders als in den auf Ladungsträgerinjektion basierenden
FLASH-Speichern eine an das Gate des Transistors angelegte Spannung eine Schwellspan-
nungsverschiebung entgegengesetzten Vorzeichens hervorruft.
Eine interessante Begleiterscheinung ferroelektrischer Gateoxide zeigt der Vergleich von

MIS- und MFIS-Struktur aus Abb. 2.9 (rechts) im Bereich der Verarmung bzw. schwachen
Inversion. Das Oberflächenpotetial des ferroelektrischen Transistors zeigt dort aufgrund der
umklappenden Dipole eine deutlich höhere Sensitivität bezüglich der Gatespannung (∂ψS

∂Vg
)

als seine lineare Entsprechung. Aufgrund des steileren Stromanstiegs im Unterschwellstrom-
bereich wäre damit eine verbesserte Ein- und Ausschaltcharakteristik des MFIS- gegenüber
dem MIS-FET zu erwarten. Diese Charakteristik ist jedoch nicht mit dem in Abschnitt 4.4
näher beschriebenen Effekt einer negativen Kapazität zu verwechseln.
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Abbildung 2.9: (rechts) Querschnitt und Gatestapelparameter des für die Modellierung in diesem
Abschnitt beispielhaft genutzten MFIS-FET. (rechts) Modelliertes Oberflächenpotential des Si-Kanals
des MFIS-FET in Abhängigkeit von der angelegten Gatespannung Vg. Das Oberflächenpotential eines
bezüglich des Gatestapels identischen MIS-FET (Pr = Ps = 0) ist als Referenz gegeben.

Zusammenfassend lässt sich bis zu diesem Punkt feststellen, dass die ferroelektrische P-
E-Hysterese eine Verschiebung der Schwellspannung bewirkt und das daraus resultierende
Speicherfenster die Unterscheidung zweier logischer Zustände ermöglicht. Um ein tieferge-
hendes Verständnis dieses Funktionsprinzip zu erlangen, ist es allerdings hilfreich den Pola-
risationsverlauf des Ferroelektrikums im Transistor, d.h. in Abhängigkeit von der angelegten
Gatespannung Vg näher zu betrachten (Abb. 2.10).
Die gestauchte Form der P-V-Hysterese sowie die Ausbildung eines Plateaus im Spannungs-

bereich der Verarmung und schwachen Inversion, ist auf den ebenfalls in Abhängigkeit von
Vg dargestellten Feldverlauf im Ferroelektrikum zurückzuführen. Dieser wiederum wird im
Bereich der Verarmung und schwachen Inversion maßgeblich von der Weitenänderung der
Raumladungszone und der damit ebenfalls veränderlichen Substratkapazität beeinflusst. Bis
zum Verlassen dieses Plateaus in Richtung Inversion oder Akkumulation bewirkt eine Gate-
spannungsänderung, aufgrund der in Reihe geschalteten Substratkapazität, nur eine geringe
Änderung der elektrischen Feldstärke im Ferroelektrikum.
Ebenfalls als direkte Folge dieses Feldverlaufs kann die Stauchung der P-V-Hysterese im

Transistor erklärt werden. Betrachtet man die, im Gegensatz zur P-V-Hysterese, im Uhrzei-
gersinn verlaufende Hysterese des elektrischen Feldes im Ferroelektrikum so fällt auf, dass
schon bei der Rücknahme einer positiven oder negativen Gatespannung eine Feldumkehr
stattfindet. Damit ist das im spannungsfreien Fall zurückbleibende Feld der ferroelektrischen
Polarisation entgegen gerichtet und wird analog zu Glg. 2.12 als Depolarisationsfeld Edep
bezeichnet. Dies hat zur Folge, dass für den Fall Vg = 0 nicht die gesamte remanente Po-
larisation des Ferroelektrikums Pr bei EFE = 0 zurückbleibt, sondern ein durch weitere
Umklappprozesse verminderter Polarisationswert zum Tragen kommt.
Trägt man im Sinne der Vollständigkeit die Polarisation über dem elektrischen Feld

auf, kann die aus MFM-Kondensatoren bekannte P-E-Hysterese zurückgewonnen werden
(Abb. 2.11, rechts). Eine grafische Veranschaulichung der zuvor beschriebenen Depolarisa-
tion des MFIS-FET ist damit durch den Abtrag von Vg = 0 auf der P-E-Hysterese möglich.
An dieser Stelle sei allerdings noch einmal darauf hingewiesen, dass die Einschnürung der
P-V-Hysterese, aufgrund des Depolarisationsfelds, sich als Ergebnis dieser zeitunabhängigen
Modellierung ergibt und daher eine intrinsische Eigenschaft des ferroelektrischen Feldeffekt-
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transistors darstellt. Jede weitere, zeitabhängige Verminderung der Polarisation aufgrund des
bei Vg = 0 anliegenden Edep wird in diesem Modell nicht berücksichtigt.

Abbildung 2.10: Modellierung der Gatespannungsabhängigkeit der Polarisation PFE (a), der elek-
trischen Feldstärke im Ferroelektrikum EFE(b), der Kapazität C (c) sowie des Drainstroms ID(d) eines
MFIS-FET.

Als weitere Folge dieser intrinsischen Depolarisation bleibt nur ein Bruchteil der rema-
nenten Polarisation im spannungsfreien Fall erhalten und ist folglich für die Ausbildung des
Speicherfensters verantwortlich. Betrachtet man in diesem Zusammenhang die Abhängigkeit
des Speicherfensters von der maximal angelegten Gatespannung wird deutlich, dass auch
im Falle einer ungesättigten P-E-Hysterese (±8V ) trotz der im Gegensatz zur gesättigten
Hysterese (±12V ) reduzierten remanenten Polarisation, keine nennenswerte Beeinflussung
der Speicherfensters stattfindet. Erst für eine Reduktion der maximalen Gatespannung auf
±6V und der damit einhergehenden Abnahme der Koerzitivfeldstärke Ec beginnt sich das
Speicherfenster zu schließen.
Vereinfacht kann diese Abhängigkeit der Speicherfensterweite von Ec folgendermaßen inter-

pretiert werden: Ausgehend vom Flachbandfall ψS = 0 ergibt sich aufgrund von QS = 0 der
Spannungsabfall über dem Oxid zu ψIL = 0. Damit muss aufgrund der Ladungsneutralität
für das Ferroelektrikum an dieser Stelle ebenfalls PFE = 0 gelten.
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Unter Vernachlässigung des linearen Polarisationsanteil Plin ist diese Bedingung immer
dann erfüllt wenn am Ferroelektrikum die Koerzitivfeldstärke Ec+ oder Ec− anliegt. Über
den Zusammenhang ψFE = EFEdFE und nach Einsetzen in Glg. 2.23 erhält man schließlich

VFB± ≈ Ec±dFE + φMS (2.35)

und damit auch die Weite des Speicherfensters zu

∆VFB± ≈ Ec+dFE − Ec−dFE . (2.36)

Ausgehend von einer im Bezug auf die Koerzitivfeldstärke sowohl gesättigten, als auch sym-
metrischen P-E-Hysterese, ist die maximal erreichbare Speicherfensterweite durch 2 x Ec x
dFE gegeben. Vorausgesetzt ein kritischer Polarisationswert wird nicht unterschritten, ist die
Weite des ferroelektrischen Speicherfensters damit unabhängig von der remanenten Polarisa-
tion zu betrachten.
Dies ist eine klare Abgrenzung zu dem in Abschnitt 2.2.1 beschriebenen kondensatorba-

sierten FRAM, dessen Speicherzustände in erster Linie auf der remanenten Polarisation des
Ferroelektrikums basieren. Die von der Wahl des Materials abhängige Koerzitivfeldstärke so-
wie die Dicke der ferroelektrischen Schicht sind demnach wichtige Optimierungsparameter
des FeFET. Neben einer mit der Erhöhung von dFE und Erniedrigung von CStapel abneh-
menden Kanalkontrolle werden weitere wichtige Implikationen dieses Skalierungsverhaltens
des FeFET in Abschnitt 5.2.4 näher untersucht.

Abbildung 2.11: (links) Rekonstruktion der P-E-Hysterese durch Auftragung der aus der Modellie-
rung des MFIS-FET gewonnenen Polarisation des Ferroelektrikums PFE über dem elektrischen Feld
im Ferroelektrikum EFE. Die intrinsische Depolarisation des MFIS-FET für den Fall Vg = 0 ist gra-
fisch illustriert. (rechts) Hysterese des elektrischen Feldes in der Isolatorschicht eines MFIS-FET in
Abhängigkeit von der Gatespannung Vg. Die Durchbruchsfeldstärke des SiO2 ist als Referenz gegeben.

Betrachtet man zu guter Letzt den Feldverlauf in der dielektrischen Zwischenschicht (im
Falle des Beispieltransistors 2 nm SiO2), wird ein weiteres Skalierungsproblem des MFIS-
Stapels offensichtlich. Aufgrund der meist vergleichsweise hohen Permittivität ferroelektri-
scher Materialien bewirkt der Spannungsteiler des Gatestapels einen hohen Spannungsabfall
über der dielektrischen Zwischenschicht. In Kombination mit dem ferroelektrischen Polarisa-
tionsbeitrag werden so bei den notwendigen Schaltspannungen schnell elektrische Feldstärken
im Bereich der Durchbruchsfeldstärke des Dielektrikums erreicht. Um bspw. die Durchbruchs-
feldstärke des SiO2 von etwa 10 MV/cm nicht zu überschreiten, wäre ein Speicherbetrieb des
hier beispielhaft gezeigten MFIS-FET nur über ungesättigte Subschleifen der P-E-Hysterese
möglich und damit mit Abstrichen im Speicherfenster verbunden (Abb. 2.11).
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3 Hafnium- und Zirconiumdioxid

In diesem Kapitel erfolgt in Abschnitt 3.1 zunächst eine grundlegende Betrachtung der engver-
wandten Übergangsmetalloxide Hafnium- und Zirconiumdioxid. Spezieller Fokus liegt dabei
auf deren dielektrischen und strukturellen Eigenschaften sowie deren Einsatz in der Mikro-
elektronik. Im darauf folgenden Abschnitt 3.2 wird die ALD-Prozessentwicklung der in dieser
Arbeit untersuchten HfO2- und ZrO2-basierten Dünnschichten näher beschrieben und in Vor-
bereitung auf die zentralen Kapitel 4 und 5 deren isolierenden Eigenschaften sowie Kristalli-
sationsverhalten und Phasenstabilität näher untersucht. Wichtige Einflussgrößen sind dabei
Dotierung und Schichtdicke, aber auch eine Variation der ALD-Prozessführung.

3.1 Grundlegendes und der Einsatz dünner Schichten in der
Mikroelektronik

Die binären Oxide der engverwandten Übergangsmetalle Zirconium und Hafnium sind seit
mehr als einem Jahrhundert Gegenstand intensiver Forschung. Speziell die Verwendung dieser
Materialien in keramischen Werkstoffen und deren großvolumige Anwendungen war treiben-
de Kraft bei der strukturellen Untersuchung dieser Materialgruppe. Erst im vergangenen
Jahrzehnt gesellte sich mit dem steigenden Interesse der Mikroelektronik an alternativen Di-
elektrika eine weiterer, insbesondere auf Dünnschichten fokussierter Forschungszweig hinzu.
Viele der Erkenntnisse bezüglich der Volumeneigenschaften der Keramiken konnten auf

Dünnschichten übertragen werden. Es stellte sich jedoch heraus, dass die schichtdickenlimi-
tierte Korngröße und die damit verhältnismäßig großen Grenzflächeneinflüsse [109] sowie
die durch Abscheidung, Kristallisation oder Laminierung hervorgerufenen Schichtspannun-
gen [110, 111], großen Einfluss auf das Verhalten HfO2- und ZrO2-basierter Dünnschichten
haben. Aufgrund dessen sind in Nanokristalliten bzw. in nur wenigen Atomlagen dicken
Schichten oft starke Abweichungen von den bekannten Eigenschaften der Volumenkerami-
ken zu beobachten. Um diese Abweichungen zu minimieren oder gar gezielt einzusetzen ist
eine genaue Kenntnis ihres Ursprungs bzw. der einflussnehmenden Faktoren zwingend erfor-
derlich. Darunter zählen unter Anderem die zur Abscheidung verwendeten Verfahren, Aus-
gangsstoffe und Temperaturen sowie die bereits erwähnte Einflussnahme der Schichtdicke
bzw. -spannung.
Speziell die in Dünnschichten erhöhte Stabilität der Hochtemperaturphasen in HfO2 bzw.

ZrO2 ist sowohl im Bezug auf deren strukturelle, als auch dielektrischen Eigenschaften von
entscheidender Bedeutung. Die Phasenstabilität in kristallinen Dünnschichten soll daher im
folgenden Abschnitt 3.1.1 bezügliche ihrer Schichtdickenabhängigkeit und in Abschnitt 3.1.2
unter Zuhilfenahme von Dotanden näher beleuchtet werden. Eine über diese aus der Li-
teratur erhältliche Betrachtung hinausgehende Analyse der Phasenstabilität in HfO2- und
ZrO2-basierten Systemen erfolgt in Abschnitt 3.2.4 und im Kontext der Ferroelektrizität in
Kapitel 4.
Komplettiert werden die einleitenden Bemerkungen zu HfO2- und ZrO2-basierten Dünn-

schichten durch eine kurze Übersicht ihrer Anwendungsgebiete in der Mikroelektronik. Mit
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Blick auf die zentralen Schwerpunkte dieser Arbeit in Kapitel 4 und 5 ist die erfolgreiche
Integration dieser Materialien in der Halbleiterfertigung von zentraler Bedeutung. Die poten-
tielle Ferroelektrizität dieser einfachen Oxide macht sie schon jetzt, wenngleich unabsichtlich,
zum ersten, großvolumig in Logik- und Massenspeicherfertigung eingesetzten ferroelektri-
schen System. In Abschnitt 3.1.3 wird daher neben der Notwendigkeit des Einsatzes von
hoch-e Schichten in der Mikroelektronik vor allem der breite bzw. fast ausschließliche Einsatz
HfO2- und ZrO2- basierter Systeme diskutiert.

3.1.1 Kristallphasen und deren Stabilität im Volumen und in Dünnschichten

Sowohl HfO2 als auch ZrO2 liegen bei Raumtemperatur entweder amorph oder in einer mo-
noklinen Baddeleyit Phase mit Raumgruppe P21/c vor. Mit steigender Temperatur transfor-
mieren beide Oxide zunächst in eine tetragonale P42/nmc und anschließend in eine kubische
Fm̄3m Fluorit-Phase. Die Phasenübergangtemperaturen liegen dabei im Konsens mehrerer
Publikationen bei ca. 1750-1820 °C [112] und °C [112] für HfO2 bzw. 1060-1130 °C [112] und
2290-2380 °C [113,114] für ZrO2.
Speziell die martensitische tetragonal-monokline Phasentransformation in HfO2 und ZrO2

ist dabei seit jeher Gegenstand intensiver Forschung. Diesen mit großem mechanischen Stress
verbundene Phasenübergang gilt es beim Einsatz HfO2- [115] oder ZrO2-basierter [116, 117]
Hochtemperaturwerkstoffe zu verhindern. Er kann aber auch gezielt eingesetzt werden um
eine als „keramischer Stahl1” [118] bekannt-gewordene Transformationsverfestigung und Ma-
terialhärtung durchzuführen.
Die Übergangstemperaturen des ZrO2 und HfO2 sowie der graduelle Verlauf der Phasen-

grenzen ihres Mischoxids ist in Abb. 3.1 (links) anhand eines aus mehreren Literaturdaten
konstruierten Phasendiagramms veranschaulicht. Der am Verlauf der Phasengrenze ablesba-
re Unterschied der sonst so ähnlichen Zwillingsoxide ist speziell im Fall von Dünnschichten
von entscheidender Bedeutung. Hier verschiebt sich die von der Zusammensetzung abhängige
tetragonal-monokline Phasengrenze in einen niedrigeren und damit für Prozessierung und
Anwendung relevanten Temperaturbereich.

Abbildung 3.1: (links) Auf Basis der Literaturreferenzen SHEVCHENKO et al. [119], RUH et
al. [120], YAMADA et al. [121] und WANG et al. [112] konstruiertes Phasendiagramm des HfO2-ZrO2
Mischoxids. (rechts) Schichtdickenabhängigkeit der tetragonal zu monoklinen Phasenübergangstem-
peratur im HfO2, ZrO2 und HfO2-ZrO2. Die Berechnung erfolgte nach Glg. 3.1 unter Verwendung in
der Literatur [112,122,123] erhältlicher thermodynamischer Daten.

1engl. ceramic steel
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So ist für eine Kristallisation des ZrO2 im Schichtdickenbereich einiger weniger Nanome-
ter festzustellen, dass eine Stabilisierung der höher symmetrischen, i.d.R. tetragonalen Phase
erfolgt ist und keine monoklinen Phasenanteile mehr zu beobachten sind. Dies ist im Falle
dünner HfO2-Schichten nicht zu beobachten. Hier liegt der größte Schichtanteil immer noch
in der, anhand des Volumen-Phasendiagramms bei Raumtemperatur zu erwartenden, mono-
klinen Phase vor.
Als Grund hierfür kann der für diese Korngrößen nicht zu vernachlässigende Einfluss der

Oberflächenenergie angeführt werden. Wie von NAVROTSKY [123] gezeigt werden konnte,
ist die Oberflächenenergie der tetragonalen Phase niedriger als die der monoklinen Phase. Dies
hat zur Folge, dass für eine kritische Korngröße nun nicht mehr die freie Enthalpie der Phase
im Volumen, sondern die Oberflächenenergie als ausschlaggebend für die Phasenstabilität im
HfO2 und ZrO2 betrachtet werden muss. Dieser Zusammenhang spiegelt sich in der höheren
Wichtung des Oberflächenterms in der für kleine Korngrößen zu betrachtenden Energiebilanz
(Glg. 3.1) wider.

4Gm↔t = 4Hm↔t + T · 4Sm↔t +A · γm↔t (3.1)

Dabei ist 4Gm↔t, 4Hm↔t, 4Sm↔t und 4γm↔t die Differenz der tetragonalen und mo-
noklinen Phase im HfO2 bzw. ZrO2 im Bezug auf deren GIBBS freie Energie, Enthalpie,
Entropie und Oberflächenenergie.
Für 4Gm↔t = 0 befinden sich beide Phasen im thermodynamischen Gleichgewicht und

ein Phasenübergang kann stattfinden. Aufgrund der um die Oberflächenenergie erweiter-
ten Bilanz ist dieser Gleichgewichtszustand allerdings nicht bei der im Volumen ermittelten
Übergangstemperatur Tm↔t, V olumen erreicht, sondern ist in Abhängigkeit des Oberflächen-
einflusses zu höheren oder niedrigeren Temperaturen verschoben.
Aufgrund der durch die Schichtdicke limitierten Korngröße kann diese Erkenntnis auch auf

dünne Schichten übertragen werden. In erster Näherung dient dabei die Schichtdicke als ein
Maß für die Kornoberfläche [124].

A = Vm
d

(3.2)

Dabei ist Vm das molare Volumen des Oxides und d die Schichtdicke. Einsetzen dieses Terms
in Glg. 3.1 liefert im Falle von 4Gm↔t = 0 eine kritische Schichtdicke, für die bei gegebener
Temperatur ein tetragonal zu monokliner Phasenübergang zu erwarten wäre.
Um diesen Zusammenhang qualitativ zu veranschaulichen wurden in dieser Arbeit Berech-

nungen auf Basis der in der Literatur zu HfO2 und ZrO2 gegebenen thermodynamischen Da-
ten angestellt [112,122,123]. Aufgrund der vollständigen Mischbarkeit des in Abschnitt 3.2.1
und 4.2 detailliert behandelte Mischoxids HfO2-ZrO2 ist für diese Berechnung eine lineare
Interpolation der reinen Oxide zulässig [112]. Abb. 3.1 (rechts) zeigt die grafische Darstellung
der thermodynamischen Daten in Glg. 3.1 und damit die Deformation der vom Volumensys-
tem ausgehenden monoklin-tetragonalen Phasengrenze in Abhängigkeit von der Schichtdicke.
Es ist deutlich zu erkennen, dass für HfO2, HfO2-ZrO2 und am stärksten für ZrO2 die Pha-

senübergangstemperatur von monoklin zu tetragonal mit kleiner werdender Schichtdicke sinkt
und damit die Stabilität der Hochtemperaturphasen bei Raumtemperatur steigt. Aufgrund
der unterschiedlichen Oberflächenenergien des HfO2 und des ZrO2 wird jedoch ebenfalls deut-
lich, dass die kritische Schichtdicke, für die auch bei Raumtemperatur tetragonales HfO2 zu
erwarten ist, in einen Bereich absinkt, der für eine Strukturanalyse schwer zugänglich ist. Die
mit sinkender Schichtdicke zunehmenden Hochtemperaturphasenanteile können im Rahmen
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dieser Arbeit gezeigt werden (siehe bspw. 3.13). Ein von sämtlichen monoklinen Anteilen
befreiter undotierter HfO2-Dünnfilm konnte allerdings weder in der Literatur noch in dieser
Arbeit nachgewiesen werden.

3.1.2 Phasenstabilisierung mit Hilfe tri- und tetravalenter Dotanden

Für den Einsatz ZrO2- oder HfO2-basierter Dünnschichten als hoch-e Dielektrika ist der im
vorangegangen Abschnitt 3.1.1 erläuterte Einfluss der Oberflächenenergie auf die Stabilität
der Hochtemperaturphasen von entscheidender Bedeutung. Die im Gegensatz zum ZrO2 im
HfO2 geringer ausfallende Energiedifferenz 4γm↔t hat zur Folge, dass in einem für hoch-e
Dielektrika typischen Schichtdickenbereich von wenigen Nanometern (6 - 12 nm) die Ober-
flächenstabilisierung allein nicht mehr ausreicht und zusätzlich stabilisierende Dotanden zum
Einsatz kommen müssen um eine monokline Phasentransformation in HfO2 zu verhindern.
Im Falle des ZrO2 müssen hingegen keine weiteren Maßnahmen ergriffen werden um eine
vollständige Phasenstabilisierung im betreffenden Schichtdickenbereich zu erhalten.
Im Volumensystem ist eine Stabilisierung der Hochtemperaturphasen mittels Dotanden,

wie anhand des Phasendiagramms in Abb. 3.1 bereits gezeigt, für beide Oxide notwendig.
Bekanntester Vertreter ist in diesem Zusammenhang das Yttrium-stabilisierte ZrO2 [125].
Ein Vermeiden oder auch ein kontrollierter Einsatz der tetragonal-monoklinen Phasentrans-
formation wird in diesem Zusammenhang allerdings nicht mit Blick auf die dielektrischen,
sondern zur Verbesserung der mechanische Eigenschaften des Werkstoffs angestrebt [126].
Eine Stabilisierung der Hochtemperaturphasen mit Yttrium ist aber nicht nur in ZrO2-, son-
dern auch im HfO2 -basierten Volumenkeramiken [127] möglich und wurde bereits erfolgreich
auf Dünnschichten übertragen [29,128–141].
Neben der Stabilisierung mit Yttrium, wurden eine Vielzahl weitere Übergangsmetalle und

hier speziell die seltenen Erden, als wirksame Dotanden identifiziert (Tab. 3.1). Für das in
diesem Zusammenhang besser untersuchte ZrO2 ist die Zahl der als stabilisierend identifi-
zierten Elemente sogar noch deutlich höher, spielt aber aus den in Abschnitt 3.1.1 genannten
Gründen in ZrO2-Dünnschichten nur eine untergeordnete Rolle.
Wie Tab. 3.1 weiter zeigt, ermöglicht bereits eine sehr geringe Dotierung im Bereich weni-

ger Molprozent die stabile Ausprägung der höher symmetrischen Hochtemperaturphasen im
HfO2. Die hier zugrundeliegende Substitution einzelner Ionen im Hafniumgitter muss dabei
aber klar von ternären Oxiden unter Beteiligung dieser Elemente unterschieden werden. Diese
als neue Materialklasse abzugrenzenden Systeme folgen nicht mehr dem Polymorphismus des
reinen HfO2-Kristalls und sind daher im Kontext dieser Arbeit nicht von Relevanz.
Betrachtet man die Literaturzusammenstellung in Tab. 3.1 aus der Perspektive der Ionen-

radii so fällt auf, dass der Ionenradius der vorwiegend als Dotand eingesetzten Übergangs-
metalle immer größer ist als der des Hafniumions und letztendlich die kubische Phase im
HfO2 begünstigt. Dem entgegen steht die Stabilisierung von tetragonalen HfO2 mit Hilfe der
im Verhältnis kleineren, CMOS-kompatiblen und in der Mikroelektronik breit verfügbaren
Ionen der Hauptgruppenelemente Silizium [132,163,166,170–173], Germanium [125,165] und
Aluminium [147,148].
Aufgrund der experimentell nur schwer unterscheidbaren tetragonalen und kubischen Pha-

se (siehe hierzu auch Abschnitt 4.1.2) und den damit meist unvollständigen Strukturdaten in
der Literatur ist eine tragfähige Korrelation zwischen der Phasenstabilität und dem Ionen-
radius oder auch der Valenz des Dotanden nur schwer möglich. Folglich wurden eine Reihe
von Modellrechnungen angestrengt um die experimentell beobachtete Phasenstabilisierung
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Tabelle 3.1: Literaturzusammenstellung der experimentellen und modellierten Hochtemperaturpha-
senstabilität in dotierten HfO2- Systemen. rIon ist der Ionenradius nach SHANNON [142] bei typischer
Koordinationszahl. Mit * gekennzeichnete Simulationsergebnisse sind nur von theoretischem Belang,
da eine Phasenseparation nicht länger ausgeschlossen werden kann.

Ion rIon in Å
(Koordination)

Phasenstabilisierung in HfO2

Experiment Ab initio Simulation

Hf+4 0,83 (VIII) vorwiegend monoklin [143,144] monoklin [145,146]
Al+3 0,39 (IV) tetragonal

> 7-14 mol% AlO1,5 [147,148]
tetragonal
> 11,1 mol% AlO1,5 [149]

C+4 0,29 (IV) tetragonal (Korngrößenreduktion)
C oft Verunreinigung [150]

inaktiv [145,146]

Ca+2 1,12 (VIII) kubisch
> 6 mol% CaO [115,151]

keine Daten

Ce+4 0,97 (VIII) kubisch o. tetragonal
> 10 mol% CeO2 [152,153]

* tetragonal
> 21 mol% CeO2 [145,146]

Dy+3 1,03 (VIII) tetragonal → kubisch
> 10 mol% DyO1,5 [154–156]

keine Daten

Er+3 1,00 (VIII) tetragonal → kubisch
> 10 mol% ErO1,5 [156–159]

keine Daten

Gd+3 1,05 (VIII) tetragonal → kubischl
>10-20 mol% GdO1,5 [156,160–164]

kubisch
> 9,9 mol% GdO1,5 [149]

Ge+4 0,39 (IV) tetragonal
> 15-18 mol% GeO2 [125,165]

tetragonal
> 7,5-18,6 mol%
GeO2 [145,146,149]

La+3 1,16 (VIII) kubisch
> 4 mol% LaO1,5 [133,166–169]

keine Daten

Sc+3 0,87 (VIII) kubisch
> 12 mol% ScO1,5 [154,155]

kubisch
> 12,8 mol% ScO1,5 [149]

Si+4 0,26 (IV) tetragonal
> 5-9 mol%
SiO2 [132,163,166,169–173]

tetragonal
> 6,5-10,9 mol% SiO2 [145,149,174]

Sn+4 0,55 (IV) keine Daten * tetragonal
> 19 mol% SnO2 [145,146,149]

Ti+4 0,42 (IV) inaktiv [175] sehr gering [145,146]
Y+3 1,02 (VIII) tetragonal → kubisch

> 2,5-13 mol% YO1,5 [29, 128–141]
kubisch
> 10,6 mol% YO1,5 [149]

Zr+4 0,84 (VIII) monoklin o. tetragonal
gradueller
Übergang [120,124,143,176–178]

inaktiv [149]
(ohne Berücksichtigung von
Oberflächenenergie)
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3 Hafnium- und Zirconiumdioxid

energetisch nachzuvollziehen und gegebenenfalls geeignete Dotierelemente und deren mini-
mal notwendige Konzentration zu identifizieren [145,149,174]. Eine Ergebnisübersicht dieser
Arbeiten ist ebenfalls in Tab. 3.1 gegeben. Zieht man die experimentellen Arbeiten von LI
zu trivalenten [179] und tetravelenten [180] Dotanden im engverwandtem ZrO2 hinzu, lassen
sich bezüglich des Mechanismus der Phasenstabilisierung einige grundlegende Tendenzen und
Modellvorstellungen ableiten:
Substituiert ein trivalentes Ion wie bspw. Y+3 einen Hafniumgitterplatz ist aufgrund der

Aliovalenz dieser Substitution die Ladungsneutralität des Kristalls gestört und es kommt
zur Ausbildung von Sauerstofffehlstellen. Dabei neutralisiert eine zweifach positiv geladene
Sauerstoffvakanz zwei Dotieratome.
Befindet sich nun eine Sauerstofffehlstelle in direkter Nachbarschaft eines Hafniumions, so

erniedrigt sich dessen Koordinationszahl in der Sauerstoffmatrix. Die energetisch günstige
siebenfach Koordination des Hafniumions, in der bei Raumtemperatur stabilen monoklinen
Phase, kann auf diese Weise auch von den ansonsten achtfach koordinierten Hafniumionen
der kubischen bzw. tetragonalen Phase eingenommen werden. Mit Zunahme der Sauerstoff-
fehlstellen und damit der siebenfach koordinierten Hafniumionen kommt es zunächst zu einer
Stabilisierung der tetragonalen und anschließend der kubischen Phase. Der trivalente Dotand
selbst ist demzufolge nur indirekt an der Stabilisierung der Hochtemperaturphasen im HfO2
und ZrO2 beteiligt.
Nichtsdestotrotz nimmt die Wahl des Dotanden entscheidenden Einfluss auf die Höhe der

benötigten Dotierung sowie auf die kubisch-tetragonale Phasengrenze. So geht man im Falle
einer Dotierung mit Y+3 oder anderen überdimensionierten, trivalenten Dotanden davon aus,
dass die achtfache Koordination des Dotanden aufgrund seiner Größe erhalten bleibt und alle
erzeugten Sauerstofffehlstellen mit Hafniumionen assoziiert sind. Für eine Beigabe von 11
mol% M2O3 ist damit jedes zweite Hafniumion siebenfach koordiniert und man erhält die
Obergrenze der maximal benötigten Dotierung für eine Stabilisierung der kubischen Phase.
Ist der Dotand jedoch unterdimensioniert, der Ionenradius also kleiner, so steigt die maxi-

mal benötigte Dotierung an, da nun auch die Möglichkeit des Verbleibs der Sauerstofffehlstelle
an oder sogar zwischen zwei Dotanden besteht. Für die Modellvorstellung dieses durch Sau-
erstofffehlstellen gestützten Stabilisierungsmechanismus konnte in trivalent-dotierten ZrO2
Systemen eine gute experimentelle Übereinstimmung gezeigt werden [179]. Offen bleibt dabei
jedoch die Frage nach der offensichtlich ohne Beteiligung von Sauerstofffehlstellen ablaufen-
den Stabilisierung mit Hilfe tetravalenter Dotanden.
Um den Wirkmechanismus tetravalenter Dotanden zu verstehen, muss auch die durch den

Dotanden selbst eingebrachte Verzerrung des Kristallgitters berücksichtigt werden. Dabei
muss erneut zwischen über- und unterdimensionierten Dotanden unterschieden werden. Ist der
Ionenradius des Dotanden größer als der des Hafniumions weitet dessen achtfach Koordination
das Kristallgitter auf, ist er hingegen kleiner kommt es zu einer Stauchung.
Eine Aufweitung des tetragonalen Gitters hilft dabei den aus der erzwungenen, achtfach

Koordination des Hafniumions resultierenden Stress abzubauen. Die Stressrelaxation der te-
tragonalen Phase über eine Verzerrung in die monokline Phase kann so verhindert werden.
Es kommt zu einer Stabilisierung der tetragonalen Phase, deren Tetragonalität2 sich mit
steigender Dotierung in Richtung der kubischen Phase bewegt.
Wird das Gitter hingegen durch die Einbringung eines unterdimensionierten Dotanden ge-

staucht verläuft die Phasenstabilisierung über eine Strukturrelaxation in der Umgebung des
2Kristallachsenverhältnis c/a als ein Maß für die Verzerrung der tetragonalen (a=b6=c) Elementarzelle im
Verhältnis zur kubischen (a=b=c).
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3.1 Grundlegendes und der Einsatz dünner Schichten in der Mikroelektronik

Dotanden. In einer tetragonalen Matrix des HfO2 ist es beispielsweise dem Si+4 Ion möglich
durch Verkürzung der Bindungslänge zu den vier nächsten und Verlängerung der Bindungs-
länge zu den vier weiter entfernten Sauerstoffatomen eine energetisch günstige, dem SiO2
vergleichbare, tetraedrische Struktur einzunehmen. Mit zunehmendem Gehalt an unterdi-
mensionierten, tetravalenten Dotanden verstärkt sich demnach die Anisotropie bzw. Tetra-
gonalität der Phase und eine Stabilisierung der kubischen Phase findet nicht statt.
Übereinstimmend dazu finden FISCHER und KERSCH [174] anhand einer ab initio Model-

lierung der tetragonalen Phase im HfO2 zwar keine direkte Korrelation zwischen Ionenradius
des Dotieratoms und Phasenstabilität, postulieren aber einen für die Stabilisierung der te-
tragonalen Phase idealen Ionenradius von 0,3 Å. Silizium kommt mit einem Ionenradius von
0,26 Å diesem Ideal schon sehr nahe und erweist sich folglich auch in der Simulation als
effektivster Stabilisator der tetragonalen Phase.
Im Falle kleiner, trivalenter Dotanden steht dem eben beschriebenen Stabilisierungsme-

chanismus die Einbringung von Sauerstofffehlstellen gegenüber, die wiederum mit steigender
Konzentration die kubische Phase begünstigen. Im Gegensatz zu großen trivalenten Dotanden
ist für kleinere Vertreter dieser Klasse, wie bspw. dem Al+3, daher mit einer höheren Stabilität
der tetragonalen Phase bzw. einem breiteren tetragonalen Phasengebiet zu rechnen.

3.1.3 Einsatz als hoch-e Dielektrikum in der Mikroelektronik

Hoch-e Dielektrika werden in der Mikroelektronik vor allem im Bereich stark skalierter
Speicher- und Logikbauelemente eingesetzt. Wenngleich unterschiedlich implementiert, sind
stets ihre guten isolierenden Eigenschaften bei vergleichsweise hoher dielektrischer Permitti-
vität von entscheidender Bedeutung.
Eine gebräuchliche Größe die dabei hilft die Leistungsfähigkeit dieser neuen Materialien im

Verhältnis zu dem zu ersetzenden Siliziumdioxid zu beurteilen, ist die sogenannte CET3. Sie
resultiert aus der Kapazität des einfachen Plattenkondensators (Glg. 3.3) unter der Annahme
eines SiO2-Dielektrikum. A ist dabei die Fläche des Kondensators, d der Plattenabstand und
εr die Permittivität des verwendeten Dielektrikums.

C = Aε0 εr
d

(3.3)

CET = Aε0 εSiO2

C
(3.4)

Die für die Berechnung der CET in Glg. 3.4 einzusetzende Permittivität des SiO2 (εSiO2)
beträgt 3,9. Somit ist die berechnete CET ein Maß dafür welche Schichtdicke des SiO2 zur An-
wendung kommen müsste, um eine vergleichbare Kapazitätsdichte im gegebenen Bauelement
zu erreichen.
Aufgrund der starken Zunahme des direkten Tunnelstroms für Schichtdicken im Nanome-

terbereich und der vergleichsweise niedrigen Permittivität des SiO2 ist eine Skalierung der
CET nur noch über alternative Materialien möglich, deren höhere Permittivität die nicht
weiter reduzierbare Schichtdicke kompensieren kann [181]. Sowohl für die fortschreitende
Flächenminimierung des Speicherkondensators im DRAM, als auch für die Beherrschbarkeit
immer stärker skalierter Kurzkanaltransistoren in CMOS-Schaltungen ist die kontinuierliche
Verringerung der CET zwingend erforderlich.

3engl. capacitance equivalent thickness
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3 Hafnium- und Zirconiumdioxid

Für den Einsatz HfO2- und ZrO2-basierter Dünnschichten in der Mikroelektronik ist folg-
lich ihre maximal erreichbare Permittivität und damit auch die elektrisch aktive Kristall-
phase entscheidend. Fasst man die ab initio Rechnungen der Arbeitsgruppe von VANDER-
BILT [182–186] unter Berücksichtigung der Korrekturen von RIGNANESE [187] zusammen
zeigt sich, dass für die tetragonale Phase im HfO2 mit einer Permittivität von 29 - (70),
für die kubische mit einer Permittivität von etwa 26 - 29 und für die monokline mit einer
Permittivität von etwa 15 - 18 zu rechnen ist. Vergleichbare Rechnungen für ZrO2 ergeben
eine Permittivität von 38 - 47, 34 - 37 und 20 für die tetragonale, kubische bzw. monokline
Phase. Die Permittivität der amorphen Phase im ZrO2 und HfO2 wird mit 18-22 angegeben
und ist damit im Bereich der monoklinen Phase einzuordnen.
Durch das Hinzukommen von Korngrenzen in der kristallinen Schicht und den damit ver-

bundenen potentiellen Leckstrompfaden, ist die monokline Phase der amorphen in ihrer elek-
trischen Güte allerdings klar unterlegen. Ein Skalierungsvorteil unter Verwendung eines kris-
tallinen Dielektrikums kann damit nur über die in Abschnitt 3.1.1 und 3.1.2 beschriebene
Stabilisierung der höher symmetrischen, tetragonalen oder kubischen Phasen im HfO2 oder
ZrO2 erreicht werden.

Abbildung 3.2: Querschnitts TEM-Aufnahme eines HfO2-basierten Hoch-e / Metallgate Transistor
der 45 nm Generation (links) [14]. Horizontal präparierte TEM-Aufnahme eines ZrO2-basierten DRAM
Stapelkondensators der 32 nm Generation (rechts) [188].

Zirconiumdioxid: Material der Wahl im DRAM Speicherkondensator

Entscheidend für den Speicherkondensator im DRAM ist die Aufrechterhaltung einer durch
das gesamte Speicherkonzept vorgegebenen minimalen Kapazität pro Zelle und dies ungeach-
tet des Technologieknotens. Wie sich anhand von Glg. 3.3 veranschaulichen lässt, erreicht man
eine höhere Kapazität nur durch eine Verringerung des Plattenabstands d, eine Vergrößerung
der Fläche A, oder aber durch eine Erhöhung der Permittivität εr des Dielektrikums.
Die Minimierung der dem Kondensator lateral zugebilligten Fläche bei gleichzeitiger Maxi-

mierung der elektrisch aktiven Fläche ist über mehrere DRAM-Generation ausgereizt worden
und stößt bei der Verwendung immer komplexerer dreidimensional integrierter Stapelkonden-
satoren an fertigungstechnische Grenzen. Aufgrund der durch direktes Tunneln limitierten
Schichtdickenreduktion bleibt damit nur der Einsatz von hoch-e Dielektrika, um die gefor-
derte Kapazitätsdichte trotz abnehmender Fläche kontinuierlich bereitzustellen.
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Die Anforderungen an ein für diese Zwecke eingesetztes hoch-e Dielektrikum sind hoch.
Aufgrund der aufwendigen Kondensatortopographie wird zunächst ein hoch-konformes, aber
auch großflächig anwendbares und durchsatzstarkes Dünnschichtverfahren benötigt. Zum ge-
genwärtigen Zeitpunkt kommt das ALD-Verfahren diesen Kriterien am nächsten und wird in
der DRAM-Fertigung daher ausschließlich eingesetzt.
Die elektrischen Anforderungen an das Material steigen ebenfalls stetig an. So hat sich

laut ITRS4 die elektrisch wirksame Dicke (CET) des Dielektrikums in nur drei Jahren von
ca. 0,8 nm im Jahr 2009 auf 0,5-0,4 nm im Jahr 2012 nahezu halbiert [15, 189]. Um diesen
durch die geometrische Skalierung lange aufgeschobenen Anforderungen gerecht zu werden,
werden seit Mitte der 90er Jahre eine Vielzahl an meist oxidischen Dielektrika untersucht.
Darunter auch einige Perowskite wie bspw. STO und BST, die sich, wie in Abschnitt 2.1.4
bereits angedeutet, an der Schwelle zur Ferroelektrizität befinden und eine damit sehr hohe
Permittivität erreichen können [190,191].
Bei der Wahl eines geeigneten Kandidaten einzig und allein auf Basis der Permittivität

sieht man sich jedoch einem prinzipiellen Dilemma gegenüber. Die anhand empirischer Daten
nachweisbare Korrelation zwischen Bandlücke und Permittivität des Materials ermöglicht
nur Kompromisslösungen, da mit steigender Polarisierbarkeit des Materials i.d.R. auch die
Bandlücke des Materials abnimmt und damit die Ladungsträgerinjektion in das Leitungsband
des Isolators erleichtert wird [192].
Bei ausreichend hoher Permittivität ist die Erhöhung der Schichtdicke prinzipiell ein proba-

tes Mittel diesem Trend entgegen zu steuern, jedoch sind aus Platzmangel in hoch skalierten
Stapelkondensatoren auch der physikalischen Schichtdicke des MIM5-Stapels enge Grenzen
gesetzt (vergl. Abb. 3.2, rechts). Die in Abschnitt 2.1.4 thematisierte Verwendung von Elek-
troden mit hoher Austrittsarbeit kann zwar die durch eine niedrige Bandlücke herabgesetzte
Energiebarriere zum Leitungsband des Isolators kompensieren [193, 194], konnte aber man-
gels der Verfügbarkeit adäquater, kostendeckender ALD-Prozesse bisher in der Fertigung
nicht realisiert werden.
Letztendlich boten ZrO2- und HfO2-basierte Systeme die beste Kompromisslösung aus di-

elektrischen und isolierenden Eigenschaften und wurden daher in die Fertigung übernommen.
Der erste großvolumige Einsatz erfolgte im Jahr 2004 mit der Einführung der 90 nm DRAM
Generation von Samsung Electronics [13]. Hier kam zunächst ein mittels ALD abgeschiedenes
Laminat aus HfO2 und Al2O3 in einer MIS-Struktur zum Einsatz.
Später überzeugte das nun in einer kompletten MIM-Struktur eingebettete ZrO2 mit einer

höheren Permittivität. Wie in Abschnitt 3.1.1 näher erläutert, liegt ZrO2 in Dünnschichten
bereits in der mit Blick auf die Permittivität zu bevorzugenden tetragonalen Phase vor. Um
aber aus einer unkontrollierten Kristallisation während der ALD resultierende Zuverlässig-
keitsprobleme zu vermeiden (siehe dazu Abschnitt 3.2.3), werden i.d.R. geringfügig mit Si-
oder Al-dotierte bzw. nanolaminierte ZrO2-Schichten eingesetzt [195,196].
Soweit es der Einblick in die tatsächliche Fertigung zulässt, werden bis heute (Jahr

2012) vorwiegend ZrO2-basierte Systeme in DRAM-Kondensatoren eingesetzt (Abb. 3.2,
rechts). Mangels Alternativen prognostiziert die ITRS sogar einen Einsatz von ZrO2-basierten
DRAM-Kondensatoren über das Jahr 2015 hinaus [15].

4engl. International Technology Roadmap for Semiconductors, eine am moorschen Gesetzt orientierte Pro-
gnose zur zukünftigen Entwicklung der Halbleitertechnik

5engl. metal-insulator-metal
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Hafniumdioxid: Gatedielektrikum hoch skalierter Logiktransistoren

Die Notwendigkeit des Einsatzes von hoch-e Gatedielektrika in MIS-FETs resultiert aus der
stetig fortschreitenden Miniaturisierung dieser Bauelemente in integrierten Schaltungen. Ver-
kürzt man zunächst nur Länge und Weite des Transistors und lässt alle anderen Designpara-
meter und Betriebsbedingungen konstant, so erhält man durch die geringere Gatefläche und
-kapazität zwar die gewünschte, höhere Packungsdichte bzw. Geschwindigkeit der Bauele-
mente, wird jedoch gleichzeitig mit einer erhöhten, elektrischen Feldstärken im Si-Kanal und
deren Auswirkungen konfrontiert. Um dieses Dilema zu umgehen, orientieren sich die meis-
ten Skalierungsbemühungen an der bereits 1974 von DENNARD et al. [197] vorgeschlagenen
Skalierung bei konstantem elektrischen Feld. Aufgrund der hohen Anforderung an Geschwin-
digkeit bzw. Drainstrom modernenr Transistoren wird diese Skalierungsmethodik jedoch nicht
strikt befolgt und es kommt nach wie vor zu einer Erhöhung der elektrischen Feldstärken im
Transistor. Dieser Umstand sowie die nun bis auf wenige Nanometer aneinander gerückten
Source- und Draingebiete führen in gegenwärtigen Strukturgrößen zu erheblichen, als Kurz-
kanaleffekte6 bezeichneten Abweichungen vom idealen Langkanalverhalten des MIS-FET.
Bei der Beherrschung dieser Kurzkanaleffekte gilt es vor allem ein Überlappen der Raumla-

dungszonen von Source und Drain und einen damit verbundenen Punchthrough zu vermeiden.
Um die Ausdehnung der Verarmungsgebiete zu reduzieren, wird daher mit sinkender Kanal-
länge die Kanaldotierung NA (n-FET) stetig erhöht. Der nach Glg. 2.32 daraus folgende
Anstieg der Schwellspannung kann durch eine gleichzeitige Erhöhung der flächenbezogenen
Gatekapazität CStapel und Anpassung der Austrittsarbeitsdifferenz φMS verhindert werden.
Wie bereits erwähnt, leidet vor allem der maximal erreichbare Drainstrom ID,sat des MIS-

FET unter dem Versuch eine Skalierung bei konstantem Feld durchzuführen, da hier, wie an
Glg. 3.5 zu erkennen, die ebenfalls skalierte Betriebspannung für VDD = Vg quadratisch bzw.
für stark skalierte Kanallängen linear (siehe feldabhängige Ladungsträgerbeweglichkeit [105])
eingeht .

ID,sat = W

L
µCStapel(Vg − Vt)2 (3.5)

Eine Erhöhung der Ladungsträgerbeweglichkeit µ, der Gatekapazitätsdichte CStapel und der
als „gate overdrive voltage” bezeichneten Differenz Vg − Vt (erneut Absenkung von Vt) sind
mögliche Maßnahmen diesem Trend entgegenzusteuern. Um einen möglichst hohen Strom
im angeschalteten Zustand (Ion) zu gewährleisten, werden all diese Maßnahmen in hoch
skalierten MIS-FETs bereits ergriffen.
Letztendlich ist aber eine Skalierung von VDD und die damit notwendige Reduktion von

Vt nur dann möglich wenn der ein- und ausgeschaltete Zustand (Ion/Ioff -Verhältnis) des
Transistors unterscheidbar bleibt. Eine überproportionale Erhöhung von CStapel gegenüber
der von NA abhängigen Verarmungskapazität des Substrats CS resultiert in einem steileren
Anstieg des Stroms im Unterschwellstrombereich und ist damit in der Lage Ion und Ioff
des Transistors auch bei kleinen Schwellspannungen Vt zu separieren. Demzufolge nimmt
CStapel auf verschiedenste Weise Einfluss auf die Ion/Ioff -Charakteristik des Transistors und
ist somit entscheidender Optimierungsparameter für Funktionalität und Energieverbrauch
hoch skalierter MIS-FETs.

6Abweichungen vom Langkanalverhalten des MIS-FET. Phänomenologisch liegen diese Effekte in den sich
annähernden Raumladungszonen der Source- und Drain-Gebiete und der damit weiter verkürzten effekti-
ven Kanallänge begründet. Erreicht die Drain-seitig angelegte VD das Source-Gebiet kommt es durch die
Herabsetzung der Source-seitigen Potenzialbarriere (engl. drain induced barrier lowering, DIBL) zu einem
erhöhten ID und im Extremfall zu einem Durchschlag (engl. punchthrough). Vt wird damit eine Funktion
von L (engl. Vt-roll-off) und VD.
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3.2 Strukturelle und elektrische Schichteigenschaften dotierter Systeme

Die demnach äußerst wichtige Erhöhung von CStapel ist aufgrund der erschöpften Schicht-
dickenskalierung der eingesetzten Gatedielektrika nur noch über die Einführung von hoch-e
Dielektrika möglich. Die Vorgaben der ITRS [189] [15] für die bereitzustellende EOT7 haben
im Jahr 2009 die Nanometergrenze unterschritten und bewegen sich gegenwärtig (Jahr 2012)
bei 0,8 nm. Für das Jahr 2016 wird der Einsatz von hoch-e Gatedielektrika mit einer EOT
von ca. 0,7 nm prognostiziert.
Anders als bei der Materialwahl der DRAM-Fertiger kommt in modernen, hoch skalierten

MIS-FETs fast ausschließlich mittels ALD abgeschiedenes, amorphes HfO2 zum Einsatz. Zum
ersten Mal kommerziell eingesetzt wurde es mit der von Intel8 im Jahr 2007 gestarteten
Fertigung des 45 nm Technologieknotens (Abb. 3.2) [14].
Im Zuge der Suche nach einem geeigneten hoch-e Dielektrikum, das in der Lage ist die oben

genannten Kriterien zu erfüllen, wurde aber auch hier zunächst eine Vielzahl alternativer Ga-
tedielektrika getestet. Darunter auch das im DRAM eingesetzte und dem HfO2 eng verwandte
ZrO2. Als vorwiegender Grund für die bevorzugte Verwendung von HfO2 ist seine hohe ther-
modynamische Stabilität gegenüber dem Siliziumkanal und seine Temperaturbeständigkeit
während der Transistorfertigung zu nennen [198]. Eine Vielzahl vielversprechender hoch-e
Materialien, darunter auch ZrO2, erfüllen dieses Kriterium nur bedingt und neigen verstärkt
zur Silikatbildung bzw. diffundieren in das Kanalgebiet des MIS-FET [199,200].
Aufgrund der im Vergleich zum DRAM-Kondensator niedrigeren Leckstromanforderungen

und der isolierenden Wirkung der weiterhin zwischen Kanal und HfO2 eingesetzten SiO2-
basierten Zwischenschicht, können sehr dünne (< 3 nm) HfO2-Schichten eingesetzt werden.
Diese haben aufgrund der in Abschnitt 3.2.3 näher behandelten Schichtdickenabhängigkeit
der Kristallisationstemperatur trotz der bei der Transistorfertigung hohen thermischen Be-
lastung meist nur geringe kristalline Anteile. Die Permittivität der vorwiegend amorphen
Schicht ist damit entsprechend niedrig und erübrigt die Betrachtung der in Abschnitt 3.1.2
beschriebenen Möglichkeiten der Phasenstabilisierung. Der Einsatz dieser amorphen Schich-
ten gewährleistet aber auch ein geringes Leckstromniveau und eine hohe Prozessstabilität.
Die höhere Kristallisationstemperatur des HfO2 gegenüber ZrO2 kann in dieser Anwendung
damit als ein weiteres, für den Einsatz von HfO2 sprechendes Kriterium genannt werden
(siehe auch Abschnitt 3.2.3).
Der produktive Einsatz eines vollständig kristallinen Gatedielektrikums ist bisher nicht be-

kannt. Dem vermeintlichen Skalierungsvorteil durch eine hoch-e Phase des HfO2 stehen der
durch die Kristallinität hervorgerufene höhere Leckstrom gegenüber [201]. Dies würde eine
höhere Schichtdicke des HfO2 erzwingen und die Trockenätzung bzw. Strukturierung des Ga-
testapels erschweren. Des Weiteren ist nicht auszuschließen, dass die höhere Haftstellendichte
im kristallinen HfO2 zu einem Anstieg der Gateleckströme bzw. Schwellspannungsfluktuatio-
nen durch transienten Be- und Entladevorgänge führt [202]. In dieser Arbeit ist der Einsatz
eines kristallinen HfO2 im Gatestapel des Transistors jedoch unvermeidlich.

3.2 Strukturelle und elektrische Schichteigenschaften dotierter
Systeme

Aufgrund des stetig steigenden Interesses an, mittels ALD erzeugter, dielektrischer Dünn-
schichten und der in Abschnitt 3.1.3 beschriebenen industriellen Relevanz HfO2- und ZrO2-

7engl. equivalent oxide thickness, analog zu CET allerdings auf die hoch-e Schicht beschränkt und damit
bauelementunabhängig und experimentell nicht zugänglich.

8Intel Corporation, US-amerikanischer Hersteller integrierter Schaltungen
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basierter Dünnschichten ist bereits ein breites Spektrum geeigneter Präkursoren für die in die-
ser Arbeit untersuchten Schichtsysteme erhältlich. Auf Basis einer Vielzahl von Forschungsar-
beiten konnte so eine Präkursorvorauswahl für die zu erzeugenden Schichten getroffen werde.
Nichtsdestotrotz ist aufgrund unterschiedlicher Kammerdesigns (Substratgröße, Kammervo-
lumen, Wand- und Substrattemperatur), Gaseinlässe (Gasdusche, Zentraleinlass, Querstrom)
und Verdampfersysteme eine individuelle Prozessentwicklung erforderlich.
Die kombinierte ALD-Prozessentwicklung, der in dieser Arbeit verwendeten Alkyl-,

Alkylamid-, Cyclopentadienyl- und Halogenid-Präkursoren und das damit mögliche Aufwach-
sen in-situ dotierter Dünnschichten ist verkürzt in Anhang A.3 wiedergeben. Eine Übersicht
der in dieser Arbeit verwendeten und hinsichtlich ihres 300 mm Waferdurchsatzes, Kammer-
designs und ihrer Produktionstauglichkeit sehr unterschiedlichen ALD-Reaktoren ist dort
ebenfalls gegeben.
Die auf Basis dieser ALD-Prozessentwicklung mögliche Abscheidung dotierter HfO2-

Systeme wird in Abschnitt 3.2.1 beschrieben. Dabei ist die Qualität der resultierenden Schich-
ten für die Zuverlässigkeit und Funktionalität der in dieser Arbeit untersuchten Bauelemente
entscheidend. Es kann gezeigt werden, dass sowohl Prozessparameter wie Temperatur und
Einlasszeiten der Reaktanten (Abschnitt 3.2.2), aber auch Dotierung und Schichtdicke (Ab-
schnitt 3.2.3 und 3.2.4) die strukturellen und elektrischen Eigenschaften der HfO2- und ZrO2-
basierten ALD-Schichten entscheidend beeinflussen.
Im Kontext der Ausrichtung dieser Arbeit gilt es jedoch zu beachten, dass jede, die Quali-

tät der Schicht verbessernde Maßnahme, der Ausprägung der Ferroelektrizität untergeordnet
werden muss. Wie Kapitel 4 zeigt, ist neben der damit offensichtlichen Beschränkung auf kris-
talline Schichten, auch die Dotierung bei gegebener Schichtdicke und die damit verbundenen
Kristallisationstemperatur nicht frei wählbar und folglich Ausgangspunkt jeder Materialop-
timierung.

3.2.1 Atomlagenabscheidung der mehrkomponentigen Schichtsysteme

Wie in Abschnitt 3.1.1 und 3.1.2 bereits beschrieben, ist die Stabilisierung der Hochtempe-
raturphasen im HfO2 nur über eine Durchmischung mit ZrO2 oder den Einsatz ausgewählter
Dotanden möglich. Die namensgebende Eigenschaft des ALD-Verfahrens, die resultierende
Schicht Atomlage für Atomlage aufzubauen, kann hier von großem Nutzen sein. Der in sich
geschlossene und entsprechend wiederholte ALD-Zyklus ist nicht nur Garant für eine exakte
Schichtdickenkontrolle, sondern bietet darüber hinaus auch die Möglichkeit unter Verwen-
dung zweier oder mehr Präkursoren eine exakte Stöchiometrieeinstellung oder Dotierung
vorzunehmen.
Im Folgenden wird dies anhand des Si:HfO2, HfO2-ZrO2, Al:HfO2 und Y:HfO2 Systems

demonstriert und dabei ein weitestgehend lineares Einbauverhalten nachgewiesen. Die Wahl
der maximalen Prozesstemperatur sowie weiterer Prozessparameter erfolgte unter Berück-
sichtigung der in Tab. A.3 in Anhang A.3 gegebenen Grenzen der Einzelprozesse.

Si:HfO2

Für die Abscheidung in situ dotierter Si:HfO2 Dünnschichten wird ein ALD-fähiger Silizi-
umpräkursor benötigt. Bisher gibt es hier allerdings noch keine zufriedenstellende Lösung,
so dass einige Einschränkungen toleriert werden müssen. So sind sowohl das zusammen mit
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TEMAH9 zum Einsatz kommende 4DMAS10, als auch das in Verbindung mit HfCl4 verwen-
dete SiCl4 zwar auf einer geschlossenen und reaktiven HfO2-Oberfläche als Dotierpräkursor
einsetzbar, eignet sich aber aufgrund ihres limitierten Wachstums auf sich selbst nur bedingt
für die direkte Abscheidung von SiO2-Dünnschichten [203, 204]. Eine geringfügige aber fort-
schreitende Schichtabscheidung findet man im Falle des SiCl4 erst bei Temperaturen über
325 °C [205] und im Falle des 4DMAS sogar erst bei Temperaturen über 400 °C [204]. Die für
die Prozessentwicklung bei den hier relevanten Temperaturen notwendigen Parameter wurden
daher nicht anhand binärer Schichten sondern direkt im Zielsystem Si:HfO2 ermittelt.
Wie Abb. 3.3 (links) zeigt ermöglicht die Einbettung des 4DMAS ALD-Zyklus in eine Ma-

trix aus geschlossenen Monolagen HfO2 die Aufzeichnung einer Sättigungskurve bezüglich
der Präkursoreinlasszeit. Die Messgröße ist anders als in den im Anhang A.3 gezeigten Sätti-
gungskurven nun nicht wie üblich die Schichtdicke, sondern die mit steigendem Siliziumgehalt
abnehmende Dichte der Si:HfO2 Schicht. Ähnlich den TEMA-Präkursoren kann auch hier be-
reits eine gesättigtes ALD-Wachstum für Einlasszeiten unterhalb einer Sekunde festgestellt
werden. Alle weiteren Prozessparameter sind in Tab. A.3 aufgelistet.

Abbildung 3.3: In HfO2-Matrix eingebettete Untersuchung der ALD-Sättigung des 4DMAS-
Präkursors anhand der mittels XRR gewonnenen Dichte der Si:HfO2-Schichten (links). Gegenüber-
stellung des anhand von XPS Daten ermittelten SiO2-Gehalts und des mittels XRR ermittelten Dich-
teverlaufs der Si:HfO2 Schichten in Abhängigkeit des TEMAH/4DMAS Zyklenverhältnisses (rechts).

Wie in Abschnitt 3.1.2 bereits angedeutet, ist die exakte Einstellung des Siliziumgehalts
für die Phasenstabilität gering dotierter, kristalliner Si:HfO2-Schichten von entscheidender
Bedeutung. Anders als im Falle der hochdotierten und damit meist amorphen Hafniumsilikat-
Gatedielektrika muss daher eine möglichst genaue und über den Wafer homogene Dotierung
vorgenommen werden.
Wie in Kapitel 4 gezeigt wird, ist für die Ausprägung der eng an die Kristallsymmetrie

und damit an die Siliziumdotierung geknüpften Ferroelektrizität im Si:HfO2 sogar eine Stö-
chiometriekontrolle im einstelligen Molprozentbereich erforderlich. Damit ist mit Blick auf
eine stabile Reproduzierbarkeit und hohe Ausbeute die exakte Ermittlung des Zusammen-
hangs zwischen Präkursorzyklenverhältnis und Siliziumgehalt zwingend erforderlich. Die Aus-
wahl einer geeigneten, im Idealfall zerstörungsfreien und damit prozessbegleitend einsetzbaren
Analytik gestaltet sich jedoch äußerst schwierig.

9Tetrakis(ethylmethylamino)hafnium
10Tetrakis(dimethylamino)silan
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Die anhand von XRR11-Messungen modellierbare Dichte (Abb. 3.3, rechts) sowie der el-
lipsometrisch messbare Brechungsindex (hier nicht gezeigt) des Materials zeigen den prozess-
technisch zu erwartenden, linearen Verlauf des Siliziumgehalts in Abhängigkeit des 4DMAS/
TEMAH Zyklenverhältnisses. Genau wie SIMS12 Messungen (ebenfalls nicht gezeigt) können
diese aufgrund eines fehlenden Standards aber nur relativ zueinander ausgewertet werde und
lassen keine Quantifizierung des tatsächliche Si/Hf Verhältnisses zu.

Mittels XPS13 ist eine prozessbegleitende, zerstörungsfreie Quantifizierung des Siliziumge-
halts zwar möglich, konnte aber aufgrund der in dieser Arbeit nicht zur Verfügung stehenden
Winkelauflösung und der damit verbundenen Oberflächensensitivität nicht mit der notwen-
digen Genauigkeit durchgeführt werden. So ist der mittels XPS gemessene und über die anla-
genspezifischen Kalibrierfaktoren ermittelte Verlauf des Siliziumgehalts aus Abb. 3.3 (rechts)
sehr stark vom Abdeckungsgrad des letzten 4DMAS Pulses durch TEMAH Pulse abhängig.
Die fehlende Berücksichtigung der Abklinglänge der aus der Tiefe der Schicht austretenden
Photoelektronen führt zwangsläufig zu einer systematischen Überbewertung des letzten und
damit oberflächennahen Siliziumeinbaus während des ALD-Prozesses. Speziell der in dieser
Arbeit relevante Bereich hoher Zyklenverhältnisse (8:1 bis 16:1, Hf:Si) in Kombination mit
variablen TEMAH-Abschlusszyklen birgt demnach ein hohes Fehlerpotential. Aufgrund der
höheren Durchmischung spielt für niedrigere Zyklenverhältnisse wie im Falle hochdotierte
Si:HfO2-Schichten oder dem im Folgenden behandelten HfO2-ZrO2 Mischoxid (4:1 bis 1:4,
Hf:Zr) diese oberflächennahe Überbewertung nur eine untergeordnete Rolle.

Abbildung 3.4: Gegenüberstellung des mittels XPS bzw. RBS ermittelten SiO2-Gehalts der Si:HfO2-
Schichten in Abhängigkeit des TEMAH/4DMAS Zyklenverhältnisses (links). Untersuchung der Tem-
peraturabhängigkeit des SiO2-Einbaus im Si:HfO2 System mittels XPS und TOF-SIMS (rechts).

11engl. x-ray reflectometry. Bei der Röntgenreflektometrie kann durch eine Reflexion von streifend einfallenden
Röntgenstrahlen an planparallelen Dünnschichten eine winkelabhängige Schichtdickeninterferenzen detek-
tiert werden. Aus deren Periode und und Dämpfung lassen sich Schichtdicke und Grenzflächenrauhigkeiten
des Dünnschichtmaterials standardfrei bestimmen.

12engl. secondary ion mass spectrometry. Bei der Sekundärionen-Massenspektrometrie wird die Probe mit
Primärionen beschossen und die aus der Probe herausgelösten Sekundärionen mit Hilfe eines Massenfilters
analysiert.

13engl. X-ray photoelectron spectroscopy. Die Röntgenphotoelektronenspektroskopie ist eine auf dem äuße-
ren Photoeffekt basierende Analysemethode. Die kinetische Energie der durch Röntgenquanten aus dem
Festkörper gelösten Elektronen enthält dabei Informationen über dessen chemische Zusammensetzung und
Bindungszustände.
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Gänzlich ohne Standard kann die Messung des Si/Hf Kationenverhältnis mittels RBS14

durchgeführt werden (Abb. 3.4, links). Um den störenden Einfluss des Siliziumsubtrats zu
eliminieren ist hier allerdings eine von der Schichtabfolge im Bauelement abweichende Pro-
benkonfiguration erforderlich. Die Abschirmung des Substratsignals wurde in diesem Fall
durch die Abscheidung der Si:HfO2-Schicht auf eine zuvor aufgebrachte 100 nm dicke TiN-
Schicht realisiert. Aufgrund der speziellen Probenpräparation und der ausschließlich externen
Verfügbarkeit konnten RBS-Analysen nur an ausgewählten Proben und damit nicht prozess-
begleitend durchgeführt werden.
Im weiteren Verlauf der Arbeit wurden alle Si:HfO2-Schichten mittels XPS kontrolliert und

sofern nicht explizit mit RBS gemessen, mit den bereits vorhandenen RBS Daten abgeglichen.
Lässt man zusätzlich die abschließende Pulsabfolge der Präkursoren konstant bleibt der be-
reits beschriebene, systematische Fehler bei der XPS-Quantifizierung beherrschbar und eine
zumindest vergleichende Prozesskontrolle ist möglich. Abb. 3.6 (links) zeigt dieses Vorgehen
am Beispiel des Siliziumeinbaus unter Verwendung der Halogenide. Neben einer winkelauf-
gelösten XPS-Messung birgt jedoch der Einsatz von geeigneten, die Schichtabfolge berück-
sichtigenden Modellrechnungen sowie die Trennung von Substratsignal und Siliziumdotierung
hohes Verbesserungspotenzial.
Die sowohl aus XPS-, als auch aus RBS-Messungen ersichtliche, geringe Wachstumsrate

des 4DMAS-Präkursors kann mit steigender Abscheidetemperatur signifikant erhöht werden.
Abb. 3.4 (rechts) zeigt eine um 20% erhöhte Siliziumkonzentration (mol%) im Si:HfO2 für
eine Erhöhung der Prozesstemperatur von 250 °C auf 295 °C. Unterstützende SIMS Messun-
gen zeigen diesbezüglich einen qualitativ vergleichbaren Verlauf. Damit wird erneut deutlich,
dass man sich im Falle des 4DMAS-Präkurs in dem durch TEMAH begrenzten Temperatur-
bereich in noch keinem stabilen ALD-Fensters bewegt und die Prozessstabilität damit schon
bei kleinen Änderungen deutlich eingeschränkt ist. Folglich ist auch eine unabhängige Prozes-
soptimierung hinsichtlich der Prozesstemperatur ohne entsprechende Anpassung des Si/Hf -
Zyklenverhältnis nicht durchführbar.

HfO2-ZrO2

Wie im Falle der Dotierung des Si:HfO2 erfolgt die Stöchiometriekontrolle des HfO2-ZrO2
ebenfalls über den alternierenden Einsatz der relevanten Metallpräkursoren. Die Abschei-
dung des HfO2-ZrO2 Mischoxids erfolgte dabei unter Verwendung der strukturell identischen
und lediglich durch ihr mitgeführtes Übergangsmetall unterscheidbaren Präkursoren TEMAH
und TEMAZ15 bzw. HfCl2 und ZrCl4. Selbst bei direkt alternierendem Einsatz zeigen beide
Präkursorkombinationen ein stabiles Schichtwachstum pro ALD-Zyklus. Interessanterweise
erreichen sie dabei jedoch nicht die anhand der Einzelkomponenten zu erwartenden bzw. in-
terpolierbaren Wachstumsraten (Abb. 3.5, links). So bleibt für ein direktes Aufeinanderfolgen
der Alkylamide die GPC16 fast 15% hinter der der Einzelkomponenten zurück (vgl. Tab. A.3).
Wenngleich weniger stark ausgeprägt zeigen die Metallhalogenide ein vergleichbares Verhal-
ten.

14engl. Rutherford backscattering spectrometry. Die Rutherford-Rückstreu-Spektrometrie basiert auf der elas-
tischen Streuung hochenergetischer Ionen an den Atomrümpfen der zu untersuchenden Probe. Die Energie
der rückgestreuten Ionen hängt dabei unter anderem von der Masse des getroffenen Atoms ab und lässt
damit Rückschlüsse auf die elementare Zusammensetzung zu.

15Tetrakis(ethylmethylamino)zirconium
16engl. growth per cycle. Schichtwachstum pro ALD-Zyklus.
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Abbildung 3.5: Ermittlung des Schichtwachstums pro ALD-Zyklus für das HfO2-ZrO2 Misch-
system bei alternierendem Einsatz der TEMAH und TEMAZ bzw. HfCl4 und ZrCl4 Präkursoren
(links). Mittels XPS bestimmter ZrO2-Gehalt im HfO2-ZrO2 Mischsystem in Abhängigkeit des Hf/Zr-
Zyklenverhältnisses (rechts).

Wie ein Blick in die Literatur zeigt, bestätigen die hier präkursorunabhängig gemachten
Beobachtungen den experimentellen Befund von NYNS [206] bzw. SHI et al. [207] die bei
der Abscheidung von Hf0.5Zr0.5O2 mittels Metallhalogeniden bzw. Alkylamiden und Wasser
eine vergleichbare Abnahme der Wachstumsrate beobachten konnten. Als mögliche Ursache
für dieses unerwartete Verhalten wird eine verminderte Dichte an reaktiven Hydroxygruppen
auf der Oberfläche des HfO2-ZrO2 Mischsystem vorgeschlagen. Die niedrigere Wachstumsrate
folgt demnach aus einer gegenüber den reinen Oxiden reduziert Nukleationswahrscheinlichkeit
der Präkursormoleküle. In Anbetracht der hier auch für die Oxidation mit Ozon auftretenden
Wachstumsverringerung muss diese Annahme jedoch auf eine generell reduzierte Reaktivität
der Oberfläche verallgemeinert werden.
Nichtsdestotrotz ist aufgrund der identischen Ligandenkonfiguration der verwendeten Al-

kylamide bzw. Halogenide sowohl für den Hafnium- als auch für den Zirconiumpräkursorpuls
von einer vergleichbaren sterischen Hinderung bei der Oberflächenbelegung auszugehen. Die
damit sehr ähnlichen Einbauraten der beiden Atome lassen demzufolge eine direkte Über-
tragbarkeit des ALD-Zyklenverhälntisses auf das Kationenverhältnis in HfO2-ZrO2 Mischoxid
vermuten.
Wie Abb. 3.5 (rechts) zeigt lässt sich diese Vermutung anhand von XPS-Messungen für

beide Präkursorkombinationen experimentell bestätigen. Die marginale Verunreinigung der
reinen ZrO2- und HfO2-Schichten mit Spuren von Zr bzw. Hf sind auf die Tatsache zurück-
zuführen, dass die chemisch sehr ähnlichen Elemente bereits bei der Präkursorsynthese nicht
vollständig voneinander getrennt werden können.

Al:HfO2

Die bei der Siliziumdotierung mit 4DMAS oder SiCl4 auftretenden Probleme stellen sich für
eine Aluminiumdotierung mit TMA17 nicht. Im Gegensatz zu den im Wachstum auf sich
selbst limitierten und daher nur beschränkt ALD-tauglichen Siliziumpräkursoren zeigt dieser
annähernd ideale ALD-Präkursor eine hohe und vor allem stabile Wachstumsrate im interes-
sierenden Temperaturbereich (Tsub 200 - 300 °C). Aus den in Abb. 3.6 (Mitte) dargestellten

17Trimehtylaluminium
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XPS-Messungen des Al-Gehalts in HfO2 wird ersichtlich, dass sich daraus sogar eine, im
Vergleich zur HfO2-Matrix, erhöhte Einbaurate des Dotanden ergibt.
Im Falle der Al:HfO2 Dünnschichten konnte nicht auf referenzierende RBS-Messungen zu-

rückgegriffen werden. Um dennoch eine möglichst unverfälschte Aussage über den Al-Gehalt
der Schichten treffen zu können, wurde in Anlehnung an die Dissertation von KOZŁOW-
SKA [208] die bereits beschriebene Oberflächensensitivität der XPS-Messung über die freien
Weglängen der Photoelektronen korrigiert.

Y:HfO2

Die Abscheidung der Y:HfO2 Dünnschichten erfolgte mittels Y(MeCp)318. Trotz der im Vor-
feld vielversprechenden Veröffentlichungen zu diesem Präkursor-Prototypen [135, 138, 139,
209,210], konnte im Rahmen dieser Arbeit für dessen erstmaligen Einsatz auf 300 mm ALD-
Anlagen weder ein vertretbares Partikelniveau erreicht werden noch die ALD-Tauglichkeit die-
ses Präkursor nachgewiesen werden. Trotz eines nicht sättigendenWachstumsverhaltens konn-
te der Präkursor jedoch mit hinreichend guter Homogenität als Dotand eingesetzt werden. Die
mittels RBS gemessene Y-Konzentration in Abhängigkeit von dem dem TEMAH/Y(MeCp)3-
Zyklenverhältnis ist in Abb. 3.6 (rechts) dargestellt. Wie auch für alle anderen Dotanden zeigt
sich ein lineares und damit über die Präkursorzyklen kontrollierbares Einbauverhalten. Die
Einbaurate ist mit der des 4DMAS Präkursors vergleichbar und der niedrigen Wachstumsrate
des Y(MeCp)3 auf den in dieser Arbeit verwendeten Anlagen geschuldet. Der GPC Litera-
turwerte von 1,2 - 1,7 Å konnte hier nicht erreicht werden.

Abbildung 3.6: Mittels XPS bestimmter Si- (links) und Al-Gehalt (Mitte) des HfO2 in Abhängigkeit
des SiCl4/HfCl4 bzw. TMA/TEMAH Zyklenverhältnisses. Anhand von RBS-Messungen ermittelter
Y-Gehalt des HfO2 in Abhängigkeit des Y(MeCp)3/TEMAH Zyklenverhältnisses (rechts).

3.2.2 Einfluss von Prozesstemperatur und Ozonpulszeit

Die im ALD-Fenster über einen großen Temperaturbereich stabile Wachstumsrate sowie das
bezüglich Präkursor- und Oxidanteinlasszeit in Sättigung übergehende Schichtwachstum sind
Alleinstellungsmerkmale des ALD-Prozesses und maßgeblich für die konforme Kantenbede-
ckung der ALD-Schichten verantwortlich. Die daraus resultierende Flexibilität bei der Pro-
zessführung bietet darüber hinaus aber auch die Möglichkeit bei gleich bleibender Prozesssta-
18Tris(methylcyclopentadienyl)Yttrium
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bilität, dass heißt konstanter Schichthomogenität und Wachstumsrate, Optimierungen hin-
sichtlich der elektrischen und strukturellen Schichteigenschaften vorzunehmen.
Im Folgenden soll gezeigt werden, dass ein unter dem Gesichtspunkt der in Anhang A.3 ge-

zeigten Kriterien entwickelter ALD-Prozess nicht notwendigerweise bereits den anwendungs-
seitig geforderten elektrischen Spezifikationen entspricht. Speziell Prozesstemperatur und
Ozonpulszeit prägen Struktur und Kontaminationsniveau der resultierenden ALD-Schicht
und nehmen damit entscheidend Einfluss auf die Leckstromeigenschaften des Dielektrikums.
Generell gilt, je höher die zugeführte thermische Energie bzw. Dosis des Oxidationsmittels

je wahrscheinlicher wird eine vollständige und damit rückstandslose Reaktion der Präkur-
soren. Dies gilt jedoch nicht ohne Einschränkung. So wird, wie in Anhang A.3 gezeigt, die
maximal verwendbare Substrattemperatur für die eine Prozessführung im Sinne der ALD
noch möglich ist, von der thermischen Stabilität der verwendeten Präkursormoleküle be-
grenzt. Entsprechend muss die Prozesstemperatur mehrkomponentiger Systeme dem Präkur-
sor niedrigster Stabilität angepasst werden. So darf beispielsweise bei der Abscheidung des
Si:HfO2 mittels Alkylamide die Maximaltemperatur des TEMAH nicht überschritten werden,
bei der Abscheidung des HfO2-ZrO2 Mischoxids nicht die des TEMAZ usw. (siehe Tab. A.3).
Um dennoch eine möglichst kontaminationsarme Abscheidung zu gewährleisten, ist ein

maximales Ausreizen des ALD-Fensters zwingend erforderlich. Anwendungsspezifisch kann
je nach tolerierbarem Anteil thermisch zersetzter Präkursorspezies auch eine über das ALD-
Fenster hinausgehende Erhöhung der Prozesstemperatur vorgenommen werden. Aufgrund der
ausschließlich planarer Geometrie der in dieser Arbeit untersuchten Bauelemente, wäre eine
derartige „Überreizung” des ALD-Fensters zwar möglich gewesen, wurde aber aufgrund der
später auch auf hohe Aspektverhältnisse abzielenden Anwendung nicht durchgeführt.

Abbildung 3.7: Einfluss Tsub auf die mittels XPS und TOF-SIMS gemessenen Kohlenstoffverunrei-
nigung der mit TEMAH und 4DMAS gewachsenen Si:HfO2 Schichten (links). Abhängigkeit der Dichte
wie abgeschiedener ZrO2-, HfO2- und Si:HfO2-Schichten von Tsub und Ozondosis (rechts).

Abb. 3.7 (links) zeigt den mittels XPS und SIMS ermittelten Verlauf des Kohlenstoffge-
halts in Si:HfO2 in Abhängigkeit von der Prozesstemperatur. Aufgrund der bereits erwähn-
ten, hohen Oberflächensensitivität der XPS-Messung und der nicht auszuschließenden An-
lagerung organischer Partikel an der Waferoberfläche während des Vakuumbruchs zwischen
ALD-Anlage und XPS-Analysekammer, kann eine exakte Quantifizierung des Kohlenstoffge-
halts nicht durchgeführt werden. Nichtsdestotrotz ist in Übereinstimmung mit SIMS Mes-
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sungen eine kontinuierlich abnehmende Kohlenstoffverunreinigung bei einer Erhöhung der
Prozesstemperatur von 250 °C auf 295 °C zu beobachten. Auf Grundlage der SIMS Ergeb-
nisse ist demnach für eine um 40 °C erhöhte Prozesstemperatur bereits eine Abnahme des
Kohlenstoffgehalts um etwa 70% nachweisbar.
Ein weiteres Indiz für einen signifikanten Einfluss der Prozesstemperatur auf die Eigen-

schaften der erzeugten Schichten liefert der in Abb. 3.7 (rechts) dargestellte Verlauf, der an-
hand von XRR-Messungen modellierten Dichte. Sowohl reines HfO2 und ZrO2, als auch das
aufgrund des temperaturabhängigen Siliziumeinbaus mit fallender Tendenz erwartete Si:HfO2
(vgl. Abb. 3.3, rechts und 3.4, rechts) zeigen eine mit zunehmender Prozesstemperatur anstei-
gende Dichte. Und dies, obwohl im hier betrachteten Schichtdicken- und Temperaturbereich
noch keine kristallisationsbedingte Zunahme der Dichte zu erwarten ist (Abschnitt 3.2.3).
Demnach liegt die Vermutung nahe, dass die Verdichtung des Materials größten Teils dem
mit steigender Prozesstemperatur abnehmenden Verunreinigungsgrad geschuldet ist.
In der Literatur wird für die Beschreibung der Güte mittels ALD oder CVD erzeugter

Schichten häufig der Brechungsindex des Materials herangezogen und mit dem Kontamina-
tionslevel der Schichten korreliert [211, 212]. Aufgrund der direkten Abhängigkeit des Bre-
chungsindizes von der Dichte des Materials kann hier analog argumentiert werden [213]. So
kann auch für die ebenfalls in Abb. 3.7 (rechts) dargestellte Verlängerung bzw. Verkürzung
der Ozoneinlasszeit ein direkter Einfluss auf den Verunreinigungsgrad der Schicht festgestellt
werden. Eine nur unvollständige Oxidation von Präkursorliganden im Falle unzureichender
Ozon-Sättigung und die daraus folgenden Inkorporation von kohlenstoffhaltigen Verbindun-
gen ist hier als entscheidender Mechanismus zu nennen.
Bewegt man sich wie im Falle der hier gezeigten Prozesstemperatur- (vgl. Abb. A.5, rechts)

und Ozonpulszeit-Variation (vgl. Abb. A.4, links) in einem stabilen ALD-Fenster, kann aus
dem Blickwinkel der in Anhang A.3 gezeigten Prozessentwicklung keine Veränderungen de-
tektiert und folglich auch keine Optimierung vorgenommen werden. Im Gegensatz dazu lassen
die vorangegangenen Analyseergebnisse deutliche Unterschiede in Struktur und Defekthaus-
halt der Schichten erkennen.
Speziell die elektrischen Eigenschaften der Materialien reagieren jedoch auch auf geringe

Änderungen der Prozessparameter hoch sensitiv. Neben einer physikalischen Charakterisie-
rung müssen daher die dielektrischen und isolierenden Eigenschaften bereits prozessbegleitend
und nicht erst bei der Integration in die Zielapplikation berücksichtigt werden.
Abb. 3.8 zeigt in diesem Zusammenhang das CET-Leckstromdiagramm einer ZrO2-

Versuchsreihe, deren Ziel es war den Einfluss der Prozesstemperatur und der Ozoneinlass-
zeit auf die elektrischen Eigenschaften zu ermitteln. Die vergleichbare CET der Schichten
und die daraus ableitbare Permittivität von ca. 35 ist Indiz für die Kristallisation aller Fil-
me im Rahmen des thermischen Budgets der Elektrodenabscheidung. Jede Verbesserung des
Leckstromniveaus ist damit als direkter Skalierungsvorteil zu werten.
Für 7 und 9 nm dicke Filme bewirkt die Verlängerung des Ozonpulses innerhalb des Sätti-

gungsbereiches von 0,5 auf 3,5 s eine Verringerung des flächenbezogenen Leckstroms bei 1 V
um ca. zwei Größenordnungen. Für eine geringe Erhöhung der Substrattemperatur um 28 °C
kann im Falle der 7 nm Schichten ebenfalls eine signifikante Leckstromverbesserung von etwa
einer Größenordnung festgestellt werden.
Die Korrelation zwischen den aus der organischen Präkursorchemie stammenden und damit

nicht vollständig vermeidbaren Verunreinigungen und einer Verschlechterung des Leckstrom-
niveaus scheint unstrittig [214–220]. In Anbetracht der physikalischen Analyseergebnisse, ist
diese Kausalität auch hier zutreffend. Nichtsdestotrotz können über die genaue elektrische
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Abbildung 3.8: CET-Leckstrom-Diagramm 7 und 9 nm dicker ZrO2-Schichten in einem TiN-
basierten MIM-Kondensator. Der ALD-Prozess wurde bezüglich Ozoneinlasszeit und Prozesstempe-
ratur variiert.

Aktivität dieser organischen Verbindungen nur Vermutungen angestellt werden. Man geht
davon aus, dass eine organische Verunreinigung in ihrer einfachsten Form, dem interstitiellen
Kohlenstoffatom, ein Energieniveau 0,8-0,9 eV unterhalb der Leitungsbandkante des HfO2 er-
zeugt [215,221]. Dies verstärkt haftstellenbasierte Leckstrommechanismen wie PF-Emission19

oder TAT20.
Im Gegensatz dazu konnte den aus halogenidischen Präkursoren stammenden Verunrei-

nigungen bisher kein energetisches Niveau innerhalb der Bandlücke des HfO2 nachgewiesen
werden und damit übereinstimmend auch kein signifikanter Einfluss dieser Verunreinigungen
auf die Leckstromcharakteristik festgestellt werden [216,222,223].
Setzt man jedoch einen bezüglich Kohlenstoffverunreinigungen optimierten, metallorgani-

schen ALD-Prozess voraus, ist letztendlich auch durch die Verwendung der kohlenstofffreien
Metallhalogeniden kein Skalierungsvorteil zu erzielen. In beiden Fällen ist dann mit PF-
Emission bzw. TAT unter Beteiligung eines 1,2-1,4 eV unterhalb der Leitungsbandkante des
HfO2 lokalisierten Energieniveaus zu rechnen [224]. Dieses dominante und bereits mehrfach
beobachtete Defektniveau wird den bereits intrinsisch vorhandenen und damit weitestgehend
präkursor- und prozessierungsunabhängigen Sauerstofffehlstellen zugeschrieben [225].
Einen zusätzlichen, lediglich von elektrischem Feld und Schichtdicke abhängigen und da-

mit ebenfalls schwer beeinflussbaren Beitrag liefern direkte21 bzw. FOWLER-NORDHEIM22

19Die POOLE-FRENKEL Emission beschreibt einen Stromleitungsmechanismus der durch das Tunneln von
Ladungsträgern in Haftstellen des Isolators und deren anschließenden thermischen Emission in das Lei-
tungsband des Isolators gespeist wird.

20engl. trap assisted tunneling. Mehrstufiger Tunnelprozess der anders als das direkte Tunneln auch grö-
ßere Distanzen zwischen den Elektroden überbrücken kann. Die Ladungsträger tunneln dabei von einer
Haftstelle zur nächsten und gelangen dabei etappenweise zur Gegenelektrode.

21aus quantenmechanischen Überlegungen heraus besteht die endliche Wahrscheinlichkeit, dass ein Ladungs-
träger abhängig von seiner Masse, dem angelegten elektrischen Feld und der Höhe der Potentialbarriere
diese auch dann durchqueren (Tunnelprozess) kann wenn seine Energie für einen klassisches Überwinden
dieser Barriere nicht ausreicht.

22Der Fowler-Nordheim Tunnelstrom beschreibt den Ladungstransport durch eine bei ausreichend hoher Span-
nung trapezförmige Potentialbarriere. Die Ladungsträger werden so in das Leitungsband des Isolators inji-
ziert und fließen von dort in Richtung der Gegenelektrode ab oder werden in Haftstellen unterhalb der
Leitungsbandkante des Isolators fixiert.
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Tunnelströme. Die Dissertationen von JEGERT [226] und WEINREICH [196], deren Daten-
basis auf im selben Umfeld erzeugten Proben beruht, geben diesbezüglich einen detaillierten
Einblick.

Bei erneuter Betrachtung von Abb. 3.8 zeigt sich jedoch ein weiterer, vom Verunreinigungs-
grad der Schicht unabhängiger Degradationsmechanismus des Leckstromverhaltens. Entge-
gen den vorangegangenen Ausführungen ist für die bei der höchsten Substrattemperatur von
266 °C abgeschiedenen 9 nm ZrO2 Schicht ein um vier Größenordnungen erhöhter Leckstrom
zu erkennen. Hier zeigt sich die im Abschnitt 3.2.3 näher behandelte Schichtdickenabhängig-
keit der Kristallisationstemperatur. Die daraus resultierende frühzeitige Kristallisation wäh-
rend des ALD-Prozesses nimmt, wie anhand der Daten zu sehen, signifikanten Einfluss auf
das Leckstromverhalten der Schicht und verkörpert damit eine weitere, diesmal allerdings
präkursorunabhängige Limitation von Tsub. Da dieses Verhalten ZrO2-basierter Dünnschich-
ten nicht nur für deren Integration in DRAM Kondensatoren (Abschnitt 3.1.3), sondern auch
mit Blick auf deren ferroelektrische Anwendung (Abschnitt 4.2) von entscheidender Bedeu-
tung ist, wird diese Problematik sowohl in Abschnitt 3.2.3, als auch in Abschnitt 3.2.4 erneut
thematisiert.

3.2.3 Dotier- und Schichtdickenabhängigkeit der Kristallisationstemperatur

Kristalline, HfO2- oder ZrO2-basierte Dielektrika erhalten trotz ihrer meist höheren Per-
mittivität nicht immer den Vorzug gegenüber ihrer amorphen Entsprechung. Als Gründe
hierfür sind vor allem, der in vielen Fällen deutlich erhöhte Leckstrom sowie das nur schlecht
verstandene und damit prozesstechnisch nur schwer kontrollier- und reproduzierbare Kristal-
lisationsverhalten dünner Schichten zu nennen. Für den resultierende Kondensator kann dies
im schlechtesten Fall bedeuten, dass der über die Erhöhung der Flächenkapazität erzielte
Skalierungsvorteil bereits durch einen deutlich degradierten Leckstrom kompensiert wird.

Der experimentelle Befund eines mit dem Grad der Kristallinität korrelierten Leckstromver-
haltens ist in der Literatur zwar weitestgehend konsistent, in einem einheitlichen Model bisher
aber schwer zu erfassen. Man geht davon aus, dass Leckstrompfade entlang der Korngrenzen
polykristalliner Dielektrika das Leckstromverhalten dieser Schichten maßgeblich beeinflus-
sen [227–230]. Dabei begünstigen vor allem die geringere Schichtdicke an Korngrenzen, die
Agglomeration von Verunreinigungen und Sauerstofffehlstellen sowie die hohe Defektdich-
te aufgrund der unterbrochenen Kristallsymmetrie den Ladungsträgertransport durch die
Schicht.

Der Einsatz nur teilweise kristalliner oder gar amorpher Schichten wäre damit zwar ein
probates Mittel diese Leckstrompfade zu unterdrücken, hinsichtlich des zentrale Untersu-
chungsgegenstands dieser Arbeit aber nicht zielführend. Vielmehr müssen die Nachteile einer
polykristallinen Struktur in Kauf genommen werden um die ihr innewohnende Ferroelektrizi-
tät zu bewahren. Eine genaue Kenntnis des Kristallisationsverhaltens der in diesem Zusam-
menhang untersuchten Dünnschichten ist daher zwingend erforderlich.
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Kristallisationsverhalten des HfO2-ZrO2 Mischoxids

Einen ersten Hinweise auf das Kristallisationsverhalten des HfO2-ZrO2 Mischsystems liefern
AFM23-Topogramme der bei einer Prozesstemperatur von 266 °C abgeschiedenen Schichten.
Als Untergrund dienten 10 nm ALD-TiN auf Silizium. Entsprechend definiert die mit 0,23 nm
RMS24 gemessene Rauigkeit der in Abb. 3.9 (a) gezeigten TiN Elektrode den Ausgangszu-
stand für die Abscheidung aller Schichten.
Eine starke Erhöhung des RMS-Werts auf 0,87 nm ist nach der Abscheidung von 9 nm

ZrO2 zu beobachten. Wie sich in Abb. 3.11 (rechts) mittels GIXRD25 bestätigt lässt, hat hier
eine Kristallisation während der Abscheidung stattgefunden. Dies legt die Vermutung nahe,
dass es sich bei den topographisch sichtbaren Überhöhungen um die einzelnen Kristallite der
nun polykristallinen ZrO2-Schicht handelt. Die laterale Ausdehnung der Kristallite von etwa
100 nm ist in guter Übereinstimmung mit ähnlichen Untersuchungen an Si:HfO2 Schichten
deren laterale Korngröße ebenfalls in diesem Bereich ermittelt wurde [172].
Des Weiteren lässt sich in Abb. 3.9 (b-f) eine graduelle Abnahme der Schichtrauigkeit von

0,87 auf 0,40 nm mit steigendem HfO2-Gehalt beobachten. Eine Korrelation dieses Verhaltens
zu der mit steigendem HfO2-Gehalt ansteigenden Kristallisationstemperatur liegt nahe (siehe
dazu auch Abb. 3.11, rechts und Abb. 3.12). Die abnehmende Kristallinität der Schichten ist
demnach auch anhand der AFM-Topogramme zu beobachten. Dabei fällt vor allem auf, dass
neben einer abnehmenden Überhöhung der Kristallite auch die Anzahl der zufällig verteilten
Nukleationskeime kontinuierlich abnimmt.
In diesem Zusammenhang sei angemerkt, dass aufgrund der für den Messbereich von 1x1 µm

bereits relevanten statistischen Verteilung der Nukleationskeime und der niedrigen Rauigkeit
der umgebenden, amorphen Matrix der RMS-Wert allein nicht ausreicht die Schichten zu be-
werten. Dies gilt vor allem für die „GI-XRD amorphen” HfO2-lastigen Zusammensetzungen
(vgl. Abb. 3.11, rechts) in deren Oberflächentopographie auch bereits vereinzelte Kristallisa-
tionskeime zu erkennen sind.
Der experimentelle Nachweis eines direkten Einflusses der Grenzflächenrauigkeit zwischen

Elektrode und Dielektrikum auf das elektrischen Verhalten der Schicht wurde, wie bereits er-
wähnt, schon mehrfach erbracht. Nichtsdestotrotz ist eine Kristallisation der hier untersuchten
Schichten aufgrund der daraus resultierenden Funktionalität unumgänglich. Ein simpler Ver-
zicht auf einen Kristallisationschritt im Sinne eines verbesserten Leckstromniveaus ist daher
nicht möglich. Der Zeitpunkt der Kristallisation kann allerdings sehr wohl beeinflusst werden
und ist entscheidend für die resultierende Morphologie der Schichten verantwortlich.
Abb. 3.10 zeigt in diesem Zusammenhang die bei 450 °C getemperten ZrO2- und HfO2-

Schichten aus Abb. 3.9. Sowohl die bereits wie abgeschieden kristalline ZrO2 Schicht, als auch
die während des Temperaturschritts auskristallisierende HfO2-Schicht (vgl. Abb. 3.17) zeigen
nur minimale Veränderungen bezüglich ihrer Rauigkeit. Demnach kann für eine Kristallisation
23engl. atomic force microscopy. Die Rasterkraftmikroskopie ist ein bildgebendes Verfahren bei dem mit einem

Cantilever die Probenoberfläche abgetastet wird, während simultan dessen Auslenkung mit einem Laser
kontrolliert wird. Dabei kann die der Auslenkung zugrunde liegende Wechselwirkung zwischen Probe und
Cantilever zum einen durch einem direkten Kontakt zum anderen aber auch durch magnetische oder
elektrostatische Kräfte bestimmt sein.

24engl. root mean square. Bei der Rasterkraftmikroskopie ist es gebräuchlich den quadratischer Mittelwert
der Rauigkeit anzugeben.

25engl. grazing incidence x-ray diffraction. Die Röntgendiffraktometrie mit streifenden Einfall wird bei der
Charakterisierung dünner Schichten eingesetzt, da so eine große Fläche der Probe überstrahlt und ein
ausreichend großes Signal erhalten werden kann . Die Beugung der Röntgenstrahlen an verschiedenen
Netzebenen einer kristallinen Struktur ermöglicht die Ermittlung des Abstands dieser Netzebenen und
damit Rückschlüsse auf die zugrundeliegende Struktur.

56



3.2 Strukturelle und elektrische Schichteigenschaften dotierter Systeme

Abbildung 3.9: Mittels AFM abgebildete Oberflächenmorphologie bei 266 °C Tsub abgeschiedener
9 nm HfO2-ZrO2-Schichten in Abhängigkeit des ZrO2-Gehalts (b-f). Oberflächenmorphologie der als
Substrat dienenden TiN-Elektrode (a).

Abbildung 3.10: Mittels AFM abgebildete Oberflächenmorphologie von 9 nm ZrO2(links) und HfO2
(rechts) nach mehrstündigem Tempern bei 450 °C.

nach der ALD die niedrige Rauigkeit der amorphen Schicht auch im kristallinen Zustand
weitestgehend konserviert werden.
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Im Gegenzug gilt diese Invarianz der Rauigkeit gegenüber der thermischen Nachbehand-
lung allerdings auch für die bereits kristalline ZrO2 Schicht. Auch hier wird die Oberflächen-
rauigkeit des wie abgeschiedenen Zustands auf die getemperte Schicht übertragen. Ein die
Rauigkeit verbessernder Materialtransport oder eine Rekristallisation kann demnach für die
nachfolgende Temperaturbehandlung ausgeschlossen werden.
Diese Beobachtungen stellen die Korrelation zu dem in Abb. 3.8 gezeigten Leckstromver-

halten der kristallinen ZrO2-Schichten her und unterstützen die dort getroffenen Annahme,
dass nicht die Kristallinität selbst, sondern der Zeitpunkt der Kristallisation entscheidend für
die Degradation des Leckstroms verantwortlich ist. Der intrinsische Beitrag der Korngrenzen
selbst, ist in Gegenwart dieser deutlichen Morphologieänderungen zunächst vernachlässigbar.
Eine Kristallisation während der ALD ist damit unter allen Umständen zu unterbinden.

Abbildung 3.11: GI-XRD einer ZrO2-Schichtdickenserie (links) und einer Zusammensetzungsvaria-
tion des HfO2-ZrO2 Mischsystems (rechts) direkt nach Abscheidung.

Eine kontrollierte, amorphe Abscheidung ZrO2-basierter Dünnschichten ist wie in Ab-
schnitt 3.1.3 bereits erwähnt durch die Einbringung geeigneter Dotanden möglich. Folgt man
Abschnitt 3.1.2 impliziert eine derartige Dotierung aber auch immer einem direkten Eingriff
in die Phasenstabilität der betreffenden Schicht. Um eine frühzeitige Kristallisation auch ohne
Dotanden zu verhindern, bleiben als weitere Einflussgrößen nur die Schichtdickenabhängig-
keit der Kristallisationstemperatur sowie die Prozesstemperatur Tsub, deren Korrektur nach
unten aber mit Blick auf Abschnitt 3.2.2 die Problematik durch einen erneuten Anstieg des
Leckstromniveaus nur verlagert.
Die in Abb. 3.8 gezeigte Erhöhung des Leckstromniveaus der 9 nm, nicht aber der sogar

2 nm dünneren 7 nm ZrO2-Schicht, lässt eine derartige Schichtdickenabhängigkeit des Kris-
tallisationsverhaltens bereits vermuten. Eine genauere Eingrenzung der für die Kristallisation
kritischen Schichtdicke liefern die in Abb. 3.11 (links) gezeigten Röntgendiffraktomgramme
einer Schichtdickenserie des wie abgeschiedenen ZrO2.
Bei einer Prozesstemperatur von 252 °C sind für Schichtdicken größer 9 nm neben den

kubischen Reflexen des TiN auch bereits Reflexe der tetragonalen Kristallphase des ZrO2 zu
erkennen. Wie Abb. 3.11 (rechts) weiter zeigt, ist für eine Prozesstemperaturerhöhung auf
266 °C aber auch eine 9 nm ZrO2-Schicht nach Abscheidung bereits kristallin.
Wie anhand der AFM-Topogramme bereits vermutet, bestätigen die Röntgendiffraktogram-

me jedoch auch, dass mit zunehmender Beimischung des bei höheren Temperaturen kristal-
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Abbildung 3.12: Grafische Darstellung eines HT-XRD Experiments an 6 nm HfO2, ZrO2 und HfO2-
ZrO2.

lisierenden HfO2 die Kristallisation bei Abscheidung unterdrückt werden kann. Im Falle des
Hf0.5Zr0.5O2 kann so bei einer Schichtdicke von 9 nm bereits eine vollständige Stabilisierung
der amorphen Phase bei 266 °C erreicht werden. Entsprechend ergibt sich eine anhand der
in Abb. 3.12 dargestellten HT-XRD26 Messungen nachweisbare Kristallisationstemperatur-
erhöhung des HfO2-ZrO2 gegenüber reinen ZrO2-Schichten von etwa 40 °C.
Folglich besteht die Möglichkeit einer Erhöhung der Prozesstemperatur um eben diese Dif-

ferenz ohne dabei frühzeitige Kristallisation zu riskieren. Der vergleichsweise geringe Unter-
schied muss hier immer im Kontext der in Abschnitt 3.2.2 gezeigten hohen Sensibilität des
Leckstromniveaus auf geringfügige Prozessvariationen gesehen werden. Mit einer Erhöhung
der Prozesstemperatur um nur 28 °C konnte das Leckstromniveau im Falle des reinen ZrO2
um eine Größenordnung verbessert werden.
Abschließend bleibt anzumerken, dass die hier untersuchten AFM-Topogrammen eine hohe

Übereinstimmung mit dem von HAUSMANN und GORDON [231] entwickelten Modell zur
Kristallisation während der ALD aufweisen. So ist davon auszugehen, dass die Nukleation
im reinen ZrO2 bereits bei geringen Schichtdicken deutlich häufiger stattfindet als im HfO2
dotierten System. Dies wiederum hat zur Folge, dass eine größere Anzahl der zum Errei-
chen der Zieldicke nötigen ALD-Zyklen auf einer bereits mit Nukleationskeimen bevölkerten
Oberfläche aufwächst und die Rauigkeit damit signifikant verschlechtert.
Im Gegensatz dazu wird in den mit HfO2 durchmischten Schichten erst mit weiter steigen-

der Schichtdicke die Nukleation nach und nach wahrscheinlicher. Dies zeigt die abnehmende
Anzahl der Kristallite sowie deren zunehmend geringer werdende Erhebung über die amor-
phe Matrix. Zu guter Letzt zeigt der Vergleich der Morphologie, der bereits bei Abscheidung
(Abb. 3.9) und der erst in einem nachträglichen Temperaturschritt (Abb. 3.10) kristallisierten
Schichten, dass es sich hier vermutlich um zwei grundlegend verschiedene Wachstumsmecha-
nismen der Kristallite handelt.

26engl. high temperature grazing incidence x-ray diffraction. GI-XRD Messung mit der Möglichkeit den Sub-
strathalter mit Inertgas zu Spülen und bis 750 °C zu temperieren.
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Kristallisationsverhalten des dotierten HfO2

Anders als in ZrO2-basierten Systemen kann im Falle der dotierten HfO2-Systeme eine Kris-
tallisation während des ALD-Prozesses weitestgehend ausgeschlossen werden. Vielmehr führt
die Dotierung des HfO2 mit bspw. Silizium oder Aluminium sogar zu einer Erhöhung der
Kristallisationstemperatur. Klassischerweise werden diese hochdotierten und auch nach allen
Prozessschritten noch amorphen Dielektrika in energieeffizienten Logiktransistoren oder auch
Kondensatoren eingesetzt [221,232,233]. Da die in Kapitel 4 thematisierte Funktionalität aber
nur eine sehr geringe Dotierung erfordert, ist es von großem Vorteil, dass im interessierenden
Schichtdickenbreich (< 20 nm) die Kristallisationstemperatur des undotierten HfO2 bereits
ausreichend hoch ist, um eine vorzeitige Kristallisation in dem für TEMAH oder HfCl4 rele-
vanten Prozesstemperaturbereich zu verhindern.
Abb. 3.13 zeigt den mittels HT-XRD gemessenen Verlauf der Kristallisationstemperatur

in Abhängigkeit des Si-Gehalts für 9 und 18 nm dicke Si:HfO2-Schichten. Neben der zu
erwartenden Erhöhung der Kristallisationstemperatur mit steigendem Si-Gehalt zeigt sich
auch hier eine deutliche Schichtdickenabhängigkeit sowie eine Verschiebung der Phasengrenze
(vgl. Abschnitt 3.2.4).
Für eine Siliziumkonzentration größer 8 mol% scheint diese Schichtdickenabhängigkeit der

Kristallisationstemperatur allerdings gebrochen. Eine mögliche Erklärung ist, dass mit dem
überschreiten der Löslichkeitsgrenze des Silizium die beginnende Phasenseparation eine lo-
kale und damit schichtdickenunabhängige Umgebung für Nukleation und Kornwachstum der
siliziumärmeren Gebiete schafft [166,234].

Abbildung 3.13: Exemplarische Darstellung eines HT-XRD Experiments an 9 und 18 nm dünnen
Si:HfO2-Schichten (links bzw. rechts). Zusammenfassende Darstellung aller mittels HT-XRD bestimm-
ter Kristallisationstemperaturen des Si:HfO2-System in Abhängigkeit von der Schichtdicke und des
Si-Gehalts (Mitte).

Ähnlich wie im Si:HfO2 System zeigt auch die Dotierung mit Aluminium einen deutlichen
Einfluss auf die Kristallisationstemperatur des HfO2 (Abb. 3.14). Ausgehend von reinem HfO2
steigt die Kristallisationstemperatur bis zu einer Beimischung von 8,5 mol% Al um knapp
240 °C. Für die höchste untersuchte Beimischung von 11,2 mol% Al steigt die Kristallisati-
onstemperatur sogar über die im Rahmen der HT-XRD maximal möglichen Messtemperatur
von 750 °C. Wie in Abschnitt 4.3.2 anhand elektrischer Daten gezeigt werden wird, kann je-
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doch auch für diese hohe Al-Konzentration eine zumindest partielle Kristallisation mit Hilfe
einer thermischen Behandlung bei 800 °C herbeigeführt werden.

Abbildung 3.14: Grafische Darstellung eines HT-XRD Experiments an 16 nm Al:HfO2-
Dünnschichten für verschiedene Al-Gehälter.

Bei der Dotierung des HfO2 mit Yttrium zeigt sich jedoch ein gänzlich anderes Bild. Wie
Abb. 3.15 zeigt bleibt die Kristallisationstemperatur über den hier untersuchten Dotierbereich
(bis 7 mol% Y) weitestgehend konstant und variiert nur im Bereich der Schrittweite der
Messung (10 °C pro Messung).

Abbildung 3.15: Grafische Darstellung eines HT-XRD Experiments an 10 nm Y:HfO2-
Dünnschichten für verschiedene Y-Gehälter.

Zusammenfassung

Abb. 3.16 fasst noch einmal die Ergebnisse aller in dieser Arbeit durchgeführten HT-XRD
Experimente zusammen und kontrastiert sie zu aus der Literatur gewonnenen Referenzen. Die
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Zusammenstellung umfasst dabei das HfO2-ZrO2 Mischsystem sowie die geringfügig dotierten
Si:HfO2, Al:HfO2 und Y:HfO2 Systeme.

Abbildung 3.16: Zusammenfassung aller in dieser Arbeit ermittelter Kristallisationstemperaturen
für HfO2, ZrO2, HfO2-ZrO2 und Si/Y/Al:HfO2 in Abhängigkeit von der Schichtdicke und deren Ver-
gleich zu in der Literatur verfügbaren Referenzen, 1 [235], 2 [236] und 3 [237].

Für die ZrO2-lastige Seite des Mischoxid-Phasendiagramms wird erneut die Gefahr der
frühzeitigen Kristallisation während einer typischerweise zwischen 250 und 300 °C stattfin-
denden ALD-Prozessierung deutlich. Die bereits beschriebene Schichtdickenabhängigkeit der
Kristallisationstemperatur zeigt sich auch im Rahmen der HT-XRD Versuche. Mit sinkender
Schichtdicke steigt die Kristallisationstemperatur und ermöglicht auch für das reinen ZrO2
die Abscheidung einer amorphen Phase. Für Schichtdicken größer 8 nm erübrigt sich jedoch
bereits die HT-XRD Charakterisierung, da die Schichten wie abgeschieden kristallin vorliegen
(vgl. Abb. 3.11).
Bleibt die Frage aus welchen Gründen es mit sinkender Schichtdicke überhaupt zu einem

Anstieg der Kristallisationstemperatur kommt. Hier müssen mehrere Faktoren berücksichtigt
werden.
Zunächst muss die mit sinkender Schichtdicke immer weiter eingeschränkte Dimensionalität

dünner Schichten betrachtet werden. Im Gegensatz zum isotropen Kristallisationsverhalten
im Volumensystem, ist in Dünnschichten neben einer niedrigeren Nukleationswahrscheinlich-
keit [238] sowohl der Materialtransport zum Nukleationskeim, als auch dessen Erreichen einer
kritischen (stabilen) Größe auf vorwiegend laterale Komponenten reduziert [239,240].
Des Weiteren muss der steigende Grenzflächeneinfluss berücksichtigt werden. So muss der

wachsenden Kristallit in Dünnschichten nicht nur eine Grenzfläche gegen seine amorphe Ma-
trix bilden, wie es im Volumensystem der Fall ist, sondern häufig auch eine Grenzfläche zu
den umgebenden Materialien ausbilden. Dies und häufig auftretende Schichtspannung können
zu einer signifikanten Änderung der Energiebilanz des Nukleationsprozesses führen [241].
Da die Kristallisation eines Materials jedoch nicht alleine von der Temperatur sondern

auch von der Dauer der Temperaturbehandlung abhängt [242], ist die für die Abscheidung
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einer dickeren Schicht benötigte Zeit als weitere Ursache zu nennen. Speziell mit Blick auf
die zeitaufwendige ALD darf dieser Aspekt nicht vernachlässigt werden.
Wie bereits beschrieben steigt die Kristallisationstemperatur jedoch auch mit steigendem

HfO2-Anteil im ZrO2 deutlich an und kann ausgehend vom reinen HfO2 durch die Dotierung
mit Si oder Al sogar noch weiter erhöht werden. Eine Ausnahme bildet dabei die Dotierung
mit Yttrium. In Übereinstimmung mit der Literatur konnte hier im Bereich des Messfehlers
kein Einfluss auf die Kristallisationstemperatur festgestellt werden [133,138].
Betrachtet man in diesem Zusammenhang erneut die Ionenradii (Tab. 3.1) so lässt sich Fol-

gendes feststellen. Der Ionenradius des Yttriumions ist dem des Hafniumions sehr ähnlich.
Folglich bleibt das Kristallgitter weitestgehend unverzerrt (siehe auch Abschnitt 3.2.4). Dies
ist für die kleinen Silizium- und Aluminiumionen, aber auch für deutlich größere Ionen wie
beispielsweise Lanthan [133,166] nicht der Fall. Es ist davon auszugehen das Verspannungen
im resultierenden Kristallgitter Einfluss auf Nukleation und Kristallwachstum sowie auf die
dafür notwendige Festkörperdiffusion nehmen und damit die Erhöhung der Kristallisation-
stemperatur in diesen Systemen verantworten.
Im Bezug auf deren Phasenstabilität ist anhand der HT-XRD aber auch bereits eine Ge-

meinsamkeit der vier Systeme zu erkennen. So ist bei ausreichender Dotierung die Destabili-
sierung der monoklinen Phase und das damit verbundene Auftreten der höher symmetrischen
Hochtemperaturphasen des HfO2 zu beobachten. Die zugrundeliegende Phasentransformati-
on und deren Auswirkungen auf die elektrischen Eigenschaften werden im folgenden Ab-
schnitt 3.2.4 genauer untersucht.

3.2.4 Phasenstabilität in Abhängigkeit von der Schichtdicke und der Dotierung

In HfO2- und ZrO2-basierten Systemen wird neben der im vorangegangenen Abschnitt 3.2.3
behandelten Kristallisationstemperatur auch die Kristallstruktur selbst entscheidend von Zu-
sammensetzung und Schichtdicke beeinflusst. Wie in Abschnitt 3.1.1 beschrieben, liegt bei
Raumtemperatur sowohl im HfO2, als auch im ZrO2 die monokline Phase vor. Dünne Schich-
ten des ZrO2 bilden hierbei einen Ausnahme. Durch die nur geringe Korngröße und dem damit
verbundenen hohen Einfluss der Oberflächenenergie auf die Volumenstabilität der Phase, ist
die Ausprägung einer tetragonalen Phase bereits bei Raumtemperatur zu beobachten.
Wie sich bereits anhand von Abb. 3.1 für das HfO2-ZrO2 Mischoxid vorhersagen ließ, ist

folglich auch experimentell ein gradueller Übergang von einer tetragonalen Phase im reinen
ZrO2 hin zu einer monoklinen Phase im HfO2 zu beobachten (Abb. 3.11 (rechts), 3.12 und
3.17). Ausgehend vom monoklinen HfO2 und einer Schichtdicke um die 10 nm, ist allerdings
einen hohe Durchmischung des HfO2 mit ZrO2 von Nöten um die vollständige Stabilisierung
einer höher symmetrischen, tetragonalen Phase zu erreichen. Mit anderen Worten, Zirconi-
um ist ein schlechter Stabilisator der Hochtemperaturphasen im HfO2 und wird daher auch
nicht als Dotand sondern im Kontext der gesamten Stöchiometrievariation des Mischoxids
behandelt.
Dem entgegen ist für die Stabilisierung der Hochtemperaturphasen im HfO2 durch Dotie-

rung mit Silizium, Aluminium oder Yttrium bereits ein Bereich zwischen 2 und 10 mol%
von Interesse. Wie Abb. 3.17 weiter zeigt, ist dieser Bereich bereits ausreichend um in Dünn-
schichten des Si:HfO2, Al:HfO2 und Y:HfO2 monoklinen Phasenanteile weitestgehend zu un-
terdrücken und einen Stabilisierung der Hochtemperaturphasen zu erreichen. Die vermutlich
zugrundeliegenden Stabilisierungsmechanismen wurden in Abschnitt 3.1.2 bereits aufgegrif-
fen.
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Abbildung 3.17: Strukturanalyse mittels GI-XRD an Si-, Al- und Y-dotierten HfO2 sowie HfO2-ZrO2
Dünnschichten. Die von LOWTHER et al. [22] und JAFFE et al. [28] berechneten Kristallstrukturen,
tetragonal - P42nmc, kubisch - Fm3m und monoklin - P2 1/c, wurden als Pulverdiffraktogramme
berechnet und sind als Vergleich angeführt. Die Reflexe des kubischen TiN sind der Strukturanalyse
von CHRISTENSEN et al. [243] entnommen.

So sind trotz ihrer unterschiedlichen Ionenradii und Valenz alle drei Dotanden in der Lage
die monokline Phase zu Destabilisieren und Phasen höherer Symmetrie energetisch zu be-
günstigen. Unterschiede zeigen sich jedoch sowohl in der durch die unterschiedliche Größe
der Ionen hervorgerufenen Dilatation des Kristallgitters, als auch in den für diese Arbeit
zentralen und in Kapitel 4 behandelten dielektrischen Kristalleigenschaften.

Wie in Abb. 3.17 anhand des (101)t- bzw (111)c-Reflexes der Hochtemperaturphasen ge-
zeigt, hat der Einbau, der im Verhältnis zum Hafniumion kleinen Aluminium- und Siliziu-
mionen, eine Stauchung des Kristallgitters zur Folge. Entsprechend kommt es zu einer Ver-
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schiebung der Reflexe zu größeren Winkeln bzw. kleiner werdenden Netzebenenabständen.
Für das dem Hafnium- ähnliche Zirconiumion ist dies folgerichtig nicht zu beobachten.
Für die Dotierung mit dem geringfügig größeren Yttriumion bleibt eine signifikante Reflex-

verschiebung jedoch ebenfalls aus. Dies ist zunächst Widererwarten, reproduziert aber die für
ZrO2 gewonnenen Ergebnisse von LI et al. [179] und zeigt deren Übertragbarkeit auf HfO2.
Der Grund für die einerseits starke Kompression des Gitters im Falle unterdimensionierter
Dotanden und der andererseits damit aber nicht vergleichbaren Dilatation des Gitters bei
Einbringung überdimensionierter Dotanden, wird in dem diesbezüglich asymmetrischen, in-
teratomaren Potential vermutet. In diesem speziellen Versuch kommt hinzu, dass im Vergleich
zum Siliziumion die Größendifferenz des Yttriumions zum Hafniumion um den Faktor vier
geringer ausfällt (vgl. Tab. 3.1). Im Rahmen der Winkelauflösung bei der hier zum Einsatz
kommenden GI-XRD wäre damit ein eindeutiger Nachweis ohnehin schwierig.

Abbildung 3.18: Flächenabhängige Verteilung der Leckstromdichte für eine Schichtdickenvariati-
on des ZrO2 (links), einer Stöchiometrievariation des HfO2-ZrO2 Systems (Mitte) sowie für reines
HfO2 und mit 5 mol% Si dotiertes HfO2 (rechts). Die verschiedenen Symbole repäsentieren die für
die Bestimmung der Leckstromdichte genutzten Kondensatorflächen. Im Falles des Si:HfO2 ist eine
flächenunabhängie und enge Verteilung der Leckstromdichte gegeben, so dass sich die Symbole der
Kondesatorflächen grafisch überlagern.

Elektrische Auswirkungen der Phasenstabilität

Der Destabilisierung der monoklinen Phase und der damit verbundenen Stabilisierung höher
symmetrischer Phasen im HfO2 kommt in dieser Arbeit zentrale Bedeutung zu. Diesbezüglich
angestrengte, weiterführende Phasenanalysen werden daher in Kapitel 4 noch einmal im Kon-
text der nicht linearen dielektrischen Eigenschaften dieser Materialien detailliert behandelt.
Dort erfolgt auch einen weitere Differenzierung bzw. Unterscheidung der bei hoher Dotierung
erreichbaren Phasen (tetragonal oder kubisch).
Nichtsdestotrotz war und ist, wie in Abschnitt 3.1 bereits angedeutet, die Phasenstabili-

tät im HfO2 und ZrO2 auch in der gegenwärtigen primär auf die hoch-e Eigenschaften der
Materialsysteme ausgerichteten Forschung von großem Interesse. Wie von ZHAO et al. [244]
und BÖSCKE et al. [171] in diesem Zusammenhang gezeigt werden konnte, sollte beim Ein-
satz eines kristallinen HfO2-Dielektrikums die monokline Phasentransformation nicht nur
aufgrund der höheren Permittivität der Hochtemperaturphasen, sondern auch aufgrund ihres
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defektinduzierenden Charakters verhindert werden. Für die erweiterte Funktion der in dieser
Arbeit untersuchten Materialsysteme, d.h. deren ferroelektrische Eigenschaften, ist es aber
entscheidend sich in der unmittelbaren Umgebung dieser mit großem mechanischen Stress
verbundenen Transformation zu bewegen.
Das Auftreten dieser in der Literatur als „Mikrorisse” bezeichneten Defekten kann über

die Flächenstatistik des Leckstromniveaus beobachtet werden (Abb. 3.18). Im Gegensatz zu
den eher als intrinsisch zu bezeichnenden Effekte von Oberflächenrauigkeit und Korngrenzen
sind diese Defekte auf makroskopischer Skala verteilt und beeinflussen somit den Leckstrom
größerer Kondensatorflächen mit höherer Wahrscheinlichkeit als den kleinerer. Dies hat zur
Folge, dass, wie Abb. 3.18 zeigt, erst eine Dotierung mit bspw. Silizium eine flächenunab-
hängige und enge Verteilung des Leckstromniveaus des HfO2liefert. Die Dotierung verhindert
dabei die monokline Phasentransformation und damit das „Aufreißen” der Schicht als Folge
mechanischer Stressrelaxation.
Auch im HfO2-ZrO2 System ist, wie Abb. 3.18 weiter zeigt, mit sinkendem ZrO2-Gehalt

eine tetragonal-monokline Phasentransformation und eine damit verbundenen Degradation
der Flächenstatistik des Leckstroms zu beobachten. Erst ab einer Beimischung von 60 mol%
ZrO2 ist die tetragonale Phase stabil und eine enge Verteilung des Leckstroms wird möglich.

Abbildung 3.19: GI-XRD an 7 und 9 nm dicken Hf0,5Zr0,5O2-Schichten (links). Leckstromdichte
und Permittivität 7 und 9 nm dicker Schichten des HfO2-ZrO2 Mischsystems in Abhängigkeit des
ZrO2-Gehalts in HfO2(rechts).

Im Rahmen dieser Untersuchungen ist es jedoch interessant zu erwähnen, dass mit steigen-
der Schichtdicken auch für das ZrO2 ein makroskopisch verteilter Defekt festgestellt werden
konnte (Abb. 3.18). Die in Abschnitt 3.1.1 bereits beschriebene und anhand des GI-XRD Ver-
gleichs 7 und 9 nm dicker Hf0,5Zr0,5O2-Schichten experimentell nachweisbare Schichtdicken-
abhängigkeit der monoklinen Phasentransformation kann als Ursache jedoch ausgeschlossen
werden (Abb. 3.19, links). Wie Abb. 3.11 (links) bereits gezeigt hat, bleibt das ZrO2 bis zu
der höchsten in diesem Zusammenhang untersuchten Schichtdicke tetragonal stabilisiert.
Die Vermutung liegt daher nahe, dass dieser Defekt, da nicht der monokline Phasentransfor-

mation geschuldet, der in Abschnitt 3.2.3 thematisierten frühzeitigen Kristallisation während
der ALD zuzuschreiben ist. Die flächenabhängige Degradation des Leckstroms ist, für die
nach der ALD bereits kristalline 9 nm Probe, bereits so stark ausgeprägt, dass sogar nur
knapp 50% der flächenmäßig kleinsten Kondensatoren das unter der 7 nm Probe zu erwar-
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tende Leckstromniveau zeigen. Alle größeren Kondensatorflächen zeigen einen bereits stark
degradierten Leckstrom und ergänzen damit den im CET-Leckstrom-Diagramm in Abb. 3.8
dargestellten Leckstrommedian dieser Schicht um dessen Streuung.
Der in Abschnitt 3.2.3 thematisierte intrinsische Beitrag der Oberflächenrauigkeit bzw.

Korngrenzen bei einer Kristallisation während der Abscheidung muss auf Basis dieser Daten
in Frage gestellt werden. In Anbetracht der Größe selbst der Kleinsten hier untersuchten
Kondensatorfläche, wäre im Bezug auf die Rauigkeit und Korngröße eine flächenunabhängi-
ge Verschlechterung des Leckstrom zu erwarten gewesen. Die deutliche Flächenabhängigkeit
kann daher nur bedeuten, dass entweder eine weitere statistische Komponente wie beispiels-
weise das Zusammenspiel zwischen der Rauigkeit der TiN-Elektroden und der ZrO2-Schicht
lokal über die elektrische Relevanz des Defekts entscheidet oder ein weiterer mechanischer
Defekt Auftritt.
Im Laufe dieser Arbeit zeigten sich anhand zahlreicher SEM27-Aufnahmen (hier nicht ge-

zeigt) vermehrt Hinweise darauf, dass dieser Defekt vermutlich auf die starke Verdichtung des
Materials während des langen Kristallisationsvorgangs in der ALD-Anlage und der Elektro-
denprozessierung zurückzuführen ist. Die sich verdichtenden Körner öffnen Zwischenräume
in der ansonsten geschlossenen Schicht, die dann später über die obere TiN-Elektrode zu, im
schlimmsten Fall, direkten Kurzschlüssen aufgefüllt werden. Diese Interpretation der Beob-
achtungen sei hier aber zunächst ohne weiteren Beweis als spekulativ zu verstehen.
Zusammenfassend bedeutet dies für die Anwendung polykristalliner HfO2- oder ZrO2- ba-

sierter Schichten, dass neben Verunreinigungen und Defekte sowie deren Agglomeration an
Korngrenzen, weitere Materialaspekte die isolierenden Eigenschaften der Schichten maßgeb-
lich beeinflussen. So müssen unter Anderem der Zeitpunkt der Kristallisation und die damit
verbundene Dauer der thermischen Behandlung, aber auch die monokline Phasenstabilität
mit in Betracht gezogen werden.
Das aufgrund seiner niedrigen Kristallisationstemperatur speziell für Anwendungen im BE-

oL28 attraktive HfO2-ZrO2 System erfährt demzufolge die stärkste Einschränkung. So liegt für
dieses System im hier relevanten Schichtdickenbereich die Kristallisationstemperatur bereits
im Bereich der ALD-Prozessführung (Abb. 3.11, links) und eine monokline Phasentransfor-
mation kann erst ab einer Beimischung von ca. 60 mol% ZrO2 verhindert werden (Abb. 3.11,
rechts). Damit ist das System wie in Abb. 3.19 dargestellt sowohl im HfO2- als auch im ZrO2-
lastigen Bereich des Phasendiagramms im Bezug auf seine isolierenden Eigenschaften stark
eingeschränkt. Mit steigender Schichtdicke schränkt sich der stabile Bereich des Systems, d. h.
ein Bereich für den amorph abgeschieden werden kann und keine Phasentransformation auf-
tritt, immer weiter ein, so dass ein Einsatz dieses Materials nur in einem Schichtdickenbereich
kleiner 8 nm sinnvoll erscheint.
Der Verzicht auf dickere Schichten bei uneingeschränkter Funktionalität dünnerer Schichten

stellt aus dem Blickwinkel der klassischen Skalierung zunächst kein Problem für das Material-
system dar. Dies bedeutet aber auch, dass das Erreichen einer anwendungsseitig geforderten
Betriebspannung bzw. eines bestimmten Leckstromniveaus nicht länger uneingeschränkt über
die Schichtdicken eingestellt werden kann. Auch die Skalierung des FeFET-Gatestacks für den
27engl. scanning electron microscopy. Bei der Rasterelektronenmikroskopie wird ein Elektronenstrahl über

die Probe geführt und dessen Wechselwirkung mit der Oberfläche detektiert. Im hier genutzten Mikrosko-
pieverfahren wurden die dabei aus der Probenoberfläche gelösten Sekundärelektronen detektiert (deutsch
ebenfalls SEM abgekürzt).

28engl. back end of line. Bündelbegriff zahlreicher Prozessschritte die nach der Bauelementfertigung im FEoL
(engl. front end of line, CMOS-Fertigung) die Verdrahtung und Metallisierung des integrierten Schaltkreises
bei vergleichsweise niedrigem thermischen Budget gewährleisten.

67



3 Hafnium- und Zirconiumdioxid

nach Glg. 2.36 die Schichtdicke des Ferroelektrikums eine entscheidende Größe ist, erfährt
damit erhebliche Einschränkungen.
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4 Ferroelektrizität in Hafniumdioxid-basierten
Dünnschichten

Dieses zentrale Kapitel beschäftigt sich mit einer detaillierten strukturellen und elektrischen
Analyse eines als ferroelektrisch identifizierten Phasenübergangs in Si-dotierten HfO2 (Ab-
schnitt 4.1) und erbringt den Nachweis eines vergleichbaren Phänomens im HfO2-ZrO2 Mi-
schoxid (Abschnitt 4.2). Darüber hinausgehende wird in Abschnitt 4.3 durch Einbringen
weiterer Dotanden die intrinsische, an die kristalline Phasenabfolge geknüpfte Natur der Fer-
roelektrizität im HfO2 weiter untermauert und damit deren Allgemeingültigkeit demonstriert.
Ein über die in Kapitel 5 thematisierten Speicheransätze hinausgehendes Anwendungspoten-
tial dieser neuen Klasse HfO2 -basierter Ferroelektrika wird abschließend in Abschnitt 4.4
diskutiert.

4.1 Ferroelektrizität im tetravalent dotierten Si:HfO2-System

Ferroelektrizität als Eigenschaft kristalliner Festkörper ist, wie in Abschnitt 2.1.1 bereits
erläutert, auf die Einschränkung gewisser Symmetrieelemente in der Kristallstruktur zurück-
zuführen. Die dafür notwendige, nicht-zentrosymmetrische Anordnung der Atome ist jedoch
in keiner der Kristallphasen des intensiv erforschten und in Abschnitt 3.1.1 beschriebenen
Polymorphismus (P21/c → P42/nmc → Fm̄3m) des HfO2 oder ZrO2 vorzufinden. So ist es
nicht verwunderlich, dass bis vor wenigen Jahren der möglichen Existenz einer ferroelektri-
schen Phase in diesen binären Oxiden keine Beachtung geschenkt wurde.
Dies änderte sich jedoch grundlegend mit den im Jahre 2011 von BÖSCKE et al. [18] pu-

blizierten Beobachtungen an gering dotierten Si:HfO2-Dünnschichten. Basierend auf elektri-
schen, elektromechanischen sowie strukturellen Messungen konnte hier erstmalig der Nach-
weis einer ferroelektrischen Phase in Si:HfO2 erbracht werden. Es konnte gezeigt werden,
dass ausgehend vom paraelektrischen HfO2 mit steigender Si-Dotierung zunächst eine ferro-
elektrische Phase und anschließend eine (im Sinne von Abschnitt 2.1.2) phänomenologisch
antiferroelektrische Phase durchlaufen wird. Die in Abb. 4.1 dargestellten P-E-Messungen
an Si:HfO2-Dünnschichten veranschaulichen diesen FE-AFE-Phasenübergang und bestätigen
damit die in [18] gemachten Beobachtungen. Ein derartiger, zusammensetzungsabhängiger
FE-AFE-Phasenübergang ist auch in einigen perowskitbasierten Ferroelektrika zu beobach-
ten. Abb. 4.1 zeigt diese anhand einer Ti:Sn Variation einer PLZST-Keramik (Reproduk-
tion aus [46]). Im PLZST System ist dieses Verhalten auf einen Phasenübergang von einer
rhomboedrischen FE-Phase in einen tetragonale AFE-Phase zurückzuführen. Die AFE-Phase
beschreibt dabei einen Zustand, der durch Anlegen eines äußeren Feldes wieder in die FE-
Phase überführt werden kann. Wie im Verlauf von Kapitel 4 gezeigt werden wird, kann
dieses System sowohl bezüglich struktureller, elektrischer und elektromechanischer, als auch
bezüglich temperaturabhängiger Eigenschaften als Referenzsystem für die hier untersuchten
HfO2-basierten Dünnschichten angeführt werden.
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Abbildung 4.1: Verlauf der P-E-Hysterese des Si:HfO2 (oben) und des PLZST (unten, reproduziert
aus [46]) in Abhängikeit von der Siliziumdotierung bzw. des Zr:Ti:Sn Mischungsverhältnisses.

Der folgende Abschnitt 4.1.1 reproduziert zunächst die von BÖSCKE et al. [18] gewon-
nenen elektrischen Ergebnisse anhand neuer, unabhängig prozessierter Si:HfO2 Dünnschich-
ten und ergänzt diese mit weiteren elektrischen Messungen. Unter anderem kann dabei ein
von der verwendeten Präkursorchemie unabhängiges Auftreten der ferroelektrischen Phase
demonstriert werde. Des Weiteren wird in Abschnitt 4.1.2 die im Rahmen dieser Arbeit er-
arbeitete Strukturanalyse des Si:HfO2 aus [18] rekapituliert und erweitert. Der Einfluss der
thermischen Nachbehandlung auf den ferroelektrischen Phasenübergang sowie dessen Tem-
peraturabhängigkeit sind anschließend Gegenstand von Abschnitt 4.1.3. Im darauf folgenden
Abschnitt 4.1.4 wird die Funktion der abdeckenden Metallelektrode bei der Stabilisierung
der ferroelektrischen Phase im Si:HfO2-System näher betrachtet. Abschließend befasst sich
Abschnitt 4.1.5 mit zwei wichtigen Begleiterscheinungen der Ferroelektrizität die bei der elek-
trischen Charakterisierung und Bewertung der in dieser Arbeit vorgestellten Materialsysteme
dringend Beachtung finden müssen.

4.1.1 Elektrischer und elektromechanischer Nachweis

Der Nachweis „klassischer” Ferroelektrizität, oder in anderen Worten, der Nachweis einer
strukturellen, aus intrinsischen atomaren Dipolen resultierenden spontanen Polarisation,
kann nicht alleine anhand der für Ferroelektrika typischen P-E-Hysterese erbracht werden.
Parasitäre Effekte, wie beispielsweise die in dünnen Schichten nicht mehr zu vernachlässi-
genden Leckströme, können auch in paraelektrischen Schichten ein zumindest phänomeno-
logisch der ferroelektrischen P-E-Hysterese sehr ähnliches Verhalten artikulieren. So warnt
SCOTT [245] in seinem vielzitierten Aufsatz mit dem treffenden Titel „Ferroelectrics go ba-
nanas” ausdrücklich davor, nachweislich paraelektrische Materialien, wie in diesem speziellen
Fall die Schale einer Banane, aufgrund kompromittierter P-E-Hysteresen vorschnell als po-
tentielle Ferroelektrika zu deklarieren.
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Um ein neues, bisher nicht als ferroelektrisch erkanntes Material zu etablieren, ist es da-
her notwendig diese Behauptung mit einer soliden Datenbasis zu untermauern. Dazu ist ein
breites Spektrum ergänzender, die zahlreichen charakteristischen Eigenschaften ferroelektri-
scher Materialien berücksichtigender Messungen zwingend erforderlich. Hierzu zählen zum
einen elektrische und elektromechanische Messungen, aber auch strukturelle Untersuchungen
des kristallinen Ursprungs der Ferroelektrizität. Ein zentraler, in Abschnitt 4.1.3 behandel-
ter Aspekt ist daher auch der Nachweis der Ferroelektrizität in kristallinen nicht aber in
amorphen Si:HfO2-Dünnschichten.
Um einen Einfluss der von SCOTT [245] beschriebenen Messartefakte auf die P-E-Hysterese

der hier untersuchten Proben auszuschließen, ist es hilfreich, den bei der Umladung des Kon-
densators tatsächlich geflossenen Strom noch vor dessen zeitlicher Integration zu analysieren.
Zu diesem Zweck zeigt Abb. 4.2 die resultierende Stromantwort einer an HfO2- und Si:HfO2-
Dünnschichten angelegten Sägezahnspannung. Die zeitliche Integration dieses Signals liefert
letztendlich die in der P-E-Hysterese über der Spannung oder dem elektrischen Feld aufge-
tragene Oberflächenladung des Materials.

Abbildung 4.2: Stromantwort HfO2- (oben) und Si:HfO2-basierter (Mitte, u. unten) Kondensatoren
auf eine angelegte Sägezahnspannung sowie die zeitliche Integration dieser Be- und Entladeströme zu
P-E-Hysteresen.

Betrachtet man zunächst die Stromantwort des HfO2-basierten Kondensators, so ist das von
einem linearen Dielektrikum zu erwartende Verhalten festzustellen. Dabei folgt der konstante
Be- und Entladestrom den monoton ansteigenden und abfallenden Spannungsrampen.
Ein in der Größenordnung der Umladeströme liegender und damit signifikanter Beitrag pa-

rasitärer Leckströme wäre hier bereits ersichtlich. Ein derartiger, die Messung verfälschender
Leckstrombeitrag hätte einen in der steigenden Spannungsflanke exponentiell ansteigenden
Ladestrom und einen in der fallenden Flanke um den selben Betrag verminderten Entlade-
strom zur Folge. Die Integration eines solchen Messsignals würde in der von SCOTT [245] be-
schriebenen „zigarrenförmigen” P-E-Hysterese resultieren. Dies ist weder für das reine HfO2-
noch für die Si:HfO2-Dünnschichten zu beobachten.
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Nichtsdestotrotz zeigt die Stromantwort der Si:HfO2-basierten Kondensatoren erhebliche
Abweichungen vom linearen Verhalten eines Paraelektrikums. So ist aufgrund der bei ge-
ringer Siliziumdotierung auftretenden ferroelektrischen Phase dem Be- und Entladevorgang
des Kondensators ein dem Schalten der ferroelektrischen Dipole geschuldeter Strom überla-
gert. Die zeitliche Integration dieser Überlagerung ergibt letztendlich die aus Plin und PFE
zusammengesetzte Hysterese (vgl. Abb. 2.2).
Wie Abb. 4.2 weiter zeigt, ist mit steigendem Siliziumgehalt sowohl in der aufsteigenden,

als auch in der absteigenden Spannungsrampe ein zweiter Schaltvorgang zu beobachten. Dies
resultiert in einer Einschnürung der P-E-Hysterese und letztendlich in einem Verlust der
remanenten Polarisation. Folglich ist eine spontane Polarisation in diesen höher dotierten
Si:HfO2-Schichten nicht mehr stabil, kann aber nach wie vor durch das Anlegen eines äußeren
elektrischen Feldes induziert werden.

Abbildung 4.3: P-E-Hysteresen in Abhängigkeit von der maximal durchlaufenen Spannungsampli-
tude (oben) und Kleinsignal-C-E-Messung (unten) eines mit 3,7 bzw. 5,2 mol% Si dotierten 10 nm
Si:HfO2Kondensators.

Betrachtet man erneut die in den Stromantworten enthaltenen Schaltvorgänge (Abb. 4.2),
so fällt auf, dass keine instantane Polarisationsumkehr der ferroelektrischen Domänen statt-
findet, sondern vielmehr eine Verteilung des Schaltstroms über einen im Bereich der Koerzi-
tivfeldstärken liegenden Spannungsbereich vorliegt. Wie in Abschnitt 2.1.1 bereits erwähnt,
resultiert diese Verteilung aus der für polykristalline Ferroelektrika typischen Abweichung
von der idealisierten, rechteckförmigen P-E-Hysterese (Pr/Ps < 1). Als Folge dessen kön-
nen bei einer nicht ausreichend hohen Anregungsspannung auch ungesättigte P-E-Hysteresen
durchlaufen werden. Diese innerhalb der gesättigten P-E-Hysterese liegenden Subschleifen
weisen eine niedrigere remanente Polarisation auf und zeigen eine leichte Abnahme des Koer-
zitivfeldes. Wie Abb. 4.3 zeigt, weisen auch die bei verschiedenen maximalen Spannungen
durchlaufenen P-E-Hysteresen der Si:HfO2-Dünnschichten dieses Merkmal polykristalliner
Ferroelektrika auf.
Ein weiterer wichtiger Indikator für die ferroelektrische Natur der hier untersuchten

Si:HfO2-Schichten ist das in Abb. 4.3 dargestellte hysteretische Verhalten der Kleinsignal-
C-E-Messung. Es ist deutlich zu erkennen, dass im näheren Umfeld der Koerzitivfeldstär-
ken die Kapazität signifikant erhöht ist und sich damit eine Korrelation zu den ebenfalls in
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Abb. 4.3 gezeigten P-E-Hysteresen herstellen lässt. Dabei gilt es jedoch zu beachten, dass die-
se Charakteristik zwar qualitativ der ersten Ableitung der P-V-Hysterese nach der Spannung
entspricht, aber nicht als solche interpretiert werden darf. Der Zusammenhang d

dUP = C

ist nur bei einer der Polarisationsmessung sehr ähnlichen quasi-statischen Kapazitätsspan-
nungsmessung gegeben, da das bei dieser Methodik aus einer Spannungsrampe resultierende
Messsignal den tatsächlichen Schaltvorgang beinhaltet.
Die hier verwendete Kleinsignalamplitude von 50 mV reicht hingegen nicht aus, die Koerzi-

tivfeldstärke der ferroelektrischen Schicht bipolar zu erreichen und kann damit kein signifikan-
tes Umklappen der ferroelektrischen Domänen induzieren. Hinter dem offensichtlich dennoch
vorhandenen Einfluss des Polarisationszustands auf die Kleinsignal-Kapazität von Ferroelek-
trika wird demnach ein weitaus komplexerer Mechanismus vermutet. Man geht davon aus,
dass bewegliche Domänenwände dem Anregungssignal folgen und so einen zusätzlichen Bei-
trag zur gemessenen Kapazität liefern [246,247]. Speziell im Bereich der Koerzitivfeldstärken
ist dieser Beitrag maximiert, da hier aufgrund der sich auslöschenden Gesamtpolarisation die
höchste Dichte gegenläufig polarisierter Domänenwände vorliegt.
Neben dem bereits beschriebenen parasitären Einfluss statischer Leckströme, muss des

Weiteren eine Verfälschung der gemessenen P-E-Hysteresen durch das dynamische Be- und
Entladen im Material bereits vorhandener Haftstellen in Erwägung gezogen werden. Eine
Nachbildung der gesamten P-E-Hysterese einzig und allein durch den Einfluss dieser Haft-
stellen ist in einer idealisierten Modellvorstellung auf Basis der bisher gezeigten Ergebnisse
nicht grundsätzlich auszuschließen.
Grundvoraussetzung für eine derartige, durch Haftstellen vermittelte, künstliche P-E-

Hysterese wäre zunächst ein durch die Siliziumdotierung eingebrachtes, also nicht im reinen
HfO2 vorhandenes Defektniveau. Um den nicht-linearen Charakter der in Abb. 4.2 gezeigten
Stromantwort der ferroelektrischen Schicht dann entsprechend nachbilden zu können, müsste
dieses hochgradig dominante Defektniveau sowohl energetisch innerhalb der Bandlücke, als
auch räumlich innerhalb der Schicht des Si:HfO2 scharf lokalisiert sein. Unter Berücksich-
tigung der Bandverbiegung im Kondensator ist damit zumindest die erhöhte Wirksamkeit
einer derartigen Haftstelle bei einer charakteristischen Spannung gewährleistet und eine ent-
sprechende Modulation des Be- und Entladestroms denkbar.
Es ist jedoch ebenfalls anzunehmen, dass ein solcher, vorwiegend auf der Injektion von

Ladungsträgern in einen Isolator beruhender Effekt ein stark zeitabhängiges Verhalten zei-
gen müsste. Folglich wäre auch eine signifikante Frequenzabhängigkeit der P-E-Hysterese zu
erwarten. Den stärksten experimentellen Kontrast bezüglich dieser Fragestellung liefert die
in Abb. 4.4 gezeigte Gegenüberstellung der bei einer Frequenz von 2 kHz gemessenen P-E-
Hysterese und der ebenfalls in Abb. 4.4 (links) illustrierten quasi-statischen Vorgehensweise.
Es wird deutlich, dass in beiden Fällen die gleiche remanente Polarisation erreicht wird und
folglich nur ein saturierender und damit vom Zeit-Spannungs-Verlauf unabhängiger Strom-
beitrag in die Messung und damit in die P-E-Hysterese einfließt.
Im Falle eines Ferroelektrikums ist dieses saturierende Verhalten auf die begrenzte Anzahl

schaltbarer Dipole und eine damit maximal erreichbare Polarisation zurückzuführen. Die mit
fallender Frequenz kleiner werdende Koerzitivfeldstärke ist wiederum auf das Zeit-Spannungs-
Verhalten der Polarisationsumkehr, d.h. auf die Nukleations- und Wachstumskinetik der fer-
roelektrischen Domänen zurückzuführen [246,248,249].
Die nur minimale Relaxation der quasi-statischen P-E-Hysterese lässt zudem vermuten,

dass trotz der geringen Schichtdicke der hier untersuchten Dünnschichten keine paraelek-
trischen und damit depolarisierend wirkenden Zwischenschichten vorliegen. Das Ausbleiben
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derartiger, parasitärer Zwischenschichten ist Grundvoraussetzung für die Langzeitstabilität
des Polarisationszustands einer ferroelektrischen Schicht und ist folglich für die in Kapitel 5
beschriebenen Speicheranwendungen von entscheidender Bedeutung.

Abbildung 4.4: (links) Gegenüberstellung einer quasi-statischen und einer hochfrequenten Pola-
risationsmessung eines Si:HfO2-basierten Kondensators. (rechts) Elektromechanische Auslenkung in
Abhängigkeit von der durchlaufenen P-E-Hysterese einer ferroelektrischen und einer antiferroelektri-
schen Si:HfO2-Dünnschicht; DBLI-Messung aus [250] entliehen; Referenzsystem PLZST reproduziert
aus [46].

Im Modell einer künstlichen, haftstellenbasierten P-E-Hysterese müsste dem saturierenden
Verhalten in der hochfrequenten und quasi-statischen P-E-Hysterese ebenfalls Rechnung ge-
tragen werden und eine limitierte Ladungsträgerinjektion in das beschriebene Defektniveau
als weitere Bedingung hinzugefügt werden. Hier wäre eine Abschirmung des äußeren Feldes
durch bereits induzierte Ladungsträger bzw. eine begrenzte Anzahl besetzbarer Haftstellen
denkbar.
Wenngleich die Einschnürung der Hysterese, wie sie für höhere Siliziumdotierung zu be-

obachten ist, den Komplexitätsgrad und spekulativen Charakter dieses haftstellenbasierten
Modells noch weiter erhöht und das Hinzukommen eines weiteren Defektniveaus mit ähnli-
chen Eigenschaften voraussetzt, ist anhand der bisher gezeigten elektrischen Ergebnisse noch
keine abschließende Entkräftung dieser Argumentation möglich. Selbst die bereits gezeigte
Kapazität-Spannungs-Charakteristik ließe sich durch den störenden Einfluss der Hafstellenbe-
und -entladeströme auf das Messsignal erklären.
Erst die Hinzunahme elektromechanischer Messtechnik offenbart letztendlich ein Verhal-

ten der Si:HfO2 Dünnschichten, das auf Basis einer defektunterstützten Modellvorstellung
nicht mehr erklärbar ist. Abb. 4.4 (rechts) zeigt dazu die mittels DBLI1 detektierte mechani-
sche Auslenkung einer ferroelektrischen und einer antiferrolektrischen Si:HfO2-Dünnschicht
in Abhängigkeit von der Spannung.

1engl. double-beam laser interferometer. Mit dieser auf der MICHELSON-Interferometrie basierenden Metho-
dik kann die Auslenkung einer piezoelektrischen Dünnschicht bestimmt werden. Über die Doppelstrahltech-
nik, d.h. der Detektion der Auslenkung an Probenvorder und -rückseite kann die störende Substratkrüm-
mung aus der Messung eliminiert werden. Eine detaillierte Beschreibung der hier verwendeten Apparatur
ist in [251] gegeben.
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Eine hysteretische, der anregenden Spannung folgende mechanische Auslenkung der Schich-
ten ist deutlich zu erkennen. Die in der ferroelektrischen Probe aufgrund der Remanenz bi-
polare und in der antiferroelektrischen Probe unipolar auftretende Auslenkung ist zu den
jeweiligen Koerzitivfeldstärken korreliert. Im Falle der ferroelektrischen Probe wird diese
Kennlinie auch als „Schmetterlingshysterese” bezeichnete und ist eine charakteristische Ei-
genschaft der Ferroelektrika [252]. Verdeutlicht wird dies noch einmal durch den ebenfalls
in Abb. 4.4 (rechts) dargestellten Vergleich der elektromechanischen Auslenkung einer fer-
roelektrischen und einer antiferroelektrischen PLZST-Keramik [46]. Wenngleich das alleinige
Auftreten piezoelektrischer Aktivität zunächst nur notwendige und nicht hinreichende Bedin-
gung für den Nachweis ferroelektrischer Eigenschaften ist, so kann doch unter Berücksich-
tigung des hier gezeigten hysteretischen Verlaufs ein eindeutiger Nachweis schaltbarer und
ortsfester elektrischer Dipole erbracht werden.
Alle bisher gezeigten Ergebnisse zur Ausprägung der Ferroelektrizität in Si:HfO2 basie-

ren auf mittels metallorganischen Präkursoren und Ozon erzeugten ALD-Schichten. Um eine
signifikante Einflussnahme der Präkursorchemie, des Oxidationsmittels oder des Kohlenstoff-
verunreinigungsgrads auf die beobachteten Effekte auszuschließen, wurden weitere Si:HfO2-
Dünnschichten mittels HfCl4, SiCl4 und Wasser erzeugt. Eine weitere Motivation für die-
se Versuchsreihe war die Überführung des Materialsystems auf eine in der Massenfertigung
von hoch-e/Metallgate Transistoren produktionsrelevante ALD-Anlage (PULSAR 3000®) und
Präkursorchemie (Metallhalogenide / Wasser).
Für eine vergleichende elektrische Charakterisierung dieser mittels chlorbasierter Präkur-

soren erzeugten Schichten wurde eine 8 nm dicke Zusammensetzungsserie des Si:HfO2 Sys-
tems auf TiN abgeschieden. Eine abdeckende TiN-Elektrode wurde anschließend mittels eines
CVD-Vertikalofenprozesses bei 450 °C aufgebracht. Um eine vollständige Kristallisation zu
gewährleisten wurde nach der Elektrodenabscheidung eine zusätzliche Temperung bei 800 °C
für 20 s in Stickstoff durchgeführt.
Abb. 4.5 (links) zeigt die P-E-Charakteristik der so entstandenen MIM-Kondensatoren.

Für einen hohen Si-Gehalt von 7,1 mol% im HfO2 ist eine antiferroelektrische Charakteristik
der P-E-Hysterese zu beobachten. Mit sinkender Dotierung beginnt sich die Einschnürung
der P-E-Hysterese zu öffnen bis sich bei 3,5 mol% SiO2 eine gesättigte, ferroelektrische P-E-
Hysterese ausbildet.
Auch die in Abb. 4.3 (rechts) dargestellten C-E-Messungen an diesen Proben zeigen den

zu den P-E-Hysteresen korrelierbaren Übergang von zwei zu einem Kapazitätsmaximum pro
Spannungsdurchlauf und reproduzieren den in Abschnitt 4.1.3 für Si:HfO2 gezeigte ferroelek-
trischen Phasenübergang. Ein signifikanter Einfluss der Präkursorchemie und dem damit ver-
bundenen Verunreinigungsgrad lässt sich damit ausschließen. Dies unterstützt die Vermutung,
dass es sich bei der Ferroelektrizität in diesem System um eine intrinsische, strukturbedingte
Eigenschaft handelt.
Auf Basis dieser Ergebnisse steht folglich ein alternativer ALD-Prozess für die Erzeugung

ferroelektrischer Si:HfO2-Dünnschichten zur Verfügung. Speziell bei der Integration dünner,
HfO2-basierter Gatedielektrika im Logik-Bereich spielt der Metallhalogenid/Wasser Prozess
eine entscheidende Rolle. Neben etwaigen strategischen und kostengetriebenen Argumenten
sind mögliche wissenschaftliche Gründe für die vorrangige Verwendung dieses ALD-Prozesses
in der industriellen Fertigung allerdings nicht erkennbar.
In der Literatur gibt es Hinweise darauf, dass die Verwendung des weniger „aggressiv” oxi-

dierenden Wassers anstatt Ozon im Falle des HfCl4 das nachträgliche Wachstum der Grenz-
flächenschicht zwischen HfO2 und Siliziumkanal verhindert und so eine bessere Skalierbarkeit
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Abbildung 4.5: P-E- (links) und C-E-Hysteresen (rechts) einer mittels Metallholgeniden und Wasser
erzeugten Zusammensetzungsserie des Si:HfO2; CVD-TiN/8 nm Si:HfO2/CVD-TiN, 800 °C/20 s/N2.

ermöglicht [253]. Der direkte Vergleich zwischen dem HfCl4/H2O und TEMAH/O3 Prozess
zeigte bezüglich dieser Problematik aber sogar Vorteile bei letzterer Kombination [254].
Unumstritten ist hingegen die mit der Verwendung der Metallhalogenide anstatt metallor-

ganischer Präkursoren einhergehende Abnahme der Kohlenstoffverunreinigung sowie Zunah-
me der Halogenverunreinigung in den erzeugten Schichten [203,254,255]. Kohlenstoffverunrei-
nigungen werden in der Regel eine elektrische Aktivität zugeschrieben [217], während im Falle
von Chlor-Verunreinigungen nur geringe Auswirkungen auf die elektrischen Eigenschaften der
Schichten beobachtet wurden [223].
Im Rahmen dieser Arbeit konnten nicht genug vergleichbare Daten gesammelt werden, um

eine umfassende Analyse der möglichen Vor- und Nachteile der Wahl der Präkursorchemie zu
evaluieren. Fest steht jedoch, dass die Wahl der ALD-Präkursorchemie für die ferroelektrische
Phasenstabilität und damit für den zentralen Untersuchungsgegenstand dieser Arbeit eine
untergeordnete Rolle spielt.

4.1.2 Strukturelle Untersuchungen zum Ursprung der Ferroelektrizität

Die im vorangegangenen Abschnitt 4.1.1 gezeigten elektrischen Ergebnisse Si:HfO2-basierter
Kondensatoren stehen im starken Widerspruch zu der erwarteten und in Abschnitt 3.1.1
beschriebenen zentrosymmetrischen Phasenabfolge des HfO2 und ZrO2. Erweitert man je-
doch die Betrachtung des Polymorphismus des HfO2 und ZrO2 um deren orthorhombische
Hochdruckmodifikationen und damit speziell um die Pbc21 Raumgruppe, so ist das Auftreten
elektrischer Indizien einer nicht-zentrosymmetrischen und damit potentiell ferroelektrischen
Phase in diesen Übergangsmetalloxiden auch strukturell nachvollziehbar.
Tatsächlich konnten bereits im Jahre 1988 MARSHALL et al. [256] und davon unabhängig

MUDDLE und HANNINK [257] die Stabilität einer orthorhombischen Phase in Mg-dotierten
ZrO2 auch bei Raumtemperatur und Normaldruck nachweisen. Im darauf folgenden Jahr
konnte von KISI et al. [23] deren nicht-zentrosymmetrische Pbc21 Modifikation mittels Neu-
tronenbeugung nachgewiesen werden. Wesentlich später durchgeführte Ab initio Berechnun-
gen von LOWTHER et al. [22] zur relativen Phasenstabilität in HfO2 und ZrO2 zeigten
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schließlich, dass eine Stabilisierung dieser Phase im HfO2 sogar energetisch günstiger und
damit wahrscheinlicher als im engverwandten ZrO2 ist.
Dies lässt vermuten, dass es sich bei dem von BÖSCKE et al. [18] erstmalig erbrachte Nach-

weis einer spontanen Polarisation in Si:HfO2-Dünnschichten um die noch fehlende elektrische
Charakterisierung einer bereits vor 20 Jahren strukturell und mechanisch charakterisierten
Phase handelt.
Wenngleich damit sowohl die aus der Literatur erhältlichen Strukturdaten, als auch die

elektrischen Daten die Existenz einer nicht-zentrosymmetrischen Phase in HfO2 und ZrO2
befürworten, so gestaltet sich deren direkter und eindeutiger Nachweis im hier relevanten
Schichtdickenbereich äußerst schwierig. Auch mit Blick auf die weiteren, in dieser Arbeit
erstmalig vorgestellten FE-HfO2-Systeme wird daher im Folgenden zunächst die grundlegen-
de Problematik und die daraus resultierende Vorgehensweise bei der Strukturanalyse näher
erläutert. Darauf aufbauend zeigt die anschließende GI-XRD Strukturanalyse des Si:HfO2
zwar klare Indikatoren der orthorhombischen Phase, jedoch bezüglich dieser Fragestellung
auch die Grenzen der Methodik deutlich auf.

Komplexität der Phasenanalyse in Hafniumdioxid-Dünnschichten

Die bereits materialunabhängig auftretenden Schwierigkeiten bei einer exakten Strukturana-
lyse dünner, polykristalliner Schichten sind hauptsächlich auf die mit fallender Schichtdicke
stark zunehmende Halbwertsbreite der Röntgenreflexe sowie deren niedrige Intensität zurück-
zuführen. Wie Abb. 4.6 am Beispiel berechneter2 Röntgendiffraktogramme für die bekannten
Phasen des HfO2 zeigt, kommt im hier vorliegenden Fall eine starke Überlagerung der Rönt-
genreflexe der individuellen Phasen erschwerend hinzu. So ist es kaum möglich, die einzelnen
Raumgruppen anhand charakteristischer Beugungserscheinungen zu identifizieren, ohne da-
bei die ebenfalls mögliche Überlagerung zweier weiterer Raumgruppen außer Acht zu lassen.
Im Folgenden ist daher in Anlehnung an Abb. 4.6 zusammengefasst, welche Einschränkungen
es zu beachten gilt, welche Erkenntnisse trotz allem gewonnen werden können und welche
Winkelbereiche für einen indirekten Strukturnachweis herangezogen werden sollten:

• Identifikation der orthorhombischen Pnma Modifikation - Eine eindeutige Ab-
grenzung dieser orthorhombischen Raumgruppe gegenüber den restlichen Phasen des
HfO2 ist wie Abb. 4.6 zeigt anhand ihrer intensitätsstärksten Röntgenreflexe zwischen
30° und 40° 2j möglich. In keinem der in dieser Arbeit untersuchten Materialsysteme
konnte diese Phase beobachtet werden.

• der monokline P21/c Phasenanteil - Der Ausschluss der orthorhombischen Pnma
Modifikation ermöglicht es, im Winkelbereich zwischen 25° und 35° eine klare Abgren-
zung der monoklinen Raumgruppe gegenüber der tetragonalen, kubischen und den ver-
bleibenden orthorhombischen Raumgruppen vorzunehmen. Wenngleich eine Unterschei-
dung dieser abgegrenzten Phasen untereinander in diesem Winkelbereich nicht möglich
ist, so lässt sich unabhängig davon ein monokliner Phasenanteil berechnen. Dabei er-
folgt eine Wichtung der intensitätsstarken (111)m und (-111)m Reflexe der monoklinen
Phase gegenüber dem dazwischen liegenden, intensitätsstärksten Reflex der höher sym-
metrischen Phasen [258]. Ohne eine genaue Differenzierung vornehmen zu müssen, ist

2die Berechnung der Diffraktogramme erfolgte mittels der kostenfreien Strukturlösungssoftware POWDER-
CELL (Bundesanstalt für Materialforschung und -prüfung )
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Abbildung 4.6: GI-XRD Übersicht der bekannten Phasen des HfO2; die Diffraktogramme wurden un-
ter Berücksichtigung der in dünnen Schichten stark verbreiterten Reflexe berechnet; als Basis dienten
die Literaturreferenzen 1 [22], 2 [28], 3 [29] und 4 [243]. Die für die Phasenbestimmung herangezogenen
Winkelbereiche sind durch Pfeile gekennzeichnet. Die potentiell ferroelektrische Raumgruppe Pbc21
ist blau markiert.

dies entweder der (111)c/o Reflex der kubischen bzw. orthorhombischen Phasen oder
der (101)t Reflex der tetragonalen Modifikation.

• Unterscheidung zwischen kubischer Fm3̄m und tetragonaler P42/nmc Pha-
se - Ein Blick in die Literatur zeigt (vgl. Tab. 3.1), dass die Unterscheidung dieser
beiden Hochtemperaturphasen in HfO2-Dünnschichten mit erheblichen Schwierigkeiten
verbunden ist. So wird meist ohne weiteren strukturellen Beweis eine der beiden Phasen
angegeben oder die stabilisierte Hochtemperaturphase als kubisch/tetragonal bezeich-
net. Mit Blick auf die dielektrischen Eigenschaften ist, wie in Abschnitt 3.1.3 bereits
gezeigt, eine Unterscheidung dieser beiden Modifikationen jedoch von entscheidender
Bedeutung. Prinzipiell fällt eine Unterscheidung der Phasen umso leichter, je höher das
c/a Verhältnis der tetragonalen Phase ausfällt. Sind, wie in Abb. 4.6 für c/a =1,03
illustriert, die beiden Kristallachsen deutlich voneinander zu unterscheiden, so erhält
man durch die daraus folgende Symmetrieerniedrigung eine deutliche Aufspaltung der
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4.1 Ferroelektrizität im tetravalent dotierten Si:HfO2-System

ansonsten mit der kubischen Phase überlagerten Reflexe. Diese Phase wird als t‘ be-
zeichnet. Wie ebenfalls in Abb. 4.6 aufgeführt, werden experimentell jedoch auch häufig
deutlich niedrigere c/a Verhältnisse oder sogar pseudokubische (c/a=1) Modifikationen
der tetragonalen Phase in stabilisierten ZrO2 und HfO2 nachgewiesen [29, 161, 259]. In
dieser dann als t“ bezeichneten Phase bleibt die trotz allem tetragonale Symmetrie nur
in Form einer Verschiebung der Sauerstoffatome, nicht aber der Metallatome entlang
der c-Achse erhalten. Die niedrige Streuintensität des Sauerstoffuntergitters hat zur
Folge, dass die noch verbleibende tetragonale Verzerrung dieser Phase nur anhand des
intensitätsschwachen (012)t Reflexes bei 42° 2j detektiert werden kann. Wie Abb. 4.6
weiter zeigt, kommt erschwerend hinzu, dass dieser für die Identifizierung der tetrago-
nalen Phase dringend benötigte Reflex bei Verwendung einer TiN-basierten Elektrode
zusätzlich von deren intensitätsstärksten Beugungserscheinung überlagert wird.

• Nachweis der nicht-zentrosymmetrischen, orthorhombischen Pbc21 Modifi-
kation - Bereits einführend muss erwähnt werden, dass eine eindeutige Identifikation
der orthorhombischen Pbc21 Modifikation mittels Röntgendiffraktometrie nicht möglich
ist. Dies liegt daran, dass, wie auch Abb. 4.6 zeigt, selbst unter idealen Bedingungen
eine Abgrenzung des Beugungsbildes der Pbc21 von der ebenfalls orthorhombischen
und engverwandten Pbca nicht möglich ist. Vereinfacht betrachtet, resultiert die Pb-
ca Raumgruppe aus einer Spiegelung und Verdopplung der Elementarzelle der Pbc21
Phase. Die daraus resultierende Symmetrie wird später in Verbindung mit der Struk-
tur der antiferroelektrischen Phase diskutiert. Jedoch auch die Abgrenzung der Pbc21
Raumgruppe zu einem Gemisch aus monokliner P21/c und tetragonaler P42/nmc (c/a
> 1) Phase ist mit erheblichen Schwierigkeiten verbunden, da mit geringfügigen Ab-
weichungen (abhängig von den exakten Gitterkonstanten) jeder intensitätsstarke Reflex
der Pbc21 Phase durch einen Reflex dieser beiden Phasen überlagert werden kann. Er-
schwerend kommt hinzu, dass die Pbc21 Phase selbst nicht in reiner Form sondern ge-
gebenenfalls ebenfalls als Teil eines Phasengemisch vorliegen kann. Die in [18,260–263]
zur Identifikation der nicht-zentrosymmetrischen und damit potentiell ferroelektrischen
Pbc21 Phase verwendeten Winkelbereiche sind in Abb. 4.6 markiert. Eine Abgrenzung
der orthorhombischen Pbc21 zu einer monoklinen P21/c, einer kubischen Fm3̄m so-
wie einer tetragonalen P42/nmc Phase mit kleinem c/a-Verhältnis ist damit möglich.
Zieht man jedoch ein sehr hohes c/a Verhältnis aufgrund von Stress oder Dotierung
(Abschnitt 3.1.2) in Betracht, so ist die Aussagekraft dieser Signaturen deutlich einge-
schränkt. Hier muss die Argumentation, wie im Folgenden gezeigt, deutlich erweitert
werden. Dazu werden unter anderem alle übrigen nicht in dieser verzerrten tetrago-
nalen Struktur enthaltenen Reflexe der Pbc21 Phase benötigt. Die Abgrenzung dieser
verbleibenden Reflexe gegenüber der monoklinen Phase kann wiederum nur über einen
Intensitätsvergleich erbracht werden.

Struktur der ferroelektrischen Phase: Experimenteller Befund

Anknüpfend an die in Abb. 3.17 gezeigten Strukturuntersuchungen zur Phasenstabilisie-
rung in HfO2 mittels geeigneter Dotanden, wurden höher aufgelöste GI-XRD Messungen
an Si:HfO2-Dünnschichten durchgeführt. Dabei wurden neben ferroelektrischen, gering do-
tierten Proben, auch höher dotierte Proben aus dem sich antiferroelektrisch verhaltenden
Dotierbereich näher untersucht. Um ein im Rahmen der technischen Möglichkeiten maxima-
les Signal-Rausch-Verhältnis der Diffraktogramme zu erhalten, wurde der gebeugte Strahl für
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jede Probe über mehrere Tage integriert. Das Ergebnis einer Vielzahl derartiger Messungen
lässt sich mit großer Übereinstimmung anhand der exemplarisch herausgegriffenen Messun-
gen in Abb. 4.7 zusammenfassen. Neben den experimentell ermittelten Diffraktogrammen
einer mit 4 und einer mit 6 mol% Silizium dotierten HfO2-Dünnschicht zeigt Abb. 4.7 dabei
auch weitere, die im Folgenden angeführte Argumentation unterstützende Berechnungen.

Abbildung 4.7: GI-XRD an mit 4 und 6 mol% Silizium dotierten HfO2-Dünnschichten (10 nm). Dem
gegenübergestellt sind modellierte Diffraktogramme einer rein orthorhombischen Pbc21 Phase sowie
eines Phasengemisches aus tetragonaler P42/nmc und monokliner P21/c Phase. Allen Diffraktogram-
men überlagert sind die kubischen Reflexe einer TiN-Elektrode. Die Berechnung der Diffraktogramme
sowie der Referenzprofile erfolgte auf Basis der in Abb. 4.6 eingeführten Strukturdaten.

Betrachtet man zunächst das Beugungsbild der hoch-dotierten Si:HfO2-Dünnschicht in
Abb. 4.7, so lässt sich eine hohe Übereinstimmung mit den für eine tetragonale P42/nmc
Phase zu erwartenden Reflexen feststellen. Alle nicht zu dieser tetragonalen Raumgruppe ge-
hörenden Reflexe können dem überlagerten Diffraktogramm der TiN-Elektrode zugeschrieben
werden. Wie der Vergleich mit Abb. 4.6 zeigt, ist das c/a Verhältnis der hier vorliegenden
tetragonalen Phase jedoch eher gering und lässt sich daher nur schwer ermitteln bzw. er-
schwert, wie bereits beschrieben, die Abgrenzung zur kubischen Phase. Nichtsdestotrotz liegt
hier die aus der Literaturzusammenfassung in Tab. 3.1 bereits zu erwartende und in Abb. 3.17
angedeutete Stabilisierung einer der Hochtemperaturphasen des ansonsten monoklinen HfO2
vor.
Ein gänzlich anderes Bild zeigt sich hingegen bei geringerer Siliziumdotierung. Es ist deut-

lich zu erkennen, dass das hier auftretende Beugungsbild weder einer rein tetragonalen noch
einer rein monoklinen Phase zugeordnet werden kann. Es stellt sich also die Frage, ob sich die-
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ses Phänomen durch ein polykristallines Gemisch dieser typischerweise beobachteten Phasen
erklären lässt oder tatsächlich die im HfO2 bisher nur theoretisch behandelte Pbc21 Mo-
difikation vorliegt. Um einzuschätzen, ob diese Frage mit Hilfe der GI-XRD überhaupt zu
beantworten ist, ist es hilfreich die in beiden Fällen zu erwartenden Diffraktogramme für den
hier relevanten Schichtdickenbereich zu modellieren. Das heißt zum Einen die Berechnung des
Beugungsbildes der orthorhombischen Pbc21 Phase und zum Anderen die Berechnung eines
Gemisches mit variablen tetragonalen P42/nmc bzw. monoklinen P21/c Phasenanteilen.
Eine Gegenüberstellung der simulierten mit den experimentell ermittelten Diffraktogram-

men ist ebenfalls in Abb. 4.7 gegeben. Es wird deutlich, dass beide Ansätze eine hohe Über-
einstimmung mit dem gemessenen Beugungsbild gering-dotierter Si:HfO2-Dünnschichten er-
zielen. Die intensitätsstarken und in [18, 260–262] beschriebenen Charakteristika der Pbc21
können demnach auch von einem Phasengemisch gleichwertig nachgebildet werden. Entschei-
dend für diese Mimikry ist jedoch eine hohe Tetragonalität der P42/nmc Phase, d.h. ein
c/a-Verhältnis (> 1,03) im Bereich der t‘-Phase. Nur so können die in einer t“-Phase ansons-
ten überlagerten Reflexe klar separiert und die niedrigere Symmetrie der orthorhombischen
Phase entsprechend nachgebildet werden.
Folglich ist im Kontext aller möglichen Modifikationen des HfO2 eine eindeutige und di-

rekte Identifikation der orthorhombischen Pbc21 Phase anhand intensitätsstarker und klar
separierter Reflexe nicht möglich. Dies bedeutet aber auch, dass anhand dieser Reflexe die
Existenz einer nicht-zentrosymmetrischen Phase in gering-dotierten Si:HfO2-Dünnschichten
ebensowenig widerlegt werden kann. Zieht man erneut den Vergleich der simulierten mit
den experimentell ermittelten Diffraktogrammen zu Rate, so lassen sich trotz allem einige
strukturelle Indizien ableiten, die zusammen mit den elektrischen Ergebnissen deutlich für
eine orthorhombische Pbc21 Modifikation und gegen ein Phasengemisch in diesen Schichten
sprechen:

1. Die bei 18° und 25° 2j auftretenden (010)o und (110)o bzw. (100)m und (011)m Refle-
xe charakterisieren die im Vergleich zu den Hochtemperaturphasen niedrige Symmetrie
der orthorhombischen Pbc21 bzw. monoklinen P21/c Phase. Diese Reflexe können damit
zwar nicht eindeutig einer der beiden Phase zugeordnet werden, implizieren aber durch
ihre im Rahmen des Signal-Rausch-Verhältnisses messbare Intensität das Vorhanden-
sein aller intensitätsstärkeren Reflexe dieser Phase. Die demzufolge im Winkelbereich
zwischen 28° und 32° 2j zu erwartenden, intensitätsstärksten (111)m und (-111)m Re-
flexe der monoklinen Phase können jedoch nicht detektiert werden. Stattdessen domi-
niert der bei 30° 2j lokalisierte, intensitätsstärkste (111)o Reflex der orthorhombischen
Phase diesen Winkelbereich. Vergleicht man dieses Verhalten mit der Simulation des
Phasengemisches wird deutlich, dass auch bei einem nur geringen Anteil der monoklinen
Phase, die (111)m bzw. (-111)m Reflexe deutlich von einem starken (111)o bzw. dann
(101)t Reflex zu separieren sein sollten. Wenngleich die Existenz eines Reflexes in der
Schulter des (111)0 Reflexes nicht ausgeschlossen werden kann, zeigt doch ein Vergleich
mit der höher dotierten Si:HfO2-Dünnschicht, dass der stark verbreiterte Fuß dieses
(111)o/(101)t Reflexes sich auch in Abwesenheit der nieder-symmetrischen Reflexe (18°
bis 25° 2j) deckungsgleich verhält. Spätestens für diese hohe Siliziumdotierung wäre ein
Rückgang eines gegebenenfalls vorhandenen, monoklinen Phasenanteils zu beobachten.
Unter der legitimen Annahme einer nur geringfügigen Textur der monoklinen Phase
(vgl. reines HfO2 in Abb. 3.17) lässt sich damit die Annahme eines Phasengemisches
weitestgehend ausschließen.
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2. Eine direkte Identifikation anhand charakteristischer Reflexe wäre prinzipiell möglich,
wird aber durch die geringe Intensität entscheidender Signaturen verhindert. So kön-
nen einige in den simulierten Diffraktogrammen indizierte Reflexe trotz logarithmierter
Darstellung im Rauschen des Signaluntergrunds nicht nachgewiesen werden. Nichtsde-
stotrotz können einige Tendenzen abgelesen werde. Betrachtet man die 221o und 310o
Reflexe zwischen 50° und 60° 2j, die Agglomeration intensitätsschwacher orthorhom-
bischer Reflexe zwischen 60° und 70° 2j sowie das Ausbleiben detektierbarer Reflexe
zwischen 85° und 90° 2j und vergleicht diese mit den simulierten Diffraktogrammen,
so wird deutlich, dass eine orthorhombische Pbc21 Phase diesen Bereich genauer ab-
bildet als eine Ergänzung der tetragonalen P42/nmc Phase durch monokline P21/c
Phasenanteile.

3. Ein weiterer wichtiger Indikator liegt erneut in der Tetragonalität der P42/nmc Pha-
se begründet. Wie bereits erwähnt, ist die Identifikation der orthorhombischen Pbc21
Phase erst dann massiv eingeschränkt, wenn ein hohes c/a Verhältnis der tetragonalen
Phase vorliegt. Betrachtet man aber das moderate c/a-Verhältnis (< 1,02) der hoch-
dotiertern Si:HfO2-Dünnschicht, so wäre für die Mimikry der orthorhombischen Phase
in gering-dotierten Schichten eine starke Zunahme des c/a-Verhältnisses mit fallendem
Siliziumgehalt vorauszusetzen. Dies steht jedoch in einem starken Widerspruch zu dem
in Abschnitt 3.1.2 thematisierten Stabilisierungsmechanismus der Siliziumdotierung.
Ein genau gegenteiliges Verhalten, d.h. ein Anstieg der Tetragonalität mit steigendem
Siliziumgehalt, wäre demzufolge zu erwarten [180]. Ein derartiger Anstieg konnte auch
bereits für Si:HfO2 [250] und sogar mehrfach für tetravalente Dotanden im engver-
wandten ZrO2 [125, 180, 264] nachgewiesen werden. Folgt man diesem experimentellen
Befund wäre ein Phasengemisch als mögliche Ursache der Beugungserscheinungen in
gering dotierten Si:HfO2-Dünnschichten erneut auszuschließen.

Struktur der antiferroelektrischen Phase und Nachweis der tetragonalen Stabilisierung
des Hafniumdioxids bei hoher Siliziumdotierung

Wie für die mit 6 mol% Silizium dotierte HfO2-Dünnschicht in Abb. 4.7 bereits beschrieben,
wird im Falle hoher Siliziumdotierung das Auftreten der tetragonalen P42/nmc Phase ver-
mutet. Das dann zugrundezulegende geringe c/a-Verhältnis erschwert jedoch eine eindeutige
Unterscheidung von der kubischen Fm̄3m Phase erheblich. In Anbetracht des AFE-Verhaltens
höher dotierter Si:HfO2-Dünnschichten, ist aber gerade hier die genaue Kenntnis der zugrun-
deliegenden Phase von großem Interesse.
Ein eindeutiger Phasennachweis gelingt anhand des in Abb. 4.8 dargestellten Röntgen-

diffraktogramms einer hoch-dotierten und ohne weitere Metallisierung direkt auf Silizium
abgeschiedenen Si:HfO2-Dünnschicht. Das damit gänzlich von Reflexen des kubischen TiN
befreite Diffraktogramm, ermöglicht es den intensitätsschwachen, für die tetragonale Verzer-
rung des Sauerstoffuntergitters charakteristischen (102)t Reflex bei 43° 2j zu identifizieren.
Dieser Reflex tritt in der kubischen Phase nicht auf und ermöglicht daher selbst dann eine
Identifikation der tetragonalen Phase, wenn das Metallionengitter bereits in kubischer Mo-
difikation vorliegt. Im hier vorliegenden Fall sind die Kristallachsen der tetragonalen Phase
jedoch noch geringfügig verschieden, so dass sich die Annahme einer tetragonale P42/nmc
Raumgruppe und die damit einhergehende Symmetrieerniedrigung gegenüber der kubischen
Phase, anhand der ebenfalls in Abb. 4.8 indizierten Reflexen, bestätigen lässt.
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Abbildung 4.8: GI-XRD einer mit 9 mol% Silizium dotierten 10 nm HfO2-Dünnschicht. Die Berech-
nung der Referenzprofile erfolgte auf Basis der in Abb. 4.6 eingeführten Strukturdaten.

Das AFE-Verhalten der hier untersuchten Si:HfO2-Dünnschicht ist damit an das Auftreten
der tetragonalen P42/nmc Phase geknüpft. Eine mögliche Erklärung für dieses Verhalten ist,
dass analog zu PLZST-basierten Systemen [46] eine feldinduzierter Phasenübergang von der
tetragonalen in die orthorhombische Phase stattfindet. Die auf diesen experimentellen Befund
folgende ab initio Modellierungen von REYES-LILLO et al. [265] zeigen, dass ein derartiger
Phasenübergang auch energetisch darstellbar ist. Die in [265] für das engeverwandte ZrO2
berechnete Energiedifferenz zwischen der tetragonalen und der orthorhombischen Phase liegt
bei ~ 1 meV/ pro Elementarzelle. Wie vorläufige Ergebnisse von KERSCH [266] weiter zei-
gen, wäre eine derartige Transformation über die intermediären Raumgruppen Pbcm und Pbca
möglich. Wie bereits erwähnt und in Abb. 4.6 ersichtlich, ist die dann intermediär auftretende
Pbca Phase mittels GI-XRD nicht von der Pbc21 Modifikation zu unterscheiden, birgt jedoch
aufgrund ihrer durch Spiegelung der ferroelektrischen Pbc21 Raumgruppe verdoppelten Ele-
mentarzelle antiferroelektrisches Potential. Nichtsdestotrotz liegen die als antiferroelektrisch
identifizierten Dotierkonzentrationen nachweislich in der tetragonalen P42/nmc Phase vor,
so dass auch unter der Annahme einer feldinduzierte Ausrichtung der Pbca Elementarzelle
zur Pbc21 Phase nach wie vor die P42/nmc Raumgruppe den Ausgangspunkt einer derartige
Phasentransformation in Si:HfO2 bilden muss. Im Bezug auf die weiteren in dieser Arbeit
untersuchten Materialsysteme (Abschnitt 4.2, 4.3 und 4.3.2) und des beobachteten Konditio-
nierungsverhaltens der ferroelektrischen P-E-Hysterese (Abschnitt 4.1.5) wird diese Thematik
erneut aufgegriffen.

4.1.3 Temperaturabhängigkeit und der Einfluss der Temperung

Der Einfluss der thermischen Nachbehandlung auf die Stabilität der ferroelektrischen Phase
sowie die Temperaturabhängigkeit des zugrundeliegenden Phasenübergangs sind nicht nur für
ein grundlegendes Verständnis, sondern auch aus anwendungstechnischer Sicht von entschei-
dender Bedeutung. Letztendlich sind sie maßgebend für die Prozessierung der in Kapitel 5
beschriebenen Speicherbauelemente bzw. definieren deren thermischen Funktionsbereich.
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Einfluss der thermischen Prozessführung auf die Stabilität der ferroelektrischen Phase

Auch bereits ohne Berücksichtigung der ferroelektrischen Eigenschaften der hier untersuchten
Dünnschichten, ist das bei der Prozessierung zur Anwendung kommende thermische Budget
eine wichtige Optimierungsgröße (siehe bspw. Abschnitt 3.2.2 u. 3.2.3). Speziell die isolie-
renden Eigenschaften dielektrischer Dünnschichten werden maßgeblich von der thermischen
Prozessführung beeinflusst. Wenngleich in der Regel Diffusionsprozesse [172, 267] zwischen
Elektrodenmaterial und Dielektrikum sowie Korngrenzen [227–230] als Folge von Kristalli-
sationsprozessen zu einer Verschlechterung der isolierenden Eigenschaften führen, so ist eine
Minimierung des thermischen Budgets keine grundsätzliche Lösung und in vielen Fällen auch
gar nicht möglich. Neben einer die Permittivität erhöhenden Kristallisation, können gezielt
eingesetzten PDA3s oder PMA4s bei geeigneter Wahl der Atmosphäre bspw. das Aushei-
len von Defekten oder deren Passivierung begünstigen [268–270], das Ausgasen von aus der
Abscheidung stammenden Verunreinigungen erleichtern und damit eine Verdichtung des Ma-
terials bewirken [238,271].
Im hier vorliegenden Fall der Si:HfO2-Dünnschichten ist unter Berücksichtigung der FE-

Eigenschaften mindestens eine partielle Kristallisation zwingend erforderlich. Damit müssen
die in Abschnitt 3.2.3 beschriebenen Einschränkungen der isolierenden Eigenschaften bei
der Verwendung polykristalliner Dünnschichten toleriert werden. Abb. 4.9 zeigt in diesem
Zusammenhang den Einfluss eines nach der Elektrodenabscheidung erfolgenden Temperns
der Si:HfO2-Dünnschichten bei verschiedenen Temperaturen. Für die in den Bereich der FE-
Phase dotierten Schichten werden Struktur und Kristallisationsgrad dem Leckstromverhalten
und der Ausprägung der ferroelektrischen Phase gegenübergestellt.
Wie anhand der Röntgendiffraktogramme der mit 3,7 bzw. 5,4 mol% SiO2 dotierten

Si:HfO2-Dünnschicht zu erkennen ist, reicht Tempern bei 650 °C aus um die nach TiN-
Abscheidung bereits partiell kristalline bzw. amorphe Schicht vollständig zu kristallisieren.
Im Gegensatz dazu ist für die mit 6,5 mol% SiO2 dotierte Si:HfO2-Dünnschicht eine Kris-
tallisation erst für ein bei 800 °C durchgeführtes Tempern zu beobachten. Dies ist in Über-
einstimmung mit dem in Abschnitt 3.2.3 aufgezeigten Anstieg der Kristallisationstemperatur
mit steigendem Si-Gehalt.
Vergleicht man das ebenfalls in Abb. 4.9 dargestellte Leckstromverhalten der betreffenden

Schichten, so ist ein deutlicher Anstieg des Leckstroms mit dem Auftreten erster Kristallite
festzustellen. Die bereits nach TiN-Abscheidung partiell kristalline 3,7 mol%-Probe und die
auch nach Tempern bei 650 °C nach wie vor amorphe 6,5 mol% Probe befinden sich auf einem
erhöhten bzw. niedrigen Leckstromniveau und dies unabhängig davon ob eine thermische Be-
handlung bei 650 °C stattgefunden hat. Für die nach TiN-Abscheidung amorphe und nach
Temperung bei 650 °C kristalline 5,4 mol% -Probe ist dementsprechend ein Übergang zwi-
schen diesen beiden Leckstromniveaus zu beobachten. Diese Erhöhung des Leckstromniveaus
ist folglich mit dem Grad der Kristallinität korreliert und vermutlich auf die in polykristal-
linen Schichten mögliche Stromleitung durch Korngrenzen zurückzuführen. Auf Basis dieser
Daten lässt sich der Einfluss der Kristallinität auf das statische Leckstromverhalten der hier
vorliegenden Schichten mit etwa ein bis zwei Größenordnungen beziffern.
Ein weiterer Leckstromanstieg um mehre Größenordnungen ist für ein Tempern bei 800 °C

bzw. 1000 °C zu beobachten. Wie anhand der GIXRD-Untersuchungen deutlich zu erkennen
ist, handelt es sich hierbei jedoch nicht mehr um eine Zustandsänderung von amorph zu

3engl. post deposition anneal. Direkt nach Dünnfimabscheidung durchgeführte thermische Nachbehandlung.
4engl. post metallization anneal. Nach der Formierung einer abdeckenden Metallelektrode durchgeführte
thermische Nachbehandlung.
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Abbildung 4.9: Einfluss der thermischen Nachbehandlung auf die strukturellen und elektrischen
Schichteigenschaften Si:HfO2-basierter MIM-Kondensatoren im Dotierbereich der FE-Phase. Eine
Charakterisierung mittels P-E, I-E und GIXRD (von oben nach unten) erfolgte an 10 nm dicken und
(von links nach rechts) mit 3,7; 5,4; und 6,5 mol% Si dotierten HfO2-Schichten (ALD-TiN, PMA).

kristallin. Folglich ist davon auszugehen, dass ein weiterer Mechanismus auch nach Erreichen
der Kristallisationstemperatur an der fortschreitenden Degradation des Leckstroms beteiligt
ist. Ein vergleichbares Verhalten von Si:HfO2-Dünnschichten konnte an TiN-basierten MIM-
Kondensatoren bereits beobachtet werden [172]. In einem PDA/PMA-Vergleich konnte dort
die direkte Beteiligung der TiN-Elektrode am Degradationsverhalten nachgewiesen werden.
Die beobachtete Degradation des Leckstroms wurde der nicht ausreichenden thermischen
Stabilität der Grenzfläche zwischen TiN und Si:HfO2 zugeschrieben. Als weitere mögliche
Ursache ist jedoch auch das weiter fortschreitende Kornwachstum zu nennen. Sowohl eine
Erhöhung der Anzahl durchgängiger Korngrenzen, als auch die weiter fortschreitenden Ver-
dichtung des Materials und die damit einhergehende Abnahme der Schichtdicke lassen ein
erhöhtes Leckstromniveau vermuten. Eine genauere Eingrenzung dieses Vorgangs konnte im
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Rahmen dieser Arbeit nicht durchgeführt werden, könnte aber bspw. anhand einer statistisch
relevanten Anzahl von TEM-Aufnahmen bzw. einer Analyse des Leckstrommechanismus (Be-
rücksichtigung der FE-Phase erforderlich, Abschnitt 4.1.5) näher charakterisiert werden.
Über die gezeigten Messungen hinausgehend ist abschließend zu erwähnen, dass eine Erhö-

hung des thermischen Budgets bei der Prozessierung der hier untersuchten Schichten immer
eine Verschlechterung des Leckstroms zur Folge hat. Eine Ausnahme bildet dabei lediglich die
Erhöhung der Prozesstemperatur bei der ALD (vgl. Abschnitt 3.2.2). Eine leckstromverbes-
sernde Wirkung der thermischen Nachbehandlung gemäß den oben genannten Wirkmecha-
nismen konnte zu keinem Zeitpunkt festgestellt werden. Dabei sollte jedoch erwähnt werden,
dass eine Variation der Temper-Atmosphären nicht getestet wurde und die Kristallisation
der Schichten i.d.R. nach TiN-Verkapselung, also als PMA und nicht als PDA durchgeführt
wurde.
Mit Blick auf die Zuverlässigkeit der in Kapitel 5 vorgestellten Speicherbauelemente be-

deutet dies, dass auf Basis dieser empirischen Erkenntnis die thermische Prozessführung die
minimal notwendige Kristallisationstemperatur nicht unnötig überschreiten sollte. Für die
meisten, i.d.R. nach der CMOS-Logik gefertigten Kondensatoranwendungen wird eine Mini-
mierung des thermischen Budgets ohnehin angestrebt, so dass die Kristallisationstemperatur
der hier verwendeten Schichten bereits die Temperaturobergrenze des thermischen Budgets
repräsentieren würde. Dem entgegen ist bei der „Gate-First5”-Integration, der in dieser Arbeit
prozessierten ferroelektrischen Transistoren ein kurzzeitiges Überschreiten von Temperaturen
im Bereich von 1000 °C nicht zu vermeiden. Folglich ist hier mit einer deutlichen Degradation
der isolierenden Eigenschaften zu rechnen.
Abb. 4.9 zeigt des Weiteren den Einfluss der thermischen Nachbehandlung auf die ferroelek-

trischen Eigenschaften der Si:HfO2-Dünnschichten. Eine Gegenüberstellung der strukturellen
Daten zeigt deutlich, dass eine ferroelektrische P-E-Hysterese nur für kristalline bzw. in ge-
ringerer Ausprägung für partiell kristalline Dünnschichten auftritt. Damit kann die zu erwar-
tende kausale Verknüpfung zwischen dem Auftreten der ferroelektrischen Charakteristiken
und der kristallinen Struktur des Materialsystems auch experimentell nachgewiesen werden.
Entsprechend ist für eine amorphe Probe paraelektrisches, d.h. ein lineares dielektrisches
Verhalten zu beobachten.
Wie Abb. 4.9 und die zusammenfassende Auftragung der maximal erreichbaren remanenten

Polarisation in Abb. 4.10 weiter zeigen, kann neben dem mit C gekennzeichneten Übergang
von amorph zu kristallin ein weiterer, die remanente Polarisation erhöhender Übergang mit
steigender Tempertemperatur beobachtet werden. Wie exemplarisch anhand der bereits teil-
weise antiferroelektrischen, mit 6,6 mol% Si dotierte HfO2-Probe gezeigt, ist mit steigender
Temperatur während des Temperns eine mit B gekennzeichnete Erhöhung des FE- gegenüber
dem AFE-Phasenanteils zu beobachten. Der mit der Erhöhung des thermischen Budgets
einhergehende Anstieg des Leckstromniveaus und dessen parasitäre Einflussnahme auf die
P-E-Charakteristik konnte durch eine Prüfung der Stromantwort als mögliche Ursache für
dieses Phänomen ausgeschlossen werden. Wie Abb. 4.10 zeigt, ist für eine Reduktion des
thermischen Budgets während der TiN-Elektrodenabscheidung zusätzlich eine mit A gekenn-
zeichnete Parallelverschiebung dieses charakteristischen Verlaufs zu niedrigeren Si-Gehältern
zu beobachten. Folgende Erklärungen sind für diese Beobachtungen denkbar:

5engl. Begriff der die konventionelle MOS-FET Fertigung beschreibt und eine Abgrenzung gegenüber der
moderneren Gate Last (engl.) Technologie ermöglicht. Gate First: Fertigung und Strukturierung des Gate-
Stapels vor der Implantation und Aktivierung (>1000 °C) der Source- und Draingebiete. Gate Last: Gate-
Stapel wird erst nach der Aktivierung der Source- und Draingebiete gefertigt.
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Abbildung 4.10: Auftragung der maximal erreichbaren remanenten Polarisation Pr über dem Si-
Gehalt. Gegenübergestellt ist eine Zusammensetzungserie des Si:HfO2 unter Verwendung einer abde-
ckenden ALD-TiN-Elektrode (Vertikalofen: thermisches Budget 450 °C x 8 h, Daten aus Abb. 4.9)
bzw. einer CVD-TiN-Elektrode (Einzelscheibenanlage: thermisches Budget: 450 °C x 7 min, Daten
aus Abschnitt 4.1.1) bei verschiedenen Tempertemperaturen (650 °C, 750 - 800 °C und 1000 °C). Die
daraus resultierende Verschiebung des Pr-Verlaufs entlang der Si-Gehalt-Achse ist mit A gekennzeich-
net. B zeigt eine Erhöhung von Pr aufgrund eines AFE-FE Übergangs, während C eine Erhöhung von
Pr aufgrund eines Übergangs von einer amorphen in eine kristalline Phase kennzeichnet.

Reduktion des thermischen Budgets der TiN-Abscheidung (Verschiebung A) Die Ab-
scheidung des CVD- bzw. ALD-TiN erfolgte im Rahmen dieser Arbeit mit Hilfe der Prä-
kursoren TiCl4 und NH3. Dabei wurde zum Einen eine Einzelscheibenanlage und zum An-
deren ein Multi-Scheiben-Vertikalofen eingesetzt. Die unterschiedliche Dimensionierung der
verwendeten Anlagen führt bereits bei einer ansonsten identischen Prozessierung zu einer
erheblichen Diskrepanz der Prozesszeiten. Wird im Extremfall der ohnehin zeitaufwendi-
gere ALD-Prozess in einem Multi-Scheiben-Vertikalofen durchgeführt, kommt es zu einer
erheblich höheren thermischen Belastung des Schichtstapels als im Fall des in Abb. 4.10 ge-
genübergestellte CVD-TiN Einzelscheibenprozesses (Einzelscheibenanlage: 450 °C x 7 min /
Multi-Scheiben-Ofen: 450 °C x 8 h).

Es ist davon auszugehen, dass die mit steigender Temperatur erhöhte Diffusionsgeschwin-
digkeit zu einer Segregation des Siliziums während der TiN-Prozessierung führt. Die resultie-
rende Siliziumdotierung der HfO2-Matrix ist damit nicht mehr mit dem wie abgeschiedenen
Zustand vergleichbar. Eine Variation des thermischen Budgets wäre damit einer Variation
der Dotierkonzentration gleichzusetzen und resultiert folglich in der zu beobachtenden Par-
allelverschiebung des Pr-Maximums.

Die Diskrepanz der maximal erreichbaren Pr-Werte ist vermutlich auf eine zu grobe Schritt-
weite der Si-Dotierung zurückzuführen, die es nicht erlaubt die optimale Silizumkonzentration
mit ausreichender Genauigkeit zu bestimmen. Aufgrund der fehlenden Winkelauflösung und
der hohen Oberflächensensitivität der in dieser Arbeit zu Verfügung stehenden XPS (sie-
he Abschnitt 3.2.1) sowie der TiN-Verkapselung der thermisch behandelten Proben wurde
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ein experimenteller Nachweis dieses Segregationsvorgangs nicht angestrebt. Diese Vermutung
bleibt daher spekulativ.

Erhöhung des ferroelektrischen Phasenanteils (Übergang B) Bezugnehmend auf die in
Abschnitt 3.1.1 beschriebene Oberflächenenergetik der Phasenstabilität, lässt sich ein Anstieg
der remanenten Polarisation einer bereits kristallinen Probe bei weiterer Erhöhung der Tem-
pertemperatur folgendermaßen begründen. Mit steigendem thermischen Budget (oberhalb
Tcryst.) kommt es zu einem verstärkten und kontinuierlich fortschreitenden lateralen Korn-
wachstum. Dies beeinflusst die Phasenstabilität der Si:HfO2-Dünnschichten und das System
bewegt sich mit steigender Korngröße in Richtung der monoklinen Phasengrenze. Dieser zu
der dotandenbasierten Phasenstabilisierung (Abschnitt 3.1.2) konkurrierende Mechanismus
wurde in der Literatur bereits beschrieben (Abschnitt 3.1.1) und erklärt den mehrfach be-
obachteten Trend einer erhöhten Stabilität der monoklinen Phase im HfO2 mit steigender
Tempertemperatur [166,272,273].
Im hier vorliegenden Fall findet dieser Kristallisationsprozess jedoch teilweise bzw. für ho-

he Siliziumkonzentrationen sogar vollständig unter einer TiN-Verkapselung statt. Gemäß den
Ausführungen in Abschnitt 4.1.4 kann auf diese Weise die monokline Phasentransformation
verhindert und die Ausbildung der FE-Phase begünstigt werden. Das heißt eine Erhöhung
der monoklinen Phasenstabilität begünstigt in diesem Fall nicht die Ausprägung eines größe-
ren monoklinen Phasenanteils, sondern resultiert in einer Erhöhung des FE-Phasenanteils zu
Lasten des AFE-Phasenanteils. Anders als im Falle der Parallelverschiebung bei Übergang A
resultiert daraus eine Erhöhung der remanenten Polarisation bei gleichbleibender Siliziumkon-
zentration. Die in Abb. 4.11 gezeigte Gegenüberstellung des monoklinen Phasenanteils und
der remanenten Polarisation in Abhängigkeit von der thermischen Nachbehandlung bestätigt
diese Vermutung. Trotz einer erhöhten Tempertemperatur kommt es zu keiner signifikan-
ten Erhöhung des gemäß Abschnitt 4.1.2 ermittelten monoklinen Phasenanteils, wohl aber
zu einer Erhöhung von Pr. Dieser Effekt der Tempertemperatur wird umso kleiner je mehr
monokliner, nicht mehr transformierbarer Phasenanteil bereits vorliegt. Dies ist für niedri-
ge, nicht ausreichend stabilisierte Si:HfO2-Dünnschichten der Fall. Wie in Abb. 4.9 für die
3,7 mol%-Probe zu sehen ist, kommt es bei diesen niedrigen Siliziumkonzentrationen bereits
zu einer ungekapselten Kristallisation während der TiN-Abscheidung und damit zu einer
zusätzlichen Erhöhung des monoklinen Phasenanteils.
Ergänzend zu den bereits beschriebenen Effekten, ist ein geringer werdender Anteil der

Konrgrenzen am Gesamtsystem eine weitere Folge des hier angenommenen Kornwachstums.
Dies begünstigt die unterbrechungsfreie Ausbildung der ferroelektrischen Domänenstruk-
tur [274] und ist folglich als weitere Ursache für den mit steigender Tempertemperatur be-
obachteten Anstieg von Pr zu nennen. Wie im gleichen Zusammenhang bei der Diskussion
der Leckstromcharakteristik bereits angemerkt, könnte eine vergleichende TEM-Analyse der
granularen Struktur der Dünnschichten weiteren Aufschluss liefern.

Zustandsänderung von amorph zu kristallin (Übergang C) Das Auftreten ferroelektri-
scher Eigenschaften in Festkörpern ist immer an deren kristalline Struktur geknüpft (Ab-
schnitt 2.1.1). Wie bereits erwähnt ist dieser in Abb. 4.10 mit C gekennzeichnete Zusammen-
hang anhand der elektrischen und strukturellen Daten der Si:HfO2-Dünnschichten eindeutig
nachweisbar (siehe auch Abb. 4.9). Eine graduelle Erhöhung des Grads der Kristallinität führt
demnach zu einer entsprechenden Erhöhung von Pr. Eine genaue Bestimmung des Kristalli-
nitätsgrad ist jedoch anhand von GI-XRD nur bedingt möglich. Das Vorhandensein erst bei
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höheren Temperaturen kristallisierender, amorpher Bereiche und einer daraus resultierenden
Tempertemperturabhängigkeit von Pr kann demnach für keine Probe vollständig ausgeschlos-
sen werden.

Abbildung 4.11: Gegenüberstellung des monoklinen Phasenanteils und der maximal erreichbaren
remanenten Polarisation Pr in Abhängigkeit von der Siliziumkonzentration und der thermischen Nach-
behandlung für Si:HfO2-Dünnschichten. Datensatz aus Abb. 4.10 und 4.9.

Temperaturabhängigkeit des ferroelektrischen Phasenübergangs

Die Temperaturabhängigkeit der ferroelektrischen Phase ist sowohl für die Klassifizierung des
hier vorliegenden Phasenübergangs als auch für die Funktionalität des fertigen Speicherbau-
elements von großer Bedeutung. Die uneingeschränkte Stabilität der ferroelektrischen Phase
in einem anwendungsseitig spezifizierten Temperaturbereich ist für die Zuverlässigkeit der
Speicherzellen essentiell.
Abb. 4.12 zeigt die Temperaturabhängigkeit der P-E-Hysterese einer bereits bei Raum-

temperatur im FE-AFE Übergangsbereich befindlichen Si:HfO2-Dünnschicht. Es ist deutlich
zu erkennen, dass mit steigender Temperatur die Stabilität der AFE-Phase weiter zunimmt
und der remanente Anteil der Polarisation abnimmt. Vergleicht man dieses Verhalten mit
dem des ebenfalls in Abb. 4.12 dargestellten und bereits in Abschnitt 4.1 als Referenzsys-
tem angeführten PLZST, so ist erneut eine hohe Übereinstimmung zu erkennen. In beiden
Systemen kann folglich ein FE-AFE-Phasenüberang thermisch induziert werden. Im Falle
der PLZST-basierten Kondensatoren wird dieses Verhalten der thermischen Phasenabfolge
von einer ferroelektrischen, rhomboedrischen in eine antiferroelektrische, tetragonale Kristall-
struktur zugeschrieben [275,276]. Bezugnehmend auf Abschnitt 4.1.2 ist im hier vorliegenden
Fall der Si:HfO2-Dünnschichten ein Übergang von der ferroelektrischen, orthorhombische
Phase in eine tetragonale, antiferroelektrische Struktur zu beobachten. Dies ist in Überein-
stimmung mit der, in den unabhängigen Arbeiten von KISI et al. [23] und MARSHALL et
al. [256] beschriebenen, Temperaturabhängigkeit des tetragonal-orthorhombischen Phasen-
übergangs. Interessanterweise konnten sowohl KISI, als auch MARSHALL den tetragonal-
orthorhombischen Phasenübergang im ZrO2 erst bei tiefen Temepraturen (< 170 K) indu-
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Abbildung 4.12: Temperaturabhängigkeit der P-E-Hysterese des Si:HfO2 (oben) und des PLZST
(unten, reproduziert aus [46]).

zieren und damit eindeutig nachweisen. Im Zusammenhang mit dem in Abschnitt 4.2 un-
tersuchten reinen ZrO2 und dem HfO2-ZrO2 Mischoxid wird diese Thematik daher erneut
aufgegriffen.
Betrachtet man jedoch zunächst den hier vorliegenden Fall Si:HfO2-basierter Dünnschich-

ten, so stellt man fest, dass die tetragonal-orthorhombische Phasenübergangstemperatur mit
Hilfe der Siliziumkonzentration über einen weiten Temperaturbereich frei eingestellt wer-
den kann. So zeigt Abb. 4.13 (links) ergänzend zu Abb. 4.12 den Extremfall einer niedrigen
bzw. hohen Siliziumdotierung. Für eine hohe Siliziumdotierung ist erst bei Temperaturen
des flüssigen Heliums ein FE-AFE Übergang zu beobachten, während bei niedrigen Silizum-
konzentrationen die FE-Phase stabil vorliegt und der FE-AFE-Phasenübergang oberhalb der
erreichbaren Messtemperatur von 473 K liegt. Abb. 4.13 (rechts) veranschaulicht diesen Trend
anhand einer Zusammenfassung der maximal erreichbaren, remanenten Polarisation in Ab-
hängigkeit von der Temperatur und der Siliziumdotierung.
Für eine Anwendung des ferroelektrischen Si:HfO2 in nichtflüchtigen Speicherbauelemen-

ten oder anderen ferroelektrischen Bauteilen ist diese über die Siliziumdotierung einstellbare
Phasenübergangstemperatur von entscheidender Bedeutung. Nur so kann sichergestellt wer-
de, dass in einem spezifizierten Temperaturbereich die FE-Phase und damit die remanente
Polarisation stabil vorliegt.
Die Temperaturabhängigkeit der Permittivität ferroelektrische Festkörper beinhaltet wich-

tige Informationen die bei der Analyse der Phasenabfolge des Gesamtsystems dringend be-
nötigt werden. So ist das erreichen der CURIE-Temperatur i.d.R. durch ein Maximum der
Permittivität gekennzeichnet [277], während die Ausdehnung und Frequenzabhängigkeit die-
ses Maximums wiederum wichtige Informationen über die Natur dieses Phasenübergangs
enthält [58,61].
Aufgrund der technisch limitierten Maximaltemperatur des Messaufbaus und den bei ho-

hen Temperaturen stark zunehmenden Leckströmen konnte im Falle des Si:HfO2 ein deratiges
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Abbildung 4.13: (links) Temperaturabhängigkeit der P-E-Hysterese einer mit 3,7 und einer mit
11,4 mol% Si dotierten und bei Raumtemperatur ferroelektrischen bzw. antiferroelektrischen Si:HfO2-
Dünnschicht. (rechts) Zusammenfassende Auftragung der Temperaturabhängigkeit der remanenten
Polarisation der in Abb. 4.12 und 4.13 (links) vermessenen Si:HfO2-Dünnschichten.

Maximum bisher nicht nachgewiesen werden. Wie Abb. 4.14 (links) diesbezüglich zeigt, ist
selbst für eine hohe Si-Dotierung, für die sich das System bereits bei Raumtemperatur tief im
AFE-Phasengebiet befindet, keine PE-Charakteristik bei hohen Temperaturen zu beobach-
ten. Folglich ist auch kein Permittivitätsmaximum im hier untersuchten Temperaturbereich
zu erwarten. Auch der im zugänglichen Temperaturbereich auflösbare FE-AFE Übergang re-
sultiert in keiner signifikanten Erhöhung der Permittivität, sondern äußert sich lediglich in
einer Änderung der Steigung der Permittivität.

Vergleicht man diesen Befund erneut mit den modifizierten PZT-Keramiken, so zeigt sich,
dass auch in diesen Systemen der FE-AFE-Phasenübergang eine nur geringe Signatur in der
Temperaturabhängigkeit der Permittivität aufweist [46,276,278,279]. Wie Abb. 4.14 (rechts)
anhand einer Reproduktion [279] der temperaturabhängigen Permittivität des PZST-Systems
verdeutlicht, ist analog zu den im Si:HfO2 gemachten Beobachtungen nur eine Änderung
der Steigung und kein Maximum der Permittivität zu beobachten. In beiden Systemen ist
dieser steilere Anstieg im FE-AFE-Übergangsbereich auf den Permittivitätswechsel von der
niederpermittiven FE- in die höherpermittive AFE-Phase zurückzuführen.

Wie Abb. 4.14 (rechts) weiter zeigt, ist erst der Übergang in die PE-Phase bei der CURIE-
Temperatur des PZST durch ein deutliches Maximum der Permittivität gekennzeichnet. Da
für die hier untersuchte hohe Siliziumdotierung im HfO2 weder ein Permittivitätsmaximum
noch dessen Ansatz beobachtet werden konnte, ist davon auszugehen, dass die CURIE-
Temperatur dieses Systems deutlich oberhalb von 500 K angesiedelt ist. Für eine niedriger
dotierte Si:HfO2-Dünnschicht, die sich bereits bei Raumtemperatur tief im FE-Phasengebiet
befindet, ist entsprechend mit einer weiteren Erhöhung der CURIE-Temperatur zu rechnen.

Des Weiteren sei an dieser Stelle angemerkt, dass sich auch der temperaturabhängige FE-R
Übergang in Relaxor-Ferroelektrika nur in einer geringfügige Anomalie bzw. in einem Stei-
gungswechsel in er(T) äußert. Eine signifikante Änderung der Permittivität zeigen Relaxor-
Ferroelektrika, wie in Abschnitt 2.1.2 bereits erwähnt, erst bei einem R-PE Übergang ( [60,61]
und Referenzen darin).
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Abbildung 4.14: (links) Temperaturabhängigkeit der Permittivität einer mit 10 mol% SiO2 dotierten
Si:HfO2-Dünnschicht. (rechts) Reproduktion der Temperaturabhängigkeit der Permittivität des PZST-
Systems aus [279]. Der blau gekennzeichnete Verlauf markiert den Permittivitätswechsel zwischen der
FE- und AFE-Phase in beiden Systemen.

4.1.4 Einfluss der abdeckenden Metallelektrode auf die Phasenstabilität

Wie bereits einleitend erwähnt, besteht die Vermutung, dass eine bei der Kristallisation abde-
ckenden Metallelektrode für die Stabilisierung der ferroelektrischen Phase im Si:HfO2 verant-
wortlich ist. Die Funktion der TiN-Elektrode bei der Phasenstabilisierung wird von BÖSCKE
et al. [18] wie folgt beschrieben:
Bei der Kristallisation des Si:HfO2 während eines Temperaturschritts kommt es im frühen

Nukleationsstadium, aufgrund der zunächst noch geringen Korngröße (gemäß den Ausführun-
gen in Abschnitt 3.1.1) und der erhöhten Temperatur (Stabilität der Hochtemperaturphasen
erhöht sich mit steigender Temperatur) zu einer Ausbildung der tetragonalen Phase. Mit
fortschreitendem Kornwachstum und aufgrund der nach Beendigung des Temperaturschritts
wieder fallenden Temperatur kommt es in nicht ausreichend hoch mit Silizium stabilisierten
Schichten zu einer defektinduzierenden Transformation in die monokline Phase [171]. Erfolgt
die Kristallisation der Schichten jedoch erst nach der Abscheidung einer abdeckenden TiN-
Elektrode, kann die monokline Phasentransformation auch für nicht ausreichend stabilisierte
Proben fast vollständig verhindert werden. Als mögliche Ursache für dieses Verhalten wird
ein mechanischer Einschluss der Si:HfO2-Dünnschicht durch die TiN-Elektrode angenommen.
Durch die beidseitige Fixierung der Si:HfO2-Dünnschicht wird die für den Phasenübergang in
die monokline Phase notwendige Scherung der Elementarzelle mechanisch unterbunden und
die Phasentransformation folglich verhindert.
Eine derartige Beeinflussung der monoklinen Phasenstabilität wurde in Vorfeld zu den von

BÖSCKE et al. [18] durchgeführten Untersuchungen auch bereits von TRIYOSO et al. [280]
an HfO2-ZrO2 Dünnschichten in Verbindung mit TiN-Elektroden beschrieben. Im Kontext
der Ferroelektrizität im Si:HfO2-System wird jedoch darüber hinausgehend vermutet, dass die
nun nicht mehr mögliche Strukturrelaxation (Filmstress wird durch die tetragonal-monokline
Transformation abgebaut) stattdessen eine Transformation in die Pbc21-Phase ermöglicht.
Die ferroelektrischen Eigenschaften Si:HfO2-basierter Dünnschichten wären damit eine direk-
te Folge der verkapselnden Wirkung der oberen TiN-Elektrode und weniger auf die Dotierung
selbst zurückzuführen. Um diesen Sachverhalt zu überprüfen werden im Folgenden verschie-
dene Elektrodenkonfigurationen und Prozessabläufe sowie das Kristallisationsverhalten mit
und ohne abdeckende Elektrode näher untersucht.
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Prozessvariation der Titannitridelektrode

Um den Einfluss des Abscheideverfahren der TiN-Elektrode auf die Funktionalität Si:HfO2-
basierter Kondensatoren zu untersuchen, wurden verschiedene Prozessvariationen getestet.
Als abdeckende Elektrode wurde neben einem bei 450 °C abgeschiedenen CVD- und ALD-
TiN, auch ein bei Raumtemperatur gesputtertes PVD-TiN eingesetzt. Wie in Abschnitt 4.1.3
bereits beschrieben, hat die Verwendung von ALD-TiN jedoch aufgrund der langen Prozess-
laufzeit eine erheblich höhere thermischen Belastung des Schichtstapels zur Folge, so dass eine
kompensierende Erhöhung der Siliziumdotierung erforderlich ist. Die elektrischen Ergebnisse
der ansonsten identisch prozessierten MFM-Kondensatoren sind in Abb. 4.15 zusammenge-
fasst. Wie anhand der P-E-Messungen zu erkennen ist, kann unabhängig von der gewählten
Elektrodenkonfiguration die ferroelektrische Phase stabilisiert werden. Im Falle der PVD-
TiN-Elektrode kann sogar eine leicht erhöhte remanente Polarisation festgestellt werden. In
der Modellvorstellung einer mechanischen Verkapselung, ließe sich dieser Anstieg durch ei-
ne höhere Effektivität dieser bereits bei Raumtemperatur installierbaren Elektrode erklären.
Auf diese Weise kann sichergestellt werden, dass die amorphe Phase des Si:HfO2 während
der Elektrodenabscheidung erhalten bleibt. Damit findet ein anschließend durchführbarer
Kristallisationsschritt vollständig in Gegenwart der abdeckenden TiN-Elektrode statt. Ei-
ne Nukleation erster Kristallite bereits ohne Verkapselung kann damit verhindert werden.
Folglich kann auch die Kristallisation des nur gering dotierten FE-Si:HfO2 (niedrige Kristal-
lisationstemperatur) vollständig gekapselt stattfinden und es kommt nicht wie im Falle des
CVD- bzw. ALD-Verfahrens bereits während oder gar vor den ersten TiN-Depositionszyklen
zu einer partiellen Kristallisation des Materials (vgl. Abb. 4.9).

Abbildung 4.15: P-E-Messungen an Si:HfO2-Dünnschichten mit CVD- (links), ALD- (Mitte) und
PVD-TiN (rechts) als abdeckende Elektrode; Die Abscheidung des CVD-TiN erfolgte in einer Ein-
zelscheibenanlage (thermisches Budget: 450 °C x 7 min), die des ALD-TiN in einem Vertikalofen
(thermisches Budget: 450 °C x 8 h) und die des PVD-TiN in einer Einzelscheibenanlage bei Raum-
temperatur.

Neben dem unterschiedlichen thermischen Budget bei der Abscheidung der TiN-Schichten
ist auch mit deutlich unterscheidbaren Eigenspannungszuständen der verschiedenen Elektro-
denkonfigurationen zu rechnen. Wie in der Literatur bereits gezeigt werden konnte, wird die
TiN-Schichtspannung entscheidend von dem zur Anwendung kommenden Depositionsverfah-
ren beeinflusst [281]. ALD- und CVD-TiN-Schichten zeigen einen schichtdickenabhängigen
Übergang von einer leicht kompressiven Verspannung zu einem tensilen Eigenspannungszu-
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4 Ferroelektrizität in Hafniumdioxid-basierten Dünnschichten

stand. Dieser Übergang liegt im Nanometerbereich. PVD-TiN-Schichten weisen hingegen eine
stark kompressive Verspannung auf [282]. Diese komressive Verspannung beginnt erst in einem
Mikrometer-Schichtdickenbereich zu relaxieren [283]. Folglich kann als weitere Erkenntnis
der hier vorgenommenen MIM-Stapel-Variation, die aus der TiN-Prozessierung resultieren-
de Schichtspannung als signifikante Einflussgröße bei der Stabilisierung der ferroelektrischen
Phase ausgeschlossen werden.
Zusammenfassend zeigt sich eine hohe Toleranz der ferroelektrischen Phasenstabilität ge-

genüber der verwendeten TiN-Elektrode. Für den flexiblen Einsatz dieses Materialsystems
ist dies ein entscheidender Vorteil. Während bei der Metallisierung von Transistoren, folglich
auch dem FeFET, häufig auf das schnelle und kostengünstige PVD-Verfahren zurückgegriffen
wird, so muss für eine konforme Beschichtung dreidimensionaler Strukturen, wie es in zu-
künftigen kondensatorbasierten FRAM der Fall sein könnte, das CVD- oder ALD-Verfahren
eingesetzt werden. Die ferroelektrische Funktionalität ist für alle Integrationsansätze nach-
weisbar.

Kristallisation mit und ohne abdeckender Titannitridelektrode

Die Beteiligung der abdeckenden TiN-Elektrode an der Ausprägung der ferroelektrischen Ei-
genschaften im Si:HfO2 ist eine zentrale Fragestellung bei der Erklärung des in dieser Arbeit
zur Anwendung gebrachten Phänomens. Um den Einfluss der Kristallisation mit und ohne
abdeckender TiN-Elektrode auf die elektrischen Eigenschaften der Si:HfO2-Dünnschichten
genauer zu untersuchen, wurde eine Variation der MIM-Kondensator-Prozessierung durch-
geführt. Wie in Abb. 4.16 zu sehen ist, wurde neben der standardmäßigen, verkapselten
Kristallisation (PMA), in einer weiteren als STRIP bezeichneten Variante die TiN-Elektrode
vor der Definition der Kondensatorflächen durch Pt-Punktelektroden wieder entfernt. In einer
dritten, im Folgenden als PDA bezeichneten Variante, wurde keine abdeckende TiN-Elektrode
prozessiert, so dass der Kristallisationsschritt folglich bei offenliegendem Dielektrikum durch-
geführt wurde.
Die PE-Charakteristik der PMA-Proben zeigt den mit steigendem Siliziumgehalt zu erwar-

tenden PE-FE-AFE Übergang. Die STRIP-Proben zeigen eine vergleichbare Phasenabfolge,
lassen aber einen polarisationsabhängigen Imprint 6 der P-E-Hysterese erkennen.
Für die hier gezeigten P-E-Messungen bedeutet dies, dass aufgrund des symmetrischen

Anregungssignals die P-E-Hysteresen ein asymmetrisches Sättigungsverhalten zeigen. Am
deutlichsten wird dies für die AFE-Charakteristik bei hoher Siliziumdotierung. Wie Abb. 4.17
(links) jedoch exemplarisch zeigt, kann durch ein asymmetrisches Anregungssignal wieder eine
zu der PMA-Serie qualitativ vergleichbare P-E-Hysterese erreicht werden.
Die PDA-Probenserie zeigt ebenfalls eine zu den STRIP-Proben vergleichbare Asymmetrie

der P-E-Hysterese, lässt aber erneut die aus der PMA-Serie bekannte PE-FE-AFE Phasenab-
folge erkennen. Experimentell kann damit nachgewiesen werden, dass bei der hier gegebenen
Schichtdicke die ferroelektrische Phase auch ohne Beteiligung einer während der Kristalli-
sation abdeckenden Metallelektrode, also allein mit Hilfe der Dotierung stabilisiert werden
kann.

6Das starke Imprint-Verhalten der STRIP- und PDA-Probenserie ist vermutlich auf die asymmetrische Elek-
trodenkonfiguration dieser Prozessvariationen zurückzuführen. Vergleichbare Beobachtungen konnten be-
reits an PZT-basierten Keramiken mit heterogener Elektrodenkonfiguration gemacht werden [92,284–286].
Neben der Austrittsarbeitsdifferenz der Elektroden werden als mögliche Ursache der unterschiedliche De-
fekthaushalt an den Grenzflächen, die unterschiedliche Sauerstoffaffinität der Elektroden sowie eine asym-
metrische Ladungsträgerinjektion genannt.
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4.1 Ferroelektrizität im tetravalent dotierten Si:HfO2-System

Abbildung 4.16: P-E-Messungen an unterschiedlich prozessierten MIM-Kondensatoren einer 10 nm
dicken Zusammensetzungsserie des Si:HfO2. PMA, 800 °C Temperaturschritt nach Abscheidung der
TiN-TE und anschließende Strukturierung; STRIP, 800 °C Temperaturschritt nach Abscheidung der
TiN-TE gefolgt von einer Rücknahme der TiN-TE und anschließender Strukturierung; PDA, 800 °C
Temperaturschritt nach Abscheidung des Si:HfO2 und anschließender Strukturierung.

Gleichwohl ist deutlich zu erkennen, dass ein wesentlich höherer FE-Phasenanteil unter zu
Hilfenahme der PMA-Prozessierung erreicht werden kann. Betrachtet man diesbezüglich die
mittels GI-XRD ermittelte Phasenzusammensetzung der PMA- und PDA-Prozessvariationen
in Abb. 4.17 (rechts), so wird deutlich, dass ohne abdeckende TiN-Elektrode ein wesentlich
höherer Anteil der Si:HfO2-Dünnschicht in die monokline Modifikation des HfO2 transfor-
miert. In Übereinstimmung mit den von TRIYOSO et al. [280] publizierten Beobachtungen,
ist damit eine inhibierende Wirkung der abdeckenden TiN-Elektrode auf die monokline Pha-
sentransformation festzustellen. Aufgrund der zentrosymmetrischen Struktur der monoklinen
Phase trägt diese nicht zur spontanen Polarisation des Systems bei. Folglich resultiert ein An-
stieg des monoklinen Phasenanteils immer in einer Abnahme der aus der orthorhombischen
Phase hervorgehenden FE-Charakteristik.
Mit Hilfe der HT-XRD Methodik gelingt schließlich der direkte Nachweis des Einflusses

der TiN-Elektrode auf die monokline Phasentransformation. Die Wirkung der abdecken-
den Elektrode auf die Phasenstabilität kann anhand dieser In-Situ-Strukturuntersuchung
bereits während der zur Umkristallisation führenden Temperaturbehandlung beobachtet wer-
den. Abb. 4.18 zeigt ein solches HT-XRD-Experiment an zwei identisch prozessierten, in den
Bereich der FE-Phase dotierten Si:HfO2-MIM-Stapeln. Nach einem zur Kristallisation führen-
den Temperschritt wurde von einer der beiden Proben die abdeckende TiN-Elektrode wieder
entfernt und beide Proben im Messablauf der HT-XRD erneut erhitzt. Es ist deutlich zu er-
kennen, dass die abdeckende TiN-Elektrode auch für diesen erneuten Temperaturzyklus die
monokline Phasentransformation verhindert, während ein Fehlen der abdeckenden Elektrode
zu einer monoklinen Phasentransformation des Si:HfO2 in der Abkühlphase führt.
Betrachtet man die Wirksamkeit der abdeckenden TiN-Elektrode müssen jedoch verschie-

dene Szenarien differenziert werden. Abb. 4.19 (links) zeigt den mittels GI-XRD ermittel-
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Abbildung 4.17: (links) Asymmetrisch angeregte AFE-P-E-Hysterese der 5,6 mol% SiO2 STRIP-
Probe aus Abb. 4.16 (rechts). (links) Gegenüberstellung der GI-XRD der PMA- und PDA-Proben mit
3,4 mol% SiO2.

Abbildung 4.18: In situ HTXRD der Abkühlphase einer 10 nm Si:HfO2-Dünnschicht mit und ohne
abdeckende TiN-Elektrode. Beide Proben enthalt 5 mol% SiO2 und wurde zuvor mit einer abdeckenden
TiN-Elektrode bei 650 °C kristallisiert. Für die HTXRD wurde die TiN-Elektrode einer der Proben
nasschemisch entfernt. Die Probenpräparation zeigt das Diffraktogramm vor und nach der Entfernung
der Elektrode.

ten monoklinen Phasenanteil einer PMA/PDA Prozessvariation in Verbindung mit einer
CVD-TiN-Elektrode. Es wird erneut deutlich, dass ein wesentlich höherer Anteil der Si:HfO2-
Dünnschichten ohne TiN-Elektrode in die monokline Phase transformiert. Dies gilt jedoch nur
für einen mittleren Dotierbereich. Für geringe bzw. hohe Siliziumkonzentrationen zeigt die
verkapselte Kristallisation keine Wirkung mehr. Bezugnehmend auf die temperaturabhängige
Phasenabfolge (Abschnitt 3.1.1) sowie die dotierkonzentrationsabhängige Kristallisationstem-
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peratur (Abschnitt 4.19) und Phasenstabilität (Abschnitt 3.2.4) des HfO2 lassen sich diese
Beobachtung in dem in Abb. 4.19 (rechts) dargestellten Modell vereinen (Modell bezieht sich
auf den in dieser Arbeit zur Anwendung kommenden Schichtdickenbereich):

Niedrige Dotierung / reines HfO2 Aufgrund der niedrigen Kristallisationstemperatur des
reinen HfO2 bzw. gering dotierter Schichten kommt es bereits während der CVD- oder
ALD-TiN-Abscheidung zu einer Kristallisation der Schicht. Dies entspricht einer PDA-
Prozessierung mit TiN-verkapselter Abkühlphase. Der Einfluss der TiN-Verkapselung in der
Abkühlphase ist gering, da bereits ein großer Teil der Schicht aufgrund der fehlenden bzw.
geringen Dotierung bei TiN-Abscheidetemperatur in die monokline Phase transformiert. Ein
anschließender PMA bleibt wirkungslos, da die monokline Phasentransformation bereits statt-
gefunden hat. PMA und PDA-Prozessierung sind bezüglich ihres monoklinen Phasenanteils
nicht zu unterscheiden (schwarzer Stern, Abb. 4.19).

Mittlere Dotierung Die Dotierung ist ausreichend um bei TiN-Abscheidetemperatur die
Stabilität der Hochtemperaturphase zu gewährleisten bzw. die Schicht bleibt amorph. Die in
der Abkühlphase auftretende monokline Phasentransformation kann, wie in Abb. 4.18 experi-
mentell gezeigt, durch die TiN-Verkapselung fast vollständig inhibiert werden. Im Falle einer
nach TiN-Abscheidung noch amorphen Schicht wird in einem nachfolgenden PMA neben der
Abkühlphase zusätzlich der Nukleationsprozess beeinflusst. Eine erst durch laterales Korn-
wachstum stattfindende monokline Phasentransformation wird damit ebenfalls verhindert.
Als Folge ist ein deutlicher Unterschied zwischen PMA und PDA-Prozessierung zu erkennen
(roter Stern, Abb. 4.19).

Hohe Dotierung Abhängig vom eingesetzten Dotanden bleibt die Schicht bei TiN-
Abscheidung amorph. Die Dotierung ist jedoch bereits ausreichend um sowohl bei PDA-
als auch PMA-Prozessierung die monokline Phasentransformation zu verhindern. Die
TiN-Verkapselung nimmt folglich keinen Einfluss auf die Phasenstabilität. (blauer Stern,
Abb. 4.19).
Sowohl in dieser Arbeit, als auch in den von BOESCKE et al. [18, 250, 287, 288] durch-

geführten Untersuchungen wurde für elektrische Tests vornehmlich CVD- oder ALD-TiN
eingesetzt. Die Abscheidetemperatur des TiN liegt folglich im Bereich von 400 - 500 °C und
damit über der Kristallisationstemperatur des HfO2. Folgt man der Modellvorstellung in
Abb. 4.19 (rechts) wird deutlich, dass damit für das reine HfO2 nur die Abkühlphase, nicht
aber die Nukleation TiN-verkapselt stattfindet. Um eine Nukleation des reinen HfO2 unter-
halb der TiN-Verkapselung zu gewährleisten, muss folglich dass thermische Budget bei der
TiN-Abscheidung gesenkt werden. Eine derartige Reduktion der Abscheidetemperatur kann
beispielsweise durch die Verwendung von PVD-TiN erreicht werden.
Wie Abb. 4.19 (links) weiter zeigt, ist bei Verwendung einer bei RT gesputterten TiN-

Elektrode selbst für niedrige Siliziumkonzentrationen nur ein geringer monokliner Phasen-
anteil zu beobachten. Damit verschiebt sich die monokline Phasengrenze in Richtung des
reinen HfO2. Gemäß der in Abb. 4.11 aufgezeigten Korrelation zwischen dem monoklinen
Phasenübergang und der maximal erreichbaren Polarisation, ist folglich eine Aufweitung des
FE-Phasengebietes zu erwarten. Eine derartige Verschiebung der Phasengrenze wäre damit
eine Möglichkeit auch im reinen HfO2 die ferroelektrische Phase partiell zu stabilisieren. Bis
auf den ohnehin in die FE-Phase dotierten PVD-TiN MIM-Stapel in Abb. 4.15 (rechts) wur-
de dieser Aspekt im Rahmen der Experimente zum Si:HfO2-System nicht weiter untersucht.
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Abbildung 4.19: Einfluss der TiN-Verkapselung auf die Phasenstabilität von HfO2-Dünnschichten.
Gegenüberstellung des mittels GI-XRD ermittelten monoklinen Phasenanteil in Abhängigkeit von
der Siliziumdotierung, der Elektrodenprozessierung und des Temperschritts (links) und der daraus
abgeleiteten Modellvorstellung (rechts).

Auch anhand der in Abschnitt 4.3 durchgeführten Untersuchungen des Y:HfO2-Systems in
Verbindung mit PVD-TiN Elektroden kann keine abschließende Aussage über das Verhal-
ten reinen HfO2 bei einer „kalten” Elektrodenabscheidung getroffen werden. Die Möglichkeit
auch im undotierten HfO2 einen ferroelektrischen Phasenübergang zu induzieren wäre je-
doch nicht nur für das wissenschaftliche Verständnis von großem Interesse, sondern würde
auch eine vereinfachte Materialintegration ermöglichen. Aufgrund der hohen Signifikanz die-
ser Thematik, sei an dieser Stelle auf die weiterführenden und auf dieser Arbeit aufbauenden
Untersuchungen von POLAKOWSKI et al. [289] verwiesen.
Zusammenfassend bedeutet dies, dass die abdeckende TiN-Elektrode entscheidend an der

Stabilität der ferroelektrischen Phase beteiligt ist, jedoch keine notwendige Bedingung stellt
diese zu erreichen. Wie die Daten weiter zeigen, ist die Wirksamkeit der abdeckenden TiN-
Elektrode nicht auf den Nukleationsprozess beschränkt, sondern beinflusst aufgrund der Tem-
peraturabhängigkeit der monoklinen Phasentransformation auch in der Abkühlphase die re-
sultierende Phasenzusammensetzung. Letztendlich gewährleistet und erklärt dies die Wirk-
samkeit der TiN-Verkapselung trotz der bereits zu einer teilweisen Kristallisation des Si:HfO2
führenden ALD- und CVD-Verfahren.
Anhand der STRIP-Probenserie konnte gezeigt werden, dass sofern keine weiteren Tempe-

raturbehandlungen ausstehen, auch bei einer nachträglichen Entfernung der TiN-Elektrode
die FE-Eigenschaften erhalten bleiben. Besteht die Notwendigkeit ein anderes Elektroden-
material einzusetzen, dessen Wirkung auf die Phasenstabilität nicht bekannt ist, so kann der
Einsatz der TiN-Elektrode demnach als Opferschicht erfolgen.
An dieser Stelle sollte jedoch ebenfalls erwähnt werden, dass neben der damit bestätig-

ten, inhibierenden Wirkung der TiN-Verkapselung auf die monokline Phasentransformation,
auch chemische Interaktionen zwischen Elektrode und Dielektrikum als Ursache des beob-
achteten FE-Phänomens berücksichtigt werden müssen bzw. im Sinne des hier vorgestellten
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Modells entkräftet werden müssen. So ist die Diffusion von Elektrodenmaterial, z.B. Ti, in die
Si:HfO2-Dünnschicht sowie deren Sauerstoffverarmung aufgrund der Ausbildung einer TiO2-
Grenzschicht zu berücksichtigen [290, 291]. Für beide Degradationsmechanismen ist jedoch
grundsätzlich davon auszugehen, dass sie identisch prozessierte Schichtstapel wie bspw. die
PMA-Serie in Abb. 4.16 gleichermaßen stark beeinflussen sollten und dies unabhängig von
deren Siliziumdotierung. Die starke Abhängigkeit des PE-FE-AFE Phasenübergangs von der
Siliziumdotierung wäre damit nicht erklärbar.
Wie weiterführende Arbeiten [289] zeigen, kann auch eine Beeinflussung der Phasensta-

bilität durch in das HfO2 diffundierende Ti-Ionen ausgeschlossen werden. Eine absichtliche
Dotierung mit Titan zeigte keine phasenstabilisierende Wirkung im HfO2 und folglich auch
keinen Übergang in eine FE-Charakteristik. Dies ist in Übereinstimmung mit den in Tab. 3.1
zusammengefassten Modellrechnungen und Experimenten, welche eine stabilisierende Wir-
kung des Ti-Ions in HfO2 nicht nachweisen konnten.
Eine durch die Ausbildung einer TiO2-Grenzschicht hervorgerufene Sauerstoffverar-

mung, sollte als mögliche Einflussgröße auf die strukturellen Eigenschaften der Si:HfO2-
Dünnschichten jedoch nicht außer Acht gelassen werde. Wie in Abschnitt 3.1.2 bereits er-
läutert, sind speziell Sauerstofffehlstellen maßgeblich an der Stabilität der individuellen Pha-
sen im HfO2 beteiligt. Damit kann eine Einflussnahme der TiN-Si:HfO2-Grenzfläche auf die
Phasenstabilität nicht gänzlich ausgeschlossen werden.

4.1.5 Leckstromverhalten und Konditionierung der P-E-Hysterese

Repräsentativ für alle weiteren in dieser Arbeit vorgestellten Systeme, werden anhand
des Si:HfO2 in diesem Abschnitt zwei entscheidende, elektrische Eigenschaften des FE-
HfO2 aufgezeigt. Dies ist zum Einen die Beobachtung eines Konditionierungsverhaltens der
P-E-Hysterese und zum Anderen ein von der Polarisationsrichtung abhängiges statisches
Leckstromverhalten. Diese bei der Charakterisierung dringend zu beachtenden und in ihrer
Tragweite erst im Verlauf der Arbeit erkannten Effekte beeinträchtigen damit vor allem die
direkte Vergleichbarkeit der Materialgröße Pr bei unterschiedlicher elektrischer Vorgeschichte
des Kondensators bzw. erschweren bei nicht Beachtung der Vorpolarisation die Analyse der
Leckstromcharakteristik.

Konditionierungsverhalten der P-E-Hysterese

Die elektrische Messung der in dieser Arbeit verwendeten Teststrukturen erfolgt ohne eine
zuvor durchgeführte elektrische Polung7 der Materialien. D.h. die initiale Aufzeichnung der P-
E-Hysterese erfolgt damit an einem Materialsystem, das bisher keine, durch ein äußeres Feld
aufgeprägte Ordnung aufweist. Es ist jedoch anzunehmen, dass die dann zufällige Verteilung
der ferroelektrischen Domänen bereits in der ersten Spannungsrampe dem elektrischen Feld
folgt und abgesehen von einem initialen Polarisationsast die zu erwartende P-E-Hysterese
instantan zu beobachten ist.
Wie Abb. 4.20 (links) zeigt, ist für die ersten Spannungsdurchläufe der hier untersuchten

Si:HfO2-Kondensatoren jedoch ein abweichendes Verhalten zu beobachten. So zeigt eine nach
mehrfachen Schaltvorgängen ferroelektrische Probe in den erste Spannungsdurchläufen zu-

7als Polung wird die initiale Ausrichtung zunächst ungeordneter, ferroelektrischer Dipole unter Einwirkung
eines elektrischen Feldes bezeichnet. Dieser ggf. auch bei erhöhter Temperatur durchzuführende Prozess-
schritt schließt direkt an das Herstellungsverfahren polykristalliner Ferroelektrika an und ermöglicht erst
deren Einsatz als piezoelektrisches Keramikbauteil [292].
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nächst eine deutliche Einschnürung der P-E-Hysterese. Wie die Analyse des Ladestroms des
Kondensators in Abb. 4.20 (rechts) weiter zeigt, ist wie auch im Falle hoher Si-Dotierung diese
Doppelschleifenhysteresen das Resultat zweier deutlich voneinander abgegrenzter Schaltvor-
gänge. Erst mit steigender Zyklenzahl kondensieren diese Schaltvorgänge zu einem Stromma-
ximum pro Spannungsrampe und damit zu dem für die FE-Phase typischen Verhalten. An
dieser Stelle muss jedoch erwähnt werden, dass die Einschnürung der Doppelschleifenhyste-
rese im Falle hoher Si-Dotierung auch nach mehreren tausend Schaltvorgängen Bestand hat
und folglich weiter als separates Phänomen betrachtet werden muss (hier nicht gezeigt).

Abbildung 4.20: P-E-Hysterese (links) und Stromantwort (rechts) eines 10 nm Si:HfO2 MIM-
Kondensators nach 100, 103 und 3 x 103 Spannungsdurchläufen (3,7 mol% Si, 800 °C PMA).

Bei einem Erklärungsversuch dieses Phänomens ist es hilfreich die in Abschnitt 2.1.2 be-
schriebenen möglichen Ursachen einer Doppelschleifenhysterese erneut zu betrachten. Für
das Auftreten einer metastabilen Doppelschleifenhysterese bzw. einer konditionierbaren FE-
Hysterese sind folglich mehrere Szenarien vorstellbar.
So zeigt sich bspw. ein vergleichbares Einschwingverhalten der P-E-Hysterese in Materiali-

en mit einem feldinduzierten FE-AFE-Phasenübergang. Als Beispiel können hier erneut die
bekannten Funktionskeramiken PZST [293] oder PLZST [278] angeführt werde. Bewegt man
sich im engen Stöchiometriebereich des AFE-FE-Phasenübergangs dieser Materialien, so kann
es zu Unterkühlungseffekten der thermodynamisch bereits stabilen FE-Phase kommen. Eine
initial antiferroelektrische PZST- oder PLZST-Probe überwindet damit erst nach Anlegen
eines äußeren Feldes die Energiebarriere zur Nukleation einer stabile FE-Phase. Anders als
in einer stabilen AFE-Phase reicht die thermische Energie anschließend nicht mehr aus, um
mit Rücknahme des elektrischen Feldes die AFE-Phase erneut zu nukleieren. Aufgrund der
schnellen thermischen Prozessführung und in Übereinstimmung mit der in Abschnitt 4.1.3
beschriebenen Temperaturabhängigkeit des AFE-FE-Phasenübergangs ist auch in den hier
vorliegenden Materialsystemen eine derartige Unterkühlung als Ursache dieses Einschwing-
verhaltens denkbar.
Als alternative oder aber auch ergänzende Ursache für einen derartigen Einschwingvor-

gang muss jedoch auch die häufig beobachtete Alterung8 ferroelektrischer Materialien, sowie
deren reversibler Charakter betrachtet werden. So zeigt ein gealtertes Ferroelektrikum eine

8Das phänomenologisch ähnliche und in Abschnitt 2.2.1 thematisierte Imprint-Verhalten ferroelektrischer
Materialien ist als „Alterung im gepolten Zustand” zu verstehen und ist damit klar von der hier beschrie-
benen Alterung des Initialzustands zu unterscheiden.
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Einschnürung der P-E-Hysterese, die an die feldinduzierte Doppelschleifenhysterese antifer-
roelektrischer Materialien erinnert [37, 38]. Erst bei einem als „Entalterung” bezeichneten
Vorgang kann durch bipolares Zyklen eines extern angelegten Feldes diese Einschnürung wie-
der gelöst werden und die initiale FE-Charakteristik des Materials wiederhergestellt werden.
Der physikalische Hintergrund dieses Alterungsprozesses wird in der Literatur häufig mit

der Anlagerung von geladenen Defekten an FE-Domänenwänden oder der Ausrichtung von
Defektdipolen entlang der FE-Domänen erklärt. Diese zeitabhängige Ausrichtung bildet so
nach und nach eine rückstellende Kraft, die das feldinduzierte Erreichen des gegenläufigen
Polarisationszustands erschwert und dessen Remanenz verhindert [57,294].
Betrachtet man die potentielle „Entalterung” der hier untersuchten Kondensatoren

(Abb. 4.20, rechts), so fällt auf, dass auch nach über tausend Zyklen noch eine veränder-
liche Stromantwort zu beobachten ist. Dies unterstützt die Vermutung, dass hier eine durch
langsame Diffusionprozesse bestimmte Neuordnung des Defekthaushalts beteiligt sein könnte.
Letztendlich werden im Falle der „Entalterung” die Orientierung und Verteilung der Defekte

der ferroelektrischen Dünnschicht so lange neu geordnet bis sie der dynamischen Polarisati-
onsumkehr den geringst möglichen Widerstand entgegen bringen. Im Bild der Relaxoren ist
eine derartige Neuordnung bzw. Ausrichtung von Defektdipolen sogar essentiell, da nur so
die Nukleation einer FE-Phase gewährleistet wird. Wie in Abschnitt 2.1.2 bereits beschrie-
ben kann auch der R-FE-Phasenübergang in einem schmalen Gebiet feldinduziert stattfinden
und sich phänomenologisch in einer Doppelschleifenhysterese äußern. Bewegt man sich be-
reits an der Phasengrenze bzw. kommt es zusätzlich zu einer Ausrichtung von Defektdipolen
ist auch im Falle der Relaxoren eine feldinduzierte, jedoch gleichzeitig irreversible Nukleation
der FE-Phase denkbar. (vgl. Polung von Relaxor-Materialien [295]).
Das hier gezeigte Einschwingverhalten der P-E-Hysterese steht damit in keinem Wider-

spruch zu dem Postulat einer FE-Phase im HfO2, sondern zeigt vielmehr das typische Ver-
halten polarer Dünnschichten. Um die genaue Ursache dieses Phänomens näher eingrenzen
zu können, wurden auf Basis dieses Probensatzes bereits weiterführende Untersuchungen in
die Wege geleitet bzw. ein erstes, defektbasiertes Modell zur Beschreibung dieses Phänomens
veröffentlicht [296].

Leckstromverhalten in Abhängigkeit von der Vorpolarisation

Betrachtet man das Leckstromverhalten der ferroelektrischen Proben in Abhängigkeit des
zuvor eingeschriebenen Polarisationszustands, so zeigt sich eine weitere interessante Charak-
teristik der in dieser Arbeit untersuchten Dünnschichten. Wie Abb. 4.21 (links) am Beispiel
eines ferroelektrischen Si:HfO2-Kondensators verdeutlicht, wird dessen Leckstromcharakte-
ristik maßgeblich von dem entweder parallel oder anti-parallel zur Vorpolarisation angelegten
elektrischen Feld beeinflusst. Im Falle der anti-parallelen Anordnung kommt es während der
Leckstrommessung zu einer Umpolarisation des Ferroelektrikums. Betrachtet man die zuge-
hörige Leckstromcharakteristik der anti-parallelen Anordnung bei niedrigen Feldstärken, so
lässt sich zeigen, dass zunächst ein lokales Maximum und anschließend ein lokales Minimum
durchlaufen wird. Hat hingegen das für die Messung angelegte elektrische Feld die selbe Pola-
rität wie der zuvor zur Einprägung der Polarisation verwendete Spannungspuls, so handelt es
sich um die parallele Anordnung und der erwartungsgemäße Verlauf, d.h. ein mit dem elektri-
schen Feld stetig ansteigender Leckstrom, kann beobachtet werden. Bei hohen Felder laufen
beide Leckstromkurven wieder zusammen und folgen unabhängig von der Vorpolarisation
dem selben Trend.
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Betrachtet man des Weiteren die in Abb. 4.21 (rechts) dargestellte Temperaturabhängigkeit
des lokalen Strommaximums in antiparalleler bzw. paralleler Anordnung so zeigt sich, dass
nur eine leichte Abnahme dieses Effekts mit steigender Temperatur zu beobachten ist. Auch
hier ist unabhängig von der Vorpolarisation der Strom-Spannungs-Verlauf bei hohen Feldern
erneut deckungsgleich. Diese hier beschriebenen Unregelmäßigkeiten im Verlauf der statischen
Leckstromkurve sind, wie bereits erwähnt, exemplarisch für alle in dieser Arbeit vorgestellten
FE-HfO2-Systeme.

Abbildung 4.21: (links) Leckstromcharakteristik in Abhängigkeit von der zuvor eingeschriebenen
Polarisationsrichtung einer 10 nm dünnen ferroelektrischen Si:HfO2-Probe. In paralleler Anordnung
verläuft die Spannungsrampe der Leckstrommessung gemäß der zuvor eingeschrieben Polarisation. In
anti-paralleler Anordnung ist die Spannungsrampe gegenläufig der zuvor eingeschriebenen Polarisa-
tion. (rechts) Temperaturabhängigkeit des Leckstroms bei paralleler und anti-paralleler Anordnung.
Die bei negativer Polarität durchgeführte Messung erstreckt sich über einen Temperaturbereich von
318 K bis 478 K.

Bemerkenswert an diesem Verhalten ist, dass diese phänomenologisch einem NDR9-Effekt
ähnelnde und im Bereich der Koerzitivfeldstärken angesiedelte Leckstromcharakteristik nur
für Messungen auftritt die auch einen ferroelektrischen Schaltvorgang beinhalten, d.h.
die Messung der anti-parallelen Anordnung entspricht. Auch wenn das zu beobachtenden
Leckstrommaximum damit stark an den direkten Schaltstrom eines ferroelektrischen Kon-
densators erinnert (vgl.. Abb. 4.2), so ist dessen Auftreten in diesem Messablauf unerwartet.
Wie für statische Leckstrommessungen dieser Art üblich, wird die eigentliche Messung bei

Erreichen der Zielspannung erst nach einer gewissen Verzögerungszeit durchgeführt. Die hier
verwendete Haltezeit von 5 s lässt damit zunächst vermuten, dass parasitäre, aus der dielek-
trischen Verschiebung stammende Ströme bereits abgeklungen sind und hier der intrinsische
Leckstrom der Dünnschicht vorliegen sollte. Wie jedoch ein Blick in die Literatur zeigt, konnte
eine derartige Einflussnahme langsamer Relaxationsvorgänge auf statische Leckstrommessun-
gen bereits mehrfach beobachte werden und damit der zunächst vermutete NDR-Effekt als
artifiziell nachgewiesen werden. So konnte bspw. gezeigt werden, dass transiente Polarisati-

9engl. negative differential resistivity. Die negative differentielle Resistivität, d.h. dI
dU

< 0, ist speziell in
Ferroelektrika eine kontrovers diskutierte Erscheinung. Als Erklärung werden sowohl reversible Ladungs-
trägerinjektion [297], Doppelinjektion von Elektronen- und Löchern [298], als auch Zwischenbandtunneln
zwischen dem Ferroelektrikum und einer in Abschnitt 2.1.4 bereits beschriebenen paraelektrische Grenz-
flächenschicht herangeführt [299]. Des Weiteren beschreiben DAWBER und SCOTT [300] in einem über-
greifenden Modell dieses Phänomen als diffusionslimitierten Strom durch eine Raumladungszone an der
Metall-Ferroelektrikum-Grenzfläche.
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onsströme im PZT nur sehr langsam abklingen und eine Leckstrommessung frei von diesen
Erscheinungen erst bei einer Haltezeit von > 300 s (Dünnschicht [298]) bzw. > 103 s (Kera-
mik [301]) pro Datenpunkt möglich werden.
Aufgrund der starken Abhängigkeit von der Vorpolarisation und der zu den Koerzitiv-

feldern korrelierten Strommaxima im FE-HfO2, erscheint ein artifizieller NDR-Effekt auch
hier die wahrscheinlichste Erklärung für dieses Phänomen zu sein. In Übereinstimmung mit
der in Abschnitt 4.1.3 näher untersuchten thermischen Stabilität der FE-Phase, bleibt dieser
Effekt wie Abb. 4.21 (rechts) illustriert auch bei höheren Temperaturen nachweisbar und
auch bezüglich des elektrischen Feldes ortsfest. In einem NDR-Modell nach DAWBER und
SCOTT [300] wäre mit steigernder Temperatur eine Verschiebung zu kleineren Feldern zu
erwarten. Weiterführende Messungen mit längeren Haltezeiten (geeigneter Messaufbau erfor-
derlich) könnten hier weiteren Aufschluss liefern und zu einem besseren Verständnis beitra-
gen. Für eine weiterführende Analyse sei an dieser Stelle auch auf die zu dieser Thematik
entstandene Publikation verwiesen [302].
Bereits jetzt gilt es jedoch eine wichtige Erkenntnis dieses Phänomens für weiterfüh-

rende Leckstromanalysen des FE-HfO2 zu beachten. Modellbasierte Analysemethoden des
Leckstrommechanismus müssen diese transienten Ströme beachten bzw. aus einer geeigneten
Vorpolarisationen heraus durchgeführt werden (bspw. temperaturabhängige Leckstrommes-
sungen, vgl. Abb. 4.21, rechts). Alle im Vorfeld dieser Erkenntnis aufgezeichneten und in Fol-
ge dessen nicht in diese Arbeit aufgenommen, Leckstromanalysen zeigten je nach zufälliger
Vorpolarisation einen starken Einfluss dieser parasitären Ströme und folglich inkonsistentes
Verhalten in einem für den Betrieb des Bauelements relevanten, niedrigen Feldbereich.

4.2 Ferroelektrizität im HfO2- ZrO2 Mischkristall

Im Zuge der in Abschnitt 4.1 gezeigten Untersuchungen an Si:HfO2 stellt sich vor allem die
Frage nach der Allgemeingültigkeit dieses, an die individuelle Phasenstabilität geknüpften,
nicht-linearen dielektrischen Verhaltens. In anderen Worten ist speziell dessen Übertragbar-
keit auf vergleichbare HfO2-basierte Systeme von Interesse. Das Ausbleiben ferroelektrischen
Verhaltens in HfO2-Systemen mit einem qualitativ vergleichbaren Verlauf der Phasenstabi-
lisierung (vgl. Abb. 3.17) und die damit verbundene Beschränkung auf das siliziumdotierte
System würde eine direkten Beteiligung der Dotierung an der Polarisation nahe legen und
weniger die Vermutung einer strukturellen Ursache unterstützen.
Wie Abb. 4.22 illustriert und Abschnitt 4.2.1 weiter ausführt kann im Rahmen dieser Ar-

beit erstmalig gezeigt werden, dass auch im Mischoxid der undotierten, binären Oxide des
Hafnium und Zirconium ein ferroelektrischer Phasenübergang beobachtet werden kann. Dies
wird in Abschnitt 4.2.2 sowohl anhand struktureller, als auch anhand elektrischer und elektro-
mechanischer Messungen nachgewiesen. Eine artifizielle P-E-Hysterese unter Beteiligung von
siliziumbasierten Defektdipolen kann damit ausgeschlossen werde. Abschließend beschäftigt
sich Abschnitt 4.2.3 erneut mit der Temperaturabhängigkeit des ferroelektrischen Phasen-
übergangs, dessen Schichtdickenabhängigkeit sowie dem Einfluss der thermischen Nachbe-
handlung auf die elektrischen Eigenschaften des HfO2-ZrO2 Systems.
Das Auftreten antiferroelektrischer Charakteristika im reinem ZrO2 ist ein weiterer zentra-

ler Untersuchungsgegenstand dieser Arbeit. Zusammen mit dem PE-HfO2 bildet das AFE-
ZrO2 die äußere Begrenzung des PE-FE-AFE Phasenübergangs im HfO2-ZrO2 Mischoxid
und wird daher in den Abschnitten 4.2.1, 4.2.2 und 4.2.3 im Kontext dieses Phasenübergangs
ebenfalls betrachtet.
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Abbildung 4.22: (links) TEM- und HRTEM-Querschnittsaufnahme des für die elektrische Charak-
terisierung des HfO2-ZrO2 Mischoxid verwendeten MIM-Stapels. (rechts) Gesättigte und ungesättigte
P-E-Hysterese einer Hf0,5Zr0,5O2-Dünnschicht.

4.2.1 Antiferroelektrisches ZrO2 und ferroelektrisches HfO2- ZrO2

Für alle hier behandelten und nicht anderweitig gekennzeichneten HfO2-ZrO2 Proben ist
die abschließende, bei 450 °C stattfindende TiN-Elektrodenabscheidung während der MIM-
Kondensatorfertigung bereits ausreichend um eine vollständige Kristallisation der HfO2-ZrO2-
Dünnschicht zu gewährleisten. Dies erweitert das Einsatzgebiet dieser neuen ferroelektrischen
Materialklasse und ermöglicht beispielsweise die Implementation dieses Systems im BEoL.
Wie bereits in Abschnitt 3.2.3 ausgeführt, müssen bei der Abscheidung und Prozessierung
einer HfO2-ZrO2-Dünnschicht jedoch auch gewisse Einschränkungen in Kauf genommen wer-
den, um eine Schicht hoher elektrischer Qualität zu erhalten. Dies ist ein Nachteil gegenüber
den weiteren in dieser Arbeit untersuchten Materialsystemen und liegt im hier relevanten
Schichtdickenbereich vor allem an der niedrigen Kristallisationstemperatur des ZrO2 sowie an
der nur graduell mit zunehmendem ZrO2-Gehalt unterdrückbaren monoklinen Phasentrans-
formation. Die Abscheidung einer amorphen Dünnschicht bei gleichzeitiger Unterdrückung
der monoklinen Phase ist daher nur für einen sehr eingeschränkten Schichtdicken- und Zu-
sammensetzungsbereich möglich (vergl. Abb. 3.19).
Wie Abb. 4.23 und 4.24 zeigen verhält sich das System bezüglich seiner FE-Eigenschaften

jedoch genau gegensätzlich. Eine spontane Polarisation zeigte sich über einen breiten Mi-
schungsbereich der Oxide (~ 50 mol% ZrO2 ±10 mol%) und kann damit im Gegensatz zu
den nur geringfügig dotierten Systemen (~ X mol% ±2 mol%) deutlich stabiler reprodu-
ziert werden. Wie die P-E- und C-E-Hysteresen in Abb. 4.23 weiter zeigen, durchläuft das
System dabei ausgehend vom PE-HfO2 mit steigendem ZrO2-Gehalt zunächst einen breiten
FE-Bereich und zeigt erst bei einer ZrO2-Beimischung von etwa 70 mol% eine beginnende Ein-
schnürung der P-E-Hysterese. Diese überlagerte AFE-Charakteristik ist im Falle des reinen
ZrO2 dann bereits so weit ausgeprägt, dass keine remanente Polarisation mehr festzustellen
ist.
Neben der Stöchiometrieabhängigkeit der remanenten Polarisation im HfO2-ZrO2 System

zeigt Abb. 4.24 des Weiteren den Verlauf der Permittivität sowie die zusammensetzungs-
abhängige Entwicklung des monoklinen Phasenanteils. Analog zu den im Si:HfO2-System
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4.2 Ferroelektrizität im HfO2- ZrO2 Mischkristall

Abbildung 4.23: P-E- und C-E-Hysteresen einer von den binären Oxiden ausgehenden Zusammen-
setzungsserie 9 nm dünner HfO2-ZrO2-Dünnschichten.

(vgl. bspw.. Abb. 4.11) gemachten Beobachtungen, zeigt auch das HfO2-ZrO2 System für
diesen Phasenübergang eine deutliche Korrelation zwischen den strukturellen und elektri-
schen Schichteigenschaften. Ausgehend vom reinen HfO2 ist mit steigendem ZrO2-Gehalt
eine Destabilisierung der monoklinen Phase sowie ein Anstieg der Permittivität zu beobach-
ten. Die remanente Polarisation ist im Bereich dieses Phasenübergangs erhöht und erreicht
ihren Maximalwert von 17 mC/cm2 bei einer ZrO2-Beimischung von etwa 50 mol%. Für diese
Zusammensetzung ist die Phasentransformation weitestgehend abgeschlossen und nur noch
ein geringer monokliner Phasenanteil nachweisbar. Wie eine detailierte GIXRD Untersuchung
in Abschnit 4.2.2 zeigt, liegt die Vermutung nahe, dass es auch hier zu einer Stabilisierung
der nicht-zentrosymmetrischen, orthorhombischen Pbc21-Phase kommt.
Der mit weiter steigendem ZrO2-Gehalt auch nach dem monoklin-orthorhombischen Pha-

senübergang fortschreitende Anstieg der Permittivität sowie die wieder abnehmende rema-
nente Polarisation sind jedoch Indizien dafür, dass ein weiterer Phasenübergang stattfindet.
Dieser zweite Phasenübergang wird durch die Auswertung des monoklinen Phasenanteils nicht
mehr abgebildet. Wie ebenfalls in Abschnitt 4.2.2 gezeigt, handelt es sich dabei vermutlich um
einen orthorhombisch-tetragonalen Phasenübergang. Es ist folglich anzunehmen, dass auch
im Falle des HfO2-ZrO2 Systems der elektrisch messbare PE-FE-AFE Phasenübergang durch
diese zweite strukturelle Änderung komplettiert wird.

4.2.2 Struktureller, elektrischer und elektromechanischer Nachweis

In Anlehnung an die in Abschnitt 4.1.1 und 4.1.2 bezüglich der Ferroelektrizität in Si:HfO2
beschrittene Beweisführung, soll im Folgenden die intrinsische Natur des ferroelektrischen
Phasenübergangs im HfO2-ZrO2 System nachgewiesen werden. Wie im Fall des Si:HfO2 er-
folgt dies anhand elektrischer, elektromechanischer und detaillierter, struktureller Untersu-
chungen.

Dielektrische und piezoelektrische Eigenschaften

Abb. 4.25 zeigt die Stromantwort eines auf reinem HfO2 basierenden, paraelektrischen Kon-
densators sowie die eines ferroelektrischen Hf0,5Zr0,5O2- und die eines vorwiegend antiferro-
elektrischen Hf0,3Zr0,7O2-Kondensators. Sowohl die singuläre Polarisationsumkehr der FE-
Phase, als auch die doppelte Anzahl der Schaltvorgänge in der AFE-Phase, ist in der Stro-
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Abbildung 4.24: Remanente Polarisation, Permittivität und monokliner Phasenanteil in Abhängig-
keit des HfO2-ZrO2 Mischungsverhältnisses in 9 nm dünnen Schichten.

Abbildung 4.25: Stromantwort HfO2- (oben) und HfO2-ZrO2-basierter (Mitte, u. unten) Konden-
satoren auf eine angelegte Sägezahnspannung sowie die zeitliche Integration dieser Be- und Entlade-
ströme zu einer P-E-Hysteresen. (9 nm Schichtdicke)

mantwort der aufsteigenden und absteigenden Spannungsflanke deutlich zu erkennen. Dabei
ist der maximale Schaltstrom klar von der Maximalspannung der Sägezahnanregung sepa-
riert, so dass eine signifikante Verfälschung der P-E-Hysterese oder gar deren artifizieller
Charakter aufgrund von Leckströmen ausgeschlossen werden kann.
Um in Anlehnung an die Argumentation in Abschnitt 4.1.2 auch im HfO2-ZrO2-System

den Einfluss einer frequenzabhängigen Ladungsträgerinjektion auszuschließen, wurden quasi-
statische P-E-Messungen an einem ferroelektrischen Hf0,5Zr0,5O2-Kondensator durchgeführt.
Wie das in Abb. 4.26 (links) dargestellte Ergebnis dieser Messung zeigt, erreicht sowohl die
bei 2 kHz gemessene, als auch die vollständig relaxierte P-E-Hysterese des Hf0,5Zr0,5O2 eine
remanente Polarisation von ca. 12 µC/cm2. Bis auf die für Ferroelektrika zu erwartende Ab-
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Abbildung 4.26: (links) Gegenüberstellung einer quasi-statischen und einer hochfrequenten Polari-
sationsmessung eines Hf0,5Zr0,5O2-basierten Kondensators. (rechts) Elektromechanische Auslenkung
in Abhängigkeit von der durchlaufenen P-E-Hysterese des selbigen Kondensators.

nahme des Koerzitivfeldes mit zunehmender Messzeit sind die P-E-Hysteresen damit nahezu
deckungsgleich.
Die nur minimale Relaxation der quasi-statischen P-E-Hysterese kann erneut als Indiz

für das Ausbleiben paraelektrischer und damit depolarisierend wirkender Zwischenschichten
gewertet werden. Wie in Abschnitt 5.1.2 diesbezüglich gezeigt wird, ist durch die daraus resul-
tierende hohe Stabilität des Polarisationszustands eine stabile Datenhaltung im Kondensator
möglich.
Das Auftreten piezoelektrischer Aktivität ist eine notwendige Bedingung für das Vorhan-

densein einer ferroelektrischen Phase in Festkörpern. Die elektromechanische Antwort der
als ferroelektrisch identifizierten Stöchiometrie des HfO2-ZrO2 Mischoxids ist damit eines
der wichtigsten Indizien für den Nachweis der Ferroelektrizität in diesem System. Wie auch
bereits für das Si:HfO2 gezeigt, gelingt dieser Nachweis mit Hilfe der mittels DBLI gemes-
senen Probenauslenkung. Für die in Abb. 4.26 (rechts) dargestellte DBLI-Messung einer
Hf0,5Zr0,5O2-Dünnschicht ist für einen Durchlauf der P-E-Hysterese, die für Ferroelektrika
typische Schmetterlings-Hysterese der mechanischen Auslenkung zu beobachten. Die Ampli-
tude im Picometerbereich ist dabei mit der des Si:HfO2 in Abb. 4.4 (rechts) vergleichbar.

Reproduzierbarkeit der Ferroelektrizität unter Verwendung von
Metallhalogenidpräkursoren

Wie im Falle des in Abschnitt 4.1 behandelten Si:HfO2 basieren auch alle bisher gezeigten Er-
gebnisse des HfO2-ZrO2 Systems vorwiegend auf mittels metallorganischen Präkursoren und
Ozon erzeugten ALD-Schichten. Um analog zu Si:HfO2 (4.1.1) auch für dieses System die
Reproduzierbarkeit unter Verwendung kohlenstofffreier Präkursoren und alternativer Oxida-
tionsmittel zu demonstrieren, wurden weitere MIM-Kondensatoren unter Verwendung des in
Abschnitt 3.2.1 bereits beschriebenen HfCl4/ZrCl4/H2O Prozesses gefertigt. Die elektrischen
Ergebnisse, der so gefertigten MIM-Kondensatoren, werden im Folgenden zusammengefasst.
Analog zu den mittels metallorganischen Präkursoren abgeschiedenen HfO2-ZrO2 Schich-

ten ist das thermische Budget während der Elektrodenabscheidung für eine vollständige Kris-
tallisation der Schichten bereits ausreichend. Entsprechend zeigt Abb. 4.27 die P-E- (links)
sowie C-E-Charakteristik (rechts) der damit ohne zusätzlichen Temperaturschritt kristallinen
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MIM-Kondensatoren. Für einen hohen ZrO2-Gehalt im HfO2 ist eine AFE-Charakteristik der
P-E-Hysterese zu beobachten. Mit sinkender Beimischung beginnt sich die Einschnürung der
P-E-Hysterese zu öffnen bis sich bei 36 mol% ZrO2 eine gesättigte FE-Hysterese ausbildet. Die
Koerzitivfeldstärke liegt, wie auch im Falle der mittels metallorganischen Präkursoren abge-
schiedenen Schichten, im Bereich von 1 MV/cm. In Übereinstimmung zu den P-E-Messungen
zeigen die C-E-Hysteresen den zu erwartenden Übergang von zwei zu einem Kapazitätsma-
ximum pro Spannungsdurchlauf. Der in Abschnitt 4.2.1 gezeigte FE-AFE-Phasenübergang
des HfO2-ZrO2 Mischsystems lässt sich demzufolge auch unter Verwendung eines alternativen
ALD-Prozesses reproduzieren.

Abbildung 4.27: P-E- (links) und C-E-Hysteresen (rechts) einer mittels Metallhalogeniden und Was-
ser erzeugten Zusammensetzungsserie des HfO2-ZrO2 Mischoxids; CVD-TiN/8 nm HfO2-ZrO2/CVD-
TiN.

Aufgrund der hohen Leckströme in den hier vorliegenden HfO2-ZrO2 Schichten musste die
DLK10-Methodik eingesetzt werden, um das von den umschaltenden Dipolen resultierende
Stromsignal zu extrahieren. Diese bereits bei einer Schichtdicken von 8 nm einsetzende Degra-
dation ist vermutlich auf eine mit sinkendem Kohlenstoffgehalt weiter abnehmende Kristal-
lisationstemperatur zurückzuführen. Gemäß den Ausführungen in Abschnitt 3.2.4 kommt es
damit zu einer Änderung der Filmmorphologie und folglich zu erheblichen Einschränkungen
der isolierenden Eigenschaften.

GIXRD Strukturanalyse

Um den strukturellen Ursprungs der Ferroelektrizität im HfO2-ZrO2 zu ergründen, wur-
den detaillierte GI-XRD Messungen an einer PE-HfO2-, einer FE-Hf0,5Zr0,5O2- und einer
AFE-ZrO2-Dünnschicht durchgeführt. Die resultierenden Diffraktogramme sind in Abb. 4.28
dargestellt. Wie auch bereits in Abb. 3.17 anhand der weniger detailliert aufgelösten Dif-
fraktogramme zu erkennen ist, transformiert die vorwiegend monokline P21/c Phase des
HfO2 mit zunehmendem ZrO2-Gehalt gemäß dem bekannten Polymorphismus und dem in
Abschnitt 3.1.1 beschriebenen Stabilisierungsmechanismus in eine der Hochtemperaturpha-
sen. Im Zuge der in Abschnitt 4.1.2 erläuterten Vorgehensweise kann diese hier im ZrO2
vorliegende Hochtemperaturphase als tetragonale Phase mit der Raumgruppe P42/nmc iden-
tifiziert werden.
10engl. dynamic leakage compensation. Aufgrund der Frequenzunabhängigkeit des statischen Leckstroms kann

dieser durch die Aufzeichnung einer P-E-Hysterese bei zwei unterschiedlichen Frequenzen rechnerisch ent-
fernt werden. Hintergrund und genaue Vorgehensweise sind in [303] beschrieben.
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Betrachtet man jedoch dazwischenliegende Stöchiometrien, wie beispielsweise die des eben-
falls in Abb. 4.28 dargestellten Hf0,5Zr0,5O2 und folgt der Argumentation aus Abschnitt 4.1.2,
so wird deutlich, dass sich das resultierende Diffraktogramm nicht als Phasengemisch der
P21/c und P42/nmc Raumgruppen interpretieren lässt und folglich nicht der erwartete, gra-
duelle, monoklin-tetragonale Phasenübergang vorliegt. Vielmehr tritt eine weitere interme-
diäre Phase auf, deren Indizierung die höchste Übereinstimmung mit der orthorhombischen
Pbc21 Phase liefert. Diese auch im FE-Si:HfO2 beobachtete nicht-zentrosymmetrische Phase
ist mit hoher Wahrscheinlichkeit damit auch im HfO2-ZrO2 System der Ursprung der spon-
tanen Polarisation.

Abbildung 4.28: GI-XRD an HfO2-, ZrO2- und Hf0,5Zr0,5O2-Dünnschichten (10 nm). Die Berech-
nung der Referenzprofile der monoklinen P21/c und orthorhombischen Pbc21 erfolgte auf Basis der in
Abb. 4.6 eingeführten Strukturdaten. Das Pulverdiffraktogramm der tetragonalen P42/nmc des ZrO2
wurde [304] entnommen.

Kristallisationsverhalten mit und ohne abdeckende Metallelektrode

Im Abschnitt 4.1.4 konnte anhand einer PMA- bzw. PDA-Prozessvariation Si:HfO2-basierter
MFM-Kondensatoren bereits eine entscheidende Beteiligung der abdeckenden TiN-Elektrode
an der FE-Phasenstabilität nachgewiesen werden. Erweist sich die dort postulierte Modell-
vorstellung als tragfähig, sollte sie allgemeine Gültigkeit besitzen und darf nicht auf das
Si:HfO2-System beschränkt bleiben.
Wie Abb. 4.29 zeigt, kann dieser Nachweis anhand von elektrischen und strukturellen Mes-

sungen einer vor (PDA) bzw. nach (PMA) TiN-Elektrodenabscheidung bei 500 °C getemper-
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ten Hf0,7Zr0,3O2-Dünnschicht erbracht werden. Eine Gegenüberstellung der beiden Prozessva-
rianten zeigt im Falle der PDA-Prozessierung eine Abnahme der remanenten Polarisation um
60% (Abb. 4.29, links). Dies ist auch hier als direkte Folge des deutlich höheren monoklinen
und damit paraelektrischen Phasenanteils zu interpretieren (Abb. 4.29, rechts).
Aufgrund der niedrigen Kristallisationstemperatur des HfO2-ZrO2 Systems wurde im hier

beschriebenen Fall auf ein bei RT abgeschiedenes PVD-TiN zurückgegriffen. In der in Ab-
schnitt 4.1.4 beschriebenen Modellvorstellung ist dies von entscheidender Bedeutung, da nur
so sichergestellt werden kann, dass die Nukleation der ersten Kristallite aus der amorphen
Phase TiN-verkapselt stattfindet.
Nichtsdestotrotz ist wie Abb. 4.30 anhand einer HT-XRD-Studie weiter zeigt, nicht nur

die Nukleation, sondern auch die TiN-verkapselte Abkühlphase für die Phasenstabilität des
HfO2-ZrO2-Systems entscheidend. Nach einer Entfernung der abdeckenden TiN-Elektrode
und einer erneuten Temperung bis 800 °C zeigt eine Hf0,5Zr0,5O2-Dünnschicht, analog zu
den an Si:HfO2-Dünnschichten gemachten Beobachtungen (vgl. Abb. 4.18), eine monokline
Phasentransformation in der Abkühlphase.

Abbildung 4.29: P-E-Charakteristik (links) und GI-XRD (rechts) einer 8 nm Hf0,7Zr0,3O2-
Dünnschicht nach einer bei 500 °C durchgeführten Temperung. Gegenübergestellt ist die Durchführung
der Temperung vor (PDA) bzw. nach (PMA) der Abscheidung der oberen PVD-TiN-Elektrode.

4.2.3 Einfluss von Temperatur, Schichtdicke und Temperung

Ausgehend vom PE-HfO2 kann wie in Abschnitt 4.2.1 gezeigt durch Variation der HfO2-ZrO2
Zusammensetzung ein PE-FE-AFE Phasenübergang beobachtet werden. Die Betrachtung
des, dem analogen Phasenübergang unterliegenden Si:HfO2-System in Abschnitt 4.1.3 zeigt
jedoch, dass neben der Si-Dotierung sowohl die thermische Nachbehandlung, als auch die
Temperatur als weitere Einflussgrößen dieses Phasenübergangs identifiziert werden können.
Im Folgenden werden unter diesen Gesichtspunkten Temperexperimente und temperaturab-
hängige Messungen des HfO2-ZrO2 Mischoxids dargestellt und bewertet. Des Weiteren wird
die Schichtdickenabhängigkeit des Phasenübergangs diskutiert.

Einfluss der Schichtdicke und der thermischen Prozessführung auf die Stabilität der
ferroelektrischen Phase

Wie in Abschnitt 3.1.1 bereits erläutert, darf in nur wenigen Nanometern dünnen Schichten
der Anteil der Oberflächenenergie an der individuellen Phasenstabilität nicht vernachlässigt

110



4.2 Ferroelektrizität im HfO2- ZrO2 Mischkristall

Abbildung 4.30: In situ HT-XRD der Abkühlphase einer 10 nm Hf0,5Zr0,5O2-Dünnschicht mit
und ohne abdeckender TiN-Elektrode. Beide Proben wurde zuvor mit abdeckender TiN-Elektrode
bei 600 °C kristallisiert. Für die anschließende HT-XRD wurde die TiN-Elektrode einer der Proben
nasschemisch entfernt. Die Probenpräparation zeigt das Diffraktogramm der Probe vor und nach der
Entfernung der Elektrode.

werden. Unter der Annahme, dass sowohl die Schichtdicke, als auch die thermische Nachbe-
handlung über die Korngröße der hier vorliegenden Dünnschichten entscheiden, ist folglich
auch eine Änderung der Phasenstabilität und den daraus resultierenden elektrischen Eigen-
schaften zu erwarten.

Abbildung 4.31: Änderung der P-E-Charakteristik einer 7 nm Hf0,4Zr0,6O2-Dünnschicht nach einem
Temperschritt bei 600 °C für 20 s in N2 (links) bzw. bei einer Gegenüberstellung mit einer 9 nm
Dünnschicht gleicher Zusammensetzung (rechts).

Abb. 4.31 illustriert in diesem Zusammenhang, dass, ausgehend von dem in einer AFE-FE-
Mischphase befindlichen Hf0,4Zr0,7O2, sowohl durch eine Erhöhung der Schichtdicke (rechts),
als auch durch eine nachfolgende Temperung (links), ein höherer FE-Phasenanteil erreicht
werden kann. Bewegt man sich in der in Abschnitt 4.1.4 erläuterten Modellvorstellung des
Kristallisationsverhaltens, so kann diese Transformation in beiden Fällen mit einem Anstieg
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der Korngröße erklärt werden. Eine größere Kornoberfläche resultiert in einer höheren Sta-
bilität der monoklinen Phase gegenüber den Hochtemperaturphasen. Im hier vorliegenden
Falle einer Kristallisation in Gegenwart einer TiN-Verkapselung bedeutet dies jedoch eine
Erhöhung des in die orthorhombische Phase transformierbaren Anteils.

Temperaturabhängigkeit des ferroelektrischen Phasenübergangs

Wie von KISI et al. [23] und unabhängig davon von MARSHALL et al. [256] bereits be-
schrieben, ist mit sinkender Temperatur ein tetragonal-orthorhombischer Phasenübergang für
mechanisch eingeschlossene ZrO2-Kristallite zu erwarten. Folglich ist im Kontext des hier vor-
liegenden Kenntnisstands zu den elektrischen Eigenschaften dieser orthorhombischen Phase
mit sinkender Temperatur ein AFE-FE Phasenübergang im reinen ZrO2 bzw. in ZrO2-lastigen
Stöchiometrien des HfO2-ZrO2-Systems denkbar.
Wie Abb. 4.32 (links) anhand einer Tieftemperaturmessung der P-E-Hysterese zeigt, ist

eine Abkühlung des reinen ZrO2 auf 70 K jedoch noch nicht ausreichend um eine derarti-
ge AFE-FE-Transformation vollständige zu induzieren. Nichtsdestotrotz ist wie Abb. 4.32
(rechts) weiter zeigt mit sinkender Temperatur bereits eine Abnahme der rückschaltenden
Koerzitivfelder (FE→AFE) und folglich eine Erhöhung der Stabilität der FE-Phase zu beob-
achten. Im Falle des HfO2-ZrO2 Mischoxids verschiebt sich diese AFE-FE Phasengrenze mit
zunehmenden HfO2-Gehalt in Richtung RT und darüber hinaus. Betrachtet man demzufol-
ge eine bereits bei RT geringfügige Anteile der FE-Phase enthaltene Zusammensetzung, so
ist ein vollständigen AFE-FE-Übergang mit sinkender Temperatur zu beobachten. Abb. 4.32
(rechts) zeigt dies anhand einer Tieftemperatur Messung der Hf0,3Zr0,7O2-Zusammensetzung.

Abbildung 4.32: (links) P-E-Hysterese und zugehörige Ladungsströme des reinen ZrO2 bei 70 K und
einer Schichtdicke von 9 nm. (rechts) Temperaturabhängigkeit der P-E-Hysterese des reinen ZrO2 und
des Hf0,3Zr0,7O2 Mischoxids von 230 bis 80 K bei einer Schichtdicke von 9 nm.

Ein weiterer interessanter Aspekt dieses temperatur- und zusammensetzungsabhängigen
AFE-FE Phasenübergangs offenbart sich bei einer genaueren Betrachtung der hin- und rück-
schaltenden Koerzitivfeldstärken der AFE-Phase. Abb. 4.33 stellt erneut das als Referenz-
system genutzte PLZST-System (links, [305]) dem in dieser Arbeit untersuchte HfO2-ZrO2
Mischoxid (rechts) gegenüber. Angelehnt an die in Abb. 4.33 (links) gegebene Nomenklatur
ist deutlich zu erkennen, dass die Koerzitivfeldstärken der AFE-Phase unterschiedliche Tem-
peraturabhängigkeiten aufweisen. Während die hinschaltenden Koerzitivfelder (EC1, EC3)
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nahezu konstant bleiben, nehmen die rückschaltenden Koerzitivfelder (EC2, EC4) mit sinken-
der Temperatur und einer damit verbundenen Annäherung an die FE-Phase kontinuierlich
ab. Letztendlich kommt es zu einer Polaritätsänderung der rückschaltenden Koerzitivfelder
oder in anderen Worten zu einer Ausbildung remanenter Polarisation und ferroelektrischen
Verhaltens.
Wie die Extrapolation des rückschaltenden Koerzitivfeldes EC4 im reinen ZrO2 zeigt, ist

jedoch für die hier vorliegenden Proben auch für den hypothetischen Fall von Null Kelvin
noch keine remanente Polarisation bzw. FE-Phase zu erwarten. Bezugnehmend auf den in Ab-
schnitt 3.1.1 beschriebenen Anteil der Oberflächenenergie an der Phasenstabilität, wäre mit
steigender Schichtdicke bzw. Korngröße jedoch auch in reinem ZrO2 eine FE-Phase denkbar.
Eine derartige Versuchsreihe sollte daher Gegenstand weiterführender Arbeiten sein.

Abbildung 4.33: (links) Temperaturabhängigkeit der Koerzitivfeldstärken des Referenzsystems
PLZST für eine 66:11:23 (Zr:Ti:Sn) AFE-Stöchiometrie (reproduziert aus [305]). (rechts) Temperatu-
rabhängigkeit der Koerzitivfeldstärken des AFE-ZrO2- und des AFE-FE-Hf0,3Zr0,7O2. Ein Übertritt
der Koerzitivfeldstärke in den grau-unterlegten Bereich kennzeichnet die beginnende Stabilisierung
einer remanenten Polarisation bzw.t eines FE-Phasenanteils.

Die Temperaturabhängigkeit der Permittivität des HfO2-ZrO2 Mischoxids ist in Abb. 4.34
(links) dargestellt. Wie auch bereits für das Si:HfO2-System (vgl. Abb. 4.14, rechts) ist der
Temperaturbereich der Messung zwar groß genug um die FE-AFE Transformation abzubilden,
die Maximaltemperatur des Messaufbaus jedoch nicht ausreichend um auch einen AFE-PE
Phasenübergang zu induzieren. Eine genauere Untersuchung der bei der CURIE-Teperatur zu
erwartenden Maximierung der Permittivität ist folglich auch für das Mischoxid nicht möglich.
Nichtsdestotrotz ist für das reinen ZrO2 bereits ein steilerer Anstieg der Permittivität zu be-

obachten. Diese Beobachtung unterstützt die Annahme einer zusammensetzungsabhängigen
CURIE-Temperatur des HfO2-ZrO2-Systems. Das bereits bei Raumtemperatur vollständig
in der AFE-Phase befindliche ZrO2 ist demnach näher an der CURIE-Temperatur und zeigt
folglich einen steileren Verlauf der Permittivität. Dabei gilt es jedoch zu beachten, dass, wie
in der theoretischen Vorhersage der Antiferroelektrika von KITTEL [41] bereits angemerkt,
der antiferroelektrische CURIE-Punkt im Gegensatz zum ferroelektrischen CURIE-Punkt
nicht notwendigerweise mit einem starken Anstieg der Dielektrizitätskonstante verbunden
sein muss und sich auch in einem flachen kontinuierlichen Übergang äußern kann.
Abschließend zeigt Abb. 4.34 (links), dass für eine Abkühlung des bereits bei Raumtem-

peratur paraelektrischen HfO2 weder eine feldinduzierte noch eine permanente Änderung
der dielektrischen Eigenschaften zu beobachten ist. Ein direkter monoklin-orthorhombischer
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Abbildung 4.34: (links) Temperaturabhängigkeit der Permittivität des reine ZrO2 und HfO2 sowie
der Mischoxide Hf0,3Zr0,7O2 und Hf0,5Zr0,5O2 von 100 bis 400 K bei einer Shcihtdicke von 9 nm.
(rechts) P-E-Hysterese und zugehörige Ladungsströme des reinen HfO2 bei 70 K.

Phasenübergang ist demnach im hier betrachteten Temperaturbereich von RT bis 70 K nicht
zu beobachten. Ein derartiger Übergang wurde in der Literatur bisher auch nicht beschrie-
ben und widerspräche der Modellvorstellung einer tetragonal-monoklinen bzw. der alternativ
ablaufenden tetragonal-orthorhombischen Phasentransformation mit sinkender Temperatur.
Die monokline Phase ist, sobald erreicht, thermodynamisch stabil und erstreckt sich über den
gesamten Tieftemperaturbereich des Phasendiagramms.

4.3 Ferroelektrizität in HfO2-Dünnschichten mittels trivalenter
Dotierung

Das in Abschnitt 4.2 thematisierte Mischoxid aus HfO2 und ZrO2 bildet einen starken Kon-
trast zu dem lediglich geringfügig dotierten Si:HfO2-System aus Abschnitt 4.1. Der in dieser
Arbeit erbrachte Nachweis der Ferroelektrizität in HfO2-ZrO2 ermöglicht damit bereits eine
stark verallgemeinerte Interpretation dieses nun nicht mehr allein mit dem Siliziumdotan-
den verknüpften Phänomens. Eine graduelle Stabilisierung der Hochtemperaturphasen im
ansonsten monoklinen HfO2 führt in beiden Systemen zur Ausbildung der FE-Phase.
Wie Tab. 3.1 zeigt kann eine derartige Phasenstabilisierung jedoch durch eine Vielzahl von

Dotanden im HfO2 erreicht werden und kann demzufolge als allgemeine Vorgehensweise für
das Erreichen der FE-Phase zur Überprüfung gestellt werden. Eine genauerer Untersuchung
weiterer, vom Silizium jedoch deutlich unterscheidbarer Stabilisatoren der Hochtemperatur-
phasen im HfO2 erscheint daher als nächster logischer Schritt. Das im Gegensatz zum tetra-
valenten Siliziumion, trivalente und fast doppelt so große Yttriumion erfüllt dieses Kriterium
der Unterscheidbarkeit vom Silizium genau wie das ebenfalls trivalente, aber nur halb so
große Aluminiumion. Kann der Nachweis ferroelektrischen Verhaltens auch in diesen, dem
Si:HfO2 und HfO2-ZrO2 strukturell eng-verwanden, Systemen erbracht werden, erlaubt dies
die Definition einer neuen Klasse HfO2-basierter Ferroelektrika.
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4.3.1 Strukturelle und elektrische Charakterisierung des Y:HfO2-Systems

Das Y:HfO2-System ist aufgrund seiner engen Verwandtschaft zu der populären Keramik
Y:ZrO2 (YSZ) von allen in dieser Arbeit vorgestellten Systemen das bisher bestuntersuchte.
Das Yttrium zählt dabei zu der am häufigsten angewendeten Gruppe der großen, trivalenten
Dotanden und wird zur Stabilisierung der kubischen Phase im HfO2 und ZrO2 eingesetzt.
Wenngleich eine Überprüfung der ferroelektrischen Eigenschaften des Y:HfO2 erstmalig in
dieser Arbeit vorgenommen wird, so zeigen diese Untersuchungen jedoch viele interessante
Parallelen zu bereits publizierten Daten auf und liefern eine mögliche, bisher übersehene
Interpretation der dort gemachten Beobachtungen.

Struktureller und elektrischer Nachweis der ferroelektrischen Phase mit und ohne
abdeckende Metallelektrode

Der für Si:HfO2 bzw. HfO2-ZrO2 in mehreren Teilaspekten gezeigte strukturelle und elek-
trische Nachweis der ferroelektrischen Phase sowie die Untersuchung des Einflusses der ab-
deckenden Metallelektrode wird im hier vorliegenden Fall des Y:HfO2 -Systems zusammen-
fassend behandelt. Weitere Details zu dem FE-Verhalten des Y:HfO2-Systems können den
zugehörigen Veröffentlichungen entnommen werden [260,306].
Abb. 4.35 (links) zeigt zunächst den aus einer PMA- und einer PDA-Variante bestehenden

Prozessfluss der für die elektrische Charakterisierung genutzten MIM-Kondensatoren. Wie
Abb. 4.35 (links) anhand der TEM-Querschnittsaufnahmen des Schichtstapels weiter zeigt,
ist in Übereinstimmung mit Abschnitt 3.2.3 eine thermischen Nachbehandlung bei 600 °C
ausreichend um eine polykristalline Struktur der 10 nm dünnen Y:HfO2-Schicht zu realisieren.
Abweichend von den anderen in dieser Arbeit untersuchten Materialsystemen wurde eine
dünne TiN-Elektrode mittels PVD aufgebracht. Gemäße den Ausführungen in Abschnitt 4.1.4
ist damit eine zusätzliche Stabilisierung der Hochtemperaturphasen zu erwarten.
Abb. 4.37 (rechts) zeigt eine Gegenüberstellung der an der PMA- und PDA-Prozessvariante

der Y:HfO2-Kondensatoren gemessenen P-E-Hysteresen. In beiden Fällen ist die Stabilisie-
rung einer FE-Phase eindeutig nachweisbar. Ergänzend dazu zeigt Abb. 4.36 (links), dass wie
auch für das Si:HfO2- und HfO2-ZrO2-System eine klare Abgrenzung der ferroelektrischen
Polarisationsumkehr von statischen Leckströmen vorgenommen werden kann. Das für FE-
Kondensatoren typische Durchlaufen ungesättigter P-E-Hysteresen bei kleinen Spannungs-
amplituden sowie eine zu den Koerzitivfeldstärken korrelierte Kleinsignal-Kapazitätsantwort
kann für das Y:HfO2 ebenfalls demonstriert werden (Abb. 4.36, rechts).
Wie Abb. 4.35 (rechts) und die zusammenfassende Darstellung in Abb. 4.37 (links) je-

doch weiter zeigen, ist die Stabilität der ferroelektrischen Phase für eine PMA-Prozessierung
über einen größeren Dotierbereich stabil sowie zu kleineren Dotierkonzentrationen verscho-
ben. Diese Beobachtung korreliert zu dem ebenfalls in Abb. 4.37 (links) dargestellten Verlauf
der Permittivität und des monoklinen Phasenanteils11. Wie auch für die Materialsysteme
Si:HfO2 und HfO2-ZrO2 gezeigt, ist die remanente Polarisation nach Beendigung des mono-
klinen Phasenübergangs maximiert, während die weiter ansteigende Dielektrizitätszahl die
zwischen monokliner und Hochtemperaturphase liegende Permittivität der FE-Phase kenn-
zeichnet. Gemäß dem in Abschnitt 4.1.4 aufgezeigten Modell bewirkt der Einsatz einer TiN-
Verkapselung (PMA-Varianten) eine Parallelverschiebung dieses Phasenübergangs zu kleine-

11Die Auswertung des monoklinen Phasenanteils erfolgte dabei anhand der in Abb. 3.17 dargestellten GI-
XRD-Messungen gemäß der in Abschnitt 4.1.2 geschilderten Methodik.
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Abbildung 4.35: (links) Schematische Darstellung des PMA/PDA Prozessflusses und TEM-
Querwschnittsaufnahmen der Y:HfO2-MIM-Kondensatoren. (rechts) Gegenüberstellung der aus PMA-
und PDA-Prozessierung resultierenden P-E-Hysterese in Abhängigkeit von der Yttriumdotierung.

ren Yttriumkonzentrationen. Diese Verschiebung kann sowohl strukturell, als auch elektrisch
für einen Vergleich der PMA- und PDA-Proben beobachtet werden.

Abbildung 4.36: (links) Stromantwort eines mit 3,6 mol% bzw. 12,3 mol% Yttrium dotierten
Y:HfO2-Kondensators auf eine angelegte Sägezahnspannung sowie die zeitliche Integration dieser Be-
und Entladeströme zu P-E-Hysteresen. (rechts) P-E-Hysteresen in Abhängigkeit von der maximal
durchlaufenen Spannungsamplitude und Kleinsignal-C-E-Messung eines mit 5,2 mol% Yttrium do-
tierten Y:HfO2-Kondensators.

Anders als für die bisher untersuchten Materialsysteme ist jedoch mit weiter ansteigen-
der Dotierkonzentration bzw. Stabilität der Hochtemperaturphasen kein Übergang in eine
AFE-Phase zu beobachten. Für Dotierkonzentrationen größer 8 mol% Yttrium ist lediglich
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lineares dielektrisches Verhalten nachweisbar. Wie Abb. 4.36 (links) zeigt, ist die trotz al-
lem geringfügige Öffnung der P-E-Hysterese der mit 12,3 mol% Yttrium dotierten Probe auf
Leckstromartefakte bei maximaler Anregungsspannung zurückzuführen. Die ebenfalls wieder
abnehmende Permittivität des Materials lässt sich durch eine Linearkombination der dielek-
trischen Eigenschaften des HfO2 und des Y2O3 erklären. Das heißt wird die für einen vollstän-
dige Stabilisierung der Hochtemperaturphasen nötige Yttriumkonzentration überschritten, so
erniedrigt sich die Permittivität des Gesamtsystems (ALD-Y2O3 er ~ 10 - 12, [209,307]).
Die in Abb. 4.37 (rechts) dargestellte GI-XRD Analyse der Y:HfO2-Dünnschichten liefert

weiteren Aufschluss bezüglich des strukturellen Ursprungs der FE-Phase und dem Ausbleiben
des FE-AFE-Phasenübergangs. Die Gegenüberstellung der PMA- und PDA-Prozessvarianten
zeigt dabei zunächst den bereits aus Abb. 4.37 (links) ersichtlichen Einfluss der abdeckenden
Elektrode während der Kristallisation. Für eine noch nicht ausreichende Stabilisierung durch
den Dotanden ist für eine Kristallisation ohne abdeckende Metallelektrode ein deutlich höhe-
rer monokliner Phasenanteil und folglich auch ein geringerer FE-Phasenanteil zu beobachten.
Dies ist für die mit 2,3 mol% bzw. 3,6 mol% dotierten Y:HfO2-Dünnschichten der Fall und
korreliert mit der geringeren remanenten Polarisation dieser Proben.
Die hohe remanente Polarisation der mit 3,6 mol% Yttrium dotierten PMA-Probe lässt

demzufolge den höchsten Anteil der FE-Phase vermuten. Wie die Analyse des ebenfalls in
Abb. 4.37 (rechts) gezeigten Röntgendiffraktogramms dieser Probe zeigt, ist anhand der Refe-
renzprofile eine hohe Übereinstimmung mit der orthorhombischen Pbc21-Phase zu erkennen.
Diese auch bereits im Si:HfO2 (Abschnitt 4.1.2) und HfO2-ZrO2 (Abschnitt 4.2.2) identifizier-
te Phase, wird folglich auch im Y:HfO2-System als strukturelle Ursache der ferroelektrischen
Eigenschaften vermutet.
Entsprechend der geringeren remanenten Polarisation lassen die Röntgendiffraktogramme

der mit 2,3 mol% dotierten Y:HfO2-Dünnschichten neben monoklinen Anteilen nur einen ge-
ringen Pbc21-Phasenanteil erkennen, während die als paraelektrisch identifizierte und mit 12,3
mol% Yttrium dotierten Proben gar keinen orthorhombischen Phasenanteil mehr aufweisen.
Ein Abgleich mit dem Referenzprofil zeigt, dass diese hochdotierten Y:HfO2-Dünnschichten
stattdessen eine kubische Struktur aufweisen.
Anders als für den monoklin-orthorhombisch-tetragonalen Phasenverlauf des Si:HfO2- und

HfO2-ZrO2-System liegt im Y:HfO2-System folglich eine monoklin-orthorhombisch-kubische
Phasenabfolge vor. Damit bestätigt sich die Annahme, dass das Auftreten der AFE-Phase
bzw. eine feldinduzierte Transformation in die FE-Phase an den tetragonal-orthorhombischen
Phasenübergang in diesen Systemen geknüpft ist. Das Ausbleiben dieser elektrischen Charak-
teristik im Y:HfO2-System lässt vermuten, dass ein derartiger Übergang aus der kubischen
Phase heraus nicht möglich ist.
Bezugnehmend auf die umfangreiche Literatur zu den strukturellen Eigenschaften des

Y:HfO2-Systems ist eine tetragonale Phase im Übergangsbereich zwischen monokliner und
kubischer Phase jedoch nicht ausgeschlossen. So beschreiben beispielsweise YASHIMA et
al. [161] und FUJIMORI et al. [29] das Auftreten der metastabilen tetragonalen Modifikatio-
nen t‘ und t“ (siehe dazu auch Abschnitt 4.1.2) zwischen 10 und 13 mol% Yttriumdotierung.
Dieses tetragonale Phasengebiet wäre im hier vorliegenden Fall jedoch nachweislich sehr klein
und wird durch die Schrittweite der Yttriumdotierung nicht erfasst. Ein auf die FE-Phase
folgendes AFE-Übergangsgebiet wird folglich auch elektrisch nicht erfasst.
Ein weiterer interessanter Aspekt ist der bei beiden oben angeführten Autoren auftauchende

und auch in weiteren Literaturstellen (bspw.. [308]) zu findende Hinweise darauf, dass mit
steigendem Yttriumgehalt der monoklin zu tetragonale Phasenübergang nicht direkt erfolgt,
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Abbildung 4.37: (links) Remanente Polarisation, Permittivität und monokliner Phasenanteil in Ab-
hängigkeit von der Yttriumdotierung für PMA und PDA-Prozessierung der Y:HfO2-Kondensatoren
(P-E 1 kHz / C-E 10 kHz). (rechts) GI-XRD an mit 2,3 mol%, 3,6 mol% und 12,3 mol% Yttrium dotier-
ten Y:HfO2-Dünnschichten. Gegenübergestellt sind PMA- und PDA-Prozessierung. Die Berechnung
der Referenzprofile der monoklinen P21/c, orthorhombischen Pbc21 und kubischen Fm̄3m erfolgte auf
Basis der in Abb. 4.6 eingeführten Strukturdaten.

sondern über bisher nicht identifizierte Zwischenzustände stattfindet. Auf Basis der in dieser
Arbeit vorliegenden elektrischen und strukturellen Datenlage ist anzunehmen, dass es sich
bei einer dieser unbekannten und als g1 und g2 bezeichneten Zwischenphasen um die als
ferroelektrisch identifizierte orthorhombische Modifikation handelt.

Diese Annahme wird durch Strukturuntersuchungen von RAUWEL und DUBORDIEU
et al. [129, 131] unterstützt, die in noch nicht vollständig kubisch-stabilisierten Y:HfO2-
Dünnschichten eine monoklin/orthorhombische Phasenmischung erkennen. Ein eindeutiger
struktureller Nachweis gelingt allerdings auch hier nicht. Über eine umfassende elektrische
Charakterisierung dieser Zwischenphasen wurde in der Literatur bisher nicht berichtet. Folg-
lich ist nicht auszuschließen, dass ferroelekrisches Y:HfO2 bereits mehrfach synthetisiert bzw.
untersucht wurde.

Auch für eine Ytterbium- oder Gadoliniumdotierung des HfO2 wurden die als g1 und g2
bezeichneten Modifikationen am monoklin-tetragonalen Phasenübergang mittels RAMAN-
Spektroskopie bereits nachgewiesen [161]. Das Auftreten ferroelektrischer Eigenschaften im
Yb:HfO2-System erscheint daher als sehr wahrscheinlich. Der auf die Entdeckung des ferro-
elektrischen Y:HfO2 folgende Nachweis einer FE-Phase in Gd:HfO2 konnten von MÜLLER
et al. [263] bereits erbracht werden und bestätigt den in dieser Arbeit beschriebenen Stabili-
sierungsmechanismus.
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Temperaturabhängigkeit des ferroelektrischen Phasenübergangs

Eine Grundvoraussetzung für den möglichen Einsatz des Y:HfO2-Systems in ferroelektri-
schen Speichern ist die Stabilität der FE-Phase über einen ausreichend großen Temperatur-
bereich. Abb. 4.38 (links) zeigt in diesem Zusammenhang die Temperaturabhängigkeit der
P-E-Hysterese eines mit 3,6 mol% dotierten Y:HfO2-Kondensators. Wie die P-E-Messungen
zeigen, bleiben die FE-Eigenschaften der Dünnschicht über den gesamten Messbereich von 123
bis 403 K erhalten. In Übereinstimmung dazu zeigt die mit steigender Temperatur monoton
ansteigende Permittivität in Abb. 4.38 (rechts), dass im hier abgedeckten Temperaturbereich
kein Phasenübergang in eine nicht-polare Phase stattfindet.
Nichtsdestotrotz ist eine Temperaturabhängigkeit der P-E-Hysterese in Abb. 4.38 (links)

deutlich zu erkennen. Mit fallender Temperatur zeigt sich eine Verschiebung der P-E-
Hysterese. Wie die Auftragung der Koerzitivfelder Ec- und Ec+ sowie dem gemittelten Ec
in Abb. 4.38 (rechts) zeigen, handelt es sich dabei hauptsächlich um eine Parallelverschie-
bung der P-E-Hysterese. Dieses mit fallender Temperatur auftretende Phänomen ist folglich
qualitativ mit dem in Abschnitt 2.2.1 beschriebenen Imprintverhalten von Ferroelektrika
vergleichbar. Trotz der identisch wiederholten P-E-Messungen und der nicht unerheblichen
Zeitspanne die die kryostatische Messung benötigt, ist der hier auftretende Imprint jedoch
kein rein zeitliches Phänomen. Um die hier beobachtete Verschiebung der Koerzitivfelder zu
bewerkstelligen, wäre eine Haltezeit von mehreren Tagen notwendig (siehe dazu auch Ab-
schnitt 5.1.2). Ein mit fallender Temperatur verstärkt auftretender Imprint wäre zudem äu-
ßerst ungewöhnlich, da in Ferroelektrika zumeist der gegenteilige Effekt beobachtet wird [309].

Abbildung 4.38: Temperaturabhängigkeit der P-E-Hysterese (links) sowie der Permittivität und des
Koerzitivfeldes (rechts) eines mit 3,6 mol% Yttrium dotierten Y:HfO2 -Kondensators.

Eine mögliche Erklärung für das in diesem Probensatz beobachtete Phänomen liefern BOE-
TTGER et al. [310]. Thermisch aktivierte Defektdipole bzw. durch geladene Defekte gepinnte
FE-Domänen können erst bei erhöhten Temperaturen durch ein äußeres Feld geschaltet wer-
den und bilden folglich bei tiefen Temperaturen einen permanenten, jedoch nicht schaltbaren
Anteil der Gesamtpolarisation. Im Bild eines Relaxor-Ferroelektrikums würde dies wiederum
der charakteristischen Temperatur Tf entsprechen, unterhalb welcher sich die dann „eingefro-
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renen” Defektdipole nicht mehr mit dem Feld ausrichten können und folglich die FE-Phase
wieder destabilisieren ( [60] und Referenzen darin).
Als mögliche Ursache für das Auftreten derartiger Defektdipole kann der bezüglich des

TiN-Depositionsverfahrens asymmetrische Aufbau der MIM-Kondensatoren angeführt wer-
den. Aufgrund des Energieeintrags während des PVD-Prozesses ist eine bezüglich ihrer elek-
trischen Qualität anders geartete oberer Elektrodengrenzfläche denkbar. Dies würde das ver-
stärkte Auftreten dieses Effektes in den hier vorliegenden Y:HfO2-Proben erklären. Diese
Vermutung bleibt im Rahmen dieser Arbeit allerdings ohne Beweis.

4.3.2 Strukturelle und elektrische Charakterisierung des Al:HfO2-Systems

Im diesem, die Vorstellung der Materialsysteme abschließenden Abschnitt, wird die Dotierung
des HfO2 mit Aluminium strukturell und elektrisch näher untersucht. Neben einer weiteren
Bestätigung des in dieser Arbeit vorgeschlagenen Stabilisierungsmechanismus der FE-Phase
im HfO2 können auch weitere Gründe genannt werden, die eine Untersuchung des Al:HfO2-
Systems bezüglich dieser Eigenschaften motivieren.
Mit Blick auf die praktischer Anwendung des FE-HfO2 ist die exzellente ALD-Tauglichkeit

des Aluminiumpräkursors (TMA) und dessen weite Verbreitung in der Mikroelektronik (u.a.
auch bei der Erzeugung von Al:HfO2-Dünnschichten [147, 148, 311]) zu nennen. Sie ist eine
Versicherung dafür, dass für eine spätere Umsetzung in der Fertigung die Dotierstoffhomoge-
nität über großflächige Substrate oder auch dreidimensionale Strukturen beherrschbar bleibt.
Im Sinne einer ausreichend hohen Ausbeute funktionierender Bauelemente ist dies zwingend
erforderlich, da nur so die FE-Phase stabil reproduzierbar werden kann. Das erst bei ho-
hen Temperaturen kristallisierende Al:HfO2-System ergänzt demzufolge das ebenfalls gut
beherrschbare, jedoch aufgrund seiner niedrigen Kristallisationstemperatur weniger tempera-
turstabile HfO2-ZrO2 System.
Einen weiteren interessanten Aspekt der Aluminiumdotierung und der damit hervorgerufe-

nen Stabilisierung der Hochtemperaturphasen des HfO2 zeigt der Vergleich zu den weiteren,
in dieser Arbeit behandelten Systemen auf. Wie auch der in Abschnitt 4.3.1 behandelte Yt-
triumdotand, ist auch das Aluminium trivalent und damit ein Stabilisator der kubischen
Phase. Der Ionenradius des Aluminiums gleicht jedoch dem des kleinen und tetravalenten Si-
liziumions und weist damit Parallelen zu dem in Abschnitt 4.1 behandelten Si:HfO2-System
auf. Wie in Abschnitt 3.1.2 bereits erläutert, wird für diesen Spezialfall daher ein deutliches,
tetragonales Phasengebiet vermutet. Erst mit weiter steigendem Dotiergehalt ist ein auf der
Aliovalenz des trivalenten Aluminium basierender Stabilisierungsmechanismus der kubische
Phase zu erwarten.

Elektrischer Nachweis und strukturelle Charakterisierung des ferroelektrischen
Phasenübergangs mit und ohne abdeckende Metallelektrode

Wie auch bereits für das Y:HfO2-System, wird der Nachweis der Ferroelektrizität im Al:HfO2
hier verkürzt wiedergegeben und ist in diesem Abschnitt zusammengefasst. Weitere Details
bezüglich des FE-Verhaltens des Al:HfO2-Systems sind den entstandenen Veröffentlichungen
bzw. weiterführenden Arbeiten zu entnehmen [261,312,313].
Die elektrische und strukturelle Charakterisierung des Al:HfO2-Systems erfolgte anhand

von MFM-Kondensatoren, deren thermische Nachbehandlung entweder in Form eines PDA
oder eines PMA durchgeführt wurde (Abb. 4.39, links). Wie anhand der ebenfalls in Abb. 4.39
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(links) gezeigten TEM-Querschnittsaufnahme einer PMA-Prozessierung zu erkennen ist, wur-
de dabei eine mittels ALD abgeschiedene (Abschnitt 3.2.1) Al:HfO2-Schicht zwischen zwei
TiN Elektroden eingebettet. Die gut zu erkennende, polykristalline Struktur der Al:HfO2-
Dünnschicht zeigt in Übereinstimmung mit den Untersuchungen zur Kristallisationstempe-
ratur dieses Materials (Abschnitt 3.2.3), dass ein bei 800 °C für 20 s durchgeführter PMA
ausreicht um eine vollständige Kristallisation herbeizuführen. Die umfassendste elektrische
und strukturelle Charakterisierung des Al:HfO2-Systems wurde für eine Schichtdicke von
16 nm durchgeführt. Die Auswirkungen einer Schichtdickenreduktion in den für diese Arbeit
typischen Schichtdickenbereich von ~10 nm sowie einer Reduktion der thermischen Belastung
während der Abscheidung der oberen TiN-Elektrode wird jedoch ebenfalls behandelt.

Abbildung 4.39: (links) Schematische Darstellung des PMA/PDA Prozessflusses und einer TEM-
Querschnittsaufnahme eines Al:HfO2-MFM-Kondensators. (rechts) Gegenüberstellung der aus PMA-
und PDA-Prozessierung resultierenden P-E-Hysterese in Abhängigkeit von der Aluminiumdotierung
für eine Tempertemperatur von 800 °C.

Eine Übersicht der für verschiedene Aluminiumkonzentrationen zu beobachtenden dielek-
trischen Eigenschaften der MFM-Kondensatoren ist sowohl für die PMA, als auch für die
PDA-Prozessierung in Abb. 4.39 (rechts) gezeigt. Anhand der P-E Hysteresen ist dabei deut-
lich zu erkennen, dass für eine nur geringe Aluminiumdotierung ferroelektrisches Verhalten
vorliegt. Analog zu der mit steigendem Siliziumgehalt bzw. ZrO2-Gehalt im Si:HfO2- bzw.
HfO2-ZrO2-System beginnenden Einschnürung der P-E-Hysterese, zeigt auch das Al:HfO2-
System mit steigendem Aluminiumgehalt die Ausbildung einer Doppelschleife in seiner P-E
Charakteristik. Mit weiter steigendem Aluminiumgehalt zeigt sich ein Übergang dieser AFE-
Charakteristik in einen linearen P-E Zusammenhang, der folglich eine paraelektrische Struk-
tur vermuten lässt. Wenngleich beeinflusst durch die in Abschnitt 4.1.4 beschriebene asym-
metrische Probenkonfiguration der PDA-Proben, zeigen diese einen qualitativ vergleichbaren
Verlauf der elektrischen Eigenschaften (Zusammenfassung der Ergebnisse in Abb. 4.43, links).
Wie Abb. 4.40 anhand der Stromantwort bei der P-E-Messung und der Kleinsignal-C-E

eines FE- und eines AFE-Kondensators zeigt, ist auch im Falle des Al:HfO2-Systems der
auftretende Polarisationseffekt klar von parasitären Leckströmen separiert und der charak-
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teristische, zu den Koerzitivfeldern korrelierte Verlauf der Permittivität zu beobachten. Die
FE-Phase im Al:HfO2 ist dabei durch ein Koerzitivfeld im Bereich von 1 MV/cm und einer
remanenten Polarisation von etwa 14 µC/cm2 (12 nm Schichtdicke) gekennzeichnet. Die ho-
he Übereinstimmung zu den Systemen Y:HfO2, Si:HfO2 und ZrO2-HfO2 im vergleichbaren
Schichtdickenbereich, legt die Vermutung nahe, dass es sich im Falle der Aluminiumdotie-
rung um eine weitere, alternative Möglichkeit handelt eine intrinsische FE-Phase des HfO2
zu stabilisieren.
Weitere Parallelen zu den bereits behandelten Materialsystemen zeigen sich bei der Be-

trachtung der remanenten Polarisation, der Permittivität und des monoklinen Phasenanteils
in Abhängigkeit des Aluminiumgehalts (Abb. 4.41, links). Die Aluminiumkonzentration für
die eine maximale remanenten Polarisation erreicht wird, ist auch im Al:HfO2 System in ei-
ner aufsteigenden Flanke der Permittivität und am Ende des monoklinen Phasenübergangs
zu beobachten (vgl. Y:HfO2 Abb. 4.37, links; Si:HfO2 Abb. 4.11; HfO2-ZrO2 Abb. 4.24). So
ist auch für das Al:HfO2-System davon auszugehen, dass die Permittivität der FE-Phase
zwischen der der monoklinen und der der Hochtemperaturphasen angesiedelt ist. Des Weite-
ren ist in Übereinstimmung mit den strukturellen Untersuchungen der verwandten Systeme
festzustellen, dass sich das FE-Phasengebiet direkt an die monokline Phasentransformation
anschließt und erst mit einer weiteren Erhöhung der Dotierung eine Transformation in eine
der Hochtemperaturphasen stattfindet.

Abbildung 4.40: P-E-Charakteristik, Stromantwort und Kleinsignal-C-E einer mit 3,3 mol%
(links) und einer mit 6,6 mol% Al (rechts) dotierten FE- bzw. AFE-Al:HfO2-Dünnschicht (MFM-
Kondensatoren, Schichtdicke 12 nm, 400 °C CVD-TiN, 750 °C PMA-Prozessierung)

Eine detaillierte, strukturelle Untersuchung mittels GIXRD kann neben der Ermittlung
des monoklinen Phasenanteils auch über die weitere Phasenzusammensetzung wichtigen Auf-
schluss liefern. Betrachtet man lediglich die beiden Extreme, d.h. eine sehr niedrige und die
höchste hier verwendete Aluminiumdotierung, so zeigt sich der von einem trivalenten Do-
tanden zu erwartende Stabilisierungsmechanismus. Ausgehend vom überwiegend monoklinen
HfO2 wird mit steigender Konzentration des Dotanden eine kubische Kristallstruktur stabi-
lisiert.
Eine genauere Betrachtung der mittleren Dotierkonzentrationen zeigt jedoch, dass kein

direkter monoklin-kubischer Phasenübergang stattfindet, sondern vielmehr Zwischenphasen
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durchlaufen werden. Der in Abb. 4.41 (rechts) vergrößert dargestellte, charakteristische Be-
reich zwischen 80° und 90° 2J zeigt dies besonders deutlich. Bei 4,8 mol% Al-Dotierung
zeigen sich Anzeichen einer, der monoklinen Phase überlagerten, orthorhombischen Pbc21-
Phase (FE-Phase). Anschließend zeigen sich bis zu einer Aluminiumkonzentration von 8,5
mol% Anzeichen einer tetragonalen Phase (vgl. struktureller orthorhombisch-tetragonaler
Übergang in Si:HfO2 Abb. 4.6 ,4.7 und 4.8 sowie HfO2-ZrO2 Abb. 4.28). Erst die maximale
Dotierung mit 11,4 mol% zeigt eine rein kubische Struktur (vgl. Y:HfO2-System Abb. 4.41,
rechts).
Es sei jedoch erwähnt, dass gemäß den Ausführungen in Abschnitt 4.1.2 die Unterschei-

dung der P42/nmc mit hohem c/a-Verhältnis und der Pbc21 Raumgruppe nur bedingt mög-
lich ist. Nichtsdestotrotz lassen der nur geringe FE-Phasenanteil (geringes Pr der 16 nm
Proben) und die in Abb. 4.41 (rechts) vergrößert wiedergegebenen Indizien einen diffusen,
monoklin-orthorhombisch-tetragonal-kubischen Phasenübergang vermuten. Dies ist in Über-
einstimmung mit dem elektrisch messbaren PE-FE-AFE-PE Phasenübergang des Al:HfO2
Systems und bestätigt das bereits in Abschnitt 3.1.2 vermutete Durchlaufen eines tetragona-
len Phasengebiets vor der endgültigen Stabilisierung der kubischen Phase.
Speziell mit Blick auf die Korrelation zwischen dem PE-FE-AFE / monoklin-

orthorhombisch-tetragonalen Phasenübergang im Si:HfO2 und HfO2-ZrO2-System und dem
PE-FE-(AFE)-PE / monoklin-orthorhombisch-(tetragonal)-kubischen Phasenübergang im
Y:HfO2-System ist das Al:HfO2 System (kleiner, trivalenter Dotand) als dazwischen liegender
Grenzfall von besonderem Interesse. Im Rahmen der hier gesammelten Erkenntnisse scheint
eine Korrelation des AFE-Verhaltens und der tetragonalen Kristallstruktur sowie der PE-
Charakteristik und der kubischen Phase äußerst wahrscheinlich. Eine weitere Aufklärung
dieses Sachverhalts sowie ein eindeutiger strukturellen Nachweis der AFE-Phase machen wei-
tere strukturelle Untersuchungen jedoch zwingend erforderlich.

Der ferroelektrische Phasenübergang in Abhängigkeit von der Schichtdicke und der
thermischen Nachbehandlung

Aufgrund der vergleichsweise hohen Kristallisationstemperatur der Al:HfO2-Dünnschichten
spielt, wie auch im Si:HfO2-System, die thermische Nachbehandlung des Materialsystems eine
entscheidende Rolle bei der Ausbildung der FE-Phase. Die in Abb. 4.42 zusammengefassten P-
E-Hysteresen einer Dotiergehaltsvariation des Al:HfO2 bei verschiedenen PMA-Temperaturen
verdeutlichen diesen Zusammenhang.
Das nur geringe thermische Budget der TiN-Elektrodenabscheidung (450 °C) kann für

geringe Aluminiumkonzentrationen bereits eine partielle Kristallisation des Materials herbei-
führen, während höhere Aluminiumkonzentrationen die Al:HfO2-Schichten amorph halten.
Entsprechend der amorphen bzw. nicht vollständig kristallinen Struktur und eines ungekap-
selten Kristallisationsvorgangs zeigen diese Filme keinen bzw. einen nur marginalen rema-
nenten Polarisationsanteil in den P-E-Hysteresen.
Erst eine Erhöhung der Kristallisationstemperatur auf 800 °C führt zu einer vollständigen

Kristallisation und damit zur Ausbildung deutlicher FE- und für hohe Aluminiumdotierun-
gen AFE-Hysteresen. Für eine weitere Erhöhung der PMA-Temperatur auf 1000 °C zeigt sich
eine erhöhte Stabilität der FE-Phase bei gleicher Dotierkonzentration. Für die mit 7,1 mol%
dotierte Al:HfO2 wird dies besonders deutlich. Hier zeigt sich der Übergang eines stark aus-
geprägten AFE-Verhaltens bei 800 °C zu einer FE-Hysterese bei 1000 °C PMA-Temperatur.
Eine Zusammenfassung der entsprechenden Pr-Werte ist in Abb. 4.43 (links) gegeben. Dieses
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Abbildung 4.41: (links) Remanente Polarisation, Permittivität und monokliner Phasenanteil 16 nm
dicker Al:HfO2-Dünnschichten in Abhängigkeit von der Aluminiumdotierung (MFM-Kondensatoren,
1000 °C PMA-Prozessierung). (rechts) GI-XRD der selbigen Al:HfO2-Zusammensetzungserie. Das
Diffraktogramm ausgewählter Proben ist zwischen 80° bis 90° 2j vergrößert dargestellt. Die Berech-
nung der Referenzprofile der monoklinen P21/c, orthorhombischen Pbc21, tetragonalen P42/nmc und
kubischen Fm̄3m Phase erfolgte auf Basis der in Abb. 4.6 eingeführten Strukturdaten.

auch im Si:HfO2 beobachtete Verhalten ist vermutlich auf den mit steigender Temperatur
erhöhten, transformierbaren monoklinen Phasenanteil zurückzuführen (vgl. Ausführungen in
Abschnitt 4.1.3).
Wie ein für eine 8 nm Dünnschicht aufgenommener Datenpunkt in Abb. 4.43 (links) wei-

ter zeigt nimmt auch die Schichtdicke des hier untersuchten Al:HfO2-Systems entscheidend
Einfluss auf die Ausprägung der FE-Phasen. Die in Abb. 4.43 (rechts) dargestellten P-E-
Hysteresen und Röntgendiffraktogramme zeigen deutlich, dass für eine nur geringe Beimi-
schung von 3 mol% Al erst mit sinkender Schichtdicke die Stabilisierung der FE-Phase ge-
genüber der monoklinen PE-Phase möglich wird. Dieses Verhalten ist vor allem auf die in
Abschnitt 3.1.1 beschriebene Einflussnahme der Schichtdicke/Korngröße auf die Phasensta-
bilität zurückzuführen. Demzufolge ist eine Reduktion der Schichtdicke in seiner Wirkung
einer Erhöhung der Dotierung vergleichbar. Diese Beobachtungen sind in Übereinstimmung
mit einer im Rahmen dieser Arbeit erzeugten Schichtdickenserie des Si:HfO2-Systems. Für
eine detaillierte Ausführung dieses schichtdickenabhängigen Phänomens und der für Si:HfO2
erhaltenen Ergebnisse sei an dieser Stelle jedoch auf die entstandenen Publikationen und
weiterführenden Arbeiten verwiesen [314,315].
Die signifikante Erhöhung der remanenten Polarisation der in Abb. 4.43 (links) den 16 nm

Proben gegenübergestellten 8 nm Probe lässt sich jedoch nicht alleine als Ursache einer
schichtdickenabhängigen Phasenstabilität erklären. Wäre dies der Fall könnte die in dickeren
Schichten auftretende FE-Phaseninstabilität durch eine Erhöhung der Dotierung kompen-
siert werden. Wie Abb. 4.43 (links) anhand der Variation des Aluminiumgehalts zeigt, ist
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Abbildung 4.42: P-E Charakteristika 16 nm dicker Al:HfO2-Dünnschichten in Abhängigkeit von der
Al-Dotierung und der thermischen Nachbehandlung (MFM-Kondensatoren, PMA-Prozessierung).

Abbildung 4.43: (links) Übersicht der erreichbaren remanenten Polarisation des Al:HfO2-Systems
in Abhängigkeit von der Schichtdicke, dem Aluminiumgehalt und der thermischen Nachbehandlung
(MFM-Kondensatoren, PMA- und PDA-Prozessierung, CVD-TiN bei 450 °C/400 °C für 16/8 nm
Schichten). (rechts) Gegenüberstellung der P-E-Charakteristik und GIXRD der 16 nm und 8 nm
dicken Al:HfO2-Dünnschichten mit 3 mol% Aluminiumbeimischung. Ein zusätzliches Diffraktogramm
einer 8 nm Schicht mit einer bei 500 °C prozessierten abdeckenden CVD-TiN-Elektrode ist beigefügt.

dies hier jedoch nicht zu beobachten. Vielmehr müssen an dieser Stelle auch die in Abb. 4.43
(rechts) beschriebenen Prozessvarianten der TiN-Elektrode und deren Auswirkung auf die
Phasenzusammensetzung betrachtet werden.
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Eine Halbierung der Schichtdicken von 16 auf 8 nm zeigt ungeachtet der Prozesstemperatur
der TiN-TE (400 °C o. 500 °C Variante) eine signifikante Reduktion des monoklinen Phasen-
anteils bei gleicher Aluminiumkonzentration. Um jedoch eine vollständige Unterdrückung des
monoklinen Phasenanteils bei gegebener Aluminiumkonzentration zu gewährleisten, ist, wie
auch im Falle des Si:HfO2 in Abschnitt 4.1.4 beobachtet, die Einflussnahme eines verkapselten
Kristallisationsvorgangs erforderlich. Dies ist nur für eine ausreichend hohe Kristallisation-
stemperatur (niedrige Schichtdicke) bzw. eine ausreichend niedrige Prozesstemperatur der
TiN-Elektrode realisierbar. Entsprechend gilt es eine partielle Kristallisation bei der TiN-
Prozessierung wie im Falle der 16 nm Schichten zu vermeiden. Die 8 nm Al:HfO2-Schicht mit
einer bei 400 °C prozessierten TiN-Elektrode kommt diesen Anforderungen am nächsten und
zeigt demzufolge den niedrigsten monoklinen Phasenanteil und höchsten elektrisch aktiven
FE-Phasenanteil.

4.4 Anwendungspotential der ferroelektrischen Phase und deren
Phasenübergang

Ferro- und Antiferroelektrika werden wie in Abschnitt 2.1 bereits angeführt für eine Viel-
zahl elektrischer Bauelemente eingesetzt. Die auf ferroelektrischen Materialien beruhenden,
nicht-flüchtigen 1T und 1T/1C Speicherlösungen bilden den zentralen Schwerpunkt dieser
Arbeit (Kapitel 5) repräsentieren aber nur einen kleinen Anteil des gesamten Anwendungs-
spektrums ferroelektrischer Dünnschichten. Gelingt es mit den in dieser Arbeit vorgestellten
Eigenschaften HfO2-basierter Dünnschichten eine neue Klasse von Dünnschichtferroelektrika
zu etablieren, ist die Betrachtung weiterer Anwendungsfelder außerhalb dieser Speichertech-
nologien eine logische Ergänzung.
Es soll gezeigt werden, dass die Möglichkeit der ALD-Prozessierung und eine ferroelektri-

sche Funktionalität im einstelligen Nanometerbereich nicht nur in der FRAM-Fertigung ein
entscheidender Vorteil ist, sondern auch in anderen Bereichen neue Möglichkeiten eröffnet.
Die im Folgenden vorgestellten Anwendungsfelder werden daher auf Basis der in dieser Arbeit
beobachteten Eigenschaften der FE-HfO2-Dünnschichten beurteilt.
Die Zusammenstellung beschränkt sich dabei jedoch auf einige Beispiele der elektrischen

und elektromechanischen Eigenschaften der Ferroelektrika und lässt thematisch ferner lie-
gende elektrooptische oder thermoelektrische Anwendungsfelder außen vor. Des Weiteren sei
an dieser Stelle erwähnt, dass dies als Ausblick zu betrachten ist und kein Anspruch erhoben
wird die vollständige Funktionalität dieser Konzepte nachgewiesen zu haben.

Elektromechanische Bauelemente

Piezoelektrische Volumenkeramiken, wie bspw. PZT bzw. dessen Modifikationen, repräsentie-
ren einen wichtigen Baustein in der Fertigung moderner Sensorik und Aktorik [316]. Jedoch
ist mit der auch in diesem Bereich stetig fortschreitenden Miniaturisierung gleichsam ein
zunehmender Bedarf an piezoelektrischen Dünnschichten zu beobachten. So ermöglicht die
Implementation dieser Schichten in MEMS die Erschließung neuer Anwendungsfelder, die
eine starke Miniaturisierung bzw. eine direkte, mikroelektronische Integration erforderlich
machen ( [317] und Referenzen darin). Eine elektromechanische Funktionalisierung kann auf
diese Weise auch dort erreicht werden, wo das Platzangebot oder auch der Kostenrahmen es
bisher nicht zuließen.
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Neben einer Vielzahl bereits demonstrierter Sensor- und Aktuatorfunktionen in MEMS ist
speziell die unter das Schlagwort „energy harvesting” fallende mechanische Rückgewinnung
von Energie ein wichtiger Forschungsschwerpunkt der vergangenen Jahre [318]. Ein solches,
energieautarkes System mit Hilfe einer CMOS-kompatiblen, dielektrischen Materialklasse zu
bewerkstelligen wäre aus fertigungstechnischer Sicht durchaus vorteilhaft. Die hoch-e Eigen-
schaften sowie die in Abschnitt 4.2.2 bereits demonstrierten piezoelektrischen Eigenschaften
des FE-HfO2, erlauben den Einsatz des Materialsystems sowohl im Logikbereich (Gatedielek-
trikum energieeffizienter Transistoren) und in Energiespeichern (bspw. Dielektrikum in dreidi-
mensional ausgeführten Superkondensatoren) des Systems, als auch bei der piezoelektrischen
Umwandlung der mechanischen Energie selbst. Aus dieser Motivation heraus lohnt eine kurze,
vergleichende Betrachtung der piezoelektrischen Eigenschaften der HfO2-Dünnschichten.
Anhand der in Abb. 4.4 (rechts) bereits angeführten elektromechanischen Eigenschaften

des Si:HfO2 konnte für die FE-Phase piezoelektrisches und für die AFE-Phase elektrostrik-
tives Verhalten nachgewiesen werden. In beiden Fällen zeigt sich gemäß den aus den P-E-
Hysteresen ablesbaren Koerzitivfeldstärken auch für die mechanische Auslenkung hystereti-
sches Verhalten.
Ein Vergleichbarer Übergang ist mit Erhöhung des Zr:Sn-Verhältnisses im PLZST-System

zu beobachten [46]. Eine Gegenüberstellung der beiden Systeme wird möglich, betrachtet
man nicht die absolute Auslenkung der DBLI-Messung, sondern die auf die Schichtdicke
bezogene longitudinale Verformung S3 (Abb. 4.44). Wählt man diese Darstellung ist deutlich
zu erkennen, dass sich die Verformung des Si:HfO2-Dünnschicht in derselben Größenordnung
wie die der PLZST-Dickschicht bewegt.

Abbildung 4.44: Gegenüberstellung der feldabhängigen, mechanischen Verformung S3 der FE-Phase
(links) und der AFE-Phase (rechts) einer 10 nm dünnen Si:HfO2-Schicht (aus Abb. 4.4) und einer 300
µm PLZST-Keramik aus [46]

Eine Abschätzung des piezoelektrischen Koeffizienten d33 der hier vorliegenden 10 nm dün-
nen, polykristallinen FE-HfO2-Schicht kann auf Basis der in Abb. 4.44 (links) gezeigten Daten
gemäß Glg. 4.1 erfolgen.

d33 = E33
S3

(4.1)

Der auf diese Weise extrahierbare Maximalwert von d33 des FE-HfO2 liegt bei 22 pm/V. Im
Vergleich zu einer modifizierten PZT-Volumenkeramik mit einem d33 von 480 pm/V ist dieser
Wert zunächst als verhältnismäßig gering einzustufen [316]. Berücksichtigt man jedoch die
starke Degradation der FE-Eigenschaften in Perowskitsystemen und vergleicht diesen Wert
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4 Ferroelektrizität in Hafniumdioxid-basierten Dünnschichten

zu d33-Messungen an PZT-Dünnschichten (d33 = 60 pm/V bei 30 nm, 30 pm/V bei 12 nm,
11 pm/V bei 8 nm [319]), so wird deutlich, dass die elektromechanischen Eigenschaften des
FE-HfO2 in diesem Schichtdickenbereich annähernd vergleichbar sind.
Zieht man eine weitere Parallele zu der in Abb. 4.44 vergleichend aufgeführten Funktions-

keramik PLZST, so lässt sich alternativ auch die AFE-Phase oder genauer der feldinduzier-
te FE-Phasenübergang in elektromechnischen Bauelementen einsetzen [46, 275]. In PLZST
sowie auch in anderen Materialien mit AFE-FE Phasenübergang, ist dieser Übergang mit
einer großen Volumenänderung des Kristalls verbunden. In PLZST ist dies der Übergang
von einer dicht gepackten tetragonalen AFE-Phase in eine weitaus weniger kompakte rhom-
boedrische FE-Phase. Die aus dieser Volumenänderung folgende elektromechanische Aus-
lenkung kann die der piezoelektrischen FE-Phase des PZT sogar deutlich übersteigen. Ein
weiterer Vorteil ergibt sich aus der in dünnen Schichten zwar stark abnehmenden piezoelek-
trischen Aktivität des PZT, der aber konstant bleibenden Volumenänderung des FE-AFE
Phasenübergangs. Seit Mitte der 90er Jahre werden daher verstärkt auch derartige AFE-FE-
Phasenumwandlungsmaterialien für Aktuatoranwendungen untersucht.
Vergleicht man die Auslenkungsamplituden des FE- und AFE-HfO2 in Abb. 4.44, so lässt

sich auch im hier untersuchten System eine erhöhte Auslenkung der AFE-Schicht gegenüber
der FE-Schicht beobachten. Legt man des Weiteren die Mechanik des Phasenumwandlungs-
mechanismus des PLZST zu Grunde ist auch für den AFE-FE-Phasenübergang in Si:HfO2,
Al:HfO2 und ZrO2 eine derartige Volumenänderung nur durch einen feldinduzierten Phasen-
übergang erklärbar. Folglich erscheint es sinnvoll in weiterführenden Arbeiten diesen Über-
gang hinsichtlich eines vergleichbaren Anwendungspotentials näher zu charakterisieren.

Nicht-lineare Ladungsspeicherung und -entladung in antiferroelektrischen
Kondensatoren

Betrachtet man den im vorangegangenen Abschnitt bereits diskutierten elektrisch induzierten
Phasenübergang von einer AFE-Phase zu einer FE-Phase aus einem energetischen Blickwin-
kel, so wird deutlich, dass dieser Übergang bzw. die resultierende nicht-lineare Ladungskenn-
linie des Kondensators dazu genutzt werden kann Energie reversibel zu speichern und wieder
freizugeben. Derartige Bauelemente kommen immer dann zum Einsatz wenn die kapazitive
Speicherung hoher Energiedichten bzw. hohe, gepulste Entladungsströme benötigt werden.
Dies ist bspw. bei Entkopplungs-Kondensatoren, aber auch in Blitzlichtlampen, Defibrilatoren
oder auch Detonatoren der Fall [275,292,320].
Für die Beurteilung der Energiespeicherdichte eines AFE-Kondensators ist die für gewöhn-

lich bei der Charakterisierung von Dünnschicht-Kondensatoren genutzte Kleinsignal-C-E-
Messung jedoch nicht ausreichend. Wie im Verlauf dieses Kapitels anhand der untersuchten
AFE- und FE-HfO2 Materialien gezeigt, beinhaltet eine derartige Messung zwar Indizien der
Domänenbewegung dieser Materialien, repräsentiert jedoch nicht das tatsächliche DC- bzw.
AC-Verhalten bei großer Amplitude. Die tatsächliche Auswirkung der elektrisch schaltbaren
Dipole in der FE-Phase bzw. der im AFE-Fall elektrisch induzierbaren FE-Domänen, zeigt
sich erst in der mit großen Amplituden durchgeführten P-E-Messung und deren als quasi-
statische C-E-Messung interpretierbaren Ableitung nach dem elektrischen Feld.
Abb. 4.45 (links) zeigt in diesem Zusammenhang eine vergleichende Darstellung der P-E-

Charakteritik und der quasi-statisch ermittelten Permittivität einer amorphen PE- und einer
kristallinen AFE-Probe des Si:HfO2. Als Folge des feldgetriebenen AFE-FE Phasenübergangs
kommt es zu einer signifikanten Erhöhung der effektiv nutzbaren Permittivität des AFE-HfO2

128



4.4 Anwendungspotential der ferroelektrischen Phase und deren Phasenübergang

gegenüber konventionellem, in seiner PE-Phase eingesetzten HfO2. Eine derartige Erhöhung
der Permittivität ist auch in der FE-Phase zu beobachten, dort allerdings aufgrund der rema-
nenten Polarisation im feldfreien Zustand und der dadurch unterbundenen Entladung nicht
vollständig nutzbar.

gespeicherteEnergie =
Ê

0

E ∗ dP (4.2)

Eine Veranschaulichung des aus diesem nicht linearen Verlauf der Permittivität resultie-
renden Vorteils bei der Speicherung hoher Energiemengen ist in Abb. 4.45 (rechts) gegeben.
Betrachtet man nur den für eine positive Betriebsspannung relevanten Quadranten der P-E-
Charakterisitk unter Berücksichtigung von Glg. 4.2, so wird deutlich, dass im hier gewähl-
ten Beispiel einer 10 nm dünnen HfO2-Schicht der AFE-Fall im Vergleich zum PE-Fall bei
gleicher, gespeicherter Energiedichte nur die Hälfte der angelegten Spannung benötigt. Ein
Erreichen der hier beispielhaft gewählten Energieflächendichte im PE-HfO2 würde demnach
das Anlegen einer hier nur extrapoliert dargestellten und oberhalb der Durchbruchsfeldstärke
liegenden Spannung erforderlich machen.

Abbildung 4.45: P-E-Charakteristik und feldabhängiger Verlauf der quasi-statischen Permittivität
einer amorphen und einer kristallinen, in den Bereich der AFE-Phase dotierten, 10 nm dünnen Si:HfO2-
Dünnschicht (8 mol% Si, kein bzw. 800 °C PMA, CVD-TiN). Die Berechnung der Permittivität erfolgt
dabei anhand der Ableitung der P-E-Charakteristik nach dem elektrischen Feld (εr = 1

ε0
P
∂E ). (rechts)

Grafische Darstellung der in diesen Kondensatoren gespeicherten Energie nach Glg. 4.2 anhand des
für positive Spannungen relevanten Quadranten der P-E-Charakteritik.

Wie bereits mehrfach erwähnt, bietet das FE-HfO2-System zwar auch hier keine neu-
en Eigenschaften, die nicht bereits mit Perowskit-basierten Materialen demonstriert wer-
den konnten, wohl aber eine hohe Skalierbarkeit und eine bisher nicht erreichte CMOS-
Kompatibilität eines AFE-FE-Phasenübergangsmaterials. Anwendungsseitig ist im Sinne ei-
ner erhöhten Energiedichte (gleichbedeutend mit Flächenmaximierung in Abb. 4.45, rechts)
eine weitere Reduktion der verbleibenden remanenten Polarisation der AFE-Phase sowie eine
Erhöhung der AFE-Koerzitivfeldstärken wünschenwert. Der Einsatz des ZrO2 oder einer hö-
heren Si- oder Al-Dotierung des HfO2 als im hier gezeigten Beispiel erscheint daher sinnvoll
(vgl. bspw. Abb. 4.13, 4.23, 4.42). Letztendlich ist jedoch auch in diesem Anwendungsgebiet
die von der Höhe des angelegten Feldes abhängige Zuverlässigkeit/Lebensdauer entscheidend
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dafür, bis zu welcher Spannung die nicht lineare Kennlinie der AFE-Phase im Dauerbetrieb
genutzt werden kann.

Negative differenzielle Kapazität in Ferroelektrika und deren Einsatz in Transistoren

Abbildung 4.46: (links) Auftragung der freien Landauenergie über dem Ordnungsparamter Polari-
sation für ein Ferroelektrikum (α < 0) unterhalb von J nach Glg. 2.1. Der in Glg. 4.3 beschriebene Po-
larisationsbereich negativer Kapazität ist rot gekennzeichnet. (rechts) Ferroelektrische P-E-Hysterese
als Resultat der partiellen Ableitung der freien Landauenergie nach der Polarisation (Glg. 2.7). Der
instabile Bereich negativer Kapazität ist durch eine Unstetigkeit und eine negative Steigung der P(E)-
Charakteristik gekennzeichnet.

Zum Verständnis des als NC12-Effekt bezeichneten Phänomens ferroelektrischer Schich-
ten ist es hilfreich das aus der Auftragung der freien Energie G über der Polarisation P
resultierende Doppelbodenpotential erneut zu betrachten. Bei der zugrundeliegenden Rei-
henentwicklung von der freien Landauenergie nach der Polarisation (Glg. 2.2) sind vor allem
die materialspezifischen Vorfaktoren der Polarisation, α, β und γ von besonderer Bedeutung.

∂2G

∂2P
= 1
CFE

≤ 1 | α < 0 (4.3)

Für ein Ferroelektrikum ist α notwendigerweise negativ. Für kleine Polarisationswerte liefert
die in Glg. 4.3 gezeigte zweite Ableitung der freien Energie damit eine negative Krümmung
des Doppelbodenpotentials und folglich auch eine negative Kapazität CFE(Abb. 4.46a). In
der in diesem Modell über Glg. 2.7 berechneten P-E-Hysterese entsteht in Folge dessen ein
instabiler Bereich mit negativer Steigung (Abb. 4.46b).
Wenngleich nach wie vor kontrovers diskutiert [321], konnte sowohl theoretisch [322] als

auch experimentell [323] nachgewiesen werden, dass durch eine Reihenschaltung mit einer re-
gulären, positiven Kapazität CS, eine derartige, negative Kapazität stabilisiert werden kann.
Dies hat zur Folge, dass die aus einer Reihenschaltung aus CFE und CS resultierende Ge-
samtkapazität wider Erwarten höher ausfällt als die einzelne Kapazität CIL (Glg. 4.4).

C =
( 1
CS

+ 1
CFE

)−1
≥ CS (4.4)

Überträgt man diesen Zusammenhang auf einen ferroelektrischen Feldeffekttransistor für
den CS die Substratkapazität und CS die Kapazität des ferroelektrischen Gateoxids repräsen-
tiert, erhält man einen intrinsischen Spannungverstärker. Das heißt, dass das bisher aufgrund
12engl. negative capacitance
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des Spannungsteilers des Gatestapels auf Werte größer gleich eins beschränkte Verhältnis
zwischen der Gatespannung und dem Spannungsabfall im Substrat

∂UG
∂ΨS

= 1 + CS
CFE

(4.5)

nun auch Werte kleiner eins einnehmen kann (Glg. 4.5). Dieser Sachverhalt ermöglicht es den
bisher durch ∂ψS

∂ log10 ID
auf 60 mV/Dekade limitierten Swing13 S des Transistors gemäß Glg. 4.6

weiter zu erniedrigen.
S ≡ ∂ψS

∂ log10 ID

∂UG
∂ψS

(4.6)

Wie den Literaturreferenzen [322, 324] zu entnehmen ist, bedarf es trotz allem einer sorg-
fältigen Abstimmung der Gatestapelparameter um den NC-Effekt in ferroelektrischen Feld-
effekttransistoren tatsächlich nutzbar zu machen (CS, dFE). Eine detaillierte Untersuchung
des NC-Effekts in den hier vorliegenden HfO2-basierten Systemen könnte jedoch zu einem
besseren Verständnis dieses Phänomens beitragen und sollte ein Schwerpunkt zukünftiger
Forschungsarbeiten bilden. Eine erfolgreiche Umsetzung, würde zudem ein für die CMOS-
Fertigung attraktives und skalierbares NC-Gatedielektrikum bereitstellen.

Ferroelektrische Dünnschicht-Varaktoren

Varaktoren, d.h. elektrisch abstimmbare Kapazitäten, sind ein wichtiger Bestandteil vieler
Hochfrequenz- oder Mikrowellen-Schaltkreise. In der Regel werden für diese Zwecke Abstimm-
dioden eingesetzt, deren mit dem elektrischen Feld veränderliche Weite der Raumladungszone
eine veränderliche Kapazität ermöglicht. Speziell mit Blick auf die hohen Frequenzen, die im
Bereich der III/V-Halbleiterbauelemente mittlerweile möglich sind, ist jedoch bisher kein
adäquater Halbleiter- bzw. MEMS-Varaktor für zukünftige Technologien in Sicht.
Betrachtet man aus diesem Blickwinkel jedoch das Kapazitätsspannungsverhalten ferroelek-

trischer Materialien, so ist auch hier eine mit dem elektrischen Feld veränderliche Kapazität
zu beobachten. Der Integration ferroelektrischer Dünnschichtvaraktoren wird aufgrund ihrer
III/V Prozesskompatibilität, hohen Güte, Spannungslinearität und Abstimmgeschwindigkeit
bei gleichzeitig niedrigen Abstimmspannungen ein hohes Potential zugesprochen ( [325, 326]
und Referenzen darin).
Ein typischer, bereits in Resonatoren [327], Filtern [326] und Phasenschiebern [328] geteste-

ter Vertreter der ferroelektrischer Dünnschicht-Varaktoren ist das BST-System. Die CMOS-
und IC-Kompatibilität dieser MIM-Kondensatoren ist jedoch eingeschränkt. Dies liegt zum
Einen an den i.d.R. eingesetzten Edelmetallelektroden, zum Anderen aber auch an der hohen,
zwischen 300 nm und 1 µm liegenden Schichtdicke des eingesetzten BST sowie dessen aufwen-
digen Kristallisationsprozesses, der eine Hochtemperaturbehandlung des MIM-Kondensators
über mehrere Stunden erforderlich macht.
Auch die in dieser Arbeit untersuchten FE-HfO2-basierten Dünnschichten zeigen un-

ter bipolarer Anregungsspannung die für Ferroelektrika typischen nicht-lineare C-E-
Charakteristika (vgl. bspw. Abb. 4.3 Si:HfO2, Abb. 4.23 HfO2-ZrO2 , oder Abb. 4.36 Y:HfO2).
Um jedoch, wie auch im Falle des an der Schwelle zur PE-Phase eingesetzten BST, den stö-
renden Einfluss der P-E-Hysterese zu eliminieren, muss dieses nicht-lineare C-E-Verhalten
auch unter einer unipolaren Spannungsanregung nachgewiesen werden.

13Inverse Kenngröße des Stromanstiegs im Unterschwellstrombereich eines Feldeffekttransistors nach Glg. 4.6
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Abbildung 4.47: (links) Unipolare C-E-Messung eines ferroelektrischen TiN/8 nm Al:HfO2/TiN
Kondensators. Dargestellt sind die letzten drei Spannungsrampen sechs aufeinanderfolgender Messun-
gen. (rechts) Vergleich des Abstimmverhältnisses Cmax/Cmin des FE-Al:HfO2-Kondensators und eines
Pt/300 nm BST/Pt System aus [325] in Abhängigkeit von der elektrischen Feldstärke.

Abb. 4.47 (links) zeigt in diesem Zusammenhang die C-E-Charakteristik einer 8 nm
Al:HfO2-Dünnschicht nach mehrfacher unipolarer Anregung. Wie dieser Versuch deutlich
erkennen lässt, kann auch ohne eine kontinuierliche Polarisationsumkehr eine im hohen Maße
spannungsveränderliche Kapazität erreicht werden. Je nach angelegtem elektrischen Feld er-
hält man damit ein maximales Abstimmverhältnis Cmax/Cminvon 1,4. Wie der in Abb. 4.47
(rechts) geführte Vergleich zu einem BST-basierten ferroelektrische Varaktor jedoch zeigt,
kann das dort erreichte Abstimmverhältnis von 1,8 bisher nicht erreicht werden [325].
Als anwendungsseitig relevanten Aspekt gilt es hier jedoch zu beachten, dass das FE-HfO2

in Schichtdicken kleiner 10 nm eingesetzt werden kann, der flächenbezogene Lecktrom trotz
stark reduzierter Schichtdicke beherrschbar bleibt (maximal 10-4A/cm2 sowohl in 8 nm FE-
HfO2, als auch in 300 nm BST [325]) und eine hohe CMOS-Kompatibilität gegeben ist. Wei-
tere wichtige Fragen die über die Sinnhaftigkeit dieses Anwendungsfelds entscheiden, bleiben
der mögliche Frequenzbereich, die Höhe der Verlustleistung aufgrund der auch unipolar vor-
handenen FE-Anteile sowie die Zuverlässigkeit der nahe der Durchbruchsfeldstärke liegenden
Ansteuerung von Cmin.

Ferroelektrische Tunneldioden

Das aufstrebenden Gebiet der ferroelektrischen Tunneldioden (FTJ14) vervollständigt den Be-
reich der in Kapitel 5 diskutierten, nicht-flüchtigen, ferroelektrischen Speicheransätze [330].
Im Zuge der hier gezeigten Arbeiten zum FE-HfO2 wurden keine ausreichend dünnen Schich-
ten erzeugt, um die Auswirkung der Polarisationsrichtung auf einen in einer relevante Größen-
ordnung liegenden Tunnelstrom zu betrachten. Speziell mit Blick auf die im Schichtdicken-
bereich weniger Nanometer liegende, ferroelektrische Funktionalität der HfO2-Dünnschichten
liegt es jedoch nahe dies in künftigen Forschungsarbeiten aufzugreifen.
Als interessante Entwicklung im Bereich der FTJs sei an dieser Stelle auf die Arbeiten

von WEN et al. [331] verwiesen, die mit Hilfe einer halbleitenden Elektrode den klassischen

14engl. ferroelectric tunnel junction. Polarisationsabhängiger Tunnelstrom durch einen MFM-Kondensator.
Eine grundlegende Beschreibung dieser Speichertechnologie befindet sich bspw. in [329]
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4.4 Anwendungspotential der ferroelektrischen Phase und deren Phasenübergang

MFM-Aufbau ersetzen und den TER15-Effekt dieser Bauelemente verhundertfachen konnten.
Wie auch bereits im grundlegend Abschnitt 2.2.2 beschrieben, wird an diesem Ferrolektri-
kum/Halbleiterkontakt die Raumladungszone durch die Polarisation des Ferroelektrikums
beeinflusst. Bei einer FTJ kann dieser Effekt genutzt werden um eine in ihrer Weite verän-
derliche Tunnelbarriere zu realisieren. Im übertragenen Sinne und bezogen auf die in Kapitel 5
realisierten MFIS-Bauelemente, bietet sich damit die Möglichkeit den Polarisationszustand
des Ferroelektrikums nicht über den Drainstrom, sondern über den Gateleckstrom auszule-
sen. Auf Source- und Draingebiete wie im klassischen ferroelektrischen Feldeffekttransistor
kann folglich verzichtet werden.

15engl. tunneling electroresistivity
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5 Hafniumdioxid-Ferroelektrika in
nicht-flüchtigen Speicherbauelementen

Die im vorangegangenen Kapitel definierte neue Klasse HfO2-basierter Ferroelektrika wird in
diesem Kapitel hinsichtlich ihrer Anwendbarkeit in nicht-flüchtigen, ferroelektrischen Spei-
chertechnologien untersucht. Dabei wird neben einer konventionellen, kondensatorbasierten
Lösung, wie sie im 1T/1C FRAM Anwendung findet (Abschnitt 5.1), auch der Einsatz des
FE-HfO2 in ferroelektrischen Feldeffekttransistoren und einer damit möglichen 1T FRAM Lö-
sung diskutiert (Abschnitt 5.2). Beide Konzepte wurden im Rahmen dieser Arbeit gefertigt
und elektrisch bewertet.

5.1 Ferroelektrischer Kondensator

Wie in Abschnitt 2.2.1 bereits erwähnt, ist der kondensatorbasierte FRAM zwar bereits kom-
merzialisiert und in verschiedenen Ausführungen erhältlich, aufgrund seiner eingeschränkten
Speicherdichte und hohen Kosten jedoch auf Nischenanwendungen beschränkt. Diese Be-
schränkungen sind hauptsächlich auf die große Komplexität, die nur begrenzte Skalierbarkeit
der Schichtdicke sowie die unzureichende CMOS-Kompatibilität der typischerweise eingesetz-
ten Perowskit-Ferroelektrika zurückzuführen. Das FE-HfO2 erfährt diese Einschränkungen
nicht und kann folglich als interessante Alternative zu der konventionellen Herangehensweise
betrachtet werden.
Im folgenden Abschnitt 5.1.1 wird zunächst eine gepulste Charakterisierungsmethode

vorgestellt, die ergänzend zu P-E-Hysterese-Messungen, eine erste Evaluierung der MFM-
Kondensatoren hinsichtlich einer potentiellen Speicheranwendung ermöglichte. Darauf auf-
bauend werden sowohl Datenhaltung als auch Schaltkinetik der MFM-Kondensatoren nä-
her untersucht. Für eine erste Einordnung des FE-HfO2 hinsichtlich Zyklenfestigkeit erfolgt
im darauf folgenden Abschnitt 5.1.2 eine zusammenfassende Betrachtung des Fatigue- und
Imprint-Verhaltens der in dieser Arbeit untersuchten MFM-Kondensatoren. Abschließend
erfolgt in Abschnitt 5.1.3 eine Demonstration und Bewertung des Skalierungspotentials FE-
HfO2-basierter MFM-Kondensatoren.

5.1.1 Schaltkinetik und Datenhaltung

Eine als PUND1 bezeichnete, gepulste Charakterisierungsmethodik erlaubt es das Funktions-
prinzip eines kondensatorbasierten FRAM anhand isoliert betrachteter MFM-Kondensatoren
nachzubilden. Mit Hilfe eines dem PUND-Messaufbau in [332] nachempfundenen Eigenbaus
konnte sowohl das transiente Schaltverhalten, als auch die Langzeitstabilität des Polarisati-
onszustands des FE-HfO2 erstmalig überprüft werden.
Die PUND-Methodik beinhaltet im Wesentlichen die Detektion des Lade- und Entlade-

stroms eines Kondensators bei einer Beschaltung mit kurzen Spannungspulsen. Die namen-
1engl. Positive Up Negative Down
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5 Hafniumdioxid-Ferroelektrika in nicht-flüchtigen Speicherbauelementen

gebende und in Abb. 5.1 (links) illustrierte Pulsfolge PUND beinhaltet dabei zwei positive
Pulse (P und U), gefolgt von zwei negativen Pulsen (N und D). Bei zuvor eingeschriebe-
ner Polarisation Pr- induziert ein ausreichend hoher Puls P ein Polarisationsumkehr zu Pr+
und damit eine zusätzlichen Ladungsverschiebung. Der darauf folgende Puls U hat die glei-
che Polarität und beinhaltet demzufolge ausschließlich reversible Polarisationsanteile. Für die
folgenden Pulse N und D gilt der gleiche Zusammenhang bei verändertem Vorzeichen.
Wie Abb. 5.1 (links) am Beispiel einer Hf0,5Zr0,5O2-Dünnschicht zeigt, ist auch in den

hier untersuchten FE-HfO2-Kondensatoren die beschriebene und von einem Ferroelektrikum
zu erwartende Stromantwort auf einen PUND-Pulszug zu beobachten. Durch zeitliche Inte-
gration dieser Stromantworten erhält man die gesamte, geschaltene Polarisation Psw± (Puls
P o. N) bzw. deren reversiblen Anteil Pns± (Puls U o. D). Gemäß den Ausführungen in
Abschnitt 2.2.1 bzw. wie anhand des Experiments in Abb. 5.1 (links) illustriert, liefert die
Subtraktion von Pns± von Psw± die für den Betrieb des FRAM entscheidende, schaltbare
Polarisation DP±.

Abbildung 5.1: (links) Stromantwort eines 9 nm Hf0,5Zr0,5O2-Kondensators (Fläche: 1000 x 1000
µm) auf eine ±3 V PUND-Pulszug (Pulszug in Einschub illustriert). Die farbig unterlegte Integration
des Stroms zur schaltbaren Flächenladung DP± resultiert aus der Differenz irreversibler (P, N) und
reversibler (U, D) Polarisationsanteile. (rechts) Datenhaltung des Pr+-Zustands des selbigen Konden-
sators. Die verwendete NDPU-Lesesequenz (im Einschub illustriert) überprüft neben der gehaltenen
Flächenladung DP-= Psw--Pns- (N-D) auch die Flächenladung DP+= Psw+-Pns+ (P-U) des gegenläu-
figen Polarisationszustands.

Auch die für einen nicht-flüchtigen Speicherbetrieb entscheidende Langzeitstabilität des Po-
larisationszustands im FE-HfO2 wurde mit Hilfe des PUND-Verfahrens überprüft. Gemäß der
in Abb. 5.1 (rechts) illustrierten Pulsabfolge wurde die schaltbare Polarisation DP- nach ver-
schiedenen Haltezeiten des Polarisationszustands Pr+ ausgelesen. Aufgrund des zerstörenden
Lesezugriffs ist jeder Datenpunkt dabei getrennt aufzunehmen. Wie Abb. 5.1 (rechts) weiter
zeigt, ist nach der maximalen Messzeit von 105 s keine signifikante Beeinflussung der schalt-
baren DP- im Hf0,5Zr0,5O2-System detektierbar. Auch der gegenläufige, dem Imprint von
Pr+ unterliegende Schaltvorgang DP+ zeigt im Rahmen dieses Messintervalls keine deutliche
Degradation. Für eine lineare zeitliche Extrapolation der hier in halb-logarithmischer Dar-
stellung gezeigten Daten, wäre auch nach 10 Jahren 97% der initial schaltbaren Polarisation
DP± zu erwarten.
Bezugnehmend auf die grundlegende Beschreibung möglicher Depolarisationsfelder in Ab-

schnitt 2.1.4 und in Anbetracht der hier vorliegenden geringen Schichtdicken des FE-HfO2
von nur wenigen Nanometern, ist die hohe Stabilität des Polarisationszustands im Sinne ei-
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5.1 Ferroelektrischer Kondensator

ner nur geringen Beeinflussung durch etwaige paraelektrische Grenzflächen zu interpretieren.
Des Weiteren ist das vergleichsweise hohe Koerzitivfeld des FE-HfO2 als weitere Ursache für
eine hohe Stabilität gegenüber Depolarisation des Polarisationszustands zu nennen. Gemäß
den in Abschnitt 2.1.4 Abb. 2.5 (links) bereits illustrierten Berechnungen, wäre eine derartig
hohe Stabilität gegenüber einer Depolarisation bei vergleichbarer ferroelektrischer Schichtdi-
cke und paraelektrischer Grenzfläche für Koerzitivfeldstärken im kV-Bereich nicht gegeben
(bspw. PZT, SBT).
In weiterführenden Arbeiten konnte die gute Datenhaltung FE-HfO2-basierter MFM-

Kondensatoren bestätigt werden und um temperaturbeschleunigte Datenhaltungsexperimen-
te ergänzt werden [313,333,334]. So konnte beispielsweise gezeigt werden, dass gemäß häufig
verwendeter FRAM-Spezifikationen (Datenhaltung für 108 s bei 125 °C, [85]) mehr als 80%
des eingeschriebenen Polarisationszustands erhalten bleiben und eine ausreichende Stabilität
des gegenläufigen Zustands gewährleistet bleibt. Des Weiteren konnte gezeigt werden, dass
diese hohe Stabilität des Polarisationszustands im FE-HfO2 jedoch nur erreicht wird wenn
die für das Einschreiben des Zustands verwendete Spannung eine gesättigte P-E-Hysterese
gewährleistet. Datenhaltungsversuche an ungesättigten P-E-Hysteresen zeigten die aufgrund
der teilweise gegenläufig ausgerichteten Domänenstruktur zu erwartenden Depolarisationser-
scheinungen.

Abbildung 5.2: PUND-Charakterisierung der schaltbaren Flächenladung DP+ eines 10 nm Si:HfO2-
Kondensators bei variabler Pulslänge und -amplitude (Kondensatorflächen: 200 x 250 µm oben und
50 x 100 µm unten). Der Einschub illustriert das bei der Messung angewandte Puls-Schema. Die für
die Ausbildung eines relevanten Spannungsabfalls über dem Kondensator benötigte RC-Zeit ist für
die jeweilige Kondensatorfläche entlang der Zeitachse illustriert.

Die Kinetik der ferroelektrischen Polarisationsumkehr ist für die Beschaltung eines mögli-
chen Speicherkonzepts entscheidend und sollte im Idealfall nicht den limitierenden Faktor für
die maximal erreichbare Geschwindigkeit des Schreib- bzw- Lesevorgangs des Speichers dar-
stellen. Mit dem in Abb. 5.2 illustrierten Pulsschema konnte anhand eines Si:HfO2-basierten
MFM-Kondensators erstmalig die Kinetik der Polarisationsumkehr des FE-HfO2 bezüglich
Pulsamplitude und -länge überprüft werden.
Es ist deutlich zu erkennen, dass erst bei Feldstärken, die Ec (~1 MV/cm) mit einem Faktor

von zwei übersteigen, eine schnell sättigende Polarisationsumkehr möglich wird. Nichtsdesto-
trotz ist auch bei kleineren Feldstärken im Bereich von Ec bereits eine langsame Polarisa-
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tionsumkehr zu beobachten. Dieses zeit- und feldabhängige Schaltverhalten ist eine charak-
teristische Eigenschaft der Ferroelektrika und wurde von MERZ [335, 336] bereits in seinen
grundlegenden Arbeiten zur Schaltkinetik des BT beschrieben. Letztendlich ist damit in einer
dynamischen Umgebung der Begriff der Koerzitivfeldstärke im Sinne eines intrinsischen Ma-
terialparameters nicht mehr uneingeschränkt anwendbar. D. h. selbst bei sehr kleinen Feldern
ist bei ausreichender Haltezeit eine Polarisationsumkehr möglich. Als Hauptursache für dieses
zeitabhängige Verhalten des Schaltvorgangs ist die mit steigendem elektrischen Feld sinkende
Energiebarriere für die Ausbildung bzw. Nukleation des gegenläufigen Polarisationszustands
zu nennen (siehe dazu auch Illustration der Feldabhängigkeit der freien LANDAU-Energie in
Abb. 2.1 c und d).
Nichtsdestotrotz wird der genaue Ablauf des ferroelektrischen Schaltvorgangs nach wie vor

kontrovers diskutiert und für verschieden Materialien differenziert betrachtet ( [75] und Re-
ferenzen darin). Grundsätzlich geht man davon aus, dass wie im Falle des in Abschnitt 3.2.3
thematisierten Kristallisationsverhaltens amorpher Schichten, auch die Kinetik der Polarisa-
tionsumkehr in Ferroelektrika dem Zusammenspiel aus Nukleation und dem anschließenden
Wachstum des Nukleationskeims unterliegt. Dieses Keimwachstum entspricht in Ferroelektri-
ka der Ausbreitung von Domänenwänden des gegenläufig polarisierten Zustands.

Abbildung 5.3: (links) Kurvenanpassung der experimentell ermittelten Pulslängen- und -
Amplitudenabhängigkeit von DP+ aus Abb. 5.2 mit Hilfe des KAI-Modells (Glg. 5.1). (rechts) Auf-
tragung des aus der Kurvenanpassung resultierenden Dimensionalitätsfaktors n des KAI-Modells in
Abhängigkeit von der experimentell verwendeten Pulsamplitude.

Ein empirisches, an Kristallisationsprozesse angelehntes Modell das diesen Vorgang in
Ferroelektrika mit guter experimenteller Übereinstimmung annähert, ist das nach seinen
Entwicklern benannte und durch SHUR [337] erweiterte KOLMOGOROV [338]- AVRA-
MI [240,339]- ISHIBASHI [340]-Modell (KAI).

∆P (t)
2Pr

= 1− exp
[
−( t
τ

)n
]

(5.1)

Das KAI-Modell beschreibt unter zu Hilfenahme einer charakteristischen Schaltzeit t und ei-
nem Dimensionalitätsfaktor n die Entwicklung der geschalteten Polarisation in Abhängigkeit
von der Haltezeit des angelegten elektrischen Feldes. Anhand des Dimensionalitätsfaktors
lässt sich das Wachstum streifenförmig (n=1) oder zirkular (n=2) nukleierter Domänen in
eingeschränkten Systemen von dem im Volumensystem meist sphärisch (n=3) nukleierten
Domänen unterscheiden.
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5.1 Ferroelektrischer Kondensator

Wie Abb. 5.3 (links) zeigt kann für die experimentelle Untersuchung der Schaltkinetik des
FE-HfO2 aus Abb. 5.2 für hohe Feldstärken eine Anpassung mit dem KAI-Modell vorgenom-
men werden. Jedoch bereits für Feldstärken, die das Koerzitivfeld mit weniger als Faktor
zwei übersteigen, sind deutliche Abweichungen von der KAI-Modellierung festzustellen. Dies
bringt auch die in Abb. 5.3 (rechts) dargestellte Entwicklung der aus der Modellierung erhal-
tene Dimensionalität des KAI-Modells in Abhängigkeit von der angelegten Feldstärke zum
Ausdruck. Zwar ist im Rahmen des KAI-Modells aufgrund der eingeschränkten Dimensionali-
tät der hier vorliegenden Dünnschichten eine streifenförmige Ausbreitung der Domänenwände
(n=1) bei hohen elektrischen Feldstärken durchaus vorstellbar, das bei kleinen Feldstärken
zu beobachtende, weitere Absinken der Dimensionalität unter eins jedoch ohne physikalische
Realität.
Eine derartige Abweichung von dem in Volumensystemen erfolgreich angewendeten KAI-

Modell ist eine häufige Beobachtung in Dünnschicht- und/oder polykristallinen Ferroelek-
trika [341]. Hier zeigen sich erneut Parallelen zu der Kinetik von Kristallisationsvorgängen,
die aufgrund eingeschränkter Dimensionalität und Korngrenzen ebenfalls deutliche Abwei-
chungen zu Einkristallen bzw. Volumensystemen aufweisen können. Erweiterte Modelle der
Polarisationsumkehr in Ferroelektrika berücksichtigen daher den Einfluss eines Depolarisati-
onsfeldes ( [342], siehe auch Abschnitt 2.1.4), eine eingeschränkte Nukleationswahrscheinlich-
keit [343] sowie, losgelöst von Nukleation und Domänenwachstum, Polarisationsprozesse mit
einer breiten Verteilung von unterschiedlichen Relaxationszeiten [341].
Speziell das von TAGANTSEV et al. [343] vorgeschlagene Modell eines nukleationslimitier-

ten Schaltvorgangs (NLS2-Modell) führt zu einer hohen Übereinstimmung mit experimentell
erhaltenen Daten zur Schaltkinetik von PZT-Dünnschichten. Der aus diesem Modell für kleine
Feldstärken resultierende lineare Zusammenhang zwischen DP± und der Haltezeit des elek-
trischen Feldes in halb-logarithmischer Darstellung, zeigt eine hohe Übereinstimmung mit
dem in Abb. 5.2 aufgezeigten Verhalten des FE-HfO2 bei kleinen Feldstärken. Auf Grundlage
dieser Gemeinsamkeit und der hier deutlich gezeigten Abweichung vom KAI-Modell wird das
NLS-Modell als mögliche Beschreibung der Schaltkinetik im FE-HfO2 vorgeschlagen [333].
Mit Blick auf eine möglichen Anwendung in nichtflüchtigen Speicherbauelementen stellt

sich des Weiteren die Frage nach der intrinsischen, maximal erreichbaren Schaltzeit der fer-
roelektrischen Domänen im FE-HfO2. Betrachtet man lediglich die mit annähernd Schallge-
schwindigkeit durch das Material laufende Ausbreitung der Domändenwände (vergleichbar zu
transversal akustischen Phononen) und vernachlässigt dabei die im NLS-Modell entscheiden-
de Nukleation, so kann eine untere Grenze der maximal erreichbaren Schaltzeit angegeben
werden [344]. Bezugnehmend auf den hier relevanten Schichtdickenbereich von 5-20 nm läge
eine derartige Untergrenze im ps-Bereich. Ein experimenteller Vorstoß in diesen Bereich ist
jedoch ohne geeignete Hochfrequenzstrukturen und Pulsgeneratoren nicht durchführbar.
Wie der Vergleich der Schaltkinetik zweier unterschiedlich großer Kondensatoren in Abb. 5.2

diesbezüglich zeigt, wird im hier vorliegenden Fall die charakteristische Schaltzeit t haupt-
sächlich von der RC-Zeit der Strukturen beeinflusst. Reduziert man die RC-Zeit um eine
Größenordnung durch eine Verkleinerung der Kondensatorfläche von 200 x 250 µm auf 100 x
50 µm, so erhält man eine vergleichbare Verschiebung der charakteristischen Schaltzeit t von
4,7 µs zu 0,2 µs. Nichtsdestotrotz ist anhand dieser Werte bereits zu erkennen, dass die hier
verwendete PUND-Methodik nicht exakt genug ist, um durch Extrapolation auf RC = 0 die
intrinsische Schaltzeit zu erhalten.

2engl. nucleation limited switching

139



5 Hafniumdioxid-Ferroelektrika in nicht-flüchtigen Speicherbauelementen

Die Frage nach einer RC-Zeit-bereinigten Schaltgeschwindigkeit ferroelektrischer Materia-
lien wird in der Literatur häufig diskutiert und ist Gegenstand vieler Untersuchungen. Ei-
ne intrinsische Schaltgeschwindigkeit im zweistelligen ps-Bereich gilt als wahrscheinlich und
konnte durch KAI-Modellierung experimenteller Daten bereits demonstriert werden (bspw..
PZT: t = 70 - 100 ps, [345,346]).
Wie Untersuchungen an MFIS-FET-Strukturen in Abschnitt 5.2 weiter zeigen, erstreckt

sich der experimentell zugängliche Bereich des hier untersuchten FE-HfO2 in den zweistel-
ligen ns-Bereich. Eine von der RC-Zeit unabhängige Begrenzung der Schaltgeschwindigkeit
des FE-HfO2 konnte auch in diesem Pulslängenbereich nicht beobachtet werden. Folglich
ist davon auszugehen, dass neben der strukturellen Ähnlichkeit auch die Schaltkinetik des
FE-HfO2 mit der klassischer, ferroelektrischer Metalloxide vergleichbar ist. Eine nur langsa-
me Polarisationsumkehr, wie sie bspw. in ferroelektrischen Polymeren häufig zu beobachten
ist [347], kann damit ausgeschlossen werden.

5.1.2 Fatigue und Imprint

Wie in Abschnitt 2.2.1 bereits erwähnt, ist die Stabilität von Pr gegenüber bipolaren Span-
nungszyklen und die Stabilität von Ec bezüglich Langzeitdatenhaltung für den Betrieb eines
kondensatorbasierten FRAM entscheidend. Um eine erste Bewertung des FE-HfO2 hinsicht-
lich dieser als Fatigue und Imprint bezeichneten Degradationserscheinungen treffen zu können,
wurden eine Reihe von elektrischen Messungen an MFM-Kondensatoren durchgeführt.

Fatigue und Zyklenfestigkeit

Abb. 5.4 (links) zeigt exemplarisch die Zyklenfestigkeit des FE-HfO2 am Beispiel eines 9 nm
Hf0,5Zr0,5O2-Kondensators in Abhängigkeit von der bipolaren Anregungsamplitude. Ein klas-
sisches Fatigue-Verhalten, d.h. einen kontinuierliche Abnahme von Pr mit steigender Zyklen-
zahl ist nur für die niedrigste getestete Feldstärke von 1,7 MV/cm zu beobachten. Für eine
Erhöhung des bipolaren Stresses auf 2,2 MV/cm ist nach 4 x 105 Zyklen ein Anstieg von Pr
zu beobachten, während eine weitere Erhöhung auf 2,8 MV/cm und 3,3 MV/cm ein dielek-
trischer Durchbruch bei 5 x 104 bzw. 2 x 104 Zyklen hervorruft.
Der vermeintliche Anstieg von Pr bei 2,2 MV/cm resultiert dabei aus einem stark erhöhten

Leckstromniveau und der daraus hervorgehenden Verfälschung der P-E-Hysterese (siehe auch
Ausführungen zu Abb. 4.2 in Abschnitt 4.1.1). Ein stressinduzierter und noch vor einem voll-
ständigen dielektrischen Durchbruch auftauchender Anstieg des Leckstroms wird als SILC3

bezeichnet und ist ein häufig beobachtetes Phänomen in HfO2- und ZrO2-basierten Dielektri-
ka [227,348]. Die Besetzung von Haftstellen sowie die Entstehung neuer für die Stromleitung
verantwortlicher Defekte ist hier als Ursache zu nennen.
Eine deutliche Verbesserung der Zyklenfestigkeit des Hf0,5Zr0,5O2 konnten bei tiefen Tem-

peraturen beobachtet werden. Wie Abb. 5.4 (rechts) diesbezüglich zeigt, ist für ein Absenken
der Temperatur von RT auf 233 K sowohl für 2,8 als auch für 3,3 MV/cm eine Verbesserung
der Zyklenfestigkeit um ca. eine Größenordnung zu beobachten. Dies ist in Übereinstimmung
mit einer Absenkung des Leckstromniveaus bei tiefen Temperaturen wie bspw. in Abb. 4.21
(rechts) bereits demonstriert bzw. als Folge der temperaturabhängigen POOL-FRENKEL-
Leitung in der Literatur bereits mehrfach beschrieben ( [349] und Referenzen darin). Der
die Zyklenfestigkeit limitierende Faktor ist jedoch auch hier der dielektrische Durchbruch des
Ferroelektrikums.

3engl. stress induced leakage current.
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Insgesamt ist damit festzustellen, dass aufgrund des nur geringen Faktors zwischen
Koerzitiv- und Durchbruchsfeldstärke die Zyklenfestigkeit des FE-HfO2 maßgeblich durch
einen stressinduzierten, dielektrischen Durchbruch und nicht durch klassische Fatigue-
Erscheinungen beeinflusst wird. Anders als für die i.d.R. nur geringfügig von der Temperatur
abhängigen Fatigue-Mechanismen [350] liegt demzufolge eine entsprechend hohe thermische
Aktivierung des Degradationsmechanismus vor. Je nach Temperaturspezifikation einer mög-
lichen Zielapplikation, sollten daher nicht nur die Datenhaltung sondern vor allem auch die
Zyklenfestigkeit bei maximaler Betriebstemperatur evaluiert werden. Dies ist bisher weder
hier noch in weiterführenden Arbeiten berücksichtigt worden.

Abbildung 5.4: (links) Zyklenfestigkeit von Pr± und dielektrischer Durchbruch eines 9 nm
Hf0,5Zr0,5O2-Kondensators in Abhängigkeit von der bipolaren Anregungsamplitude (±1,7 bis ±3,3
MV/cm). Die aus den jeweiligen Anregungsamplituden resultierenden P-E-Hysteresen sind im Ein-
schub illustriert. Ungeachtet der getesteten Anregungsamplitude erfolgt die Aufzeichnung der Daten-
punkte immer mittels einer gesättigten P-E-Hysterese bei 3,3 MV/cm. (rechts) Gegenüberstellung der
Zyklenfestigkeit bei RT und 233 K für 2,8 und 3,3 MV/cm Anregungsamplitude.

Nichtsdestotrotz können bei einer gesamtheitlichen Betrachtung der in dieser Arbeit er-
haltenen Daten bereits mögliche Einflussfaktoren auf das Leckstromniveau und damit auch
auf die Zyklenfestigkeit genannt werden. Tab. 5.1 zeigt eine Zusammenfassung der Zyklenfes-
tigkeit der verschiedenen FE-HfO2 Materialsysteme bei verschiedener thermischer Belastung
während der Prozessierung. Die Bewertung der Zyklenfestigkeit erfolgt hier nur für techno-
logisch sinnvolle Feldstärken die eine gesättigte P-E-Hysterese ermöglichen. Aufgrund der
in [313, 333, 334] beschriebenen Instabilität ungesättigter P-E-Hysteresen werden diese trotz
ihrer hohen Zyklenfestigkeit nicht angeführt.
Die bezüglich thermischer Belastung während der Prozessierung sortierte Tab. 5.1 zeigt un-

geachtet des Materialsystems einen deutlichen Zusammenhang zwischen Zyklenfestigkeit und
Prozessierung auf. Sowohl eine hohe Prozesstemperatur der abdeckenden TiN-Elektrode, als
auch eine thermische Nachbehandlung bei hohen Temperaturen bewirken eine starke Degra-
dation der Zyklenfestigkeit. So wurde die höchste in dieser Arbeit erhaltene Zyklenfestigkeit
von 1010 an einer mit 600 °C behandelten Y:HfO2-Probe mit PVD-TiN-Elektrode (RT) ge-
messen, während die niedrigste Zyklenfestigkeit von 105 für Si:HfO2 bei 1000 °C Temperung
und CVD-TiN-Elektrode (450 °C) erhalten wurde. Die Korrelation zwischen Leckstromniveau
und Zyklenfestigkeit lässt sich des Weiteren anhand der thermischen Nachbehandlungsserie
des Si:HfO2 (650 °C / 800 °C / 1000 °C PMA) veranschaulichen. Durch eine Reduktion der
maximalen Tempertemperatur um 350 °C kann hier eine Verbesserung um zwei Größenord-
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nungen sowohl im Bezug auf das Leckstromniveau (Abb. 4.9), als auch auf die Zyklenfestigkeit
(Tab. 5.1) des Materials erreicht werden.
Das HfO2-ZrO2-System reiht sich bezüglich der thermischen Nachbehandlung ebenfalls in

den in Tab. 5.1 aufgezeigten Trend ein. Hier ist jedoch aufgrund der in Abschnitt 3.2.4 be-
schriebenen geringen Kristallisationstemperatur und dem damit stark eingeschränkten Pro-
zessfenster darauf zu achten eine defektinduzierende, monokline Phasentransformation wäh-
rend der Abscheidung der abdeckenden TiN-Elektrode zu verhindern. Neben einer Absenkung
der TiN-Prozesstemperatur unter die Kristallisationstemperatur kann auch eine tetragonale
Stabilisierung durch eine Erhöhung des Zr-Gehalts oder eine Absenkung der Schichtdicke
eine derartige Transformation während der TiN-Abscheidung verhindern. Eine Überführung
in eine FE-Phase kann anschließend durch eine thermische Nachbehandlung erreicht werden
(siehe Abschnitt 4.2.3). Trotz eines höheren thermischen Budgets bei dieser Vorgehensweise
erhöht sich damit die Zyklenfestigkeit der Schicht. Dies zeigt der Vergleich der in Abb. 5.4
(links) gezeigten Zyklenfestigkeit einer Hf0,5Zr0,5O2-Probe mit CVD-TiN-Elektrode (450 °C)
gegenüber der in Tab. 5.1 aufgeführten Hf0,3Zr0,7O2-Probe mit CVD-TiN-Elektrode (450 °C)
und einem zusätzlichen 800 °C PMA.
Folglich ist bei der Optimierung der Zyklenfestigkeit darauf zu achten das thermische Bud-

get im Rahmen der anwendungsspezifischen Grenzen zu minimieren. Die Abscheidung der ab-
deckenden Elektrode sollte dabei unterhalb der Kristallisationstemperatur und der anschlie-
ßende PMA nur geringfügig oberhalb der Kristallisationstemperatur des Materials durchge-
führt werden. Sind die anwendungsspezifischen Grenzen des thermischen Budgets, wie bspw.
im Fall des konventionell (Gate First) gefertigten FeFETs in Abschnitt 5.2, nach unten limi-
tiert, muss zum gegenwärtigen Stand der Entwicklung mit einer deutlichen Einschränkung
der Zyklenfestigkeit gerechnet werden (Si:HfO2 1000 °C PMA: 105 Zyklen, Tab. 5.1).
Abschließend sei an dieser Stelle erwähnt, dass aufgrund unterschiedlicher Randbedingun-

gen die Zusammenstellung in Tab. 5.1 keinen direkten Vergleich der Materialsysteme unter-
einander zulässt. Ohne Berücksichtigung des Einflusses der TiN-Elektrode, des thermischen
Budgets, der Schichtdicken sowie der für die einzelnen Materialsysteme mit unterschiedlichem
Probenaufwand optimierten ALD-Prozesse sind dotandenspezifische Faktoren nicht eindeutig
zu isolieren. Ein bezüglich äußerer Einflussgrößen konsistenter Probensatz aller Materialsyste-
me lag in dieser Arbeit nicht vor, wäre jedoch Grundvoraussetzung für eine direkte Bewertung
der möglichen Vor- oder Nachteile des zum Erreichen der FE-Phase einegetzten Dotanden
oder Gemisches. Es ist jedoch davon auszugehen, dass sowohl Defekthaushalt (bspw. Sau-
erstofffehlstellen durch trivalente Dotanden, Abschnitt 3.1.2) und Kristallisationstemperatur
(siehe Abschnitt 3.2.3) von der Wahl des Dotanden beeinflusst werden und damit Leckstrom-
niveau und Zyklenfestigkeit mitbestimmen.

Imprintverhalten

Wie in Abschnitt 2.2.1 bereits erwähnt ist für einen zuverlässigen Betrieb eines kondensa-
torbasierten FRAM nicht nur die Langzeitstabilität des eingeschriebenen Zustands, sondern
auch die nach langer Haltezeit nach wie vor uneingeschränkte Erreichbarkeit des gegenläu-
figen Polarisationszustands entscheidend. Kommt es zu einer als Imprint bezeichneten Ver-
schiebung der P-E-Hysterese entlang der Spannungsachse mit zunehmender Haltezeit ist dies
nicht mehr der Fall. Je nach Ausprägung des Imprintverhaltens kann die in Abschnitt 2.2.1
beschriebenen Speicheroperation damit entscheidend gestört werden.
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Tabelle 5.1: Zusammenfassende Übersicht der maximal erreichbaren Zyklenfestigkeit der in dieser
Arbeit untersuchten FE-HfO2-Syteme bei gesättigter P-E-Hysterese und mindestens 5 µC/cm2 ver-
bleibendem Pr nach Zyklen (Ref. 1 [313,334]). Die Zyklenfestigkeit eines IrO2/PZT MFM-Systems ist
vergleichend angeführt (Ref. 2 [351])

FE-Material Schichtdicke Elektrodenmaterial und
thermisches Budget

Schaltzyklen bei
gesättigter

P-E-Hysterese

Si:HfO2 10 nm 7 h 450 °C ALD-TiN
PMA 1000 °C 1 s N2

105 bei 2,5 MV/cm
(Ref. 1)

Si:HfO2 10 nm 7 h 450 °C ALD-TiN
PMA 800 °C 20 s N2

2 x 106 bei 2,5 MV/cm
(Ref. 1)

Hf0,3Zr0,7O2 7 nm 7 min 450 °C CVD-TiN
PMA 800 °C 20 s N2

4 x 106 bei 2,9 MV/cm

Si:HfO2 10 nm 8 h 450 °C ALD-TiN
PMA 650 °C 20 s N2

3 x 107 bei 2,5 MV/cm

Al:HfO2 12 nm 7 h 400 °C CVD-TiN
PMA 650 °C 20 s N2

2 x 106 bei 2,5 MV/cm

Y:HfO2 10 nm RT PVD-TiN
PMA 600 °C 20 s N2

108 - 1010 bei 3 - 4
MV/cm

PZT
Ref. 1 250 nm RT PVD-IrO2

PDA 560 °C
1011 bei 200 kV/cm

(Ref. 2)

Um eine erste Einschätzung des Imprintverhaltens des FE-HfO2 vornehmen zu können
wurden P-E-Hysteresemessungen an Si:HfO2-Kondensatoren bei verschiedenen Haltezeiten
des gesättigten Polarisationszustands vorgenommen. Das Ergebnis dieser Messungen ist für
die eingeschriebenen Zustände Pr+/Pr- und Haltezeiten bis zu 103 s in Abb. 5.5 (links) illus-
triert. In halb-logarithmischer Darstellung zeigt sich hier eine lineare Verschiebung der Koer-
zitivspannung mit zunehmender Haltezeit. Wie Abb. 5.5 (links) weiter zeigt liegt die absolute
Verschiebung des Koerzitivfelds des FE-HfO2 dabei in einem mit dem PZT/Pt-Elektroden
(100 - 200 nm, < 5 V) vergleichbaren Bereich [95,96].
Folgt man des Weiteren dem auch im PZT [95] häufig auftauchenden exponentiellen Abfall

der Koerzitivspannungsverschiebung und extrapoliert auf eine Datenhaltung von 10 Jahren,
wäre eine Verschiebung von ±0,34 V zu erwarten. Bezüglich einer im Bereich von ±1 V
(10 nm) liegenden Koerzitivspannung und einer zum gesättigten Schalten verwendeten Span-
nung von ±2,5 V ist diese Verschiebung für das Erreichen einer Polarisationsumkehr des
Ferroelektrikums als nicht kritisch einzustufen. Um jedoch die vollständige Sättigung der
P-E-Hysterese bei einer eng gewählten und auf maximale Zyklenfestigkeit und Datenhal-
tung optimierten Betriebspannung zu gewährleisten, müsste dieser Verschiebung Rechnung
getragen werden bzw. in der Detektionstoleranz der Speicherzustände VBL(1) und VBL(0)
gegenüber VREF Berücksichtigung finden.
Mögliche Ursachen eines reversiblen Imprint-Verhaltens ferroelektrischer Materialien wurde

in Abschnitt 2.2.1 bereits diskutiert. Wie Abb. 5.5 (rechts) diesbezüglich zeigt, ist auch der
dem Imprintverhalten des FE-HfO2 zugrundeliegende Mechanismus reversibel. Durch eine
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Abbildung 5.5: (links) Messung und Extrapolation des Imprintverhaltens des Pr+ und Pr--Zustands
eines 10 nm FE-Si:HfO2-Kondensators nach Glg. 2.16. Der farbig unterlegte Spannungs-Bereich il-
lustriert den Rahmen, in dem sich das mit vergleichbarer Methodik und Spannung (< 5V) erhaltene
Imprintverhalten des PZT/Pt-Elektroden Systems (100-200 nm) bewegt. (Ref 1 [95], Ref. 2 [96]).
(rechts) Imprintverhalten des Pr--Zustands des selbigen Kondensators sowie dessen reversibles Im-
printverhalten nach anschließender Polarisationsumkehr zu Pr+.

Polarisationsumkehr zu Pr+ nach einer Haltezeit von 103 s des Pr--Zustands kann durch eine
weitere Haltezeit von 103 s der Initialzustand der P-E-Hysterese wieder hergestellt werden.
Im FE-HfO2 ist in Anlehnung an die in Abschnitt 2.2.1 beschriebenen Imprint-Mechanismen

sowohl eine reversible Ladungsträgerinjektion unter Beteiligung von Haftstellen ( [349] und
Referenzen darin), als auch eine reversible Umverteilung geladener Defekte (bspw. Sauerstoff-
fehlstellen [352]) denkbar. Als treibende Kraft sind auch hier die durch eine paraelektrische
Grenzfläche hervorgerufenen und gegenläufig polarisierten, elektrischen Felder im Ferroelek-
trikum und in der Grenzfläche zu nennen ( [95, 96] und Abschnitt 2.1.4). Eine vollständige
Unterbindung des Imprintverhaltens in FE-HfO2 erscheint in Anbetracht des intrinsischen
Defekthaushalts HfO2- und ZrO2basierter Materialien damit unwahrscheinlich.

5.1.3 Skalierungsdilemma und das Potential HfO2-basierter Ferroelektrika

Die Skalierungsproblematik der 1T/1C FRAM Zelle ist mit der des 1T/1C DRAM vergleich-
bar. Beide Konzepte basieren auf der Detektion des Ladungszustands eines Kondensators, der
durch eine Fläche A und je nach Betriebspannung und Kapazität bzw. Pr durch eine gewisse
Flächenladung charakterisiert ist. Mit fortschreitender Flächenskalierung wird demzufolge ein
Punkt erreicht an dem die Ladungsmenge des Kondensators eine kritische Größe unterschrei-
tet. Ist dieser Punkt erreicht, kann die Spannungsdifferenz zwischen Referenzzustand und der
durch den Kondensator geladenen Bitleitung von den Leseverstärkern der Speicherperepherie
nicht mehr zuverlässig detektiert werden.
Wie bei der Skalierung moderner DRAM-Technologien bereits seit vielen Jahren prakti-

ziert, kann dieser Ladungsverlust durch die dreidimensionale Integration des Kondensators
kompensiert werden. Im Falle des 1T/1C FRAM ist diese Skalierungsmethodik jedoch mit
erheblichen technologischen Herausforderungen verbunden. Neben der konformalen Beschich-
tung aufwendiger Strukturen muss auch der Erhalt der ferroelektrischen Eigenschaften in
diesen 3D-Kondensatoren sowie die Verwendbarkeit des häufig komplexen Elektrodensystems
sichergestellt werden. Im Falle des PZT konnte sowohl aufgrund der physikalischen Dicke des
Ferroelektrikums und der damit verbundenen sterischen Hinderung, als auch aufgrund des
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Verlusts der ferroelektrischen Eigenschaften an den vertikalen Flanken des Kondensators bis-
her keine zufriedenstellenden Ergebnisse erreicht werden [11]. Dies ist bereits für moderate
Aspektverhältnisse von 2:1 und Graben- oder Stapelkondensatordurchmessern < 0,5 µm der
Fall.
Wie im Folgenden gezeigt, kann auch hinsichtlich dieser Skalierungsproblematik eine deut-

liche Abgrenzung der HfO2-basierten Systeme gegenüber den komplexen Perowskitsyste-
men vorgenommen werden. Mit der Zielsetzung der Entwicklung eines hoch-e Dielektrikums
für den Einsatz im DRAM-Stapelkondensator (vgl. Abschnitt 3.1.3), wurden die im Rah-
men dieser Arbeit entwickelten ALD-Prozesse auch hinsichtlich ihrer Kantenbedeckung in
3D-Kondensatorstrukturen getestet. Wie Abb. 5.6 diesbezüglich zeigt, konnte die in Ab-
schnitt 3.2.1 entwickelte Si:HfO2-ALD erfolgreich auf einen 1,5 µm hohen, TiN-basierten
Stapelkondensator übertragen werden (Schichtdicke des Si:HfO2 im Stapelkondensator: oben
7 nm, Mitte 7 nm, unten 6 nm). Obwohl diese Versuche nicht unter der Prämisse einer
3D-Integration des FRAM durchgeführt wurden, zeigen sie trotz allem deutlich, dass die in
dieser Arbeit entwickelten ALD-Prozesse für ferroelektrische Dünnschichten eine konforme
Beschichtung komplexer Kondensatorstrukturen ermöglichen.

Abbildung 5.6: SEM-Aufnnahme eines 1,5 µm hohen DRAM-Stapelkondensators des 65 nm Tech-
nologieknotens. Der rechst gezeigte Querschnitt illustriert den Aufbau des Stapelkondensators sowie
die Präparation der SEM-Aufnahme bei mittlerer Stapelhöhe. Die Abscheidung des 7 nm dünnen
Si:HfO2-Dielektrikum erfolgte mittels der in Abschnitt 3.2.1 entwickelten ALD. Der gegenüber plana-
ren Prozessen erhöhten Oberfläche wurde mit einer Verdreifachung der Spül- und Präkursoreinlass-
zeiten (Tab. A.3) Rechnung getragen.

Wie weitere, auf dieser Arbeit aufbauende Untersuchungen zeigen, kann die ferroelektrische
Funktionalität HfO2-basierter Ferroelektrika in 3D-Kondensatorstrukturen auch elektrisch
nachgewiesen werden. So konnte beispielsweise das Materialsystem Al:HfO2 ohne signifikan-
ten Verlust des planar gemessenen Pr auf Grabenkondensatoren mit einem Aspektverhältnis
von 13:1 übertragen werden [313]. Speziell in dieser Anwendung kann die in Abschnitt 4.3.2
bereits thematisierte hohe ALD-Tauglichkeit des Al:HfO2-Systems unter Beweise gestellt wer-
den.
Ein neues Integrationskonzept des kondensatorbasierten FRAM, aber auch die Fertigung

dreidimensionaler, ferroelektrischer Transistoren (bspw. auf Basis eines FinFET 4) erscheint
demzufolge möglich. Dies sollte auch in Zukunft eine weiterführende Untersuchung der hier
behandelten Materialsysteme motivieren.

4engl. Bezeichnung für einen Multigate-Feldeffekttransistor dessen „flossenartiger” Ladungsträgerkanal voll-
kommen vom Gate umgeben ist und sich vertikal vom Silizium-Substrat erhebt.
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5.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

Wie in Abschnitt 2.2.2 bereits thematisiert, wird der ferroelektrische Feldeffekttransistor oder
auch 1T FRAM seit Beginn der Erforschung der ferroelektrischen Speicher konzeptionell fa-
vorisiert. Wenngleich eine produkttaugliche Implementation bisher nicht gelang, so ist dessen
Realisierung als Weiterentwicklung der kondensatorbasierten Speicherzellen nach wie vor er-
strebenswert. Die aufgrund der 1T-Struktur minimale Zellgröße sowie der zerstörungsfreie
Lesezugriff sind hier als wichtige Vorteile zu nennen.

Die Implementation des FE-HfO2 als zentraler Bestandteil eines als MFIS ausgeführten
ferroelektrischen Feldeffekttransistors wurde im Rahmen diese Arbeit durchgeführt und die
resultierenden Bauelemente bezüglich ihrer elektrischen Eigenschaften näher untersucht. Wie
die Probenübersicht in Tab. 5.2 zeigt wurden dabei neben der Schichtdicke des Isolators und
des als FE-Material eingesetzten Si:HfO2 auch dessen Si-Dotierung variiert. Abb. 5.7 zeigt
den schematischen Aufbau des Gatestapels (links) sowie eine TEM-Querschnittsaufnahme
(rechts) der resultierenden MFIS-FET-Struktur.

Im folgenden Abschnitt 5.2.1 wird zunächst die grundlegende Funktionalität Si:HfO2-
basierter MFIS-FETs demonstriert und deren Schaltkinetik näher untersucht. Das ferroelek-
trische Speicherfenster in Abhängigkeit von der Si-Dotierung / FE-Phasenstabilität bildet
hier einen weiteren Schwerpunkt. Darauf aufbauend wird in Abschnitt 5.2.2 das Zusam-
menspiel aus parasitärer Ladungsträgerinjektion und ferroelektrischem Schalten des Si:HfO2-
basierten MFIS-FETs näher beschrieben. Unter anderem die Rolle der Isolatorschicht bei
einer Injektion von Elektronen aus dem Kanal wird hier kritisch beleuchtet. Die Auswirkung
dieser Charakteristika auf die für eine Speicheranwendung relevanten Parameter Zyklenfes-
tigkeit und Datenhaltung sind anschließend Gegenstand von Abschnitt 5.2.3. In dem das
Kapitel abschließenden Abschnitt 5.2.4 wird das Skalierungspotential des FE-HfO2-basierten
MFIS-FETs näher untersucht und dem Skalierungsdilemma bereits existierender Ansätzen
gegenübergestellt. Des Weiteren erfolgt mit speziellem Blick auf eine erhöhte Zuverlässigkeit
zukünftiger Bauelemente eine Diskussion des möglichen Optimierungspotentials. Als Grund-
lage dient dabei eine modellierte Parameterstudie des FE-HfO2-basierten MFIS-FET.

Abbildung 5.7: Schematischer Aufbau (rechts) und TEM-Querschnittsaufnahme (links) des in die-
ser Abschnitt charakterisierten FE-HfO2-basierten MFIS-FET. Eine detailiert Beschreibung der Test-
strukturen findet sich in Anhang A.1.

146



5.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

Tabelle 5.2: Übersicht der gefertigten und elektrisch charakterisierten Si:HfO2-basierten MFIS-FETs.
Die hier aufgeführten Parameter sind Ausgangspunkt für die begleitende Modellierung und die in
Abschnitt 5.2.4 behandelte Parameterstudie. Der ebenfalls aufgeführte SBT-basierter MFIS-FET (Ref.
1 [353]) dient in Abschnitt 5.2.3 als Referenzsystem.

Gatestapel 1
-Dünnoxid-

Gatestapel 2
-Dickoxid-

Gatestapel 3
-Ref. 1-

M - Gateelektrode Poly-Si / TiN Poly-Si / TiN Pt
F - Ferroelektrikum Si:HfO2 Si:HfO2 SBT
I - Isolatorschicht SiO2 SiO2 Al:HfO2 / SiO2
S - Halbleiter Si (n-Kanal) Si (n-Kanal) Si (n-Kanal)

Dotierung Si:HfO2 5,5 mol% 5,5 mol%
(weitere 2-14 mol%) -

dFE 10 nm 10 nm
(weitere 4, 6, 8) 200 nm

dIL 1,2 nm 2,3 nm 13 nm / 5 nm
eFE 28 20-35 180
eIL 3,9 3,9 20 / 3,9
Pr 18 µC/cm2 18 µC/cm2 4 µC/cm2

Pr/Ps 0,92 0,92 (0,92)
Ec 1 MV/cm 1 MV/cm 50 kV/cm

NA (Si-Kanal) 1018 1018 1018

Schätzwert

5.2.1 Grundlegende Funktionalität und Schaltkinetik

Wie in Abschnitt 2.2.2 anhand einer Modellierung des MFIS-FETs bereits illustriert, er-
gibt sich das ferroelektrische Speicherfenster DVt aus der positiven Differenz des gelöschten
und programmierten Zustands. Dies äußert sich in einer gegen den Uhrzeigersinn verlaufen-
den Hysterese der ID-Vg-Charakterisitik des Transistors. Für die hier untersuchten n-Kanal-
Transistoren bedeutet dies, dass der MFIS-FET auf einen Programmiervorgang, d.h. eine
hohe, negative Spannung an der Gateelektrode, mit einer Erhöhung der Schwellspannung
reagiert. Entsprechend kann ein Absenken der Schwellspannung durch einen Löschvorgang
bzw. das Einwirken einer hohen positiven Gatespannung erreicht werden. Damit ist eine klare
Unterscheidung des ferroelektrischen Schaltvorgangs von der i.d.R. im Uhrzeigersinn verlau-
fenden ID-Vg-Hysterese eines durch Ladungsträgerinjektion beeinflussten Transistors möglich.
In diesem folgt die Schwellspannungsverschiebung (DVt < 0) der Polarität des einwirkenden
Gatestresses.
Nichtsdestotrotz kann auch der in dieser Arbeit charakterisierte MFIS-FET nicht losgelöst

von parasitärer Ladungsträgerinjektion betrachtet werden. Dies konnte bereits im Zuge der
ersten Realisierung eines FE-HfO2-basierten MFIS-FETs beobachtet werden [287]. Die dort
zum Einsatz gebrachte Charakterisierungsmethodik mittels statischer ID-Vg-Hysteresen resul-
tierte in einem vergleichsweise hohen, eine parasitäre Ladungsträgerinjektion begünstigenden
Gatestress. Um diesen, für das schnell-schaltenden Ferroelektrikum unnötig langen Gatestress
zu vermeiden und beide Effekte getrennt charakterisieren zu können, wurde im Rahmen dieser
Arbeit eine gepulste Programmierung angewandt. Lediglich das Auslesen des geschriebenen
Schwellspannungszustands erfolgte mittels der Aufzeichnung einer ID-Vg-Charakteristik.
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Schalten und zerstörungsfreies Auslesen des ferroelektrischen Speicherfensters

Aufgrund eines fast symmetrischen, kapazitiven Spannungsteilers zwischen dem Si:HfO2-
Ferroelektrikum und der SiO2-Isolatorschicht erfolgt der Programmier- und Löschvorgang
im MFIS-FET bei deutlich höheren Spannungen als die Polarisationsumkehr in einem ver-
gleichbaren MFM-Kondensator (vgl. Abschnitt 5.1). Abb. 5.8 (links) zeigt die Schwellspan-
nungsverschiebung eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs als Folge eines -6 V / 100 ns Pro-
grammierpulses bzw. eines +6 V / 100 ns Löschpulses. Die Entstehung eines etwa 1,2 V
überspannenden, ferroelektrischen Speicherfensters ist deutlich zu beobachten und kann als
Nachweis der Funktionalität der in dieser Arbeit gefertigten MFIS-FETs betrachtet werden.
Wie Abb. 5.8 (links) jedoch weiter zeigt, ist die Aufzeichnung einer ID-Vg-Kennlinie bis

zu einer maximalen Spannung von 3 V bereits ausreichend um den programmierten Zustand
partiell zu löschen. Für eine weitere Erhöhung der Maximalspannung der Kennlinienaufzeich-
nung auf 4 V kommt es sogar zu einem vollständigen Löschvorgang. Erst eine Reduktion der
Gatespannung auf 2 V ermöglicht ein störungsfreies Auslesen der Schwellspannung. Dieses
Verhalten ist auch für ein in Abb. 5.8 (rechts) illustriertes, mehrfach wiederholtes Auslesen
der Schwellspannung reproduzierbar.
Neben Implikationen für eine spätere Speicheranwendung (eine weiterführende Untersu-

chung der Störung des Speicherzustands findet sich in [354]), schränkt dies zunächst vor
allem die zur Bestimmung der Schwellspannung zur Verfügung stehenden Methoden ein.
Wie Abb. 5.8 (links) diesbezüglich zeigt, ist eine Bestimmung der Schwellspannung durch
Extrapolation im linearen Bereich nicht möglich, ohne eine Störung des programmierten
Speicherzustands zu riskieren. In dieser Arbeit wurde daher für die Bestimmung der Schwell-
spannung die Gatespannung nur so lange erhöht, bis ein vorher festgelegtes Stromkriterium
(100nA W

L , [355]) der Schwellspannung erreicht wird. Eine derartige, minimalinvasive Be-
stimmungsmethodik der Schwellspannung ist speziell für die in Abschnitt 5.2.3 diskutierte
Messung der Datenhaltung des Speicherzustands zwingend erforderlich.

Schaltspannung und -geschwindigkeit des Programmier- und Löschvorgangs

Eine gepulste Programmier- und Löschmethodik ermöglichte es die Schaltkinetik des MFIS-
FET bezüglich Pulslänge und -amplitude genauer zu charakterisieren und eine ideale Beschal-
tung zu identifizieren. Abb. 5.9 zeigt das als Konturdiagramm dargestellte Ergebnis einer
derartigen Matrix-Variation des Programmier- und Löschvorgangs. Die Darstellung umfasst
dabei sowohl die geschriebenen Schwellspannungszustände, als auch das daraus resultierende
Speicherfenster DVt. Folgende Beobachtungen und Erkenntnisse können festgehalten werde.

• Für Pulslängen kleiner 100 ns und noch vor Erreichen der minimalen Pulslängen des
Funktionsgenerators (20 ns) ist eine deutliche Abnahme des Speicherfensters in der
Programmier- und Löschmatrix des MFIS-FETs zu beobachten (Abb. 5.9). Anhand
einer in Abb. 5.10 (links) dargestellten Untersuchung der Programmierpulslänge bei
variabler Gatefläche kann jedoch nachgewiesen werden, dass bei ausreichend kleiner
Gatefläche eine Programmiervorgang mit der für diese Arbeit minimalen Pulslänge von
20 ns möglich ist. Wie auch bereits im Zusammenhang der MFM-Kondensatoren in
Abschnitt 5.1.1 erläutert, ist damit auch hier die RC-Zeit als limitierender Faktor zu
nennen und eine im Subnanosekundenbereich vermutete Schaltzeit des Ferroelektrikums
experimentell nicht zugänglich.
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5.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

Abbildung 5.8: ID-Vg-Charakterisitk (links) und mittels Stromkriterium extrahierte Schwellspan-
nung (rechts) eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs nach einem -6 V / 100 ns Programmier- bzw. +6 V
/ 100 ns Löschpuls. Der zugrundeliegende Messablauf ist schematisch skizziert. Die Beeinflussung
des programmierten Zustands durch die maximale Amplitude der ID-Vg-Messung und die Methodik
der Schwellspannungsbestimmung wird durch weitere, auf den Programmiervorgang folgende ID-Vg-
Messungen illustriert. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)

• Die Öffnung des ferroelektrischen Speicherfensters erstreckt sich mit zunehmender Puls-
länge in Richtung kleinerer Pulsamplituden (Abb. 5.9). Ein schnelles Schalten ist damit
nur bei ausreichend hoher Spannung möglich. Abb. 5.10 (rechts) zeigt dies anhand ei-
ner Programmieramplitudenvariation bei ausgewählten Pulslängen besonders deutlich.
Die Gegenüberstellung mit einer statisch modellierten Programmieramplitudenvariation
zeigt, dass erst mit steigender Pulslänge eine Annäherung an das Modellsystem (Gates-
tapel 1, Tab. 5.2) stattfindet. Dies ist in Übereinstimmung mit der in Abschnitt 5.1.1
aufgezeigten Schaltkinetik der MFM-Kondensatoren. Auch dort konnte eine vergleichba-
re Zeit- und Spannungsabhängigkeit des ferroelektrischen Schaltverhaltens beobachtet
werden. Hier gilt es auch zu beachten, dass die Eingabeparameter der Modellierung auf
einer im kHz-Bereich und damit im ms-Bereich gemessenen P-E-Hysterese beruhen.

• Ein maximales Speicherfenster bei simultaner Variation der Programmier- und Löschbe-
dingungen erhält man bei einer Amplitude zwischen ±5 und ±6 V und einer Pulslänge
von ca. 100 ns (Abb. 5.9). Höhere Pulsamplituden oder -längen führen zu einer Abnah-
me des Speicherfensters. Eine genauere Betrachtung des programmierten und gelöschten
Zustands zeigt jedoch, dass ausschließlich der Programmiervorgang diese Degradati-
on bewirkt und damit trotz einer weiteren Verbesserung des gelöschten Zustands ein
höheres Speicherfenster verhindert. Deutlich wird dies vor allem bei Betrachtung der
Programmierpulslängenvariation in Abb. 5.10 (links) sowie der Programmieramplitu-
denvariation in Abb. 5.10 (rechts). Das auf Grundlage der statischen Modellierung des
Systems zu erwartende Speicherfenster DVt wird für kleine Pulslängen zwar angenähert
jedoch nie erreicht. Eine genauere Analyse dieser in einer parasitären Ladungsträgerin-
jektion begründbaren Charakteristik erfolgt in Abschnitt 5.2.2.
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5 Hafniumdioxid-Ferroelektrika in nicht-flüchtigen Speicherbauelementen

Abbildung 5.9: Matrixdarstellung der Pulslängen- und Pulsamplitudenabhängigkeit des programier-
ten bzw. gelöschten Zustands (links) sowie des resultierenden Speicherfensters DVt (rechts) eines
Si:HfO2-basierten MFIS-FETs. Der zugrundeliegende Messablauf ist schematisch skizziert. (Gatesta-
pel 1, Tab. 5.2)

Abbildung 5.10: (links) Gateflächenabhängigkeit der Programmiergeschwindigkeit eines Si:HfO2-
basierten MFIS-FETs (L: 1µm W: 10/50/100 µm). Aufgetragen ist das ferroelektrische Speicherfenster
DVt über der Pulslänge einer -6 V Programmieramplitude. Ein +6 V / 100 ns Löschpuls dient dabei als
Referenz für die Berechnung des Speicherfensters. (rechts) Programmieramplitudenabhängigkeit des
ferroelektrischen Speicherfensters DVt bei verschiedenen Programmierpulslängen. Ein +6 V / 100 ns
Löschpuls dient als Referenz. Dem gegenübergestellt ist eine modellierte Programmiercharakteristik
des vorliegenden MFIS-FETs unter gleichen Bedingungen. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)

Das Speicherfenster in Abhängigkeit von der ferroelektrischen Phasenstabilität

Ein entscheidender Aspekt bei der Fertigung und Charakterisierung Si:HfO2-basierter MFIS-
FETs ist die eingebrachte Si-Dotierung. Sie ist, wie in Abschnitt 4.1 bereits ausführlich dar-
gelegt, entscheidend für die Einstellung der ferroelektrischen Phasenstabilität verantwortlich.
Damit eröffnet sich die Möglichkeit die Eigenschaften des MFIS-FET bei verschieden stark
ausgeprägtem FE-Phasenanteil bzw. in dessen Abwesenheit zu studieren.
Abb. 5.11 zeigt in diesem Zusammenhang die Entwicklung des programmierten und ge-

löschten Schwellspannungszustands in Abhängigkeit von der Si-Dotierung. Die Charakteri-
sierung erfolgte bei verschiedenen Amplituden und einer Pulslänge von 100 ns bzw. 100 µs.
Eine komprimierte Darstellung des resultierenden Speicherfensters dieser Studie ist für eine
Programmier- und Löschamplitude von ±8 V in Abb. 5.12 (links) illustriert.
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5.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

Es ist deutlich zu erkennen, dass nur in einem Dotierbereich von 4 bis 6 mol% Si-
Beimischung ein deutlich ferroelektrisches Speicherfenster erreicht werden kann. Betrachtet
man in diesem Zusammenhang die ebenfalls in Abb. 5.12 (links) gezeigte CET und die dar-
aus errechnete Permittivität eFE des Si:HfO2, so zeigt sich im Bereich des ferroelektrischen
Speicherfensters die stärkste Änderung von eFE. Dies ist in Übereinstimmung mit den in
Kapitel 4 für alle FE-HfO2-Systeme gemachten Beobachtungen. Der starke Anstieg von eFE
und die anschließende Sättigung von eFE auf höherem Niveau, charakterisiert ein Durchlau-
fen des monoklin-orthorhombisch-tetragonalen Phasenübergangs und ist damit eng mit der
ferroelektrischen Phasenstabilität verknüpft.
Wie auch bereits in Abb. 5.9 und 5.10 beobachtet, zeigt sich jedoch auch hier eine deutli-

che Beeinflussung durch eine, der ferroelektrischen Schaltkinetik überlagerte und gleichsam
zeit- und spannungsabhängige Ladungsträgerinjektion. Wie Abb. 5.11 und die zugehörige Zu-
sammenfassung in Abb. 5.12 (rechts) diesbezüglich zeigen, ist für eine Pulslänge von 100 µs
für eine Programmier- und Löschamplitude von 6 V zwar bereits ein ferroelektrisches Spei-
cherfenster zu erkennen, jedoch auch das Einsetzen einer deutlichen Schwellspannungsver-
schiebung aufgrund injizierter oder extrahierter Ladungsträger zu beobachten. Im Gegensatz
dazu ist für eine kürzere Pulslänge von 100 ns zwar eine höhere Schaltspannung erforderlich,
jedoch aufgrund einer niedrigeren Ladungsträgerinjektion auch ein höheres ferroelektrisches
Speicherfenster möglich.
Besonders deutlich wird diese Problematik bei genauerer Betrachtung der ebenfalls in

Abb. 5.12 (rechts) dargestellten Schwellspannungsverschiebung bei Verwendung einer hohen
Si-Dotierung im Si:HfO2. Aufgrund des nicht mehr vorhandenen FE-Phasenanteils, wird hier,
ähnlich einem haftstellenbasierten Speicher, die Schwellspannungsverschiebung einzig und al-
lein von parasitärer Ladungsträgerinjektion bestimmt. Für die maximal getestete Amplitude
von ±8 V und einer Pulslänge von 100 µs kann so eine im Vorzeichen geänderte, jedoch in
ihrem Betrag dem ferroelektrischen Speicherfenster vergleichbare Schwellspannungsverschie-
bung erhalten werden. Bei ungeeigneter Beschaltung des Si:HfO2-basierten MFIS-FET ist
neben einer partiellen Kompensation damit auch eine vollständige Auslöschung des ferroelek-
trischen Speicherfensters möglich.

5.2.2 Ferroelektrisches Schalten unter parasitärer Landungsträgerinjektion

Wie im vorangegangenen Abschnitt 5.2.1 bereits angedeutet, kommt es in Si:HfO2-basierten
MFIS-FET zu einer Überlagerung von ferroelektrischem Schalten und einer in ihrer
Polarität entgegen gerichteten Ladungsträgerinjektion. Ein vergleichbares Zusammenspiel
aus ferroelektrischem Schalten und injizierter Ladungsträger in MFIS-Gatestapeln wur-
de auch bereits von CHOI et al. [356] an Pt/BLT5/SiO2/Si, von Juan et al. [357] an
Al/PZT/La2O3/Si, von CHEN et al. [358] an Pt/PST/ZrO2/SiON/Si und von LEE et
al. [359] an Pt/SBT/Y2O3/SiO2/Si beobachtet. Dieses Phänomen ist von zentraler Bedeu-
tung, da neben einer partiellen Kompensation des Speicherfensters der permanente Ladungs-
transfer durch die MFIS-Struktur auch deren Zyklenfestigkeit gefährdet.

Das ferroelektrische Speicherfenster als Kombination aus Ladungsträgerinjektion und
Polarisationsumkehr

Um ein besseres Verständnis der Beeinflussung des ferroelektrischen Speicherfensters durch
Ladungsträgerinjektion oder -extraktion zu erhalten, wurde in den im Folgenden gezeigten

5Bi1-xLaxTi3O12

151



5 Hafniumdioxid-Ferroelektrika in nicht-flüchtigen Speicherbauelementen

Abbildung 5.11: Programmierter und gelöschter Zustand eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs in
Abhängigkeit von der Siliziumkonzentration. Gegenübergestellt ist die Verwendung verschiedener
Programmier- und Löschamplituden bei einer Pulslänge von 100 ns bzw. 100 µs. (Gatestapel 2,
Tab. 5.2)

Messungen der Programmier- und Löschvorgang getrennt betrachtet. Dies ermöglicht es die
Ursachen für die Entwicklung des ferroelektrischen Speicherfensters besser zu separieren.
Abb. 5.13 und 5.14 zeigen in diesem Zusammenhang eine nach dem Vorbild von Abb. 5.9

aufgezeichnete Matrix-Variation des Programmier- bzw. Löschvorgangs. Anders als in
Abb. 5.9 wird hier jedoch die Variation des Programmier- bzw. Löschpulses gegenüber ei-
nem konstanten ±6 V / 100 ns Puls referenziert.
Betrachtet man zunächst die Variation der Programmierpulslängen und -amplituden, so

wird deutlich, dass für hohe negative Gatespannungen mit steigender Pulslänge die Schwell-
spannung entgegen der ferroelektrischen Elektrostatik zu sinken beginnt und das Speicher-
fenster kompensiert. Nichtsdestotrotz ist der lediglich 100 ns kurze +6 V Löschpuls zu jedem
Zeitpunkt in der Lage einen stabilen Referenzzustand zurückzuschreiben.
Ein gänzlich anderes Bild zeigt sich bei Betrachtung der Löschpulsvariation. Gemäß der

Elektrostatik der sich erhöhenden ferroelektrischen Polarisation sinkt die Schwellspannung
mit steigender positiver Gatespannung und Pulslänge. Die sich daraus ergebende Öffnung
des Speicherfensters ist jedoch nicht nur auf einen effizienteren Löschvorgang zurückzuführen,
sondern wird auch durch einen veränderlichen Referenzzustand begünstigt. Der -6 V / 100 ns
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5.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

Abbildung 5.12: (links) Speicherfenster, CET und eFE eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs in Ab-
hängigkeit von der Si-Dotierung des HfO2. Die Pulslänge des ±8 V Programmier- bzw. Löschvorgangs
wurde zwischen 100 ns und 100 µs variiert. (rechts) Programmieramplitudenabhängigkeit des ferro-
elektrischen Speicherfensters DVtfür eine Pulslänge von 100 ns bzw. 100 µs. Gegenübergestellt ist die
Verwendung einer in die FE-Phase (5,4 mol% Si) und einer in die AFE-Phase (9,6 mol% Si) dotierten
Si:HfO2-Dünnschicht. (Gatestapel 2, Tab. 5.2)

Abbildung 5.13: (links) Matrixdarstellung der Pulslängen- und Pulsamplitudenabhängigkeit des
programmierten Zustands eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs mit Bezug auf einen konstant durch-
geführten +6 V 100 ns Löschvorgang. (rechts) Matrixdarstellung der Pulslängen- und Pulsamplitu-
denabhängigkeit des aus programmierten und dessen Referenzzustand resultierenden Speicherfensters
DVt. Der zugrundeliegende Messablauf ist schematisch skizziert. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)

Referenzpuls ist folglich erst im Zusammenspiel mit einem ausreichend hohen Löschpuls in
der Lage eine hohe Programmierung des MFIS-FETs durchzuführen.
Für die Entwicklung einer Modellvorstellung die dieses Verhalten erklären kann, ist es

hilfreich die getrennte Programmier- und Löschpulsvariation bei einzelnen Spannungen und
Pulslängen zu betrachten. Abb. 5.15 zeigt dies sowohl für einen MFIS-FET, als auch für
einen vergleichbaren Transistor ohne ferroelektrische Eigenschaften. Die erhaltenen Ergeb-
nisse werden dem aus einer statischen Modellrechnungen erwartenden Schwellspannungsver-
lauf gegenübergestellt. Unter zusätzlicher Berücksichtigung des ebenfalls aus der Modellrech-
nung resultierenden Bänderdiagramms an charakteristischen Spannungspunkten während des
Programmmier- und Löschvorgangs (Abb. 5.16) sowie des Bänderdiagramms des program-
mierten und gelöschten Zustands (Abb. 5.17) können folgende Beobachtungen gemacht wer-
den:

153



5 Hafniumdioxid-Ferroelektrika in nicht-flüchtigen Speicherbauelementen

Abbildung 5.14: (links) Matrixdarstellung der Pulslängen- und Pulsamplitudenabhängigkeit des ge-
löschten Zustands eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs mit Bezug auf einen konstant durchgeführten
-6 V / 100 ns Programmiervorgangs. (rechts) Matrixdarstellung des aus gelöschtem und dem program-
miertem Referenzzustand resultierenden Speicherfensters DVt. Der zugrundeliegende Messablauf ist
schematisch skizziert. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)

Abbildung 5.15: Programmier- und Löschpulslängenvariation (links) und Programmier- und
Löschamplitudenvariation (rechts) eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs. Die Variation erfolgt ausge-
hend von einem konstanten +6 V / 100 ns Lösch- bzw. -6 V / 100 ns Programmierpuls und wird
von einer statischen Modellierung unter gleichen Randbedingungen begleitet. Der zugrundeliegende
Messablauf ist schematisch skizziert. Gegenübergestellt sind ein in die FE-Phase (eFE ~ 25, orthorhom-
bisch) dotierter (oben) und ein, durch einen PDA bei 1000 °C in einen PE-Phase (eFE ~ 18, monoklin)
überführter (unten) MFIS-FET. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)
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• Betrachtet man zunächst die in Abb. 5.15 dargestellte Auswirkung einer Variation der
Löschpulslänge und -amplitude auf einen dem MFIS-FET vergleichbaren, jedoch nicht
ferroelektrischen Transistor so fällt auf, dass in beiden Fällen eine Erhöhung der Schwell-
spannung zu beobachten ist. In den hier vorliegenden n-Kanaltransistoren entspricht
dies der Injektion von Elektronen in den Gatestapel. Im Falle der Amplitudenvariation
eines 100 ns langen Programmierpulses beginnt diese Ladungsträgerinjektion bei einer
Gatespannung von ca. +4 V. Betrachtet man das Bänderdiagramm des Gatestapels
bei dieser charakteristischen Spannung in Abb. 5.16, so wird deutlich, dass ab die-
ser Spannung die Inversionsladungsträger des Si-Kanals das Leitungsband des Si:HfO2
durch einen direkten Tunnelprozess erreichen können. Dies ermöglicht eine effiziente
Verteilung der Elektronen auf grenzflächennahe Haftstellen. Ein ebenfalls in Abb. 5.16
skizziertes und in der Literatur häufig mit Sauerstofffehlstellen assoziiertes Defektband
unterhalb der Leitungsbandkante des HfO2 wäre hier als mögliches Reservoir derarti-
ger Elektronenhaftstellen zu nennen [360,361]. Für Spannungen größer +8 V zeigt sich
schließlich ein sättigendes Verhalten. Für die Pulslängenvariation eines +6 V Program-
mierpulses zeigt sich eine vergleichbare Schwellspannungsverschiebung bereits für die
kleinst mögliche Pulslänge von 20 ns und unterstreicht damit die hohe Geschwindigkeit
des Elektroneneinfangs oberhalb von +4 V. Für längere Pulslängen ist jedoch ebenfalls
ein sättigendes Verhalten der Ladungsträgerinjektion festzustellen. In beiden Fällen,
d.h. sowohl im Falle der Amplitudenvariation, als auch im Falle der Pulslängenvariation
ist der -6 V / 100 ns Referenzpuls jedoch nicht mehr in der Lage diese Schwellspan-
nungsverschiebung vollständig rückgängig zu machen. Mit anderen Worten können die
aufgrund des Löschvorgangs injizierten Elektronen mit Hilfe des Programmiervorgangs
nicht wieder vollständig aus dem Gatestapel entfernt werden.

• Eine derartige, „asymmetrische” Ladungsträgerinjektion findet Bestätigung in einer
weiterführenden Betrachtung der analog durchgeführten Programmierpulslängen und
-amplitudenvariation des nicht-ferroelektrischen Transistors (Abb. 5.15). Es ist deutlich
zu erkennen, dass eine Absenkung der durch Elektroneninjektion während des +6 V /
100 ns Referenzpulses erhöhten Schwellspannung erst für negative Gatespannung klei-
ner -5 V möglich ist. Eine effiziente Entladung der Haftstellen wird bei dieser Spannung
durch die bereits dreiecksförmige SiO2-Barriere und dem damit möglichen FOWLER-
NORDHEIM-Tunneln erreicht. Dies kompensiert die langsame thermische Anregung
der Elektronen aus ihren Haftstellen in das Leitungsband des Si:HfO2 bzw. erleichtert
grenzflächennahen Elektronen das direkte Tunnel aus ihrer Haftstelle in das Leitungs-
band des Siliziums. Wie das Bänderdiagramm in Abb. 5.16 jedoch weiter zeigt, ist
beginnend bei -6 V direktes bzw. beginnend bei -8 V auch FN-Tunneln von Löchern
aus dem Siliziumvalenzband in das Valenzband des Si:HfO2 denkbar. Eine geringfügige
Absenkung von Vt unter die für diesen Gatestapel zu erwartenden Schwellspannung von
0,5 V (siehe Modellierung), wie es für lange oder hohe Programmierpuls zu beobach-
ten ist, lässt diese Vermutung zu. Abschließend und in Übereinstimmung mit der hier
aufgezeigten asymmetrischen Aufladung des Gatestapels bleibt zu erwähnen, dass der
nur 100 ns kurze +6 V Referenzpuls, anders als seine negative Entsprechung, bei jeder
Programmierbedingung in der Lage ist, die zuvor programmierte Schwellspannungs-
verschiebung bzw. Entladung der Haftstellen teilweise oder vollständig rückgängig zu
machen.
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• Überträgt man diese Erkenntnis auf den MFIS-FET muss das ferroelektrische Speicher-
fenster unter dem Gesichtspunkt eines schnellen Elektroneneinfangs und einer langsa-
meren bzw. erst bei höheren Spannungen stattfindenden Entleerung von Haftstellen
betrachtet werden. Entsprechend ergibt sich die ebenfalls in Abb. 5.15 dargestellte Pro-
grammierpulslängen und -amplitudenvariation des Si:HfO2-basierten MFIS-FETs als
Überlagerung der Ladungsträgerinjektion des Referenztransistors und des ebenfalls dar-
gestellten ferroelektrischen Schaltverhaltens des Modellsystems. In Übereinstimmung
mit einer die ferroelektrische Polarisation berücksichtigenden Modellrechnung (vgl.
Bänderdiagramm mit und ohne PFE, Abb. 5.16) ist eine starke Elektroneninjektion
nun bereits für niedrigere Löschspannungen zu beobachten (Abb. 5.15). Diese konkur-
rierende Schwellspannungsverschiebung verhindert das Erreichen eines unter elektro-
statischen Gesichtspunkten theoretisch möglichen, tiefen Löschzustands. Abb. 5.17 il-
lustriert diesen Zusammenhang anhand einer Gegenüberstellung des Bänderdiagramms
des gelöschten Zustands im idealisierten Modellsystem und des experimentell erhalte-
nen, kompensierten Zustands. Die errechnete Kompensationsladung von 1,49 µC/cm2

entspricht 9 x 1012 Elektronen/cm2an der Si:HfO2/SiO2 Grenzfläche. Dies ist in guter
Übereinstimmung mit der von KERBER et al. [360, 361] in SiO2/HfO2 Gatestapeln
gemessenen injizierten Ladung von 6 x 1012 Elektronen/cm2. KERBER et al. zeigen
weiter, dass die Defektdichte der Si/SiO2Grenzfläche drei Größenordnungen geringer
ist und postulieren folglich die auch hier angenommene Be- und Entladung grenzflä-
chennaher Haftstellen des HfO2. Im hier vorliegenden Fall des MFIS-FET ist dieser
aus den Messungen des Referenztransistors bekannten Anstieg der Ladungsträgerinjek-
tion zwischen +4 und +8 V dafür verantwortlich, dass das aus der ferroelektrischen
Modellrechnung ablesbare, weitere Absinken der Schwellspannung vollständig kompen-
siert wird (Abb. 5.15). Dabei gilt es zu beachten dass aufgrund der bei hohen Span-
nungen zunehmenden Bedeutung der ferroelektrischen Polarisation, eine Sättigung der
Ladungsträgerinjektion im MFIS-FET deutlich früher erwartet werden kann als im Re-
ferenztransistor (vgl. Abb. 5.16). Dies resultiert in einer Überlagerung eines sättigenden,
ferroelektrischen Speicherfensters und einer ebenfalls sättigenden Ladungsträgerinjek-
tion. Im MFIS-FET äußert sich dies letztendlich in einem ausgedehnten Plateau des
Löschzustands in diesem Spannungsintervall (Abb. 5.15). Erst nach Erreichen des Sät-
tigungsverhaltens der Ladungsträgerinjektion für Löschamplituden größer +8 V wird
eine Annäherung an den Löschzustand der Modellrechnung auch experimentell mög-
lich. Eine weitere wichtige Implikation der asymmetrischen Elektroneninjektion zeigt
sich bei genauerer Betrachtung des bei der Löschpulsvariation genutzten -6 V / 100 ns
Referenzpulses. Wie auch im Referenztransistor ist dieser Programmierpuls nicht in
der Lage die durch einen vorangegangenen Löschpuls gefüllten Haftstellen wieder zu
entladen. Im Falle eines Programmiervorgangs in diesem Spannungs- und Pulslängen-
bereich kommt es folglich zu einer Erhöhung des programmierten Zustands und damit
zu einer konstruktiven Überlagerung aus ferroelektrischem Schalten und Ladungsträge-
rinjektion. Experimentell äußert sich dies in dem zu beobachtenden Überschreiten des
theoretisch möglichen Programmierlevels (Abb. 5.15). Dies ist gleichsam die Ursache
für die bereits beobachtete Instabilität des Referenzpulses in der Matrix-Variation des
Löschvorgangs aus Abb. 5.14.

• Betrachtet man abschließend die Programierpulsvariation des MFIS-FET in Abb. 5.15,
so zeigt sich auch hier ein deutlicher Einfluss der aus dem Referenztransistor bereits
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bekannten Ladungsträgerinjektion auf das ferroelektrische Schaltverhalten. Den Aus-
gangszustand dieser Variation bildet ein +6 V / 100 ns Referenzpuls. Dieser schafft einen
durch Beladung von Elektronen-Haftstellen bereits stark kompensierten, gelöschten Zu-
stand. Ausgehend von diesem gelöschten Zustand ist eine Öffnung des ferroelektrischen
Speicherfensters mit steigender Programmieramplitude zu beobachten. Da, wie auch im
Referenztransistor, für eine Pulslänge von 100 ns bis zu einer Gatespannung von -5 V
keine nennenswerte Entladung von Haftstellen stattfindet, erreicht diese Kombinati-
on aus injizierten Elektronen und ferroelektrischer Elektrostatik einen programmierten
Schwellspannungszustand der sogar über dem des modellierten MFIS-FET liegt (vgl.
dazu auch Bänderdiagramm des programmierten Zustands in Abb. 5.17). Erst mit der
einsetzenden Entladung von Haftstellen bei höheren Spannungen kommt es zu einer De-
gradation dieses Zustands und das Speicherfenster beginnt sich zu schließen. Diese mit
steigender Programierpulslänge bzw. -amplitude stetig fortschreitende Absenkung der
Schwellspannung übersteigt jedoch, wie auch bereits im Referenztransistor beobachtet,
ein einzig durch Entladung von Elektronen-Haftstellen nicht mehr erklärbares Maß. Wie
das in Abb. 5.16 dargestellte Bänderdiagramm unter Berücksichtigung der ferroelektri-
schen Polarisation diesbezüglich zeigt, ist beginnend mit einer Programmieramplitude
von -8 V FN-Tunneln von Löchern in das Valenzband des Si:HfO2 möglich. In Überein-
stimmung mit dieser charakteristischen Spannung zeigt sich eine beschleunigte Abnah-
me der Schwellspannung des programmierten Zustands sowie ein ebenfalls absinkender
Referenzzustand.

Abbildung 5.16: Aus einer statischen Modellierung des Si:HfO2-basierten MFIS-FETs erhaltene
Bänderdiagramme für einen Programmier- bzw. Löschvorgang. Unter Berücksichtigung der ferroelek-
trischen Polarisation ist neben dem initialen Zustand die Bandverbiegung für eine Programmierampli-
tude von -5 und -8 V sowie für eine Löschamplitude von +3 und +8 V dargestellt. Die eine vergleichbare
Bandverbiegung hervorrufenden Spannungen eines paraelektrischen Referenztransistors sind ebenfalls
in Klammern angeführt. Ein in der Literatur [352,360,361] häufig mit Sauerstofffehlstellen assoziiertes
Defektband (V +

O und V ++
O 0,5 - 1 eV unterhalb der Leitungsbandkante) im HfO ist gelb unterlegt.

(Gatestapel 1, Tab. 5.2)

Gepulste Charakterisierung schneller Be- und Entladevorgänge von Haftstellen

Wie bereits dargelegt, wird das ferroelektrische Speicherfenster durch eine Ladungsträgerin-
jektion entgegengerichteter Polarität überlagert. Das Auslesen des Schwellspannungszustands
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Abbildung 5.17: Aus einer statischen Modellierung des Si:HfO2-basierten MFIS-FETs erhaltene
Bänderdiagramme für den programmierten bzw. gelöschten Speicherzustand nach einer ±6 V Span-
nungsamplitude. Gegenübergestellt sind die aus der Modellrechnung zu erwartenden Schwellspan-
nungszustände und die aus den experimentellen Daten extrahierten und durch Ladungsträgerinjektion
kompensierten Speicherzustände. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)

mittels einer Transferkennlinie nach einem Programmier- oder Löschpuls zeigt dies deutlich.
Die Aufzeichnung dieser Transferkennlinie ist jedoch zeitlich durch mehrere Sekunden von
den, die Ladungträgerinjektion verursachenden, hohen Gatespannungspulsen getrennt.
Um eine höhere zeitliche Auflösung des Zusammenspiels aus Ladungträgerinjektion und

ferroelektrischen Schalten zu erhalten, wurde eine gepulste Charakterisierungsmethodik ein-
gesetzt, die ursprünglich zur transienten Charakterisierung schneller Be- und Entladevorgän-
ge grenzflächennaher Haftstellen entwickelt wurde [362]. Wie Abb. 5.18 (links) beispielhaft
zeigt, wird bei dieser Methodik sowohl die Source-Drain-Spannung, als auch die Gatespan-
nung von einem Pulsgenerator bereitgestellt. Der Spannungsabfall über Source-Drain bzw.
der daraus ableitbare Drainstrom wird mittels eines Oszilloskops detektiert. Auf diese Weise
erhält man sowohl für die aufsteigende, als auch für die absteigende Flanke des Gatepulses
eine ID-Vg-Kennlinie.
Des Weiteren kann auf diese Weise das transiente Verhalten des Drainstroms während der

Haltezeit der Gatespannung analysiert werden. Wie Abb. 5.18 (links) beispielhaft skizziert,
ist in Hoch-e/Metallgate Transistoren mit Hilfe dieser Methodik eine i.d.R. schnelle, auf eine
Ladungsinjektion aus dem Kanal zurückzuführende, Degradation des Drainstroms zu beob-
achten [362, 363]. Die Aufladung des Gatestapels zeigt sich in Folge dessen auch in einer
Schwellspannungsverschiebung der aus der aufsteigenden und absteigenden Gatepulsflanke
extrahierbaren ID-Vg-Kennline. Neben der Reproduktion dieser für Hoch-e/Metallgate Tran-
sistoren charakteristischen Beobachtung, konnte im Rahmen dieser Arbeit erstmalig gezeigt
werden, dass mit dieser Methodik auch wichtige Erkenntnisse über das Schaltverhalten des
MFIS-FETs gewonnen werden können.
Wie Abb. 5.18 (rechts) diesbezüglich zeigt, ist die bereits beschriebene, durch Ladungs-

trägerinjektion hervorgerufene Schwellspannungsverschiebung auch für die in dieser Arbeit
untersuchten MFIS-FETs zu beobachten. Dargestellt sind die aus der aufsteigenden Vt1 bzw.
absteigenden Vt2 Gatepulsflanke extrahierten Transferkennlinien für verschiedene Dimen-
sionierungen eines +5 V Gatepulses. Mit steigender Pulslänge erhöht sich die Menge der
eingefangenen Ladungsträger und damit die Schwellspannungsverschiebung. Für den Fall der
längsten, getesteten Gatepulsdimensionierung von 1 ms, zeigt sich die Aufladung des Gatesta-
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Abbildung 5.18: (links) Darstellung des Messprinzips der gepulsten Transferkennlinienhysterese.
Beispielhaft gezeigt ist der mittels Oszilloskop aufgezeichnete Gate- und Drainspannungspuls sowie
der aus dessen Spannungsabfall errechnete Drainstrom. (rechts) Anwednung der Methodik auf einen
Si:HfO2-basierten MFIS-FET. Die Extraktion des aufsteigenden und absteigende Id-Vg-Astes der
Transferkennlinienhysterese erfolgt aus einem +5 V Gatespannungspuls bei verschiedenen zeitliche
Dimensionierungen. a=aufsteigende Pulsflanke, b=Pulslänge, c=absteigende Pulsflanke. (Gatestapel
1, Tab. 5.2)

pels nicht nur in einer finalen Schwellspannnungsverschiebung, sondern auch bereits in einem
flacheren Anstieg des Drainstroms bei höheren Spannungen. Dies ist auf den bereits während
des aufsteigenden Gatespannungsastes stattfindenden Ladungsträgereinfang und die damit
verbundene Schwellspannungsverschiebung zurückzuführen. Der für steilere Gatespannungs-
flanken (kürzerer Gatespannungspulse) erreichte maximale Drainstrom bei 5 V kann folglich
nicht mehr erreicht werden.
Wählt man den zur Detektion der Schwellspannungsverschiebung verwendeten Gatepuls

ausreichend hoch, kann diese Methodik jedoch auch dazu genutzt werden einen zuvor pro-
grammierten MFIS-FET zu löschen. Damit ist es möglich den programmierten bzw. gelösch-
ten Zustand in der aufsteigenden bzw. absteigenden Flanke des Gatepulses sowie die überla-
gerte Ladungsträgerinjektion im µs-Bereich zu beobachten. Die Änderung der Schwellspan-
nung kann so direkt während des Löschpulses analysiert werden. Aufgrund der Polarität der
Transferkennlinie des n-Kanal Transistors ist diese Vorgehensweise jedoch auf den positiven
Spannungsbereich und damit auf den Löschvorgang beschränkt. Eine weitere Einschränkung
liefert die Irreversibilität des Schaltvorgangs. Dies hat zur Folge, dass die Messung auf einen
Puls beschränkt bleiben muss und nicht wie bei der Anwendung dieser Methodik üblich, eine
Verbesserung des Signal-Rausch-Verhältnisses durch Summation über mehrere Pulse vorge-
nommen werden kann. Durch die Verwendung eines hohen Weite zu Länge Verhältnisses (W:
100 µm, L: 1 µm) und einer Drainspannung von 1 V konnte jedoch eine ausreichend hoher
Drainstrom mit akzeptablem Signal-Rausch-Verhältnis erreicht werden.
Die für eine derartige, insitu Analyse des Schaltvorgangs verwendete Pulsfolge ist in

Abb. 5.18 schematisch skizziert. Für die initiale Programmierung des MFIS-FET kam ein
-5 V / 100 ns Gatepuls zum Einsatz. Anschließend erfolgte der Löschvorgang mittels zwei
aufeinanderfolgender +5 V Gatespannungspulse bei angelegter Drainspannung. Die zeitliche
Dimensionierung dieser Pulse ist mit a, b und c gekennzeichnet. Die Extraktion der Transfer-
kennlinie erfolgt anschließend aus den aufsteigenden (Vt1, Vt3) bzw. absteigenden Flanken
(Vt2, Vt4) der positiven Gatespannungspulse. Sowohl bei der initalen Programmierung als
auch bei den beiden einzelnen Gatespannungspulsen handelt es sich um manuell gestartete
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Messungen. Dies hat zur Folge, dass die Zeit zwischen den Pulsen im einstelligen Sekunden-
bereich liegt und nicht genauer spezifiziert werden kann.
Die aus dieser Pulsfolge resultierenden Transferkennlinien des MFIS-FETs sind für eine

Pulsdimensionierung von 1 µs bzw. 1 ms in Abb. 5.19 (links) dargestellt. Für beide Di-
mensionierungen kann der initiale programmierte Zustand mittels Vt1 ausgelesen werden.
Aufgrund der bei der maximalen Spannung von Vt1 zurückschaltenden Dipole wäre im Falle
eines idealen Bauelements und im Sinne eines ferroelektrischen Speicherfensters für den rück-
laufenden Ast Vt2 nun eine Verschiebung der Transferkennlinie zu kleineren Spannungen zu
erwarten.
Eine gegen den Uhrzeigersinn verlaufenden ID-Vg-Hysterese kann allerdings weder für den

1 µs noch für den 1 ms Dimensionierung beobachtet werden. Vielmehr zeigt sich, wie in
Abb. 5.18 (rechts) bereits demonstriert, eine mit steigender Pulslänge weitere zunehmende
Verschiebung der Transferkennlinie zu höheren Spannungen und damit eine im Uhrzeigersinn
verlaufende Hysterese. Diese Verschiebung entspricht der Beladung von Haftstellen durch aus
dem Kanal-stammenden Elektronen. Erst nach einem Zurückfahren der Spannung und mit
der nun wieder bei 0 V startenden Spannungsrampe Vt3 des zweiten Pulses kann die für das
ferroelektrische Schalten erwartete Verschiebung der Schwellspannung detektiert werden.
Dies zeigt, dass erst in der nicht genauer definierten Zeit zwischen den Gatepulsen genug

zuvor eingefangene Elektronen aus ihren Haftstellen emittiert werden, um das ferroelektrische
Speicherfenster freizugeben. Im Sinne der Vollständigkeit bleibt zu erwähnen, dass die aus
der Spannungsrampe Vt4 extrahierte Kennlinie anschließend wieder der von starker Elektro-
neninjektion beeinflussten Transferkennlinie aus Vt2 folgt und damit das reversible Be- und
Entladen bereits existierender Haftstellen reproduziert.

Abbildung 5.19: (rechts) Löschvorgang eines Si:HfO2-basierten MFIS-FET unter Verwendung einer
gepulsten +5 V Transferkennlinienhysterese. Der Messablauf und die Dimensionierung der gegenüber-
gestellten 1 µs und 1 ms Gatepulse ist schematisch skizziert. Ein initialer Zustand wurde vor den
aufeinanderfolgenden Transferkennlinienhysteresen mittels eines -5 V / 100 ns Programmierpulses
definiert. (rechts) Darstellung der aus den aufeinanderfolgenden Transferkennlinienhysteresen extra-
hierten Schwellspannungen in Abhängigkeit von der Pulsdimensionierung. Aufgrund des niedrigen
Signal-Rausch-Verhältnis erfolgte der Abgriff der Schwellspannung bei einem Drainstrom von 1 mA.
(Gatestapel 1, Tab. 5.2)

Analysiert man des Weiteren das Ausmaß, der dem ferroelektrische Speicherfenster überla-
gerten Ladungsträgerinjektion bei verschiedenen Pulsdimensionierungen, so ist eine Sättigung
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der aus Vt2 und Vt4 extrahierten Schwellspannungen bei hohen Pulslängen zu beobachten
(Abb. 5.19, rechts). Betrachtet man diesbezüglich die Transferkennlinien in Abb. 5.18 (rechts)
und Abb. 5.19 (links) genauer, so ist dieses Verhalten auf eine mit steigender Pulslänge be-
reits im absteigenden Spannungsasts beginnende Entladung von Haftstellen zurückzuführen.
Ein vergleichbares, transientes Be- und Entladeverhalten währende des Gatepulses konnte
mit Hilfe dieser Methodik für HfO2-basierte Gatedielektrika bereits beobachtet werden [360].
Abb. 5.19 (rechts) zeigt des Weiteren, dass trotz des mit der Pulslänge veränderlichen La-

dungsträgereinfangs das resultierende, d.h. das nach ausreichender Ladungsträgeremission
wieder freigegebene, ferroelektrische Speicherfenster, über die hier untersuchten Löschpuls-
längen weitestgehend konstant bleibt. Dies ist in guter Übereinstimmung mit der in Abb. 5.15
gezeigten Löschpulsvariation, für die ebenfalls kein signifikanter Einfluss auf das Speicherfens-
ter festgestellt werden konnte.
Die hier gezeigten Ergebnisse weisen jedoch darauf hin, dass die bisher beschriebene Be-

und Entladung von Haftstellen während eines positiven Gatepulses das bisher angenommene
und in Abb. 5.17 veranschaulichte Ausmaß deutlich übersteigen. Die hauptsächlich in dieser
Arbeit angewendeten, zeitlich getrennten Lösch- und Leseoperationen sind folglich nicht in
der Lage die hier aufgezeigte schnelle Ladungsträgerinjektion und -emission zu erfassen. Die
bisher beobachtete Schwellspannungsverschiebung ist folglich als Gleichgewichtszustand zu
betrachten.
Für eine schnelle Speicheroperation des MFIS-FET ist das hier aufgezeigte transiente Ver-

halten der Schwellspannung jedoch von entscheidender Bedeutung. Ein schnelles Auslesen der
Speicherzelle nach einer Zustandsänderung, wie es beispielsweise eine Zielprogrammierung der
Schwellspannung erforderlich macht, wäre damit nur eingeschränkt möglich. Des Weiteren ist
bei einer Betrachtung der Zyklenfestigkeit des Bauelements ein erheblich höherer Ladungs-
transfer zwischen Kanal und Gatestapel anzunehmen als aus den statischen Messungen bisher
abzuleiten war. Eine derartige Ladungsträgerinjektion gilt es daher zwingend zu minimieren.
Wie mit Hilfe der hier aufgezeigten Methodik in weiterführenden Arbeiten extrapoliert wer-

de konnte, wäre ein ferroelektrischer Schaltvorgang ohne parasitäre Ladungsträgerinjektion
jedoch erst im sub-ns-Bereich denkbar [313]. Ein experimenteller Nachweis dieser Annahme
setzt die Verfügbarkeit hochfrequenztauglicher Teststrukturen voraus und konnte bisher nicht
erbracht werden.

Auswirkungen einer Erhöhung der Isolatordicke in der
Metall-Ferroelektrikum-Isolator-Halbleiter-Struktur

Die SiO2-Isolatorschicht zwischen Si:HfO2 und dem Si-Kanal ist aufgrund des daraus re-
sultierenden kapazitiven Spannungsteilers für die elektrischen Eigenschaften des MFIS-FET
von entscheidender Bedeutung. Sowohl die Dicke dIL als auch die Permittivität eIL dieser
Isolatorschicht entscheidet über die Höhe der Gatespannung, die nötig ist, um einen ferro-
elektrischen Schaltvorgang in der darüberliegenden Si:HfO2-Schicht zu induzieren. D.h. für
eine Erhöhung der Schichtdicke der SiO2-Isolatorschicht muss auch eine höhere Gatespan-
nung angelegt werden, um den dann größeren Spannungsabfall in der Zwischenschicht zu
kompensieren. Nur so kann ein ausreichend hohes Feld im Si:HfO2 für den ferroelektrischen
Schaltvorgang gewährleistet werden.
Bei dieser Regulierung eines konstanten Feldes im Si:HfO2 gilt es jedoch zu beachten, dass

das elektrische Feld in der Zwischenschicht dann ebenfalls einen konstanten, schichtdickenu-
nabhängigen Wert annimmt. Diese Skalierung bei konstantem Feld kann nur durch eine An-
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passung der schichtdickenunabhängigen Permittivität eIL der Zwischenschicht durchbrochen
werden. Diese Maßnahme wird jedoch erst im Rahmen einer modellierten Parametervariati-
on des MFIS-FETs in Abschnitt 5.2.4 näher behandelt. Für die hier vorgestellten Ergebnisse
einer Erhöhung der SiO2-Isolatorschicht bedeutet dies, dass bei entsprechend angepassten
Programmier- und Löschbedingungen von einer zu den Dünnoxidern (Gatestapel 1, Tab. 5.2)
vergleichbaren Feldverteilung ausgegangen werden muss. Nichtsdestotrotz, ist mit Blick auf
die Asymmetrie der parasitären Ladungsträgerinjektion im MFIS-FET eine Dickenvariation
der Tunnelbarriere selbst bei gleichbleibendem elektrischen Feld ein interessanter Aspekt.
Wie auch bereits anhand der Charakterisierung des elektrischen Verhaltens des MFIS-

FETs mit dünner SiO2-Isolatorschicht in Abb. 5.15 demonstriert, ist es auch bei der Cha-
rakterisierung der Dickoxider (Gatestapel 2, Tab. 5.2) sinnvoll eine getrennte Variation
der Programmier- und Löschamplitude gegenüber einem Referenzzustand zu betrachten.
Abb. 5.20 zeigt das Ergebnis einer derartigen Variation gegenüber einem mit +9 V / 100 ns
gelöschten bzw. einem mit -9 V / 100 ns programmierten Zustand. Gegenübergestellt sind
erneut die Verwendung eines in die FE-Phase dotierten Si:HfO2 und eines paraelektrischen
Referenztransistors gleicher Bauart. Dies ermöglicht eine Betrachtung der Ladungsträger-
injektion mit und ohne überlagerten, ferroelektrischen Schaltvorgang. Des Weiteren ist das
Ergebnis einer statischen Modellierung des Schaltverhaltens dieses MFIS-FETs gegeben (Pa-
rameter des Gatestapel 2, Tab. 5.2). Die im Folgenden aufgelisteten Beobachtungen und
Schlussfolgerungen sind bezüglich dieser Gegenüberstellung zu erwähnen:

• Betrachtet man zunächst den paraelektrischen Referenztransistor in Abb. 5.20 (unten),
ist, wie auch im Falle der Dünnoxider in Abb. 5.15 (unten), eine deutliche Beeinflus-
sung der Schwellspannung durch Ladungsträgerinjektion zu erkennen. Aufgrund der
niedrigeren Kapazität der Grenzschicht fällt nun jedoch ein größerer Anteil der ange-
legen Gatespannung über der Grenzschicht ab. Ein Absinken der Leitungsbandkante
des Si:HfO2 unterhalb die des Siliziumkanals ist bereits bei geringeren Spannungen zu
beobachten. Ein direktes Tunneln von Elektronen in das Leitungsband des HfO2 wäre
im Falle der Dickoxider bereits bei geringeren Spannungen möglich. Wie Abb. 5.20 (un-
ten) diesbezüglich zeigt, ist dem entgegen jedoch ein signifikanter Anstieg der Schwell-
spannung durch Ladungsträgerinjektion erst bei geringfügig höheren Spannungen zu
beobachten (vgl. Dünnoxider Abb. 5.15, unten). Dies ist darauf zurückzuführen, dass
die Leitungsbandkante des HfO2 im Dickoxidfall zwar schneller absinkt, die Möglich-
keit zum FN-Tunnel jedoch aufgrund der physikalisch dickeren Grenzschicht erst später
gegeben ist. Das FN-Tunneln ist im Dickoxidfall als entscheidender Mechanismus der
Ladungsträgerinjektion zu nennen. Eine Schwellspannungsverschiebung aufgrund eines
direkten Tunnelprozesses in das Leitungsband des HfO2 wie es im Dünnoxidfall (siehe
Abb. 5.15 und Banddiagramm in Abb. 5.16) zu beobachten ist, ist auch im Dickoxidfall
ab etwa 2,5 V möglich, jedoch bereits deutlich unwahrscheinlicher und im Experiment
folglich nicht zu beobachten. Auch die effiziente Entladung von Elektronenhaftstellen
bzw. die Injektion von Löchern ist im Dickoxidfall auf eine dreiecksförmige Tunnelbar-
riere angewiesen, so dass auch im negativen Spannungsbereich eine Verschiebung der
Ladungsträgerinjektion hin zu höheren Spannungen zu beobachten ist.

• Überträgt man, wie auch im Falle der Dünnoxider, das anhand des Referenztransistors
beobachtete Verhalten auf einen MFIS-FET, so lässt sich auch dieser als Überlagerung
von ferroelektrischem Schalten und Ladungsträgerinjektion interpretieren (Abb. 5.20,
oben). Die Gegenüberstellung der statisch modellierten Programmier- und Löschtran-
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siente zeigt jedoch, dass im hier gezeigten Fall der Dickoxider eine vergleichsweise hohe
Abweichung zwischen Experiment und Modellierung auftritt. Betrachtet man zunächst
nur den Absolutwert der Schwellspannung, ist eine deutliche Verschiebung des experi-
mentellen Befunds hin zu höheren Schwellspannungen zu beobachten. Das bereits be-
schriebene asymmetrische Verhalten zwischen Elektroneninjektion und -extraktion ist
hier als Ursache zu nennen. Verstärkt durch die nun dickere Isolatorschicht verlangsamt
sich die Entleerung von Elektronenhaftstellen weiter. Im Zeitintervall der experimentel-
len Messung ist folglich nicht der Grundzustand des Transistors, sondern eine permanent
durch Elektroneninjektion beeinflusste Schwellspannung zu beobachten. Lediglich der
aus vielen, kontinuierlich aufeinanderfolgenden -9 V / 100 ns Pulsen bestehende und
damit elektronenextrahierende Referenzpuls der Löschamplitudenvariation zeigt eine
Übereinstimmung mit der modellierten Schwellspannung.

• Eine weitere augenscheinliche Abweichung von den modellierten Lösch- und Program-
miertransienten, ist die experimentell erst bei deutlich höheren Spannungen einsetzende
Öffnung des ferroelektrischen Speicherfensters. Eine nicht ausreichende zeitliche Stabi-
lität ungesättigter Polarisationszustände ist hier als mögliche Ursache zu nennen. Eine
derartige Instabilität des Speicherzustands ist aufgrund der niedrigeren Kapazität der
Grenzschicht und des damit höheren Edep im Si:HfO2für die Dickoxider deutlich wahr-
scheinlicher. Ein derartiger, zeit- und feldabhängiger Depolarisationsvorgang findet in
der hier lediglich statisch durchgeführte Modellierung keine Berücksichtigung. Eine Sta-
bilisierung des Speicherzustands tritt letztendlich erst bei höheren Spannungen durch
einen höheren Sättigungsgrad der Polarisation auf. Eine Stabilisierung des Speicherzu-
stands durch eine, das Depolarisationsfeld kompensierende Ladungsträgerinjektion ist
jedoch ebenfalls denkbar. Unterstützt wird diese Vermutung durch die hohe Überein-
stimmung der kritischen Spannungen für die Öffnung des ferroelektrischen Speicherfens-
ters im MFIS-FET und der einsetzenden Ladungsträgerinjektion im Referenztransistor.

• Ein weiteres Indiz für die deutlich höhere Einflussnahme der Ladungsträgerinjektion
im Falle der Dickoxider zeigt sich bei Betrachtung der Programmierpulsvariation in
Abb. 5.20 (oben). Neben einem ferroelektrischen Speicherfenster bei hohen Spannun-
gen, zeigt sich hier ein vorgelagertes Speicherfenster gegenläufiger Polarität. Wie der
Vergleich mit dem Referenztransistor deutlich zeigt, resultiert diese Schwellspannungs-
verschiebung aus der bei diesen Spannungen einsetzenden Entleerung von Elektronen-
haftstellen bzw. der Injektion von Löchern. Wie bereits erwähnt, ist davon auszugehen,
dass sich das Dickoxidsystem im Rahmen der hier angewandten Messmethodik perma-
nent in einem durch starke Elektroneninjektion beeinflussten Zustand befindet. Dem
Versuch die Dipole des Si:HfO2 durch das Anlegen einer negativen Gatespannung zu
Schalten steht demzufolge eine hohe, das interne Feld kompensierende Elektronenla-
dung entgegen. Erst mit dem experimentell zu beobachtenden Abbau dieser grenzflä-
chennahen Elektronenladung, erhöht sich die interne Wirksamkeit der extern angelegten
Gatespannung und ein ferroelektrischer Schaltvorgang wird möglich. Konsequenterwei-
se konnte aufgrund der deutlich geringeren Asymmetrie zwischen Elektroneninjektion
und -extraktion ein vergleichbares Phänomen im Falle der Dünnoxider nicht beobachtet
werden.

Wie die Beschreibung der vorangegangenen Experimente zeigt, hat die Verdopplung der
Schichtdicke des Isolators in der MFIS-FET-Struktur entscheidende Konsequenzen für de-
ren Funktionsweise. Eine weitere Folge des im Falle der Dickoxider noch weiter verstärkten
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Abbildung 5.20: Programmier- und Löschamplitudenvariation eines in die FE-Phase dotierten
(oben) und eines in die AFE-Phase dotierten (unten) Si:HfO2-basierten MFIS-FETs mit einer 2,3 nm
dicken SiO2-Isolatorschicht. Die Amplitudenvariation des Lösch- bzw. Programmierpulses erfolgt aus-
gehend von einem konstanten +9 V / 100 ns Lösch- bzw. -9 V / 100 ns Programmierpuls und wird
von einer statischen Modellierung unter gleichen Randbedingungen begleitet. Der zugrundeliegende
Messablauf ist schematisch skizziert. (Gatestapel 1 mit 4,5 bzw. 10,1 mol% Si, Tab. 5.2)

Ungleichgewichts zwischen Elektroneninjektion und -extraktion zeigt sich bei genauerer Be-
trachtung des transienten Verhaltens des gelöschten Schwellspannungszustands.
Abb. 5.21 (rechts) zeigt in diesem Zusammenhang die Entwicklung der gelöschten bzw.

programmierten Schwellspannung für bis zu 100 Sekunden nach der Definition des Zustands.
Wie deutlich zu erkennen ist, unterliegt der gelöschte Zustand dabei der größten zeitlichen
Änderung. Ein tiefer Löschzustand wird erst nach mehreren Sekunden erreicht. Wie Abb. 5.21
weiter zeigt, ist folglich auch das nach 100 Sekunden erreichte, ferroelektrische Speicherfenster
deutlich stärker ausgeprägt.
Bemüht man auch hier die bereits thematisierte Modellvorstellung einer schnellen Elek-

troneninjektion während des Löschpulses und einer langsamen Freigabe von eingefangenen
Elektronen im spannungslosen Zustand, so lässt sich dieses Verhalten ebenfalls als Zusam-
menspiel aus Ladungsträgerinjektion und ferroelektrischem Schalten verstehen. Das ferro-
elektrische Speicherfenster ist zwar sofort vorhanden wird jedoch erst nach und nach durch
eine Entladung von grenzflächennahen Elektronenhaftstellen freigegeben.
Besonders deutlich wird dies anhand der in Abb. 5.22 (links) gezeigten Gegenüberstel-

lung der transienten Entwicklung der Schwellspannung der Dünn- und Dickoxider. Die Auf-
zeichnung der Schwellspannung für bis zu 40 Minuten nach Definition des programmierten
bzw. gelöschten Zustands zeigt den für diesen Entladevorgang entscheidenden Einfluss der
SiO2-Isolatorschichtdicke auf. Während im Dünnoxidfall nur eine geringfügige Abnahme des
ferroelektrischen Speicherfensters zu beobachten ist, zeigt sich im Dickoxidfall eine starke
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Zunahme bzw. eine Freilegung des Speicherfensters im hier vorliegenden Messintervall von
mehreren Minuten.
Wie Abb. 5.22 (links) anhand des modellierten Banddiagramms des hier vorliegenden

MFIS-FET zeigt, ist für die experimentell ermittelte, initiale Schwellspannungsverschiebung
nach dem Löschpuls davon auszugehen, dass die durch die ferroelektrischen Dipole hervor-
gerufene Oberflächenladung von ca. 1,9 µC/cm2 zunächst durch eine Elektronenladung von
etwas 3,0 µC/cm2 kompensiert wird. Gemäß der nach 40 Minuten ermittelten Schwellspan-
nung ist folglich davon auszugehen, dass bis dahin etwa zwei Drittel der injizierten Elektronen
wieder freigegeben wurden. Wie im Rahmen dieser Modellvorstellung zu erwarten, vermin-
dert sich jedoch mit dem fortschreitenden Abbau der injizierten Ladung auch die Triebkraft
dieses Endladungsvorgangs. Dies ist auf den Abbau begünstigender bzw. den Aufbau entge-
genwirkender interner, elektrischer Felder zurückzuführen.
Experimentell ist dies deutlich anhand des Sättigungsverhaltens des Entladungsvorgangs

zu beobachten (lineare Abnahme der Schwellspannung über logarithmierter Zeitachse). Wie
Abb. 5.22 (rechts) diesbezüglich weiter zeigt, kommt es nach den hier exemplarisch gewählten
40 Minuten aufgrund der ferroelektrischen Dipole sogar zu einer Bänderkonstellation, in der
die interne Feldverteilung in Si:HfO2 und in der SiO2-Isolatorschicht der weiteren Entladung
von Elektronenhaftstellen entgegenwirkt.
Wie der erneute Vergleich mit den experimentell ermittelten Daten zeigt, ist in diesem

Zeitintervall auch bereits ein annähernd stationärer Zustand der Schwellspannung erreicht.
Die vollständige Entleerung der Elektronenhaftstellen und das damit verbundene Erreichen
des in Abb 5.22 ebenfalls modellierten, tiefst möglichen Löschzustands, erscheint daher ohne
Beschleunigung durch ein externes, elektrisches Feld nicht möglich. Die durch die ferroelek-
trische Polarisation entstehende Potentialsenke zwischen Si:HfO2 und SiO2-Isolatorschicht
im ideal gelöschten Zustand bildet nun umgekehrt wieder eine bevorzugte Konstellation für
erneute Elektroneninjektion aus und repräsentiert damit einen ebenfalls instabilen Zustand.
Zusammenfassend bleibt zu erwähnen, dass die hier gezeigte SiO2-Isolatorschicht-

verdopplung vor allem eine signifikante Verschiebung des Zeitintervalls der Ladungsträge-
rinjektion zur Folge hat. Der Einfluss der Elektroneninjektion und -extraktion, der im Falle
der Dünnoxider nur mit Hilfe einer gepulsten Methodik zur Schwellspannungsbestimmung
aufgezeigt werden konnte, ist nun aufgrund der dickeren Tunnelbarriere in den einstelligen
Minutenbereich verschoben. Dieses, eine schnelle Speicheroperation gefährdende, transiente
Verhalten wird im Falle der Dickoxider folglich weiter verstärkt. Betrachtet man zusätzlich
die Erhöhung der Programmier- und Löschspannung sowie die zu erwartende Erhöhung des
Depolarisationsfeldes, ist im Rahmen dieser Arbeit die Verwendung einer dicken Grenzflä-
chenschicht als klar nachteilig für den Si:HfO2-basierten MFIS-FET einzustufen.

5.2.3 Datenhaltung und Zyklenfestigkeit

Für den Si:HfO2-basierten MFIS-FET sowie auch für alle anderen nicht-flüchtigen Halblei-
terspeicher ist die dauerhafte Unterscheidbarkeit mindestens zweier von einander getrennter
Zustände entscheidend. Die Stabilität der Zustände wird dabei maßgeblich von der zwischen
den Zuständen liegenden Energiebarriere beeinflusst. Sind die Zustände durch eine hohe Bar-
riere voneinander getrennt, ist folglich auch eine gute Datenhaltung des Speicherkonzepts zu
erwarten. Gleichzeitig bedeutet dies aber auch, dass ein hoher, in den meisten Fällen be-
reits für die Zuverlässigkeit des Bauelements relevanter Energieeintrag erforderlich ist, um
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Abbildung 5.21: Matrixdarstellung der Pulslängen- und Pulsamplitudenabhängigkeit des gelösch-
ten (oben) bzw. programmierten (Mitte) Zustands sowie des daraus resultierenden Speicherfensters
DVt (unten) eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs. Wie im schematisch skizzierten Messablauf gezeigt,
erfolgt das Auslesen des Schwellspannungszustands dabei nach 3, 13 und 103 s. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)

Abbildung 5.22: (links) Gegenüberstellung der zeitliche Entwicklung der Schwellspannung eines
Si:HfO2-basierten MFIS-FET mit 1,2 nm dicker und 2,3 nm dicker SiO2-Isolatorschicht. Der mit P
bezeichnete initiale Programmier- bzw. der mit E bezeichnete Löschvorgang erfolgte bei ±6 V / 100 ns
für das Dünnoxid und ±9 V / 100 ns für das Dickoxid (Gatestapel 1 u. 2, Tab. 5.2). (rechts) Aus
einer statischen Modellierung des Si:HfO2-basierten MFIS-FETs erhaltene Banddiagramme für den
programmierten bzw. gelöschten Speicherzustand nach einer ±9 V Spannungsamplitude. Gegenüber-
gestellt sind die aus der Modellrechnung zu erwartenden Schwellspannungszustände und die aus den
experimentellen Daten extrahierten und durch Ladungsträgerinjektion kompensierten Speicherzustän-
de. (Gatestapel 2, Tab. 5.2)
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eine beabsichtigte Änderung des Zustand innerhalb eines möglichst kurzen Zeitintervalls zu
realisieren.
Wie in Abschnitt 5.1.1 bereits gezeigt, ist im Falle des FE-HfO2 ein schnelles überwin-

den dieser Energiebarriere durch das Anlegen der zwei- bis dreifachen Koerzitivfeldstärke Ec
möglich. Aufgrund des für ein Ferroelektrikum vergleichsweise hohen Ec von 1 MV/cm, ist
folglich auch von einer hohen Energiebarriere zwischen den beiden Zuständen auszugehen
(vgl. Doppelbodenpotential in Abschnitt 2.1.1).
Gleichsam ist das hohe, elektrische Feld (50-80% der dielektrischen Durchbruchsfeldstär-

ke), das notwendig ist um eine schnelle Zustandsänderung herbeizuführen sowohl für die
Ladungsträgerinjektion im MFIS-FET (Abschnitt 5.2.2), als auch für die Zuverlässigkeit
des FE-HfO2-Materials selbst (MFM Zyklenfestigkeit, Abschnitt 5.1.2) von entscheidender
Bedeutung. Wie auch in anderen Speicherkonzepten, sind folglich auch im MFIS-FET Da-
tenhaltung und Zyklenfestigkeit eng verknüpft und werde in diesem Abschnitt gemeinsam
diskutiert.

Datenhaltung des Si:HfO2-basierten MFIS-FET

Wie in Abschnitt 2.2.2 bereits einführend erwähnt, ist die eingeschränkte Datenhaltung des
MFIS-FET als Hauptursache für dessen bisher fehlende praktische Anwendung zu nennen.
Die unzureichende Stabilität des Speicherzustands ist dabei vor allem auf das in der MFIS-
Struktur unvermeidliche Depolarisationsfeld zurückzuführen. Dieses der Orientierung der fer-
roelektrischen Domänen entgegengerichtete Feld wurde in Abschnitt 2.1.4 im Zusammenhang
mit einer paraelektrischen Totschicht in MFM-Kondensatoren bereits eingeführt.
Betrachtet man den Isolator in der MFIS-Struktur als eine derartige Totschicht, lässt sich

Glg. 2.12 auf den hier vorliegenden Gatestapel übertragen. Ein niedriges Edep wird folglich
für möglichst niedrige Werte von P, dIL und möglichst hohen Werten von dFE, eIL erreicht.
Um dieses Dilemma im Falle der herkömmlichen, perowskitbasierten MFIS-FET zu lösen,
wurden verschiedene Schichtstapel aus der Reihe Metall/SBT/Pufferschicht (hoch-e)/SiO2/Si
untersucht [3, 364–370].
Aufgrund seiner vergleichsweise niedrigen Polarisation und Permittivität ist SBT hier die

bevorzugte Wahl. Um den elektrischen Einfluss der trotz allem notwendigen Pufferschicht
zwischen Si-Kanal und Ferroelektrikum möglichst gering zu halten wurden des Weiteren
verschiedene hoch-e Dielektrika als Isolatorschicht getestet. Unter anderem wurde dabei auch
das in dieser Arbeit als eigenständiges Ferroelektrikum erkannte Al:HfO2-System getestet.
Auf diese Weise konnten bezüglich der Datenhaltung des MFIS-FET-Konzepts große Fort-

schritte erzielt werden und in einen anwendungsrelevanten Bereich vorgestoßen werden.
Nichtsdestotrotz ist aufgrund der für Edep relevanten Größe dFE mit fortschreitender Ska-
lierung des Gatestapels nicht nur mit einer Abnahme des Speicherfensters, sondern auch mit
einer deutlichen Erhöhung von Edep zu rechnen.
Im Falle des hier vorliegenden Si:HfO2-basierten MFIS-FET ist eine starke Skalierung von

dFE (10 nm) bereits erfolgt. Die zu erwartenden, negativen Auswirkungen auf Edep und Daten-
haltung können jedoch durch den Verzicht auf eine Pufferschicht und das hohe Ec kompensiert
werden. Diesen Zusammenhang zeigt eine in Abb. 5.23 (links) gegenübergestellte Modellrech-
nung von DVt und Edep/Ec des bezüglich Datenhaltung bisher besten SBT-Systems [353] und
dem hier vorliegenden Si:HfO2-basierten MFIS-FET (Gatestapel 1, Tab. 5.2) besonders deut-
lich.
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Es kann gezeigt werden, dass trotz des 20-mal größeren dFE und dem kleinen Pr des SBT, in
beiden Gatestapeln das Depolarisationsfeld etwa 80% des Koerzitivfeldes erreicht. In Vorgriff
auf Abschnitt 5.2.4 ist anhand einer modellhaften Reduktion der Polarisation auch bereits
deren signifikante Einfluss auf Edep demonstriert.
Die anhand dieser Modellrechnungen bereits zu erwartende, lange Datenhaltung des

Si:HfO2-basierten MFIS-FET kann auch experimentell demonstriert werden. Wie Abb. 5.23
(rechts) anhand einer kontinuierlichen Messung des gelöschten und programmierten Schwell-
spannungszustands für bis zu 17 Tage bei RT zeigt, ist zwar eine kontinuierliche Abnahme des
Speicherfensters zu beobachten, ein verbleibendes Speicherfenster jedoch auch für 10 Jahre
Datenhaltung extrapolierbar.
Wie in weiterführenden Arbeiten gezeigt werden kann, ist für Temperaturen bis 200 °C zwar

die für Ferroelektrika zu erwartende, beschleunigte Degradation des Polarisationszustands
zu beobachten, ein Speicherfenster für 10 Jahre Datenhaltung jedoch nach wie vor mög-
lich [313,371]. Damit ist die Datenhaltung des stark skalierten Si:HfO2-basierten MFIS-FET
mit der des nicht weiter skalierbaren Metall/SBT/Pufferschicht (hoch-e)/SiO2/Si-Systems
vergleichbar. Dabei ist zu beachten, dass der Absolutwert von Edep im Si:HfO2 zwar höher
ausfällt, durch das deutlich höhere Ec im Ausdruck Edep/Ec jedoch kompensiert werden kann.
Bei erneuter Betrachtung der experimentell ermittelten Datenhaltung in Abb. 5.23 (rechts)

ist des Weiteren festzustellen, dass für den gelöschten Zustand zwei unterschiedliche Zeitin-
tervalle der Datenhaltung zu beobachten sind. Während in den ersten 100 Sekunden eine
deutlich beschleunigte Abnahme der Datenhaltung zu beobachten ist, geht dieses Verhalten
für die Messungen nach mehrere Tagen in eine gemäßigte Erhöhung des gelöschten Schwell-
spannungszustands über. Dieses Entschleunigen ist für die letztendlich aus programmierten
und gelöschten Zustand extrapolierte Datenhaltung entscheidend. Eine Extrapolation der
Datenhaltung auf Basis eines zu kurzen Zeitintervalls von nur wenigen Stunden würde eine
deutlich niedrigere Stabilität des Speicherzustands suggerieren.
Als mögliche Ursache für diese anfänglich schnellen Degradation des gelöschten Zustands

kann erneut das Zusammenspiel aus Ladungsträgerinjektion und ferroelektrischem Schalten
herangeführt werden. In diesem Zusammenhang ist es hilfreich das in Abb. 5.17 dargestellte
Bänderdiagramm des ideal gelöschten Schwellspannungszustands erneut zu betrachten.
Ausgehend von diesem tief gelöschten Zustand und der dadurch zwischen Si:HfO2 und SiO2-

Isolatorschicht entstehenden Potentialsenke ist eine Injektion von Elektronen aus dem Kanal
oder aus der Elektrode bis zum Erreichen eines quasi stationären Zustands denkbar [98]. Dies
ist in Übereinstimmung mit der experimentell zu beobachtenden schnellen, jedoch gleichsam
sättigenden Erhöhung der Schwellspannung des gelöschten Zustands in den ersten Sekunden
der Messung.
Wie bereits erwähnt, ist dieses exponentiell abklingende Verhalten eine charakteristische Ei-

genschaft selbstlimitierter Ladungsträgerinjektion. Anders als im Fall der Dickoxider wird der
stationäre Gleichgewichtszustand zwischen injizierter Ladung und ferroelektrischer Polarisa-
tion nun nicht ausgehend von einer zu „hohen”, sondern ausgehend von einer zu „niedrigen”
Elektronenladung angenähert (vgl. umgekehrter Vorgang in Abb. 5.22).

Zyklenfestigkeit des Si:HfO2-basierten MFIS-FET

Im Bezug auf die Zyklenfestigkeit des MFIS-FET ist anders als im Falle der Datenhaltung
und des Skalierungspotentials das hohe Ec des Si:HfO2 nicht als zuträglich, sondern als kri-
tisch einzustufen. Wie in Abschnitt 5.2.2 bereits dargelegt, wird der bei hohen elektrischen
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Abbildung 5.23: (links) Gegenüberstellung der modellierten Schwellspannungsverschiebung sowie
des Verhältnisses zwischen Ec und Edep in Abhängigkeit von der angelegten Gatespannung für drei
verschiedenen MFIS-Modellsysteme aus Tab. 5.2. 1: Pt/SBT/Al:HfO2/SiO2/Si, 2: Gatestapel 1, 3:
Gatestapel 1 mit Pr = 14 µC/cm2. (rechts) Datenhaltung eines Si:HfO2-basierten MFIS-FET bei
Raumtemperatur. Die Aufzeichnung des mit +6 V / 100 ns gelöschten und des mit -6 V / 100 ns
programmierten Schwellspannungszustands erfolgte für 17 Tage gemäß des schematisch skizzierten
Messablaufs. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)

Feldstärken durchgeführte Schaltvorgang des Si:HfO2-basierten MFIS-FET von einer starken
Ladungsträgerinjektion begleitet. Jeder Schaltzyklus beinhaltet demzufolge nicht nur das
Umschalten der ferroelektrischen Dipole, sondern auch einen nicht unerheblichen Ladungs-
transport durch den Gatestapel.
Besonders hervorzuheben ist hier der Tunnelstrom durch den Isolator, der eine kontinuier-

liche Be- und Entladung von grenzflächennahen Haftstellen im Si:HfO2 zur Folge hat. Aus
nichtflüchtigen Speicherkonzepten, die auf einer derartigen Ladungsträgerinjektion basieren,
ist bereits bekannt, dass bei dieser Umladung ein gewisser Energieeintrag in das System un-
vermeidlich ist und zu einer permanente Schädigung des Gatestapels führen kann. Vor allem
die Entstehung neuer Haftstellen im Tunneloxid und an dessen Grenzflächen kann zu einer
nicht mehr reversiblen Ladungsträgerinjektion führen und ist damit als Hauptursache für die
oft stark limitierte Zyklenfestigkeit dieser Speicherkonzepte zu nennen [372].
Im hier vorliegenden Fall des Si:HfO2-basierten MFIS-FET tritt diese Ladungsträgerinjek-

tion lediglich parasitär auf und ist nicht Teil des Speicherkonzepts. Nichtsdestotrotz ist sie
neben der in Abschnitt 5.1.2 behandelten Zyklenfestigkeit der MFM-Kondensatoren als wei-
terer, zuverlässigkeitslimitierender Faktor im MFIS-FET anzunehmen. Dies wird durch den
in Abb. 5.24 dargestellten experimentellen Befund bestätigt.
Gezeigt ist die Zyklenfestigkeit eines Si:HfO2-basierten MFIS-FETs in Bezug auf einen

kontinuierlichen Lösch- bzw. Programmiervorgang sowie das Resultat eines alternierenden
Lösch- und Programmiervorgangs. Betrachtet man zunächst die Auswirkungen des unipolaren
Stresses für den Fall der kontinuierlichen Definition des gelöschten bzw. programmierten
Zustands, ist für die hier gemessenen 105 Schaltzyklen keine Veränderung des Speicherfensters
festzustellen. Auch die ebenfalls in Abb. 5.24 dargestellten Transferkennlinien zeigen keine
deutliche Veränderung mit steigender Zyklenzahl.
Demgegenüber zeigt sich im Falle des bipolaren Stresssignals bereits nach 103 Zyklen eine

deutliche Abnahme des Speicherfensters. Diese Abnahme liegt hauptsächlich im Anstieg der
Schwellspannung des gelöschten Zustands begründet. Folgt man der Polarität dieser Degrada-
tion ist mit fortschreitender Zyklenzahl eine erhöhte Anzahl Elektronenhaftstellen anzuneh-
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men. Der positive Löschpuls kann damit mehr und mehr Haftstellen mit Elektronen beladen
und es kommt zu einer vollständigen Kompensation des Speicherfensters. Der geringer aus-
fallende, jedoch ebenfalls zu beobachtende Anstieg des programmierten Schwellspannungs-
zustands ist auf die in Abschnitt 5.2.2 bereits beschriebene Asymmetrie zwischen Be- und
Entladung der Haftstellen zurückzuführen.
Die Annahme einer Entstehung und Beladung neuer Haftstellen wird von der deutlichen

Degradation der Transferkennlinie unterstützt. Sowohl der maximal erreichbare Drainstrom,
als auch der Anstieg des Stroms im Unterschwellstrombereich fällt im Falle der stark gest-
ressten MFIS-FETs deutlich geringer aus. Diese Beobachtungen können als deutliche Indizien
eines geschädigten Gatestapels betrachtet werden [360–363].
Die trotz vergleichbarer elektrischer Feldstärken im Gatestapel geringer ausfallende Degra-

dation der unipolar gestressten MFIS-FETs kann als direkte Folge der in Abschnitt 5.2.2 un-
tersuchten Kinetik der Ladungsträgerinjektion interpretiert werden. Wie dort für des Si:HfO2-
basierten MFIS-FET gezeigt werden konnte, ist in eine Zeitraum von 100 ns bis 1 ms nach
dem Löschvorgang zunächst nicht der tief gelöschte Schwellspannungszustand, sondern ein
sogar noch deutlich über dem programmierten Zustand liegender Schwellspannungszustand
zu beobachten. Dieser auf eine starke Elektroneninjektion zurückzuführende Zustand klingt
jedoch schnell ab und kann in einer konventionellen, typischerweise im Sekundenbereich lie-
genden Messung nicht mehr beobachtet werden.
Im Falle des hier gezeigten Versuchsablauf ist, aufgrund der schnellen Pulsabfolge des

Stresssignals (1 kHz), dieses Phänomen jedoch von entscheidender Bedeutung. Der MFIS-
FET befindet sich folglich nicht in einem relaxierten, quasi-stationären Zustand, sondern in
einem durch eine hohe Beladung von Haftstellen geprägten Zustand. Das durch diese La-
dungsträgerinjektion hervorgerufene interne elektrische Feld verringert folglich die durch das
Stresssignal eingebrachten Felder. Anders als im Fall des alternierenden Stresssignals und
der damit erzwungenen, schnellen Be- und Entladung von Haftstellen, ist im Fall des uni-
polaren Stresssignals folglich ein deutlich geringerer Ladungstransport durch den Isolator zu
erwarten.

5.2.4 Skalierungspotential und Simulation von Optimierungsansätzen

Wie in den vorangegangenen Abschnitten 5.2.1-5.2.3 bereits angedeutet, sind das hohe Ec
sowie die stark skalierbare Schichtdicke und CMOS-Kompatibilität des FE-HfO2 entschei-
dende Faktoren für die Realisierung eines in dieser Form bisher einzigartigen MFIS-FET.
Skalierungspotential, maximal erreichbares Speicherfenster, Depolarisationsfeld und interne
Feldverteilung während des Schaltvorgangs sind dabei jedoch verknüpfte Designparameter
des MFIS-FET und machen eine Optimierung erforderlich.
In diesem Abschnitt werden daher neben der experimentellen Behandlung des wichtigen

Skalierungsparameters dFE, weitere zentrale Charakteristika des MFIS-FET, wie bspw. eIL
und PFE, modellhaft variiert und bewertet. Hauptaugenmerk liegt dabei auf einer Verrin-
gerung des elektrischen Feldes im Isolator EIL und des Depolrisationsfeldes Edep im Fer-
roelektrikum ohne dabei das Skalierungspotential des Speicheransatzes und damit dessen
Alleinstellungsmerkmal zu gefährden.

Schichtdicke des Ferroelektrikums als zentraler Skalierungsparameter

Die physikalische Dicke des eingesetzten Ferroelektrikums nimmt entscheidenden Einfluss auf
eine Vielzahl der charakteristischen Eigenschaften des MFIS-FET. Wie bspw. bereits aus der
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Abbildung 5.24: Unipolare und bipolare Zyklenfestigkeit eines Si:HfO2-basierten MFIS-FET. Dar-
gestellt ist die Entwicklung des gelöschten bzw. programmierten Schwellspannungszustands für bis zu
105 Schaltzyklen (oben) sowie die zugehörigen ID-Vg-Kennlinien nach 1, 100, 103 und 9 x 103 Zyklen
(unten). Gegenübergestellt sind von links nach rechts die Zyklenfestigkeit eines dauerhaft gelöschten,
eines dauerhaft programmierten sowie eines alternierend programmiert und gelöschten MFIS-FETs.
Die verwendete Messabfolge ist schematisch skizziert. (Gatestapel 1, Tab. 5.2)

in Abschnitt 2.2.2 hergeleiteten Näherung des ferroelektrischen Speicherfensters hervorgeht,
ist dieses proportional zu dFE und Ec(Glg. 2.36). Die in Abb. 5.25 (links) gezeigte, doppelt
logarithmische Auftragung dieser Gleichung offenbart die Einschränkungen, die die Skalierung
des MFIS-FET damit erfährt.
Betrachtet man Ec als intrinsischen und nur wenig variablen Parameter des eingesetzten

Ferroelektrikums so bleibt nur dFE als frei wählbarer Parameter um die maximal mögliche
Größe des benötigten Speicherfensters DVt zu definieren. Ausgehend von dem typischerweise
im zweistelligen Kilovolt-Bereich liegenden Ec perowskit-basierter Ferroelektrika ist folglich
ein dFE im dreistelligen Nanometer-Bereich nötig um ein Speicherfenster sinnvoller Dimensio-
nierung zu erhalten. Das außergewöhnlich hohe Ec von FE-HfO2 erlaubt es im Gegensatz da-
zu, bei gleichbleibendem Speicherfenster eine Schichtdicke im einstelligen Nanometer-Bereich
einzusetzen.
Dieser Zusammenhang nimmt entscheidenden Einfluss auf die Skalierbarkeit der Speicher-

technologie. Wie Abb. 5.25 (rechts) skizziert ist bei einer gegenwärtigen Skalierung der Ga-
tellänge von hoch-e/Metall-Gate Transistoren (28 nm Technologieknoten) eine physikalische
Höhe des Gatestapels im dreistelligen Nanometerbereich nicht länger praktikabel. Sowohl
Elektrostatik, als auch die zur Strukturierung des Gatestapels benötigten Trockenätzprozes-
se sind technologisch nicht länger beherrschbar.
Wie der in Abb. 5.26 (links) angestellte Vergleich zwischen dem Skalierungspfad konven-

tioneller Logiktransistoren und den aus der Literatur bekannten MFIS-FET-Ansätzen wei-
ter zeigt, war eine Skalierung der Gatelänge in einen sub-100 nm-Bereich bisher weder mit
perowskit-basierten, noch mit organischen Ferroelektrika möglich. Als Grund hierfür ist ne-
ben dem bereits beschriebenen Skalierungsdilemma des Speicherfenster, auch die in vielen
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Ferroelektrika zu beobachtenden und in Abschnitt 2.1.4 bereits thematisierten Degradation
der ferroelektrischen Eigenschaften mit sinkender Schichtdicke zu nennen.
Im Gegensatz dazu zeigt der in dieser Arbeit hauptsächlich eingesetzten Schichtdickenbe-

reich deutlich auf, dass eine ferroelektrische Funktionalität des FE-HfO2 auch im einstelligen
Nanometer-Bereich gegeben ist. In weiterführenden Arbeiten konnte unter diesen Randbe-
dingungen, erstmalig die Funktionalität eines in 28 nm Technologie gefertigten MFIS-FET
demonstriert werden [313, 373]. Die Skalierbarkeit des Si:HfO2-basierten MFIS-FET konnte
damit an die fortschreitenden Miniaturisierung der Hoch-e/Metallgate-Transistortechnologie
angepasst werden.
Eine drastische Reduktion von dFE ist für die Skalierbarkeit des MFIS-FET-Ansatzes zwar

entscheidend, jedoch auch mit einigen Nachteilen verbunden. Der Einsatz eines Ferroelektri-
kum mit hohem Ec ist zwingend erforderlich um ein ausreichendes Speicherfenster sicherzu-
stellen. Damit sind hohe, elektrische Feldstärken und die daraus resultierenden Risiken für
die Zuverlässigkeit des Bauelements unvermeidlich.
Abb. 5.26 (rechts) zeigt in diesem Zusammenhang die modellierte Größen DVt, EIL und

Edep/Ec in Abhängigkeit von der Spannung für eine Variation von dFE zwischen 4 und 10 nm
(Gatestapel 2, Tab. 5.2). Anhand des bei hohen Programmier- und Löschspannungen gesättig-
ten Speicherfensters ist die Auswirkung von Glg. 2.36 auf dessen Größe deutlich zu erkennen.
Mit abnehmender Schichtdicke des Ferroelektrikums ist auch eine entsprechende Abnahme
des Speicherfensters zu beobachten. Aufgrund dieses Zusammenhangs und der hinzukom-
menden Verschiebung des Spannungsteilers zwischen Ferroelektrikum und Isolator wird im
Fall eines stark skalierten dFE ein vergleichbares Speicherfenster erst bei deutlich höheren
Spannungen erreicht.
Betrachtet man bspw. das in Abb. 5.26 (rechts) skizzierte Erreichen eines Speicherfensters

von 0,7 V für den Fall dFE= 4 nm bzw. dFE = 10 nm, so wird deutlich, dass eine Erhöhung des
maximalen EIL während des Schaltvorgangs um 260 % sowie eine Erhöhung von Edep um 152
% in Kauf genommen werden muss. Es ist folglich davon auszugehen, dass sowohl Datenhal-
tung, als auch Zyklenfestigkeit des resultierenden Bauelements damit erheblich beeinträchtigt
werden.
Betrachtet man hingegen Edep/Ec und EIL nicht bezüglich eines identischen Speicherfens-

ters, sondern bei gleicher Gatespannung, so fällt auf das auch bei einer deutlichen Variation
von dFE nur eine geringe Änderung dieser Größen erfolgt. Neben der nicht-linearen Verschie-
bung des Spannungsteilers liegt dies vor allem daran, dass sowohl Edep/Ec, als auch EIL zu
einem großen Teil von der hier als schichtdickenunabhängig angenommen Polarisation des
Ferroelektrikums PFE beeinflusst werden. Der lediglich von PFE beeinflusste Anteil von EIL
relativiert damit die über die Verschiebung des Spannungsteilers zunächst deutlich signifi-
kanter erwartete Felderhöhung bei einer Reduktion von dFE.
Auch im Fall von Edep/Ec spielt die Polarisation des Ferroelektrikums eine entscheiden-

de Rolle. Aufgrund der Abnahme des Speicherfensters mit geringer werdendem dFE nimmt
auch die verbleibenden Polarisation des Ferroelektrikums im spannungsfreien Zustand konti-
nuierlich ab. Wie Abb. 5.26 (rechts) zeigt bzw. anhand von Glg. 2.12 nachvollzogen werden
kann, wird durch diese Abnahme der Polarisation der aufgrund eines geringeren dFE erwar-
tete Anstieg von Edep/Ec kompensiert. Die Betrachtung der verbleibenden Polarisation des
Ferroelektrikums im spannungsfreien Zustand als Funktion von dFE ist folglich ein wichtiger
Aspekt bei der Interpretation von Glg. 2.12. Diese wichtige Kausalität wurde in der Literatur
bisher nicht thematisiert [98].
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5.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

Ausgehend von einem gesättigten Speicherfenster ist damit festzuhalten, dass mit einer ska-
lierungsgetriebenen Reduktion von dFE zwar Einbußen bezüglich des maximal erreichbaren
Speicherfensters hingenommen werden müssen, die Auswirkungen auf Edep/Ec und EIL je-
doch weitaus weniger drastisch ausfallen als es die einfache Betrachtung des Spannnugsteilers
zunächst vermuten lässt. Wie am Beispiel eines Speicherfensters von 0,7 V für den Fall dFE=
4 nm und dFE= 10 nm bereits illustriert, zeigt sich ein deutlicher Vorteil für die Erhöhung
von dFE erst für die Verwendung eines ungesättigten Speicherfensters.

Eine experimentelle Untersuchung des Einflusses von dFE auf das Verhalten eines Si:HfO2-
basierten MFIS-FET wurde im Rahmen dieser Arbeit ebenfalls durchgeführt. Abb. 5.27 zeigt
in diesem Zusammenhang die erhaltenen Ergebnisse einer Programmier- und Löschpulsvaria-
tion für eine Schichtdickenstaffel des Si:HfO2 bei zwei verschiedenen Si-Konzentrationen.

Betrachtet man zunächst die Programmier- und Löschpulsmatrix des MFIS-FET mit ei-
ner 4 nm dicken und mit 4 mol% Si dotierten Si:HfO2-Dünnschicht, so wird deutlich, dass
trotz der starken Schichtdickenskalierung ein ferroelektrisches Speicherfenster nachgewiesen
werden kann. Dieser Befund repräsentiert damit gleichzeitig das untere, in dieser Arbeit
nachgewiesene Limit für das Auftreten von Ferroelektrizität in HfO2-Dünnschichten.

Entsprechend Glg. 2.36 und der Modellierung in Abb. 5.26 fällt das Speicherfenster hier
jedoch deutlich kleiner aus als in den bisher untersuchten MFIS-FET mit größerem dFE.
Wie Abb. 5.27 (oben) erwartungsgemäß zeigt, führt eine Erhöhung von dFE auf 6 und 8 nm
folglich auch zu einer Erhöhung des Speicherfensters. Für eine weitere Erhöhung von dFE auf
10 nm ist jedoch erneut eine leichte Abnahme des Speicherfensters zu beobachten.

Diese Abnahme ist auf die Schichtdickenabhängigkeit der ferroelektrischen Phasenstabilität
zurückzuführen und wurde in der Modellierung des Speicherfensters bisher nicht berücksich-
tigt. Diese veränderliche Phasenstabilität ist auf die in Abschnitt 3.1.1 beschriebene und in
Abschnitt 3.2.4 nachgewiesene schichtdickenabhängige Einflussnahme der Oberflächenenergie
zurückzuführen. Für die hier gegebenen Si-Dotierung von 4 mol.% bedeutet dies, dass die für
die Maximierung des Speicherfensters geeignetste Kombination aus Pr und Ec mit dFE =
8 nm besser angenähert wird als mit dFE = 10 nm.

Besonders deutlich wird dieser Aspekt bei einer Betrachtung der ebenfalls in Abb. 5.27 (un-
ten) dargestellten Schichtdickenstaffel einer mit 6 mol% Si dotierten Si:HfO2-Dünnschicht.
Aufgrund der höheren Dotierung des Si:HfO2 ist hier konsequenterweise nur für dFE = 10 nm
und damit für die dickste Si:HfO2-Dünnschicht ferroelektrische Aktivität festzustellen. Für
darunter liegende Schichtdicken ist von einer tetragonalen und damit nicht ferroelektrischen
Phase auszugehen. In diesem Fall kann lediglich eine durch Ladungsträgerinjektion hervor-
gerufene Schwellspannungsverschiebung beobachtet werden.

Um die Auswirkungen einer Variation der Größe dFE isoliert von allen anderen Einflusspa-
rametern zu betrachten, ist folglich eine individuell auf die jeweilige Schichtdicke angepasste
Abstimmung der Si-Dotierung erforderlich. Sind diese Anforderung gegeben, erscheint eine
weiterführende Charakterisierung des Einflusses von dFE auf das Verhalten des MFIS-FET
und ein Abgleich mit Modellierungsergebnissen jedoch als äußerst vielversprechend. Trotz
einer verschlechterten Skalierbarkeit, sollte eine über 10 nm hinausgehende Erhöhung von
dFE in zukünftigen Untersuchungen für eine verbesserte Zyklenfestigkeit in Betracht gezogen
werden.
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Abbildung 5.25: (links) Grafische Auftragung der durch Glg. 2.36 gegebenen Abhängigkeit des Spei-
cherfensters DVt von Ec und dFE. Die am häufigsten angewandten, perowskitbasierten Ferroelektrika
PZT und SBT sind gemäß ihrer Koerzitivfeldstärken im Diagramm verortet. (rechts) Illustrativer
Querschnitt eines Si:HfO2-basierten und eines perowskitbasierten MFIS-FET mit 28 nm Gatelänge
unter Berücksichtigung eines vergleichbaren Speicherfensters.

Abbildung 5.26: (links) Gegenüberstellung der publizierten Gatelänge FE-HfO2-basierter [287,371,
373, 374], perowskitbasierter [3, 353, 364, 366–370, 375–388] und organischer [389–395] MFIS-FET-
Konzepte sowie der ITRS-Vorgaben [15] für die Gatelängenskalierung aktueller Logiktransistoren.
(rechts) MFIS-FET-Modellierung von DVt, EIL und Edep/Ec in Abhängigkeit von der Gatespannung
für eine Implementation von 4, 6, 8 und 10 nm dünnem Si:HfO2(Gatestapel 2, Tab. 5.2).

Mögliche Konzept- und Parametervariation für eine verbesserte Zyklenfestigkeit

Neben der in Abschnitt 5.2.2 thematisierten Dicke des Isolators dIL sowie der in diesem
Abschnitt bereits behandelten Dicke des Ferroelektrikums dFE, sind eIL, Pr und das Verhältnis
Pr/Ps als weitere wichtige Einflussgrößen auf das Verhalten des MFIS-FET zu nennen. Der
signifikante Einfluss der Polarisation des Ferroelektrikums auf EIL und Edep/Ec wurde bereits
beschrieben. Die Reduktion von Pr erscheint daher ein probates Mittel diese Größen deutlich
zu reduzieren.
Die in Kapitel 4 gezeigte Auswirkung eines PDA auf das maximal erreichbare Pr der ver-

schiedenen FE-HfO2-System wäre hier ein erster Ansatzpunkt. Dabei gilt es jedoch zu beach-
ten, dass ein derartiger, auf der Verringerung des ferroelektrischen Phasenanteils beruhenden
Ansatz, statistische Fluktuationen der lateralen, ferroelektrischen Funktionalität zur Folge
haben könnte.
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5.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

Abbildung 5.27: Matrixdarstellung der Pulslängen- und Pulsamplitudenabhängigkeit des Speicher-
fensters DVt einer Schichtdickenvariation des Si:HfO2 in einem MFIS-FET. Gezeigt sind die Schicht-
dicken 4, 6, 8 und 10 nm für eine Si-Dotierung von 4 (oben) und 6 mol% Si (unten). (Gatestapel 2,
Tab. 5.2)

Des Weiteren gilt es zu beachten, dass die Beschreibung des Speicherfensters durch Ec und
dFE nach Glg. 2.36 nur mit Überschreiten eines gewissen Schwellenwerts von Pr eine gute
Näherung ist. Wie Abb. 5.28 (links) diesbezüglich zeigt, ist in den hier vorliegenden Si:HfO2-
basierten MFIS-FETs dieser Schwellenwert bereits für ca. 10 µC/cm2 erreicht. Wird dieser
Schwellenwert unterschritten ist trotz unverändertem Ec und dFE eine deutliche Abnahme
des Speicherfensters sowie eine Abnahme von Edep zu beobachten. Die im spannungsfreien
Zustand verbleibende, bereits intrinsisch depolarisierte Flächenladung des Ferroelektrikums
ist in diesem Fall nicht mehr ausreichend die theoretisch mögliche Schwellspannungsverschie-
bung elektrostatisch zu gewährleisten (vgl. auch P-E-Hysterese des MFIS-FET in Abb. 2.11,
links).
Die in Abb. 5.28 (rechts) gezeigte Variation von Ec und deren Auswirkungen auf Speicher-

fenster und Edep/Ec unterstreicht diesen Zusammenhang. Bereits für ein Pr von 10 µC/cm2

ist eine deutliche Abweichung von dem aus Glg. 2.36 linear erwarteten Anstieg des Speicher-
fenster im hier untersuchten Ec-Bereich zu beobachten. Erst für die Annahme eines Pr im
Bereich der hier untersuchten Dünnschichten oder auch darüber liegender Werte folgt die
Größe des Speicherfensters Glg. 2.36 in guter Näherung.
Wie in Abschnitt 5.2.3 bereits erwähnt und in Abb. 5.28 (rechts) illustriert, macht sich

eine Erhöhung von Ec jedoch auch durch eine Relativierung von Edep/Ec bemerkbar und
impliziert damit eine verbesserte Datenhaltung des MFIS-FET. Ist man zusätzlich bereit die
kritische Schwelle von Pr zu unterschreiten und damit auf einen Teil des Speicherfensters zu
verzichten, so kann dieser Vorteil weiter verstärkt werden (siehe Abb. 5.28, links).
Ähnliches gilt für die Beeinflussung von EIL durch eine Reduktion von Pr. Wie Abb. 5.29

(rechts) ausgehend von einem gesättigten Speicherfenster diesbezüglich zeigt, hätte eine Ver-
dreifachung bzw. Drittelung von Pr der hier untersuchten MFIS-FET eine deutliche Abnahme
bzw. Erhöhung von EIL zur Folge. Dies ist vor allem darauf zurückzuführen, dass im Falle
einer geringeren Pr die Sättigung des dann auch kleineren Speicherfensters bereits bei gerin-
geren Gatespannungen zu beobachten ist.
Wenngleich ein gesättigter Speicherbetrieb bezüglich der Variabilität einzelner Zellen als

sinnvoll erscheint, ist auch hier der Fall eines ungesättigten Speicherfensters skizziert und zu
diskutieren. Speziell für den Bereich des Schwellwertes und darunter liegende Werte von Pr ist
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in einem ungesättigten Speicherbetrieb ein deutlicher Vorteil bezüglich EIL nicht mehr gege-
ben. Erst für ein deutliches Überschreiten des Pr-Schwellwerts wie im Falle des verdreifachten
Pr ist auch im ungesättigten Speicherbetrieb eine deutliche Zunahme von EIL festzustellen.
Ein weiterer, entscheidender Parameter für das elektrische Verhalten des MFIS-FET ist

die Permittivität eIL des Isolators. Anders als im Fall der Parameter dFE und dIL kann mit
Hilfe von eIL der mit konstantem Feld skalierende, kapazitive Spannungsteiler durchbrochen
werden.
Abb. 5.29 (Mitte) zeigt diesbezüglich eine Verdopplung bzw. Halbierung der Permittivität,

der in dieser Arbeit eingesetzte SiO2-Isolatorschicht. Wie der Vergleich zwischen DVt und EIL
deutlich zeigt, ist sowohl in einem gesättigten als auch im ungesättigten Speicherbetrieb der
Vorteil eines hohen eILdeutlich zu erkennen. In beiden Fällen wird eine deutliche Reduktion
der Schaltspannung sowie eine deutlich Reduktion von EIL erreicht.
Die Anwendung dieses Optimierungskonzepts auf den hier vorgestellten MFIS-FET ist prin-

zipiell möglich (bspw. Nitridierung des SiO2 oder Si3N4-Isolatorschicht) und ist Gegenstand
weiterführender Arbeiten. Nichtsdestotrotz birgt der Einsatz einer alternativen Isolatorschicht
das Risiko einer gegenüber SiO2 abnehmenden Bandlücke und höheren Haftstellendichte. Dies
wiederum könnte den aufgrund einer optimierter Feldverteilung antizipierten Vorteil bezüg-
lich Zyklenfestigkeit relativieren.
Wie Abb. 5.29 (Mitte) weiter zeigt, ist es mit einem in der Literatur als MFMIS-FET

bezeichneten Konzept möglich eine vergleichbare Beeinflussung des Spannungsteilers zu er-
reichen [396]. Durch den Einschub einer weiteren Metallisierung zwischen Isolator und Ferro-
elektrikum ist dieses Konzept integrativ zwar aufwendiger, ermöglicht jedoch eine getrennte
Variation der Fläche AFE des Ferroelektrikums und der Fläche AIL des Isolators. Damit kann
analog zu einer Variation von eIL über den Flächenfaktor AFE/AIL die Feldverteilung im Ga-
testapel beeinflusst werden. Einschränkungen bezüglich Skalierbarkeit und Integrierbarkeit
zu Gunsten einer gegebenenfalls besseren Zyklenfestigkeit wären hier abzuwägen.
Neben Pr ist auch das Verhältnis zwischen spontaner und remanenter Polarisation Pr/Ps

für das elektrische Verhalten des MFIS-FET entscheidend. Abb. 5.29 (rechts) zeigt, ausge-
hend von dem die MFIS-FETs dieser Arbeit repräsentierenden Referenzsystem, die elektri-
sche Auswirkungen eines geringeren sowie eines höheren, nahezu idealen Pr/Ps Verhältnisses.
Aufgrund der nahezu rechteckförmigen P-E-Hysterese im Falle Pr/Ps = 0,99 (siehe auch
Erläuterung in Abschnitt 2.1.1) und der damit bezüglich der angelegten Spannung präziser
schaltenden ferroelektrischen Dipole, ergibt sich auch eine steilere Schaltflanke des MFIS-
FET. Damit ist sowohl ein gesättigter, als auch ein ungesättigter Speicherbetrieb bei kleineren
Gatespannungen möglich. Dies resultiert folglich auch hier in einer Reduktion von EIL.
Die geringfügige Erhöhung des maximal erreichbaren Speicherfensters mit steigendem

Pr/Ps ist ebenfalls als Folge der deutlich homogener schaltenden Dipole und der damit ge-
ringeren intrinsischen Depolarisation zu verstehen (vgl. Abb. 2.11, links). Als weitere Folge
dieser kollektiven Polarisationsumkehr und dem damit präziser gefassten Begriff des Koerzi-
tivfelds, ist auch bezüglich Datenhaltung im spannungsfreien Zustand (Edep/Ec) sowie unter
dem Einfluss von Störfeldern ein hohes Pr/Ps-Verhältnis deutlich vorteilhaft.
Das praktische Erreichen eines hohen Pr/Ps-Verhältnisses ist in polykristallinen Ferroelek-

trika auch im Fall einer großen Korngröße nur bedingt möglich. Im Falle des FE-HfO2 wäre
folglich ein Übergang zu einem epitaktischen, einkristallinen Schichtwachstum auf Silizium
erforderlich. Wie in der Literatur bereits gezeigt werden konnte, scheint dies für orthorhombi-
sches HfO2 prinzipiell möglich zu sein [397]. Für dass hier behandelte MFIS-Konzept wäre dies
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5.2 Ferroelektrischer Feldeffekttransistor

gleichbedeutend mit einem Übergang zu einem MFS-Konzept ohne Isolatorschicht zwischen
Ferroelektrikum und Si-Kanal und würde damit weitere interessante Perspektiven eröffnen.
Eine abschließende Zusammenfassung der den MFIS-FET dieser Arbeit bestimmenden Pa-

rameter ist in Tab. 5.3 gegeben. Dabei werden alle in diesem und den vorangegangenen
Abschnitten eingeführten Designparameter des MFIS-FET auf Basis eines gesättigten bzw.
ggf. ungesättigten Speicherfensters modelliert und bewertet. Anhand dieser Parametervaria-
tion ist deutlich zu erkennen, dass die Optimierung des MFIS-FET bezüglich eines minimal
benötigten Speicherfensters und einer maximal benötigten Skalierung erfolgen sollte. Als un-
eingeschränkt vorteilhaft kann dabei nur die Reduktion von dIL und die Erhöhung von eIL
bewertet werden.

Abbildung 5.28: (links) Modellierung von DVt und Edep/Ec in Abhängigkeit von Pr des im MFIS-
FET eingesetzten Ferroelektrikums. (rechts) Modellierung von DVt und Edep/Ec in Abhängigkeit von
Ec des im MFIS-FET eingesetzten Ferroelektrikums. Die Modellierung erfolgt dabei für verschiedene
Werte von Pr.(Modellsystem 1, Tab. 5.2)

Abbildung 5.29: Modellierung von DVtund EIL in Abhängigkeit von der Gatespannung für die
Parameter Pr (links), eIL (Mitte) und Pr/Ps-Verhältnis (rechts) eines MFIS-FET (Parametervariation
ausgehend von Modellsystem 1, Tab. 5.2).
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6 Zusammenfassung und Schlussfolgerung

In dieser Arbeit wurden Dünnschichten HfO2- und ZrO2-basierter Systeme mittels ALD ge-
wachsen und hinsichtlich ihrer dielektrischen und strukturellen Eigenschaften charakterisiert.
Hauptaugenmerk lag dabei auf der Erforschung eines in Si:HfO2 beobachteten ferroelektri-
schen Phasenübergangs sowie dessen Anwendung in ferroelektrischen Speichertechnologien.
Dabei konnte gezeigt werde, dass das Phänomen der Ferroelektrizität nicht an einen spezi-
fischen Dotanden geknüpft ist, sondern eine intrinsische Eigenschaft des HfO2 repräsentiert.
Damit konnten im Rahmen dieser Arbeit eine neue Klasse HfO2-basierter Ferroelektrika de-
finiert und zur Anwendung gebracht werden.
Im Folgenden werden die gewonnenen Kenntnisse über Natur und Anwendungspotential

des ferroelektrischen Phasenübergangs in HfO2-basierten Systemen zusammengefasst und
abschließend bewertet. Dabei erfolgt eine Aufteilung in einen materialwissenschaftlichen, das
Phänomen der Ferroelektrizität in HfO2 grundlegend behandelnden Teil 6.1 und einen die
Anwendung des ferroelektrischen HfO2 in nicht-flüchtigen Speicherkonzepten bewertenden
Teil 6.2.

6.1 Eine neue Klasse HfO2-basierter Ferroelektrika

Aufbauend auf der von BOESCKE et al. [18] gemachten Beobachtung eines ferroelektrischen
Phasenübergangs in Si:HfO2-Dünnschichten wurde zunächst eine detaillierte elektrische und
strukturelle Analyse dieses tetravalent dotierten Systems durchgeführt. Dabei konnte die
Reproduzierbarkeit der in [18] erhaltenen Ergebnisse für verschiedenste ALD-Präkursoren
demonstriert werden und die bisher unbekannte Anomalie dieses Phasenübergangs bestätigt
werden.
Ausgehend von reinem HfO2 ist in diesem System mit steigender Siliziumdotierung ein PE-

FE-AFE- bzw. monoklin-orthorhombisch-tetragonaler-Phasenübergang zu beobachten. An-
hand elektrischer und elektromechanischer Messungen konnte gezeigt werden, dass eine para-
sitäre Beeinflussung durch Ladungsträgerinjektion und eine damit artifizielle Ferroelektrizität
als alternative Erklärung dieses Phänomens ausgeschlossen werden kann.
Anhand einer Modellierung der Röntgendiffraktogramme verschiedener Phasengemische

des HfO2, konnten des Weiteren die für die Identifikation der orthorhombischen Pbc21-Phase
benötigten Winkelbereiche identifiziert werden. Darauf aufbauend war es auch experimentell
möglich, deutliche Indikatoren für das Auftreten dieser, als Ursache für die polaren Eigen-
schaften des HfO2 vermuteten, nicht-zentrosymmetrischen Phase aufzuzeigen. Aufgrund der
stark vergrößerten Halbwertsbreiten der Röntgenreflexe und der mittels GI-XRD nicht mögli-
chen Abgrenzung zu der zentrosymmterischen Pbca-Phase des HfO2, ist ein direkter Nachweis
jedoch nur durch eine Korrelation zwischen elektrischen und strukturellen Ergebnissen mög-
lich.
Mit der Zielsetzung einen über das Si:HfO2-System hinausgehenden Nachweis eines ferro-

elektrischen Phasenübergangs in HfO2-basierten Dünnschichten erbringen zu können, wurden
des Weiteren die trivalent-dotierten Systeme Y:HfO2 und Al:HfO2 sowie das Mischoxid aus

179



6 Zusammenfassung und Schlussfolgerung

HfO2 und ZrO2 hinsichtlich ihrer ferroelektrischen Eigenschaften näher untersucht. Für alle
drei Systeme konnte die aus großvolumigen Keramiken bereits bekannte Destabilisierung der
monoklinen Phase mit steigendem Dotier- bzw. -ZrO2-Gehalt nachgewiesen werden. Dabei
konnte erstmalig demonstriert werden, dass auch in diesen Dünnschichtsystemen der Pha-
senübergang von einer monoklinen in eine höher-symmetrische, kubische oder tetragonale
Phase von dem Auftreten ferroelektrischer Eigenschaften begleitet wird. Wie eine detaillier-
te elektrische, elektromechanische und strukturelle Charakterisierung dieses Phasengebiets
zeigt, liegt die Vermutung nahe, dass auch in diesen Dünnschichtsystemen eine intermediäre,
orthorhombische Pbc21-Phase auftritt.
Vergleichbar zu den ferroelektrischen Eigenschaften des Si:HfO2, bewegt sich die rema-

nente Polarisation und die Koerzitivfeldstärke des Y:HfO2 und Al:HfO2-Systems sowie des
Mischoxids im Bereich von 20 µC/cm2 bzw. 1 MV/cm. Aufgrund der nicht direkt vergleich-
baren Probensätze der verschiedenen Materialien wird ein quantitativer Vergleich dieser Grö-
ßen hier nicht angestrebt. Ein derartiger Vergleich erscheint erst im idealisierten Fall einer
vollständig stabilisierten, orthorhombischen Phase sinnvoll. Nichtsdestotrotz zeigt das HfO2-
ZrO2 Mischoxid im Gegensatz zu den dotierten HfO2-Systemen ferroelektrisches Verhalten
über einen deutlich breiteren Zusammensetzungsbereich. Dies macht sich anwendungsseitig
vor allem durch ein größeres und folglich stabileres Prozessfenster bemerkbar.
Darüber hinausgehend ist jedoch speziell der Befund eines ferroelektrischen Phasenüber-

gangs in HfO2-ZrO2, d.h. in einer Mischung der binären undotierten Oxide, ein Indiz dafür,
dass es sich bei dem Phänomen der Ferroelektrizität in HfO2-basierten System um eine int-
rinsische, an die Phasenstabilität dieser Oxide geknüpfte Charakteristik handelt. Artifizielle
Effekte aufgrund schaltender Defektdipole durch die Einbringung verschiedener Dotanden
können damit ausgeschlossen werden.
Betrachtet man die große Anzahl der aus der Literatur bereits bekannten Phasenstabi-

lisatoren des HfO2 (Tab. 3.1) ist folglich eine ganze Klasse HfO2-basierter Ferroelektrika
denkbar. Neben einer Wahl des Dotanden auf Basis seiner ALD-Verfügbarkeit und CMOS-
Kompatibilität besteht damit die Möglichkeit, die Anzahl der eingebrachten Sauerstofffehl-
stellen sowie die Kristallisationstemperatur des FE-HfO2 gezielt zu beeinflussen.
Die in [18] für das Erreichen einer FE-Phase postulierte Erfordernis eines mechanischen Ein-

schlusses des Si:HfO2 während der Kristallisation muss hier relativiert werden. Durch eine
Korrelation aus elektrischen und strukturellen Daten konnte der direkte Nachweis erbracht
werden, dass die TiN-Verkapselung die Ausbildung einer monoklinen und damit paraelek-
trischen Phase zwar verhindert, für die Bildung einer ferroelektrischen Phase jedoch nicht
zwingend erforderlich ist.
Im Falle einer unverkapselten Kristallisation ist für alle im Rahmen dieser Arbeit un-

tersuchten HfO2-Systeme ein deutlich verringerter, aber bei geeigneter Wahl der Dotierung
nicht gänzlich verschwindender, FE-Phasenanteil nachweisbar. Der mechanische Einschluss
der Schicht während der Kristallisation ist damit genau wie Schichtdicke und Dotierung als
komplementäre Einflussgröße der ferroelektrischen Phasenstabilität zu betrachten. Es wird
ein Modell vorgeschlagen für das bei geeigneter Wahl der Schichtdicke sowie des thermische
Budgets vor, nach und während der Abscheidung der oberen Elektrode eine Stabilisierung
von FE-Eigenschaften auch im reinen HfO2 möglich erscheint.
Ein weiterer, bisher nicht vollständig verstandener Aspekt des ferroelektrischen Phasen-

übergangs in HfO2-basierten Systemen ist die mit steigender Temperatur bzw. bei hohem
Dotier- oder ZrO2-Gehalt auftretende Einschnürung der P-E-Hysterese. Dieses hier gemein-
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6.1 Eine neue Klasse HfO2-basierter Ferroelektrika

hin als antiferroelektrisch bezeichnete Phänomen konnte im Rahmen dieser Arbeit mit der
strukturellen Phasenabfolge des HfO2 korreliert werden.
Aufgrund der unterschiedlichen Ionenradii und Valenz der eingesetzten Dotanden, können

verschiedenen Phasenabfolgen beobachtet werden. So ließ sich zeigen, dass für den monoklin-
orthorhombisch-tetragonalen Phasenübergang des Si:HfO2- und HfO2-ZrO2-Systems ein
PE-FE-AFE Übergang auftritt, nicht aber für die monoklin-orthorhombisch-(tetragonal)-
kubische Phasenabfolge des Y:HfO2-Systems. Aufgrund des im Rahmen dieser Arbeit nicht
nachweisbaren, tetragonalen Phasengebiet in Y:HfO2, tritt stattdessen ein direkter PE-FE-
PE Übergang auf. Für den Spezialfall des kleinen, trivalenten Dotanden Aluminium konnte
ein monoklin-orthorhombisch-tetragonal-kubische Phasenabfolge und ein entsprechender PE-
FE-AFE-PE Übergang nachgewiesen werden.
Dies legt die Vermutung nahe, dass das antiferroelektrische Verhalten an die tetragonale

Phase geknüpft ist und sie den Ausgangspunkt eines feld- und temperaturinduzierten, fer-
roelektrischen Phasenübergangs bildet. Dies ist in Übereinstimmung mit der von KISI et
al. [23] und MARSHALL et al. [256] beschriebenen Temperaturabhängigkeit des tetragonal-
orthorhombischen Phasenübergangs im engverwandten ZrO2.
Dabei gilt es jedoch zu beachten, dass die phänomenologische Beobachtung einer derar-

tigen P-E-Doppelschleifenhysterese neben einem feldinduzierten, AFE-FE Phasenübergang
auch weitere Ursachen haben kann. Einige dieser Ursachen können jedoch anhand der in die-
ser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse bereits ausgeschlossen werden. So ist eine Alterung des
Materials, aufgrund der beobachteten Temperaturabhängigkeit, der strukturellen Korrelation
und der Möglichkeit einer elektrisch induzierbaren Entalterung als mögliche Ursache auszu-
schließen. Aufgrund der bei einer ausreichend starken Einschnürung vollständig verschwin-
denden remanenten Polarisation, kommt auch ein FERRI-FE Phasenübergang als Erklärung
dieses Phänomens nicht in Frage. Letztendlich ist ein feldinduzierter, PE-FE Übergang, wie er
in der Nähe der CURIE-Temperatur auftreten kann, ebenfalls auszuschließen, da keine signi-
fikante Erhöhung oder Maximierung der Permittivität während dieses Übergangs beobachtet
werde kann.
Damit verbleibt die Möglichkeit einer intrinsischen Antiferroelektrizität oder eines feldin-

duzierten R-FE Übergangs. Beide Übergänge sind mit den in dieser Arbeit gefundenen Cha-
rakteristika des Phasenübergangs vereinbar und wie ein Blick in die Literatur perowskitba-
sierter Antiferroelektrika und Relaxorferroelektrika zeigt, nur schwer voneinander zu trennen
( [39,40] und Referenzen darin).
Die offensichtliche Diskrepanz zwischen einer makroskopisch nicht-polaren Struktur und

dem Auftreten von polaren Nanoregionen prägt die Komplexität des Forschungsgebiet der
Relaxoren. Die meist hohe Symmetrie der aus einem großen Volumen der Probe erhaltenen
Strukturdaten steht dabei im Widerspruch zu den durch lokale polare Bereiche geprägten
elektrischen Daten.
Auch im hier vorliegenden Fall des ferroelektrischen HfO2 kann anhand struktureller Da-

ten die Frage nach einer polaren Kristallstruktur nicht endgültig geklärt werden. Betrachtet
man zusätzlich die in allen hier untersuchten Materialien notwendige Konditionierung der
P-E-Hysterese, so wird deutlich, dass eine vollständig ausprägte ferroelektrische Phase nicht
a priori vorliegt, sondern, wie für einen Relaxor vorstellbar, erst durch das Anlegen eines
äußeren Feldes kondensiert werden muss.
Für die großflächigen, zur Strukturanalyse genutzten Probenstücke war eine derartige Kon-

ditionierung nicht möglich. Damit ist nicht auszuschließen, dass in den für strukturelle Ana-
lysen genutzten Proben nur ein sehr geringer ferroelektrischen Phasenanteil vorliegt und
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zur Röntgenbeugung beiträgt. Eine abschließende Klärung dieses Sachverhalts sollte anhand
temperatur- und frequenzabhängiger Messungen der Permittivität im Bereich der CURIE-
Temperatur erfolgen. Im Rahmen des in dieser Arbeit zugänglichen Temperaturbereichs (<
200 °C) konnte diese charakteristische Temperatur nicht erreicht werden.
Unabhängig von der Differenzierung zwischen Antiferroelektrizität und eines R-FE Über-

gang liegt in beiden Fällen eine feldinduzierte, ferroelektrische Phase vor. Damit repräsentiert
die in dieser Arbeit beobachtete P-E-Doppelschleifenhysterese des reinen ZrO2 den ersten
Nachweis einer ferroelektrische Phase in einem binären, undotierten Oxid.
Mit sinkender Temperatur, ist gemäß der Temperaturabhängigkeit des tetragonal-

orthorhombischen Phasenübergangs ein Absinken der für eine Transformation in die FE-
Phase nötigen Koerzitivfeldstärke zu beobachten. Dies konnte im Rahmen dieser Arbeit auch
experimentell nachgewiesen werden. Durch eine weitere Destabilisierung der tetragonalen
Phase, bspw. durch eine Erhöhung der Schichtdicke, ist folglich auch im reinen ZrO2 eine
ferroelektrische Phase, ohne die Notwendigkeit eines extern anliegenden Feldes denkbar.
Des Weiteren, sollte die hier beobachtete, nicht lineare Charakteristik des als Kondenstordi-

elektrikum eingesetzten ZrO2 bei einer zukünftigen dielektrischen Bewertung dieses Materials
beachtet werden. Sowohl die Spannungslinearität der Kapazität, als auch die Defektcharakte-
risierung mittels temperaturabhängiger Leckstromanalysen kann nur unter Berücksichtigung
dieser neuen Einflussgröße erfolgen. Eine Nutzung der durch den feldinduzierten, ferroelek-
trischen Phasenübergang erhöhten Energiespeicherdichte ZrO2-basierter Kondensatoren wird
im Rahmen dieser Arbeit vorgeschlagen.

6.2 Anwendungspotential ferroelektrischer HfO2-Dünnschichten

Bezüglich des Anwendungspotentials des ferroelektrischen HfO2 gilt es zunächst einige, im
Rahmen dieser Arbeit aufgezeigte und deutlich vorteilhafte Aspekte dieser neuen Material-
klasse hervorzuheben. Ferroelektrisches HfO2 zeigt aufgrund vernachlässigbarer Totschicht-
Effekte und seiner hohen Koerzitivfeldstärke auch für Schichtdicken im einstelligen Nanome-
terbereich ferroelektrisches Verhalten. Die CURIE-Temperatur liegt deutlich oberhalb von
200 °C. Das thermische Budget während der Fertigung kann von 400 °C bis 1050 °C oh-
ne Verlust der ferroelektrischen Funktionalität variiert werden. Eine anwendungsspezifische
Optimierung der ferroelektrischen Eigenschaften kann mit Hilfe einer Variation des thermi-
sches Budget, der Dotierung und Metallisierung vorgenommen werden. Neben der Verfüg-
barkeit ausgereifter Dünnschichttechnologien, ist zu guter Letzt eine ausreichende CMOS-
Kompatibilität sowohl im BEoL, als auch im FEoL als weiterer Vorteil des ferroelektrischen
HfO2 zu nennen. Die Kombination all dieser Eigenschaften wird von keinem anderen bekann-
ten Ferroelektrikum bereitgestellt und ist damit ein wichtiges Alleinstellungsmerkmal dieses
Materialsystems für den Einsatz in integrierten Schaltungen oder mikroelektromechanischen
Systemen.
Neben einer kurzen Bewertung elektrischer und elektromechanischer Anwendungen, wie

bspw. ferroelektrischer Varaktoren oder piezoelektrischer Bauelemente, lag das Hauptaugen-
merk dieser Arbeit auf dem Einsatz des ferroelektrischen HfO2 in nicht-flüchtigen Halblei-
terspeichern. Dabei erfolgte eine Bewertung sowohl hinsichtlich einer kondensatorbasierten
Lösung, wie sie im 1T/1C FRAM Anwendung findet, als auch hinsichtlich eines ferroelektri-
schen Feldeffekttransistors, wie er im 1T FRAM zum Einsatz kommt. Beide Konzepte wurden
im Rahmen dieser Arbeit gefertigt und elektrisch bewertet.
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6.2 Anwendungspotential ferroelektrischer HfO2-Dünnschichten

Der potentielle Einsatz FE-HfO2-basierter MFM-Kondensatoren im Sinne einer 1T/1C-
Speicherzelle wurde im Rahmen dieser Arbeit mit einer als PUND bezeichneten Charakte-
risierungsmethodik nachempfunden. Mit Hilfe dieser gepulsten Polarisationsumkehr des Fer-
roelektrikums konnte gezeigt werden, dass Kondensatoren dieser neuen Materialklasse der
Speicheroperation des 1T/1C FRAM genügen und eine RC-limitierte Schaltgeschwindigkeit
im Nanosekundenbereich aufweisen.
Durch eine darüberhinausgehende Untersuchung der Schaltkinetik konnte die für Ferroelek-

trika typische Zeit- und Feldabhängigkeit der Polarisationsumkehr auch für ferroelektrisches
HfO2 nachgewiesen werden. Ein schnelles Umschalten der ferroelektrischen Dipole ist damit
erst für elektrische Feldstärken größer 2 x Ec möglich. Für den resultierenden kondensator-
basierten FRAM ergäbe sich bei einer Schichtdicke von 10 nm damit eine Betriebspannung
von 2 - 3 V. Eine weitere Reduktion von Schichtdicke und Betriebsspannung erscheint im
Rahmen der auch im einstelligen Nanometerbereich stabilen ferroelektrischen Eigenschaften
des HfO2 möglich.
Des Weiteren erfolgte im Rahmen dieser Arbeit erstmalig eine Bewertung FE-HfO2-

basierter MFM-Kondensatoren hinsichtlich der für einen nicht-flüchtigen Speicherbetrieb ent-
scheidenden Größen Datenhaltung, Imprint und Fatigue. Bei der Untersuchung der Daten-
haltung der MFM-Kondensatoren konnte auch nach 105 s keine signifikante Degradation des
Speicherzustands festgestellt werden. Dies lässt die Vermutung zu, dass die Orientierung der
ferroelektrischen Dipole nur unwesentlich durch parasitäre Depolarisationsfelder aufgrund
nicht idealer Grenzflächen bzw. durch erhöhte Leckströme beeinträchtigt wird.
Nichtsdestotrotz konnte mit zunehmender Haltezeit des eingeschriebenen Polarisationszu-

stands dessen Stabilisierung bzw. ein als Imprint bezeichnetes Verhalten nachgewiesen wer-
den. Dieses vermutlich auf die Diffusion von geladenen Defekten zurückzuführende Verhalten
ist jedoch vollständig reversible und bewegt sich in der Größenordnung des Imprintverhaltens
des PZT/Pt-Elektroden Systems.
Bei der Zyklenfestigkeit des FE-HfO2 müssen zum gegenwärtigen Zeitpunkt jedoch deut-

liche Einschränkungen gegenüber den perowskitbasierten Vertretern der Ferroelektrika ver-
zeichnet werden. Für eine gesättigte und damit bezüglich Datenhaltung stabile P-E-Hysterese
ist im FE-HfO2 ein elektrisches Feld von ca. 2,5 x Ec notwendig. Unter diesen Voraussetzun-
gen ergibt sich eine maximale Zyklenfestigkeit des FE-HfO2 von ca. 108 - 109. Aufgrund
des vergleichsweise geringen Verhältnisses zwischen Ec und der Durchbruchsfeldstärke des
FE-HfO2 erscheint dieses als limitierender Faktor der Zyklenfestigkeit. Erst mit sinkendem
Anregungsfeld kann das für Ferroelektrika typische Fatigue-Verhalten, d.h. eine Abnahme
von Pr, beobachtet werden.
Als ein wichtiger Faktor bei der Verbesserung der Zyklenfestigkeit konnte das thermische

Budget währenden der Fertigung und eine damit verbundene Reduktion des Leckstromnive-
aus identifiziert werden. Eine Verbesserung der Zyklenfestigkeit durch den Einsatz oxidischer
Elektroden, wie im Fall der durch klassischen Fatigue geprägten Ferroelektrika, erscheint
fraglich. Ein Absenkung des Leckstromniveaus und der Durchbruchsfeldstärke ist durch eine
Elektrodenwechsel in HfO2- und ZrO2-basierten Systemen nur bedingt möglich. Um eine signi-
fikanten Erhöhung der Zyklenfestigkeit des FE-HfO2 zu erreichen, sollte das Hauptaugenmerk
daher weiterhin auf einer Minimierung des durch Defekthaushalt und Grenzflächenqualität
bestimmten Leckstromniveaus verbleiben.
Die Möglichkeit einer 1T FRAM-Zelle wurde im Rahmen dieser Arbeit anhand eines

Si:HfO2-basierten ferreoelektrischen Feldeffekttransistors demonstriert. Die Integration die-
ses Speicherkonzept erfolgte dabei als MFIS-FET. Die dabei eingesetzte MFIS-Kombination
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TiN/Si:HfO2/SiO2/Si kommt in ähnlicher Form bereits in der hoch-e/Metallgate-Technologie
aktueller Logiktransistoren zur Anwendung und erlaubt damit eine fertigungsnahe Integrati-
on, ohne tiefgreifende Anpassungen vornehmen zu müssen.
Ein weiterer Vorteil dieser Materialkombination ergibt sich aus der hohen Koerzitivfeldstär-

ke Ec und der im einstelligen Nanometerbereich nachweisbaren FE-Eigenschaften des HfO2.
Des Weiteren erlaubt die CMOS-Kompatibilität dieses Ansatzes eine Reduktion der SiO2-
Isolatorschichtdicke auf nur wenige Ångstrom. Aufgrund dieser Charakteristika ist es anders
als im Fall der i.d.R. angewendeten Perowskit-Ferroelektrika möglich die Schichtdicke des
Ferroelektrikums drastisch zu reduzieren ohne dabei die Speicherfunktionalität zu gefährden.
Wie in weiterführenden Arbeiten bereits demonstriert werden konnte, ermöglicht dies den

Einsatz des FE-HfO2-basierten MFIS-FET in einer 28 nm hoch-e/Metallgate-Technologie
[313, 373]. Die mit sinkender Schichtdicke auftretende Reduktion des Speicherfensters und
Erhöhung des Depolarisationsfeld Edep kann dabei durch den hohen Betrag von Ec wei-
testgehend kompensierte werden. Die Möglichkeit auf die in MFIS-FETs i.d.R. eingesetzte
Pufferschicht zwischen Si-Kanal und Ferroelektrikum zu verzichten, trägt ebenfalls zu einer
Reduktion von Edep sowie einer Reduktion der durch Ec nach wie vor hohen Schaltspannung
bei.
Experimentell konnte dieser Zusammenhang durch den Einsatz eines 10 nm dünnen, fer-

roelektrischen Si:HfO2 in einem MFIS-FET nachgewiesen werden. Trotz der stark skalierten
Schichtdicken konnte dabei eine durch die Orientierung der ferroelektrischen Dipole her-
vorgerufene Schwellspannungsverschiebung von 1 - 1,5 V sowie die Langzeitstabilität dieses
Speicherfensters nachgewiesen werden. Auf Basis einer ersten, bei RT durchgeführten Analy-
se, ist für eine Datenhaltung von 10 Jahren mit einer Reduktion des Speicherfensters um ca.
50 % zu rechnen.
Des Weiteren konnte die bereits im Zuge der MFM-Kondensatoren beobachtete zeit- und

feldabhängige Polarisationsumkehr des Ferroelektrikums auch in der Schaltkinetik der MFIS-
FETs nachgewiesen werden. Für eine hohe Programmier- und Löschspannungen von ±6 V
lässt sich folglich auch für den FE-HfO2-basierten MFIS-FET eine RC-limitierten Schaltge-
schwindigkeit im zweistelligen Nanosekundenbereich demonstrieren. Für eine Reduktion der
Schaltspannungen bis ±3 V tritt ferroelektrisches Schalten erst im Millisekundenbereich auf.
Im Spannungsteiler des MFIS-FET entspricht dies einer Reduktion des elektrischen Feldes
im Ferroelektrikum unterhalb den für schnelles Schalten notwendigen Schwellenwert von 2 x
Ec.
Wie im Rahmen dieser Arbeit weiter gezeigt werden konnte, ist das hohe Koerzitivfeld

des FE-HfO2 für die Skalierbarkeit des MFIS-FET zwar entscheidend, jedoch auch mit er-
heblichen Einschränkungen verbunden. Anhand einer Modellierung des Programmier- und
Löschvorgangs des idealisierten Si:HfO2-MFIS-FET lässt sich demonstrieren, dass, verstärkt
durch die ferroelektrische Polarisation, das elektrische Feld in der SiO2-Isolatorschicht Werte
von bis zu 60 MV/cm annehmen kann (Durchbruchsfeldstärke SiO2 ca. 10 MV/cm). Aufgrund
der Kürze der verwendeten Programmier- und Löschpulse sowie der tunnelbaren Dicke des
eingesetzten SiO2 ist experimentell zwar kein dieleketrischer Durchbruch der Isolatorschicht
zu beobachten, wohl aber eine signifikante Be- und Entladung von Hafstellen im Gatesapel
mit Ladungsträgern aus dem Si-Kanal festzustellen.
Eine Korrelation zwischen der Einsatzspannung der Ladungsträgerinjektion und des mo-

dellierten Bänderschemas des MFIS-FET, lässt die Vermutung zu, dass das Tunneln von
Elektronen aus dem Si-Kanal in das Leitungsband des HfO2 hier als dominanter Mechanis-
mus betrachtet werden kann. Ein grenzflächennaher Einfang dieser Elektronen in Haftstellen
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6.2 Anwendungspotential ferroelektrischer HfO2-Dünnschichten

des Si:HfO2 bewirkt schließlich eine dem ferroelektrischen Speicherfenster entgegen gerichtete
Verschiebung der Schwellspannung und eine Degradation des Speicherfensters.
Mit Hilfe einer gepulsten ID-Vg-Hysterese konnte demonstriert werden, dass die durch La-

dungsträgerinjektion hervorgerufene Schwellspannungsverschiebung das ferroelektrische Spei-
cherfenster anfänglich überkompensiert. Aufgrund der dünnen SiO2-Isolatorschicht ist jedoch
eine schnellen Entladung der eingefangenen Elektronen möglich, so dass eine Freilegung des
ferroelektrischen Speicherfensters innerhalb der erste Sekunde nach der Definition des Spei-
cherzustands erfolgt. Eine ebenfalls getestete Erhöhung der SiO2-Schichtdicke verlangsamt
diesen Entladungsprozess jedoch signifikant und beeinträchtigt das ferroelektrische Speicher-
fenster dadurch bis zu mehrere Sekunden lang.
Eine weitere signifikante Einschränkung aufgrund dieser parasitären Ladungsträgerinjekti-

on erfährt der FE-HfO2-basierte MFIS-FET bezüglich seiner maximal erreichbaren Zyklenfes-
tigkeit. Nach ca. 104 Schaltzyklen kommt es bereits zu einem deutlichen Anstieg des gelösch-
ten Schwellspannungszustands und einem damit verbundenen Verlust des ferroelektrischen
Speicherfensters.
Durch eine vergleichende Analyse bipolarer und unipolarer Gatestressamplituden konn-

te dieser Anstieg auf die Schädigung des Gatestapels durch die permanenten Umladung von
Haftstellen während des Programmier- und Löschvorgangs zurückgeführt werden. Eine Ermü-
dung des Ferroelektrikums ist in diesem Zusammenang, aufgrund der in MFM-Kondensatoren
um mindestens eine Größenordnungen besseren Zyklenfestigkeit, als Ursachen für den Verlust
des ferroelektrischen Speicherfensters auszuschließen.
Eine Reduktion dieser parasitären Ladungsträgerinjektion im Sinne einer verbesserten Zy-

klenfestigkeit sollte daher ein zentraler Punkt weiterführender Arbeiten sein. Dabei sollte
jedoch beachtet werden, dass die hier beschriebene Ladungsträgerinjektion auch eine partiel-
le Kompensation des Depolarisationsfeldes bewirkt und sich damit für die gute Datenhaltung
des FE-HfO2-basierten MFIS-FET mitverantwortlich zeigen könnte.
Im Rahmen einer abschließenden Modellierung des FE-HfO2-basierten MFIS-FET wurde

nach einer Möglichkeiten gesucht, die interne Feldverteilung sowohl hinsichtlich einer Reduk-
tion des elektrischen Feldes im Isolator, als auch hinsichtlich eines reduzierten Depolarisati-
onsfeldes im FE-HfO2 zu verbessern. Als Ergebnis dieser Parameterstudie ist festzuhalten,
dass nur eine Erhöhung der Permittivität und eine Reduktion der Schichtdicke des Isolators
diese Ziele uneingeschränkt erfüllt. Für alle anderen Designparameter des MFIS-FET und
ferroelektrischen Charakteristika des FE-HfO2 müssen bei einer Erfüllung dieser Ziele entwe-
der Einschränkungen hinsichtlich der Skalierbarkeit oder des erreichbaren Speicherfensters in
Kauf genommen werden. Dies ist ein zentrales Skalierungsdilemma des MFIS-FET, das durch
den Einsatz des FE-HfO2 zwar gelindert, jedoch nicht vollständig behoben werden kann.
Abschließend bleibt festzustellen, dass die Möglichkeit einer ferroelektrische Funktionali-

sierung HfO2- und ZrO2-basierter Dünnschichten großes Potential besitzt. Mit dieser Ent-
deckung ist es erstmalig möglich fertigungsnah und mit ausgereiften Dünnschichttechnolo-
gien ferroelektrische Schichten im einstelligen Nanometerbereich zu erzeugen und CMOS-
kompatibel zu integrieren.
Im Vergleich zu der fast 30-jährigen Erforschung der perowskitbasierten, ferroelektrischen

Speichertechnologien steht dieses erst wenige Jahre alte Gebiet noch am Anfang. Nichtsde-
stotrotz ist bereits jetzt abzusehen, dass sich HfO2- und ZrO2-basierte Ferroelektrika schon
in den nächsten Jahren als tragfähige Alternative im Bereich der Dünnschichtferroelektrika
etablieren könnten.
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A Prozessierung und Charakterisierung

A.1 Fertigung der Kondensator- und Transistorteststrukturen

Im Folgenden wird die Fertigung der in dieser Arbeit charakterisierten MFM-Kondensatoren
(10 x 10 µm bis 1 x 1 mm) und MFIS-FETs (W:10 µm/L:10 µm) näher beschrieben. Alle
Untersuchungen erfolgten dabei auf 300 mm Si-Substraten.

Abbildung A.1: Querschnitt der in dieser Arbeit gefertigten MFM-Kondensatoren (oben) bzw.
MFIS-FETs (unten).

Metall-Ferroelektrikum-Metall Kondensator

• Oberflächenkonditionierung: Nasschemische Vorreinigung der Si-Waferoberfläche in
verdünnter Flusssäure (DHF1) und SC12 sowie nachträglich im Ultraschallbad.

• Gasphasendotierung: Arsendotierung des Oberflächenbereichs der Si-Wafer über
einen Diffusionsprozess mit AsH3 bei 950 °C. Die hohe Dotierung (n++) an der Si-
Oberfläche dient zur besseren elektrischen Kontaktierung des darüberliegenden TiN.
Abschließend erfolgt eine Reinigung in CAROSCHER3 Säure sowie eine Entfernung

1engl. diluted HF
2engl. standard clean 1 - 5 H2O : NH4OH : H2O2
3H2O2 : 2 H2SO4
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A Prozessierung und Charakterisierung

des nativen Oxids und der Wasserstoffterminierung der Si-Waferoberfläche in DHF als
Vorbereitung für die TiN Abscheidung.

• TiN Abscheidung für die untere Elektrode: Abscheidung von 10 nm TiN über
gepulste CVD mit TiCl4 und NH3 bei 550 °C mit Zeitkopplung zur Wasserstofftermi-
nierung.

• Si-Keimschicht und Feldoxid-Abscheidung: Abscheidung von 3 nm Silizium mit-
tels Niederdruck-CVD als Keimschicht für das ebenfalls mittels Niederdruck-CVD (SiH4
und O2 bei 400 °C) abgeschiedene 300 nm SiO2 Feldoxid. Abschließend erfolgt eine Ver-
dichtung des Feldoxids auf 50 nm durch Temperung bei 940 °C.

• Photolithographie und Strukturierung der Kondensatorfläche: Definition
der Kondensatorfläche über Photolithographie und Ätzung des Feldoxids mit dem
Ätzstopp auf TiN und anschließende Reinigung (Veraschung im Sauerstoffplasma/
DHF/CAROSCHE Säure/SC1/Ultraschall).

• FE-HfO2 Abscheidung: ALD Abscheidung des HfO2-basierten Metalloxids bei 250
- 300 °C.

• TiN Abscheidung für die obere Elektrode: Abscheidung von 10 nm TiN über
gepulste CVD mit TiCl4 und NH3 bei 450 °C.

• Wolfram Abscheidung: Abscheidung von 150 nm Wolfram über CVD mit WF6 bei
400 bis 500 °C als Kontaktmetall zur elektrischen Messung.

• Photolithographieund Strukturierung: Definition der Kontaktfläche über Photo-
lithographie und Strukturierung des MIM-Stapels mit dem Ätzstopp auf dem TiN der
unteren Elektrode. Abschließend erfolgt eine Veraschung des Resist im Sauerstoffplasma
und eine Reinigung in DHF.

Neben dieser MFM-Kondensatorfertigung wurde auch ein vereinfachtes Verfahren zur Her-
stellung von MFM-Teststrukturen verwendet. Dabei wurde der ganzflächig abgeschiedene
TiN/FE-HfO2/TiN-Schichtstapel über eine Schattenmaske mit Pt-Kontaktflächen bedampft.
Die Kontaktflächen wurden in einer anschließenden Rücknahme der oberen TiN-Elektrode als
Hartmaske verwendet, um die MFM-Kondensatorstrukturen elektrisch zu vereinzeln.

Metall-Ferroelektrikum-Isolator-Halbleiter-Feldeffekttransistor

• Oberflächenkonditionierung: Aufwachsen von 6 nm und Rücknahme von 7 nm ther-
mischen SiO2 (DHF/SC1/Ultraschall).

• Kanalimplantation: Einstellung der Kanaldotierung durch tiefe und flache Borim-
plantation und anschließende Reinigung mit DHF/SC1/Ultraschall (zuvor Abscheidung
von 4,7 nm Streuoxid um Implantationsschäden zu vermeiden)

• Feldoxid Abscheidung: Abscheidung von 300 nm SiO2 über Niederdruck-CVD mit
SiH4 und O2 bei 400 °C und anschließende Verdichtung des Feldoxides auf 50 nm durch
Temperung bei 940 °C.
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A.2 Physikalische und elektrische Charakterisierungsverfahren

• Photolithographie und Strukturierung des aktiven Gebiets: Definition der
aktiven Transistorfläche (ohne Substratkontakt) über Photolithographie und Ät-
zung des Feldoxides mit anschließender Reinigung (Veraschung im Sauerstoffplasma/
DHF/CAROSCHE Säure/SC1/Ultraschall).

• Definition der SiO2-Isolatorschicht: Aufwachsen und Rücknahme von 7 nm ther-
mischen SiO2 (DHF/SC1/Ultraschall) mit anschließender Definition der finalen SiO2-
Isolatorschicht mit einer Ozon-Spülung für 6 min.

• FE-HfO2 Abscheidung: ALD Abscheidung des HfO2-basierten Metalloxids bei 250
- 300 °C.

• TiN Abscheidung der Gateelektrode: Abscheidung von 8 nm TiN über gepulste
CVD mit TiCl4 und NH3 bei 450 °C.

• Poly-Si Abscheidung: Abscheidung von 9,5 nm undotierten CVD-SiO2 mit anschlie-
ßender Phosphordotierung und Reinigung (SC1/Ultraschall).

• Photolithographie und Strukturierung des Gatestapels: Definition des Gates-
tapels über Photolithographie und Ätzung des Gatestapels mittels Hochttemperatur-
Trockenätzung.

• Source- und Drainimplantation: Dotierung der Source- und Draingebiets mittels
Implantation von Arsen und anschließender Reinigung mit CAROSCHER Säure.

• Photolithographie und Strukturierung des Substratkontakts: Definition des
Substratkontakts über Photolithographie und Ätzung des Feldoxids.

• Substratkontaktimplantation: Dotierung des Substratkontakts mittels Borimplan-
tation und Resistveraschung im Sauerstoffplasma mit anschließender Reinigung in CA-
ROSCHER Säure.

• Photolithographie und Strukturierung der Kontaktlöcher: Nach Auffüllen der
gesamten Struktur mit Feldoxid werden Substrat-, Source-, Drain- und Gatekon-
taktlöcher definiert, geätzt und anschließend gereinigt (Veraschung im Sauerstoffplas-
ma/DHF/CAROSCHE Säure/SC1/Ultraschall).

• Kontaktformierung und Kontaktlochfüllung: Aufbringen einer dünnen PVD-Ti
Schicht mit anschließender TiSi-Formierung. Auffüllen der Kontaktlöcher mit 10 nm
MOCVD-TiN und ganzflächiger Al-Abscheidung.

• Photolithographie und Strukturierung der Kontaktflächen: Definition der Kon-
taktfläche über Photolithographie und Strukturierung des Al und abschließende Reini-
gung mit verdünnter CAROSCHER Säure.

A.2 Physikalische und elektrische Charakterisierungsverfahren

In Tab. A.1 werden die in dieser Arbeit für die Analyse der Zusammensetzung und der
strukturellen Eigenschaften der HfO2- und ZrO2-basierten Dünnschichten genutzte Verfahren
zusammengefasst. In Tab. A.2 erfolgt eine Übersicht der für die elektrische Charakterisierung
der MFM-Kondensatoren und MFIS-FETs genutzten Methodiken.
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A Prozessierung und Charakterisierung

Tabelle A.1: Eingesetzte Röntgen- und Ionenstrahlanalytik sowie Mikroskopie- und Spektroskopie-
verfahren.

Methode Beschreibung Einsatz bezüglich der dotierten HfO2-
und ZrO2 Dünnschichten

GI-XRD D8 Discover (Bruker AXS)
Röntgendiffraktometer

Bestimmung des Kristallinitätsgrad sowie
Strukturanalyse der mit Hilfe
verschiedener Dotanden stabilisierten
Kristallphasen ((Abschnitt 3.2 und
Kapitel 4)

HT-XRD
D8 Discover (Bruker AXS)
Röntgendiffraktometer
Hochtemperaturerweiterung

In situ Beobachtung der
Kristallisationstemperatur in
Abhängigkeit von der Schichtdicke und
der Dotierung (Abschnitt 3.2)

XRR D8 Discover (Bruker AXS)
Röntgendiffraktometer

Analyse der Schichtdicke und der Dichte
im Zuge der ALD-Pozessentwicklung
(Abschnitt A.3)

XPS VeraFlex (ReVera)
Röntgenphotoelektronenspektrometer

Zusammensetzungsanalyse im Zuge der
ALD-Pozessentwicklung (Abschnitt 3.2)

SIMS
IMS Wf (Cameca)
Sektorfeld
Sekundärionen-Massenspektrometer

Zusammensetzungsanalyse im Zuge der
ALD-Pozessentwicklung (Abschnitt 3.2)

RBS
Eigenbau (Rossendorf)
RUTHERFORD-Rückstreu-
Spektrometer

Zusammensetzungsanalyse im Zuge der
ALD-Pozessentwicklung (Abschnitt 3.2)

TEM Tecnai (FEI)
Transmissionselektronenmikroskop

Analyse der Schichtdicke und des
Kristallinitätsgrads im Zuge der
MFM-Kondensator und MFIS-FET
Charakterisierung (Kapitel 4 und 5)

REM S-5000 (Hitachi)
Rasterelektronenmikroskop

begleitende Analytik bei der
Bauelementfertigung (Abschnitt A.3)

AFM X3D 3-D (Veeco)
Rasterkraftmikroskop

Analyse der Oberflächenmorphologie und
des Kristallinitätsgrads im Zuge der
ALD-Pozessentwicklung (Abschnitt 3.2)

SE Spectra FX100 (KLA Tencor)
Spektralellipsometer

Analyse der Schichtdicke im Zuge der
ALD-Pozessentwicklung (Abschnitt 3.2
und A.3)
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A.3 Prozessentwicklung der Atomlagenabscheidung

Tabelle A.2: Eingesetzte, elektrische Charakterisierungsmethoden.

Methode Beschreibung Einsatz bezüglich der dotierten HfO2-
und ZrO2-Dünnschichten

C-V Agilent E4980A LCR-Meter

Kapazitätsbestimmung und
Charakterisierung des ferroelektrischen
C-V-Hystereseverhaltens (Abschnitt 3.2
und Kapitel 4)

I-V Keithley 4200 Parameteranalysator

Leckstromcharakterisierung und
-optimierung im Zuge der
ALD-Prozessentwicklung (Abschnitt 3.2
und Kapitel 4)

P-V
Eigenbau:
- Agilent 33250A Pulsgenerator
- Tektronix TDS7154B Oszilloskop

Charakterisierung der wichtigsten
ferroelektrischen Kenngrößen Pr, Ps und
Ec sowie der Zyklenfestigkeit und der
Temperaturabhängigkeit (Kapitel 4,
MFM-Kondensator)

DBLI Eigenbau (RWTH-Aachen)
Double Beam Laser Interferometer

Elektromechanische Charakterisierung
(Kapitel 4, MFM-Kondensator)

PUND
Eigenbau:
-Keithley 4200 PG2 Pulsgenerator
-2x Keithley 4200 SCP2 Oszilloskop

Analyse der ferroelektrischen
Datenhaltung und Schaltkinetik
(Kapitel 5, MFM-Kondensator)

MFIS-FET
Beschaltung

Aufbau 1 (statisch):
-Agilent 81110A Pulsgenerator
-Agilent 4156B Parameteranalysator
Aufbau 2 (transient):
-2 x Keithley 4200 PG2 Pulsgenerator
-2 x Keithley 4200 SCP2 Oszilloskop

Analyse der ferroelektrischen
Datenhaltung, Schaltkinetik und
Zyklenfestigkeit (Kapitel 5, MFIS-FET)

A.3 Prozessentwicklung der Atomlagenabscheidung

In diesem Anhang wird die kombinierte ALD-Prozessentwicklung der in dieser Arbeit ver-
wendeten Alkyl-, Alkylamid-, Cyclopentadienyl- und Halogenid-Präkursoren und das damit
mögliche Aufwachsen in-situ dotierter Dünnschichten beschrieben. Des Weiteren wird eine
Übersicht der in dieser Arbeit verwendeten und hinsichtlich ihres 300 mm Waferdurchsatzes,
Kammerdesigns und ihrer Produktionstauglichkeit sehr unterschiedlichen ALD-Reaktoren
gegeben. Spezieller Fokus liegt dabei auf dem Reaktor-Prototypen FHR ALD300®, dessen
Einführung in eine produktive Fertigungsumgebung ein hohes Maß an zusätzlichen Prozess-
optimierungen, mit Blick auf Kontaminationsrisiken und ausreichender Schichthomogenität
über den gesamten 300 mm Wafer erforderlich machte. Alle fertigungstechnisch und bezüg-
lich einer Reproduzierbarkeit relevanten, im wissenschaftlichen Kontext dieser Arbeit jedoch
sekundären Prozessoptimierungen, sind verkürzt in Tab. A.3 zusammengefasst.

Aufbau der ALD-Anlagen

Im Laufe dieser Arbeit kamen für die Erzeugung der HfO2- und ZrO2-basierten Dünnschich-
ten verschiedene thermische ALD-Reaktoren zum Einsatz; die Warmwandreaktoren FHR
ALD300® und Jusung EUREKA 3000® sowie der Heißwandreaktor ASM PULSAR 3000®.
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A Prozessierung und Charakterisierung

Die für eine Substratgröße von 300 mm ausgelegten Prozesskammern der drei Reaktoren un-
terscheiden sich dabei hauptsächlich in der Bauform ihrer Präkursorgaszuführung und dem
damit verbundenen Strömungs- und Sättigungsverhalten der Präkursoren.

Abbildung A.2: Schematische Darstellung der verwendeten ALD-Anlagen. Von links nach rechts:
die Warmwandreaktoren FHR ALD300® und Jusung EUREKA 3000® und der Heißwandreaktor ASM
PULSAR 3000®.

Wie Abb. A.2 im schematischen Querschnitt zeigt, ist die ALD300® bezüglich des Ga-
seinlasses mit einer das komplette Substrat überdeckenden Gasdusche ausgestattet, während
in der domförmig gewölbten Prozesskammer der EUREKA 3000® die Verteilung des Prä-
kursorgases über einen Zentraleinlass erfolgt. Beide Geometrien erlauben im Gegensatz zu
dem in der PULSAR 3000® eingesetzten Querstromprinzip, der einfachsten Bauform eines
ALD-Reaktors, eine weitestgehend homogene, verarmungsfreie Verteilung des Präkursorgases
über den Wafer. Dies ist aufgrund der im Folgenden näher beschriebenen Abweichungen vom
idealen, selbstlimitierten Schichtwachstum speziell für die konforme Beschichtung aufwen-
diger Geometrien entscheidend. Nichtsdestotrotz wird die PULSAR 3000® Prozesskammer
weltweit für die ALD von hoch-e Gatedielektrika in der Fertigung eingesetzt. Auf planaren
Strukturen liefert sie eine ausreichend gute Schichtdickenhomogenität und erreicht aufgrund
des geringen Kammervolumens und den damit möglichen kurzen Präkursoreinlass- und Spül-
zeiten einen hohen Waferdurchsatz (vgl. 10 nm HfO2: PULSAR 3000® ~ 20 Minuten / ALD
300® ~ 2 Stunden).
Die Überführung der Präkursoren in die Gasphase erfolgte im Falle der an ALD 300® und

EUREKA 3000® eingesetzten Alkyl-, Alkylamid- und Cyclopentadienyl-Präkursoren mit Hil-
fe Argon durchflossener und entsprechend dem jeweiligen Dampfdruck temperierter Bubbler-
systeme4 (siehe auch Tab. A.3). Mit Ausnahme des im Bubblerbetrieb einsetzbaren Silizi-
umtetrachlorids wurden für die hochschmelzenden Halogenid-Präkursoren die mit Stickstoff
durchflossenen Feststoffverdampfer der PULSAR 3000® eingesetzt. Das Oxidationsmittel lie-
fert in ALD300® und EUREKA 3000® ein Ozongenerator, in PULSAR 3000® ein temperierter
Wasserbubbler.

4engl. Bezeichnung einer Präkursorquelle in der der flüssige oder in Lösung gebrachte Präkursor durch ein-
geleitete Inertgasbläschen in die Gasphase überführt wird. Der deutsche Begriff Dampfdrucksättiger ist in
diesem Zusammenhang wenig gebräuchlich.
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A.3 Prozessentwicklung der Atomlagenabscheidung

Präkursoren und Prozessparameter

Die Alkylamide TEMAH und TEMAZ zählen zu den am häufigsten verwendeten metallor-
ganischen ALD-Präkursoren. Sie bilden die Basis der in dieser Arbeit untersuchten Si:HfO2,
Al:HfO2, Y:HfO2 und HfO2-ZrO2 Schichtsysteme.
Die Prozessentwicklung des, ebenfalls zur großen Gruppe der Alkylamid-Präkursoren ge-

hörenden und ausschließlich zur Dotierung des Si:HfO2-System eingesetzten Siliziumpräkur-
sors 4DMAS wurde aufgrund seiner eingeschränkten ALD-Tauglichkeit direkt im Zielsystem
Si:HfO2 durchgeführt (Abschnitt 3.2.1). Die Prozessentwicklung des neuartigen, zur Abschei-
dung des Y:HfO2 Systems verwendeten Y(MeCp)3 Präkursors wird aus vergleichbaren Grün-
den ebenfalls erst in Abschnitt 3.2.1 behandelt. Unerwähnt bleibt die Prozessentwicklung des
breit angewendeten und nahezu idealen ALD-Präkursors TMA, der bei der Qualifikation der
ALD-Anlagen sowie bei der Dotierung des Al:HfO2 Systems zum Einsatz kam.
Zusätzlich zu diesen metallorganischen Präkursorsystemen wurde für die Abscheidung der

Si:HfO2 und HfO2-ZrO2 Schichten auch eine gänzlich kohlenstofffreie, inorganische Präkur-
sorchemie eingesetzt. Dabei kamen die Metallhalogenide Hafnium-, Zirconium- und Silizi-
umtetrachlorid zum Einsatz. Eine Übersicht der Strukturformeln dieser und aller anderen
verwendeten Präkursoren ist in Abb. A.3 gegeben.

Abbildung A.3: Strukturformeln der in dieser Arbeit verwendeten ALD-Präkursoren Siliziumtetra-
chlorid (1), Zirconiumtetrachlorid (2), Hafniumtetrachlorid (3), Tetrakis(ethylmethylamino)hafnium
(4), Tetrakis(ethylmethylamino)zirconium (5), Tetrakis(dimethylamino)silan (6), Trimethylaluminium
(7), Tris(methylcyclopentadienyl)yttrium (8) und der Oxidationsmittel Wasser und Ozon (9).

Bei der Bereitstellung eines ALD-Prozesses ist die, das Verfahren auszeichnende, Selbstli-
mitation des Wachstumsprozesses zentraler Optimierungsparameter und steht daher bei allen
Prozessvariationen im Vordergrund. Nur so kann die konformale Beschichtung aufwendiger
Strukturen mit hohen Aspektverhältnissen garantiert werden. Für die Prozessentwicklung
auf planaren Substraten bedeutet dies, dass in einem bestimmten Temperaturbereich, dem
sogenannten ALD-Fenster, eine weitestgehend konstante GPC vorherrscht und dies vor allem
auch dann wenn ein Präkursor- bzw. Oxidationsmittelüberangebot vorliegt.
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A Prozessierung und Charakterisierung

Dieses selbstlimitierte und damit von einer Überdosis der Reaktanten unabhängige
Schichtwachstum zeigt sich am deutlichsten mit steigender Einlasszeit des Präkursors.
Abb. A.4 (links) zeigt beispielhaft für alle verwendeten Präkursoren das anhand des ZrO2-
Schichtwachstums ablesbare Sättigungsverhalten für TEMAZ. Öffnet man die ALD-Ventile
des Bubblera nur kurz, in diesem Fall für weniger als 400 ms, wird nicht genug Präkursor in
die Gasphase überführt bzw. erreicht die Waferoberfläche. Folglich werden nicht alle reakti-
ven Stellen auf der Oberfläche besetzt und die maximale Wachstumsrate wird nicht erreicht.
Längere Pulse hingegen führen zu einem Überangebot des Präkursors, erhöhen aber aufgrund
der nun bereits voll besetzten und damit passivierten Oberfläche die Wachstumsrate nicht
weiter.
Von einer Pulszeitvariation der Ozon-Einlasszeit ist ein vergleichbarer Verlauf zu erwar-

ten, da eine bei zu kurzen Ozon-Einlasszeiten nur unvollständig oxidierte und damit stel-
lenweise weiterhin passivierte Oberfläche nicht genug reaktive Stellen bietet, um maximales
Schichtwachstum zu gewährleisten. Dementsprechend zeigt auch die ebenfalls in Abb. A.4
(links) dargestellte Variation der Ozonpulszeit saturierendes Verhalten. Für die hier gewählte
Ozonkonzentration von 250 g/cm3 ist jedoch selbst bei der technisch limitierten, minimalen
Pulszeit von 30 ms erst eine schwach ausgeprägte Untersättigung festzustellen.

Abbildung A.4: Sättigung des ZrO2-Schichtwachstums in Abhängigkeit von der TEMAZ-
und Ozon-Einlasszeit während eines ALD-Zyklus (links). Temperaturabhängigkeit des Präkursor-
Sättigungsverhalten am Beispiel des ZrO2Schichtwachstums mit TEMAZ (rechts).

Bei langen Präkursorpulszeiten werden jedoch selbst bei planaren Wachstumsversuchen
Abweichungen vom Verhalten eines idealisierten ALD-Prozesses sichtbar. Trotz der aus dem
Blickwinkel der Oberflächenbesetzung in Sättigung übergehenden Wachstumsrate, ist ein wei-
terer Anstieg der Schichtdicke mit zunehmendem Präkursorangebot zu beobachten (Abb. A.4,
rechts). Die für die thermisch aktivierte Chemisorption notwendige Reaktortemperatur hat
immer auch eine Destabilisierung des Präkursormoleküls zur Folge, so dass bereits vor dem
Einlass des Oxidationsmittels fehlende Liganden die Passivierung der Oberfläche aufheben
und Angriffsfläche für weitere Präkursormoleküle bieten. Wie Abb. A.4 (rechts) weiter zeigt,
wird dieses Verhalten mit steigender Temperatur entsprechend verstärkt und führt letzt-
endlich zum Verlust der für ALD-Prozesse geforderten Eigenschaften eines selbstlimitierten
Schichtwachstums und der damit verbundenen konformen Kantenbedeckung.
Ein weiteres Indiz für das nun unkontrollierte Schichtwachstum liefert die ebenfalls in

Abb. A.4 (rechts) dargestellte Schichtdickeninhomogenität über das Substrat. Mit der Aufhe-
bung der Selbstlimitation des Wachstumsprozesses erhält diese, ähnlich einem CVD-Prozess,
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eine strömungsabhängige Komponente und kann selbst unter Verwendung einer symmetri-
schen Gasdusche wie im Fall der ALD300® nicht mehr ausreichend kontrolliert werden.
Eine Präkursorpulszeit nahe der Untersättigung bietet zwar die Möglichkeit das Präkur-

sorüberangebot und die damit verbundenen Effekte zu minimieren, ist aus praktischer Sicht
aber äußerst riskant. Eine uneingeschränkte Prozessstabilität wäre aufgrund sich ändernder
Präkursorfüllstände, Substratoberflächen und etwaiger Temperaturdrifts nicht mehr gewähr-
leistet.
Eine weitere Möglichkeit diese nicht idealen, thermisch beschleunigten Anteile der ALD

zu unterdrücken, ist eine Prozessführung am unteren Ende des ALD-Fensters. Wie in Ab-
schnitt 3.2.2 gezeigt, ist eine Reduktion der Prozesstemperatur jedoch mit Blick auf den
Verunreinigungsgrad der resultierenden Schicht und den damit verbundenen elektrischen Ei-
genschaften nicht zielführend.
Die Ermittlung des Schichtwachstums erfolgt über die lineare Anpassung der über den ALD-

Zyklen aufgetragenen Schichtdicke. Diese Vorgehensweise ermöglicht es systematische Fehler
aufgrund von Grenzflächen, Inkubationszeiten oder unzureichend genauer Ellipsometer-Simu-
lationsmodelle weitestgehend zu vermeiden. Abb. A.5 (links) zeigt exemplarisch die Extrakti-
on der Wachstumsrate des TEMAH bei 190 °C bzw. des HfCl4 bei 300 °C Tsub. Die in Tab. A.3
zusammengefassten Wachstumsraten sind dabei in guter Übereinstimmung mit dem in der
Literatur typischerweise erreichten Schichtwachstum pro ALD-Zyklus von ca. 0,5 Å im Fall
der Halogenide [206, 254] und 0,8 Å im Fall der Alkylamide [211, 254]. Die Tendenz zu einer
leicht erhöhten GPC des HfCl4 gegenüber dem ZrCl4 kann auch hier beobachtet werden.
Da für das Aufwachsen auf SiO2 weder für TEMAH noch für HfCl4 mit einer Inkubations-

zeit zu rechnen ist [254], ist die nicht durch den Nullpunkt verlaufende lineare Regression in
Abb. A.5 (links) vorwiegend auf die SiO2- Grenzfläche zwischen Silizium und HfO2 zurückzu-
führen. Der Ordinatenabschnitt als Maß für die Grenzflächendicke bleibt allerdings aufgrund
des von reinem HfO2 ausgehenden Ellipsometer-Schichtmodells quantitativ fehlerbehaftet.

Abbildung A.5: (links) Ermittlung des Schichtwachstums pro ALD-Zyklus über die lineare Regres-
sion einer Schichtdickenstaffel; hier gezeigt am Beispiel des TEMAH und HfCl4 Präkursors bei 190 °C
bzw. 300 °C Tsub. (rechts) Eingrenzung des ALD-Fensters der Präkursoren TEMAH und TEMAZ
anhand des Schichtwachstums pro ALD-Zyklus und der Schichtdickeninhomogenität über dem Wafer
bei verschiedenen Tsub.

Die Aufzeichnung des ALD-Fensters der Präkursoren, dass heißt die Bestimmung des Tem-
peraturbereichs in dem weitestgehend ideales ALD-Wachstum vorliegt, erfordert die Ermitt-
lung der Wachstumsrate bei verschiedenen Substrattemperaturen. Die Gegenüberstellung von
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TEMAH und TEMAZ in Abb. A.5 (rechts) zeigt eine für TEMAZ bereits deutlich ansteigende
Wachstumsrate für Substrattemperaturen größer 280 °C. Die ebenfalls ansteigende Schicht-
dickeninhomogenität deutet darauf hin, dass bereits ein großer Anteil der Präkursormoleküle
thermisch zersetzt oder beschädigt ist und daher nicht mehr in der Lage ist einen selbst-
limitierten Wachstumsprozess zu gewährleisten. Die bei maximaler Substrattemperatur von
325 °C weniger stark erhöhte Wachstumsrate und stabile Schichtdickeninhomogenität im Fal-
le des TEMAH Präkursor bestätigt die höhere thermische Stabilität des TEMAH- gegenüber
dem TEMAZ-Komplexmolekül [398].
Alle auf Basis dieser Vorgehensweise ermittelten anlagen- und präkursorspezifischen Pro-

zessparameter sind in Tab. A.3 zusammengefasst. Gasflüsse, Spülzeiten und Prozessdrücke
sind dabei in erster Linie bezüglich Durchsatz, Partikelniveau und Schichtdickenhomogenität
optimiert worden.
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Bei der Entwicklung von »Emerging Memories« besteht das Ziel die Attribute 
Geschwindigkeit, Skalierbarkeit, Energieeffizienz und vor allem Nicht-
Flüchtigkeit in einer Halbleiterspeichertechnologie zu vereinigen. Dabei macht 
man sich das einigen Materialien innewohnende elektrische, magnetische, 
oder kalorische Gedächtnis zu nutze. Im Falle der intensiv erforschten Ferro-
elektrika manifestiert sich dieses Erinnerungsvermögen in elektrisch schaltbar-
en Dipolen. Diese Möglichkeit der elektrischen Ansteuerung macht sie zu 
einem idealen Schalter für die Mikroelektronik.

Mit der Entdeckung einer ferroelektrischen Polarisationshysterese im HfO2
kann erstmalig der Kreis der potentiell einsetzbaren Ferroelektrika um eine 
CMOS-kompatible, fertigungsnahe und skalierbare Alternative erweitert 
werden. Der physikalische Ursprung dieses unerwarteten Phänomens wird im 
Rahmen dieser Arbeit näher untersucht sowie dessen Einsatz in nicht-flüchti-
gen Halbleiterspeichern bewertet. Dafür werden dotierte HfO2-Dünnschicht-
en mittels Atomlagenabscheidung hergestellt und strukturell charakterisiert. 
Eine detaillierte elektrische Bewertung der ferroelektrischen Dünnschichten 
erfolgt durch Einbettung in Kondensatoren und Feldeffekttransistoren.
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