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Einleitung

Die Tonenimplantation in Halbleiter ist ein iibliches Verfahren der oberflichennahen Dotierung
in der planaren Halbleitertechnologie. Die in das Material eingebrachten Fremdatome kénnen
seine elektrischen und optischen Eigenschaften stark beeinflussen. Die technologische Anwendung
der Ionenstrahlmodifikation von halbleitenden Materialien und insbesondere die Moglichkeit
solche Modifikationen rdumlich zu strukturieren haben zu rasanten Fortschritten beim Aufbau
integrierter elektronischer Schaltkreise gefiihrt.

Der hochenergetische Ionenbeschufl eines Targets fiithrt allerdings zu Strahlenschéden,
die den beabsichtigten Dotierungseffekten entgegen wirken. Es wird deshalb nach Verfahren
gesucht, die Entstehung von Bestrahlungsschaden zu verhindern oder die entstandenen Defekte
auszuheilen, ohne die gewiinschten Eigenschaften der ionenimplantierten Materialien zu storen.

Seit der Entwicklung des Verfahrens der Ionenimplantation in den fiinfziger Jahren sind die
Wechselwirkungen hochenergetischer Ionen mit Festkorpern und der resultierenden Nichtgleich-
gewichtsdefekte untersucht worden. Die Komplexitit der Vorginge und die groflie Anzahl von
verdnderlichen Parametern, wie Implantationsenergie, Ionendosis, FluBidichte, Einschufwinkel,
Targettemperatur, Atommassen, Struktur des Targets, Verunreinigungen des Targets usw., hat
dazu gefiihrt, dal auch heute noch nicht alle Phinomene verstanden sind.

Mit der Positronenstrahltechnik steht seit ca. 10 Jahren eine Methode zur Verfiigung,
die ausschliellich oberflichennahe leerstellenartige Kristalldefekte in einem Konzentrations-
bereich von 10'6-102° ¢cm~3 detektiert. Die Entstehung und das Verhalten leerstellenartiger
Nichtgleichgewichtsdefekte nach Ionenimplantation 148t sich mittels dieser Methode studie-
ren, zumal es auf diesem Gebiet noch offene Fragen gibt. Es existieren zu diesem Thema
einige Publikationen von verschiedenen Gruppen, die mehr oder weniger systematische Beob-
achtungen zu Implantationsdefekten mit der Methode der Annihilationsspektroskopie enthalten.

In der vorliegenden Arbeit wurde versucht, die Defektentstehung und die Ausheilung der
erzeugten Schéden fiir verschiedene Implantationen in Silizium und Galliumarsenid als Funktion
der Ionenmasse und der Dosis im Bereich der amorphisierenden Dosis und zwei Gréflenordnungen
darunter systematisch zu untersuchen. Dabei wurden neue Entwicklungen zur Interpretation von
DoPPLER-Spektren konsequent genutzt und Ankniipfungspunkte zu anderen Methoden gesucht.
Fiir einige experimentelle Resultate konnten qualitative und teilweise sogar quantitative Modelle
entwickelt werden.

Im ersten Kapitel werden die physikalischen Grundlagen der Ionenimplantation in Festkorper
dargestellt, die Eigenschaften verschiedener Kristalldefekte in Silizium und Galliumarsenid zu-
sammengefafit und einige phidnomenologische Modelle zur Defektentstehung wihrend und nach
der Implantation diskutiert.

Die Grundlagen der verwendeten Untersuchungsmethoden (Annihilationsspektroskopie
mit langsamen Positronen, RUTHERFORD-Riicksteuung, Infrarot-Absorptionsspektroskopie und
RAMAN-Streuung) werden im zweiten Kapitel dargestellt.

Die Ergebnisse dieser Arbeit sind im Kapitel 3 geordnet nach Substratmaterialien (Silizi-
um, Germanium und Galliumarsenid) dargestellt und diskutiert. Nach der Implantation von
leichten Bor-Ionen in Silizium konnten verschiedene isolierte Kristalldefekte beobachtet werden,
amorphe Bereiche entstanden erst durch die Implantation schwererer Ionen wie Silizium und

1



2 EINLEITUNG

Arsen. Die gewonnenen experimentellen Daten konnten mit existierenden Modellen verglichen
werden und Abweichungen fiihrten zur Erweiterung von Modellvorstellungen. Das Wechselspiel
zwischen Agglomeration und Rekombination wéhrend der Ausheilung der Nichtgleichgewichtsde-
fekte konnte vor allem an stérker geschédigten Proben untersucht werden. In Germanium wurden
leerstellenartige Defekte studiert, die nach ionenstrahlgestiitzter epitaktischer Rekristallisation
von amorphen Schichten im Material verbleiben bzw. neu erzeugt werden. In Verbindungs-
halbleitern sind die Prozesse von Defektentstehung und -ausheilung nach Ionenimplantation
noch komplizerter zu verstehen, weil Defekte mit unterschiedlichen Eigenschaften in verschiede-
nen Untergittern erzeugt werden kénnen. Hier wurden ebenfalls systematische Untersuchungen
zur Dosisabhingigkeit der Implantationsschidigung sowie zum Ausheilverhalten von Defekten
und amorphen Schichten in Galliumarsenid durchgefiihrt.

Am Ende der Arbeit werden die Ergebnisse zusammengefafit und ein Ausblick auf einige
Moglichkeiten zukiinftiger Untersuchungen gegeben.



KAPITEL 1

Kristalldefekte nach Ionenimplantation

Defekte nach Ionenimplantation beeinflussen die Materialeigenschaften von Halbleitersubstraten
nachhaltig. Der Entstehung von einfachen Defekten nach priméren und sekundiren StoBprozes-
sen von lonen und Targetatomen folgen Prozesse wie Defekt-Diffusion und -Reaktionen, die zu
komplizierteren Defektstrukturen fithren. Die Natur dieser Nichtgleichgewichtsdefekte ist von
Parametern wie Massenverhéltnis von Implantat- zu Targetatom, Implantationsdosis, Ionen-
stromdichte und Temperatur abhéngig. Weiterhin spielen strukturelle Defekte, Dotierungsatome
oder Verunreinigungen, die vor der Implantation vorhanden sind, eine Rolle bei der Bildung von
Defektkomplexen. Bei geniigend hohen implantierten Energiedichten kann es zur vollstdndigen
Zerstorung der Fernordnung im Kristall und zur Ausbildung von amorphen Schichten kommen.
In diesem Kapitel sollen einige Ausfithrungen zur Theorie der Ionenimplantation und zum Stand
der Literatur zu Implantationsdefekten behandelt werden.

1.1. Theorie zur Ionenimplantation

Nachdem das Verfahren der Ionenimplantation als Methode der Materialuntersuchung und
der Materialmodifizierung in der Mitte der fiinfziger Jahre entwickelt wurde, erarbeiteten LIND-
HARDT, SCHARFF und SCHI@TT 1963 die theoretischen Grundlagen zur Reichweiteverteilung
niederenergetischer Ionen in Festkoérpern (LSS-Theorie) [Lin63]. Diese Theorie beschrinkt sich
auf die Wechselwirkung der Ionen mit amorphen Festkérpern. Die besonderen Eigenschaften
der Gitterstruktur, wie sie Halbleiter im allgemeinen besitzen, wird nicht beriicksichtigt. Es gibt
Ansitze, die z.B. das sogenannte Channeling! fiir die Reichweiteverteilung der Ionen in Kri-
stallen einbeziehen. Hier spielen aber Parameter, wie Temperatur, Fehlorientierung des Gitters
und Oberflichenbedeckung des Targetkristalls, eine Rolle, und die quantitative Behandlung ist
sehr komplex. Auflerdem werden in der LSS-Theorie sekundire Effekte wie z.B. Diffusion von
Implantaten und Defekten im Targetmaterial nicht behandelt. Die Vorhersagen der LSS-Theorie
sind deshalb nur in erster Naherung richtig, was aber fiir die Losung vieler praktische Probleme
ausreicht [Rys78].

Geladene Teilchen erleiden nach der Implantation in den Festkorper durch verschiedene Me-
chanismen Energieverluste, die zu ihrer Abbremsung fithren. Fiir die relativ massereichen Ionen
sind hauptséchlich elastische Kernstofie und inelastische StéBe mit Elektronen (elektronische
Abbremsung) von Bedeutung [Rys78|. Zur Berechnung werden Bremsquerschnitte fiir die elek-
tronische und die nukleare Abbremsung S, , definiert:

1 |dFE
Sen = N [dz ] o . (1.1.1)
N ist darin die atomare Dichte, F die Energie und z der zuriickgelegte Weg. In Abbildung 1.1
ist der prinzipielle Verlauf beider Bremsquerschnitte dargestellt, wobei die Energien F;, Fs und
FE5 markante Energiewerte repréisentieren. Fiir die Ionenimplantation liegen die interessierenden
Energien meist unterhalb der Energie E3, bei der die elektronische Abbremsung ein Maximum
besitzt. Im Bereich oberhalb Fs5 ist die BETHE-BLOCH Theorie fiir den Energieverlust bei Streu-
ung an Elektronen anzuwenden. Eine klassische Rechnung ist dort nicht mehr zuldssig. Der
Anstieg zu hohen Energien ergibt sich aus einer relativistischen Korrektur [Rys78]. Weiterhin
ist zu erkennen, dafl fiir hohe Energien die elektronische Wechselwirkung dominiert. Es kommt
in diesem Energiebereich zu relativ wenigen Atomverlagerungen. Erst wenn die Ionen kinetische

ldie wechselwirkungsarme Bewegung der Ionen in Gitterkanilen
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4 1. KRISTALLDEFEKTE NACH IONENIMPLANTATION

Abbildung 1.1: Qualitativer Verlauf der Brems-
querschnitte S, und S,,. Die markanten Energien
FE4, Es und E3 sind z.B. 3, 17 und 1000 keV fiir B
in Si und 73, 800 und 10° keV fiir As in Si. (nach
Rys78])

Se,n

E1/2

Energien besitzen, bei denen die elastische Wechselwirkung mit Targetatomen effektiv wird,
werden Defekte in héheren Konzentrationen erzeugt (siehe Abschnitt 1.2).

Im folgenden werden die Grundziige der LSS-Theorie fiir die Abbremsung und Verteilung
von Jonen und Implantationsdefekten im Festkorper dargestellt (nach [Rys78] und [Goe88]). Mit
der Annahme, dafl die Energieverlustmechanismen unabhingig voneinander sind, 143t sich der
Energieverlust pro Wegeinheit wie folgt angeben:

aE
dz

Bei bekannten Bremsquerschnitten S, .(E) kann Gl. (1 1.2) integriert werden:

_ N/ (R (1.1.3)

wobei R die mittlere Gesamtweglinge eines Tellchens der Anfangsenergie E im amorphen Me-
dium ist.

= N[Sw(E)+5.(E)] . (1.1.2)

1.1.1. Elastische Kernwechselwirkung
In guter Ndherung kann die Berechnung der Kernabbremsung unter Verwendung der klassi-
schen Streutheorie erfolgen. Der Bremsquerschnitt S,, berechnet sich allgemein zu:

NS, (E) = — (i—f)n :N/OTm T, (E,p)do (B, T,,) . (1.1.4)

Hier ist T}, die in einem Stoflprozef iibertragene Energie, do der differentielle Wirkungsquer-

schnitt (do = 27wp dp), p der StoBparameter? und 7}, die maximal iibertragbare Energie bei
einem Zentralstofl. Die Geometrie eines Streuprozesses wird in Abbildung 1.2 schematisch dar-
gestellt. Das einfallende Ion der Masse M; wird um ©; abgelenkt und iibertrigt dabei elastisch

2Der Stofiparameter charakterisiert die Abweichung vom Zentralstof.

(a) (b)

Abbildung 1.2: Geometrie bei Zweikérperstreuung zwischen zwei Teilchen der Masse M, und My im
Labor- (a) und Schwerpunktsystem (b) (nach [Rys78])



1.1. THEORIE ZUR IONENIMPLANTATION 5

die Energie T,, auf das Targetatom der Masse M>. Dieses verldfit seinen Ort unter dem Winkel
O,. Die beim elastischen Stofl maximal tibertragbare Energie T, ergibt sich allgemein lediglich
aus Energie- und Impulserhaltungssatz :

M; M
T = 4—"t"22F. (1.1.5)
(M + Ms)

Das heifit, bei kleiner Masse des Stofiteilchens M; im Verhéltnis zur Masse der Targetatome
(z.B. fiir Elektronen?) ist die fiir die Erzeugung von Strahlenschiiden nétige Verlagerungsenergie
Ty nur durch eine hohe kinetische Teilchenenergie aufzubringen (siehe Abschnitt 1.2). Die im

dezentralen Stof iibertragene Energie ist vom Ablenkwinkel im Schwerpunktsystem ¥* wie folgt
abhiingig (siehe z.B. [Goe88]):

2My My
T.(F = F———=(1— 0. 1.1.6
n( ?p) (Ml +M2)2( COS ) ( )

Fiir schwere Teilchen kleiner Geschwindigkeit und bei relativ fernen Stofilen (grofien Stofipa-
rametern) ist der Abschirmeffekt der Elektronen nicht mehr vernachldssigbar. Das Wechsel-

wirkungspotential ist dann kein reines Coulomb-Potential® mehr. Die beste Ubereinstimmung
mit experimentellen Resultaten ergibt sich fiir das Potential nach THOMAS und FERMI (sie-
he [Rys78]). Damit kann der differentielle Wirkungsquerschnitt fiir die Kernwechselwirkung in
normierter Darstellung berechnet werden:

/
do = ma?d(t/?) f(tTl%, (1.1.7)

a ist die THOMAS-FERMI-Abschirmlinge und f(t'/?) die LINDHARD-sche Streufunktion,

abhingig vom universellen Parameter ¢'/2 und der reduzierten Energie ¢,. Eine detailliertere
Darstellung des Problems der elastischen Kernwechselwirkung wird unter besonderer Beriick-
sichtigung der Methodik der RUTHERFORD-Riickstreuung (RBS) in [Goe88] gegeben.

1.1.2. Streuung an Elektronen

Streuung im Bereich hoher Energien. Die elektronische Wechselwirkung fiir hohe Io-
nenenergien wird quantenmechanisch beschrieben (nach BETHE und BLocH). Der Bremsquer-
schnitt S, ergibt sich aus dem Integral iiber den differentiellen Wirkungsquerschnitt fiir Elek-
tronen do. multipliziert mit dem Energieverlust 7, ,, zu:

2 2\ 2 2
SE(E)Z/daeTe,n — %( c ) In (2"’;” ) , (1.1.8)

mev?  \ 4meg

mit der Elektronenmasse m,. und der Geschwindigkeit des stolenden Ions v. I ist die mittlere
Anregungsenergie der Elektronen, bestimmt durch die Elektronenstruktur des Target-Atoms:

I = Y funn(En— Eo) . (1.1.9)

Hier bezeichnet f,,, die Oszillatorstirke fiir den Ubergang aus dem Grundzustand ng in den
Zustand n. Die so errechnete Anregungsenergie I hingt monoton von der Kernladungszahl des
Targets ab, I = Iy Zy mit Iy ~ 10 eV [Goe88]. Eine genauere Beschreibung des Formalismus ist
in [Goe88] zu finden.

3Fiir Elektronen miissen in Gl. 1.1.5 relativistische Korrekturen eingefiigt werden.
4entsprechend der Abbildung 1.2
5Coulomb-Potential der Kern-Kern-Wechselwirkung



6 1. KRISTALLDEFEKTE NACH IONENIMPLANTATION

Streuung bei geringen Energien. Fiir geringe Energien ist die BETHE-BLOCH-Formel
(1.1.8) nicht mehr giiltig. Die Ursache dafiir ist, dal Zustéinde hoher Energie E,, mit niedrigen
Ionenenergien nicht mehr angeregt werden konnen. Die Anregung des Elektronensystems der
Targetatome spielt fiir geringe Energien also nur eine untergeordnete Rolle. Auf Grund der ge-
ringen Geschwindigkeit des Projektils kann sich jedoch wihrend der Kollision ein Quasi-Molekiil
bilden. Die Kollisionszeit ist lang genug, so daf ein Elektronenaustausch zwischen Ion und Tar-
getatom in beiden Richtungen stattfinden kann. Der Energieverlust T¢ 4 berechnet sich dann aus
dem Elektronenflufl ¢, vom Ion zum Targetatom:

Tey = mu /Oo dr ¢e(r) . (1.1.10)

— 00

Firsov [Fir59] konnte mit dieser Annahme und unter Verwendung eines Atommodells von THO-
MAS und FERMI fiir die Berechnung von ¢, heraus den Bremsquerschnitt S, berechnen:

B\ 12
S.(E) = 1.03(Z1 + Zo) (ﬁ) 1071 eV cm? . (1.1.11)
1
LINDHARD, SCHARFF und SCHIGTT berechneten dagegen den Energieverlust von geladenen
Teilchen in einem freien Elektronengas. Die Geschwindigkeit des Ions soll dabei klein gegeniiber
der FERMI-Geschwindigkeit vg sein. S, ist dann:

7/6 1/2
S.(E) = 3.83 2/321 2133 (E) 107 eV em? . (1.1.12)
(2, + 2,/7)3/2 \ M

Beide Gleichungen (1.1.11) und (1.1.12) stimmen prinzipiell mit experimentellen Daten iiberein.

Die Formel nach der LSS-Theorie zeigt eine bessere quantitative Ubereinstimmung, der Zugang
von FIRSOV ist aber besser zur Erweiterung der Theorie geeignet [Goe88].

1.1.3. Reichweiteverteilung von Ionen und Implantationsdefekten

Mit den Werten fiir die Bremsquerschnitte S,, und S, geméfl den Abschnitten 1.1.1 und
1.1.2 148t sich die mittlere Reichweite R nach Gl. (1.1.3) berechnen. Der Gesamtweg R und
die Standardabweichung AR sind im Experiment nicht direkt meflbar. Praktisch interessant
und meBbar sind die Projektionen des Gesamtweges auf die Einfallsrichtung des Ionenstrahls,
die mittlere projizierte Reichweite R, und die ebenso projizierte Standardabweichung AR,. Im
folgenden wird sich ausschlielich auf diese projizierten Gréfien bezogen. Die Bestimmung von
R, erfordert die Losung von Integro-Differentialgleichungen, was hier nicht weiter betrachtet
werden soll. Die Reichweiteverteilung N (z) ergibt sich nach der LSS-Theorie zu:

o ( (z — Rp)2>
————exp| ———5— ] . (1.1.13)
V21AR, QAR%

® ist hier die implantierte Dosis. Die maximal erreichbare Dotierung ist dann:

P
V2rAR, '

Gl. (1.1.13) ist unter der Annahme abgeleitet, dafl das Integral von —oo bis +oo iiber N(z)
gleich ® ist und der Anteil riickgestreuter Ionen vernachlissigt wird. Dieser Anteil kann nur
durch Monte-Carlo-Simulationen bestimmt werden und in theoretischen Betrachtungen wird er
meist vernachléssigt. Praktisch sind theoretische Reichweiteverteilungen nur grobe Niherungen,
wegen des starken Einflusses sekundirer Effekte wie Diffusion und Channeling. Zur Bestimmung
der Reichweite ist die Ndherung der Gaufiverteilung in den meisten Féllen ausreichend [Rys78|.

N(z) =

Niaa (1.1.14)

Gemessene Verteilungen von Ionen im Festkorper sind im allgemeinen in guter Ubereinstim-
mung mit der LSS-Theorie, insbesondere wenn experimentelle Werte fiir die Bremsquerschnitte
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verfiigbar sind. Werte fiir die Reichweiteparameter in verschiedenen Materialien sind unter ande-
rem in [Rys78] tabelliert. Die Abbildung 1.3 zeigt mit diesen Werten berechnete Reichweitever-
teilungen fiir Bor und Arsen in Silizium. Hoherenergetische Ionen geben ihre Energie zunéchst

S 150 keV

g 07k — B: 10°em?

et e As: 107 cm?

2 i

§ 20 ," ||1

s 81071 [ 50 keV 7

Q [

g ; 500 keV

= 20| ! N 150 keV

g waT 300 keV

g* ," Abbildung 1.3: Reichweiteverteilung nach der LSS-
R= i Theorie bei Implantation von Bor und Arsen in

00 0a 04 06 08 o Silizium (aus [Geb96]).

depth (Um)

durch elektronische Wechselwirkung ab. Kernwechselwirkungen finden hauptséchlich am Ende
der Ionenbahnen statt. So kommt es zu ungleichméfigen Verteilungen der Kristalldefekte. Aus
der Tiefenabhéngigkeit der deponierten Energie kann das Profil der erzeugten Leerstellen unter
der Annahme einer bestimmten Bildungsenergie (Schwellenergie T,;) bestimmt werden (siehe
Abschnitt 1.2). Theoretische Berechnungen fufien auf der LSS-Theorie und beschrénken sich auf
amorphe Medien. Grundlegende Arbeiten dazu gibt es z.B. von D. K. BRICE [Bri75|. Danach
hat die Verteilung von Strahlenschiden ein unsymmetrisches Profil, entsprechend einer Gaufiver-
teilung mit einem flachen Ausldufer zur Targetoberfliche hin. In Abschnitt 1.1.1 wurde gezeigt,
daf elastische Stofle erst in einem bestimmten Energiebereich zum Tragen kommen. Im Tiefen-
bereich, in dem die Ionen diese Energien besitzen, liegt das Maximum der Strahlenschidendichte
stets néher zur Targetoberfliche als das Maximum der implantierten Ionen. D.h., R, ist stets
grofler als die mittlere projizierte Reichweite Xp der Strahlenschdden. Die Abbildung 1.4 zeigt
berechnete Beispiele der Verteilung der Energieabgabe in atomare Verlagerungsprozesse nach
[Bri75]. Alle so erhaltenen Verteilungsfunktionen sind jedoch nur Funktionen der Energieabgabe

40 keV
100 keV

100~

B:Si

80

60
400 keV

40

20
Abbildung 1.4: Tiefenverteilung der Energieabga-

be in atomare Deplazierungen fiir Bor in Silizium

0.8 1.0 [Bri75].

deposited energy per ion (eV/nm)

02 04 06
depth (um)

an den Festkorper, entsprechen aber meist nicht der wirklichen Verteilung von Defekten nach
der Implantation. Die Ursache ist, wie schon bei der Verteilung der Implantate, in sekundéren
Effekten zu sehen, die nicht in den theoretischen Rechnungen beriicksichtigt werden. Das sind
vor allem Diffusion von Defekten sowie abweichende Verteilungen durch Channeling-Effekte und

die Gitteranisotropie.



8 1. KRISTALLDEFEKTE NACH IONENIMPLANTATION

1.2. Bestrahlungsdefekte

Die bisher dargestellte Theorie der Ionenimplantation hat die Moglichkeit der Verlagerung
von Gitteratomen durch die Wechselwirkung mit den Ionen nicht einbezogen. Die Entstehung
von Gitterdefekten ist jedoch ein wichtiger Punkt, der die Eigenschaften ionenimplantierter
Schichten entscheidend mitbestimmt. Sowohl die optischen als auch die elektrischen Parameter
werden verdndert. Im technologischen Prozefl der Halbleiterdotierung durch Ionenimplantation
ist die Ausheilung der Defekte notwendig. Durch Ionenimplantation entstehen meist Punkt-
defekte, die nach Diffusion und Agglomeration auch zu ausgedehnteren Objekten bis hin zu
Versetzungsringen wachsen kénnen. Fiir hohe Bestrahlungsdosen bilden sich amorphe Schich-
ten. Alle diese Konfigurationen existieren weit ab vom thermodynamischen Gleichgewicht, man
spricht deshalb auch von Nichtgleichgewichtsdefekten. Trotzdem sind die Zustinde metastabil
und existieren mit Bindungsenergien von einigen eV. Sie heilen also nur unter Energiezufuhr aus.
Im Gegensatz zu Defekten nach Elektronenbestrahlung im MeV-Bereich, die nahezu homogen
iiber Targets iiblicher Dicke (0.5 mm) verteilt sind, werden durch Ionenimplantation Schich-
ten von Strahlenschiden erzeugt. Diffusionsprozesse kénnen dann das lokale Gleichgewicht von
Defekten storen, was wiederum das Ausheilverhalten beeinfluffit. Man kann von einem offenem
Nichtgleichgewichtssystem sprechen. Im folgenden sollen die Erzeugung und die Eigenschaften
von Bestrahlungsdefekten in Halbleitern diskutiert werden.

Verlagerung. Definiert man eine Verlagerungsenergie eines Gitteratoms T}, so kommt es
nach elastischen StéBen (siehe Abschnitt 1.1) fiir alle Energietibertriage 7,, > T, zu Verlagerun-
gen der gestoflenen Gitteratome. Die Schwellenergie fiir die Verlagerung eines Atoms aus dem
Kristallverband liegt fiir Halbleiter im Bereich von 10 - 40 eV. Verlagerungen, die durch das
implantierte Ion bewirkt werden, nennt man primér, solche die von gestolenen Gitteratomen
herriihren sekundér. Liegt die iibertragene Energie T' im Bereich Ty < T < 2Ty, wird nur ein
einzelnes FRENKEL-Paar® erzeugt. Typisch ist dabei die Entstehung von Ersetzungsstoffolgen.
In Abbildung 1.5 ist der Verlagerungsproze83, der zur Erzeugung eines FRENKEL-Paares fiihrt,
schematisch gezeigt. Nach der priméren Verlagerung stoft jeweils das verlagerte Atom sukzessive

<110> — spontanes /_\\
. I Rekombinations- / ® '
on I
volumen
\I :
I

O ® ¢ & & o OI @ Q e @ Abbildung 1.5: Schematische Darstellung der Er-

® O O oo o O ®© ©- @ @ Zcugung eines FRENKEL-Paares (nach [Ber92]).
————— \---—_  Das FRENKEL-Paar ist nur stabil, wenn die Leer-

O &D\}) O\\}J/\‘O-»O/\é% @ @ ©o \,‘ stelle auflerhalb des spontanen Rekombinationsvo-

— - P lumens des Zwischengitteratoms liegt. Die Grifie
des spontanen Rekombinationsvolumens ist tem-
o/ o © @ @ @ O\ PS O e o peraturabhéngig. Das Zwischengitteratom nimmt

I eine Hantelkonfiguration ein.

Leerstellle | |
t | Zwischengitter-
' Ersetzungsstof3folge \ ® /) atom &

entlang einer dicht gepackten Gitterrichtung seinen Nachbarn aus seiner reguldren Gitterpositi-
on und nimmt dessen Platz ein. Die Stofifolge ist beendet, wenn die Energie des letzten Atoms
kleiner als Ty ist. Es verbleiben Leerstelle und Zwischengitteratom. Die Entfernung zwischen
den FRENKEL-Partnern ist entscheidend fiir die Stabilitdt dieser Konfiguration. Liegen beide
im sogenannten Rekombinationsvolumen, so kommt es unmittelbar nach der Bildung des FREN-
KEL-Paares zu seiner spontanen Rekombination. Das so definierte Volumen ist hauptséchlich eine
Funktion der lokalen Temperatur. Hohe Temperaturen erhéhen die Diffusivitdt der Defekte und
das spontane Rekombinationsvolumen wéchst. Bei geringen Abstéinden der FRENKEL-Partner
auflerhalb des spontanen Rekombinationsvolumens spricht man von nahen FRENKEL-Paaren, die
in einer Art gebundenen Konfiguration vorliegen. Die Bindung wird durch die Gitterverzerrung

6 FRENKEL-Paar heifit das Paar aus Leerstelle und Zwischengitteratom.
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um die Einzeldefekte vermittelt. Weiter auseinanderliegende Einzeldefekte spiiren nichts mehr
voneinander, sie haben ihre Herkunft “vergessen*.
Monte-Carlo-Simulationen der Energiedeposition mittels des TRIM-Codes (siehe Abschnitt

2.4), ergeben eine mittlere Erzeugungsrate in der Gréfienordnung von einer Leerstelle pro Aund
Ion. Man wiirde die Bildung gréflerer Defektagglomerate schon durch ein einzelnes Ion erwar-
ten. Jedoch ist bei Raumtemperatur die Wahrscheinlichkeit der spontanen Rekombination von
FRENKEL-Paaren in Halbleitern so grof3, dafl lediglich wenige Prozent der Leerstellen und Zwi-
schengitteratome nicht rekombinieren und quasi-stabile Defekte bilden [Sve97]. Erst die Uber-
lagerung von vielen Kollisionskaskaden fiihrt zu einer Vielzahl von Nichtgleichgewichtsdefekten
unterschiedlicher Konzentrationen bis hin zur Amorphisierung.

Ist T > T,, wie es bei lonenimplantation der Regelfall ist, verzweigen sich die Defektkaska-
den in Subkaskaden und es bleibt ein stark gestortes Gittergebiet zuriick. Die reale Dichte der
Schidigung hiangt ab von den Massenverhéltnissen von Ion zu Targetatomen, von der Dosis, der
Dosisleistung und der Temperatur. Die Massenverhéltnisse geben den maximalen Energieiiber-
trag an (siche Gl. (1.1.5)). In Abbildung 1.6 ist die Bildung der Kaskaden fiir unterschiedliche
Ionenmassen schematisch dargestellt. Die deponierte Energiedichte ist fiir massereiche Ionen

Target Target

M, . M,

a) b)

Abbildung 1.6: Schematische Darstellung der Kaskadenbildung. a) Mion < Mrarge: (leichtes Ion, z.B.
Bor in Silizium); b) Mion > Mrarget (schweres Ion, z.B. Arsen in Silizium) (nach [Rys78])

grofler, und die Reichweite bei gleicher Implantationsenergie ist geringer als fiir leichtere Ionen.

Einige leerstellenartige Defekte in Silizium. In Elementhalbleitern werden nach Teil-
chenbestrahlung Leerstellen, Zwischengitteratome, Agglomerate von Leerstellen sowie Zwi-
schengitteratome und Komplexe dieser beiden Grundspezies mit Verunreinigungen oder Do-
tierungselementen (E-Zentren) gefunden. Unter Umsténden liegen diese Defekte in verschie-
denen Ladungszustdnden vor. Die Targetverunreinigungen spielen genauso wie die Implanta-
tionstemperatur eine grofle Rolle fiir die Entstehung sekundirer Defekte, da die Einfachleer-
stelle in Silizium schon unterhalb der Raumtemperatur ausheilt [Wat64]. Oberhalb Raumtem-
peratur sind groflere Komplexe wie z.B. Leerstelle-Sauerstoffatom (A-Zentrum) in Cz-Silizium
[New65b, New6ba, Wat61] oder die Doppelleerstelle (Va) stabil. Sie entstehen meist aus den
primér gebildeten Leerstellen, wenn diese beweglich werden. Die Doppelleerstelle ist einer der
am besten untersuchten leerstellenartige Defekte in Silizium, was nicht bedeutet, daf} alle ihre
Eigenschaften vollig aufgeklart sind. Die Abbildung 1.7 zeigt die Struktur der Doppelleerstelle
in Silizium, wie sie aus EPR’-Messungen bestimmt wurde. Die Literaturwerte fiir die Ausheil-
temperatur schwanken sehr stark von 465-570 K [Che68, Sim91, Rys78, Che66]. Sie sind von der
Art der Bestrahlung und vom Ladungszustand der Doppelleerstelle abhéingig. Offenbar liegen
hier unterschiedlich stabile Konfigurationen vor. Es existieren die Ladungszustéinde ng, vy, V9
und V;L, denen drei Umladungsniveaus in der Bandliicke von Silizium entsprechen. Die Ladung
der Doppelleerstelle ist dann von der Lage des FERMI-Niveaus in der Probe abhéngig. Die elek-
tronischen Eigenschaften fithren zu vielfiltigen Moglichkeiten der Anregung, die zum Nachweis
des Defektes genutzt werden. So ist die Doppelleerstelle IR3-aktiv, sie reagiert auf magnetische

"Electron Paramagnetic Resonace
8InfraRed Absorption Spectroscopy
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[001]
Abbildung 1.7: Struktur der Doppelleerstelle in Si-
lizium (nach [Ber92] und [Wat65]).

[6‘1'1]

Anregungen der EPR, und die Niveaus koénnen mittels DLTS? nachgewiesen werden. In Ab-
bildung 1.8 sind die entsprechend bestimmten Umladungsniveaus in der Bandliicke von Silizium
dargestellt. Es gibt drei mogliche Absorptionsbénder im IR-Spektrum, die den vorliegenden La-
dungszustand charakterisieren. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die IR-Spektroskopie genutzt,
um verschiedene leerstellenartige Defekte unterscheiden zu kénnen (siehe Kap. 3).

Ec E. E.
) 3.3 um (-2)
0.21 E -0.23
-1
Ec-0.4 E. -0.41
(-1
1.8 um (0)
0)
Ey +0.25 025 e E, +0.25
+) 39um  (tD
///////////////; EV ///////////////; v ///////////////; EV

Abbildung 1.8: Energieniveaus der Doppelleerstelle in Silizium. Links bestimmt mittels EPR (nach
[Wat65]), die in der Mitte dargestellten Werte wurden aus IR-Absorption abgeleitet (nach [Fan59]) und
rechts sind die DLTS-Daten gezeigt (nach [EvwT76]).

Nach Implantation von Wasserstoff-Tonen (Protonen) unterschiedlicher Energien entstehen
hauptsédchlich Doppelleerstellen, die durch ihre Ausheilung unter 600 K zu identifizieren sind
[Hau88, Kei88, Kau97]. Welche Rolle die Passivierung der leerstellenartigen Defekte mit dem
implantierten Wasserstoff spielt ist noch unklar.

Neben der beabsichtigten Dotierung mit Fremdatomen ist Sauerstoff die am h&ufigsten auf-
tretende Verunreinigung in Silizium. Im Czochralski-gezogenem!? Material (Cz-Si) kann die
Konzentration bis zu 1 x 10'® cm™3 betragen, im Float-Zone-Silizium!! (FZ-Si) sind es ca.
zwei Grofenordnungen weniger. Die Loslichkeitsgrenze von Sauerstoff am Schmelzpunkt von

9Deep Level Transient Spectroscopy

10Beim Czochralski-Verfahren wird ein kristalliner Keim langsam und unter Rotation aus der Schmelze gezogen.

11 Beim Zonenschmelzverfahren wird polykristallines Material mehrmals in einer sich bewegenden Zone aufgeschmolzen,
wodurch ein relativ reiner Einkristall wéchst.
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Silizium betrsigt 1.8 x 10'® cm™3. Nach der Ziichtung verbleibt der gréte Teil des Sauerstoffs
in atomar geloster Form in der Siliziummatrix auf Zwischengitterplatz. Dort kénnen Defekte
unterschiedlicher Art gebildet werden. Der einfachste Defektkomplex ist das sog. A-Zentrum
(VO), das z.B. nach Elektronenbestrahlung durch Anlagerung von mobilen Einfachleerstellen
bei ca. 170 K entsteht. Dieses A-Zentrum wird auch schon nach Bestrahlung mit leichten Io-

Tabelle 1.1: Ausheiltemperaturen von verschiedenen Sauerstoff-Leerstellen-Komplexen.

Defekt | Ausheiltemperatur (isochron) Methode

VO 570-670 K IR, DLTS, EPR [Ued92a, Kim77]
VO, 770 K IR [Ued92a]

V20 620 K EPR [Lec76]

V50 670 K EPR [Lec76]

V20, 670 K EPR [Lee76]

V505 870 K EPR [Lee76]

nen in niedrigen Dosen [Sve97] gebildet. Viele Autoren haben nach der Ausheilung der Dop-
pelleerstellen und der A-Zentren die Bildung grofler Leerstellenkomplexe mit Sauerstoffatomen
beobachtet [Tra95a, Tra95b, Sve86]. FUJINAMI et al. haben in mehreren Arbeiten V,O- und
V.0,-Komplexe beobachtet [Fuj95a, Fuj96a]. Je grofier die Komplexe werden, um so grofler ist
auch ihre thermische Stabilitdt. In Tabelle 1.1 sind die entsprechenden Ausheiltemperaturen zu-
sammengefafit. Es gibt auch Vorstellungen zur mikroskopischen Struktur solcher V,O,-Defekte
[Lee76, Ewe95, Shig4], die hier aber nicht n&her erldutert werden sollen.

Auch einfache Leerstellen-Agglomerate sind meist stabiler mit zunehmender Grofle. Sie ent-
stehen durch Zusammenlagerung von beweglichen Defekten, wie Einfach- und Doppelleerstelle.
Die Identifizierung solcher Defekte ist schwierig, da sie nur in stark geschidigten Schichten auf-
treten. Die Zuordnung elektrischer Niveaus ist kaum moglich, und die Objekte sind zu klein,
um mit abbildenden Methoden wie Elektronenmikroskopie detektiert werden zu koénnen. Die
Positronenannihilationsspektroskopie bietet hier Nachweismoglichkeiten {iber die Positronenle-
bensdauer und das Ausheilverhalten der Agglomerate. SIMPSON et al. und FUJINAMI et al. haben
bei der Ausheilung von implantierten Silizium-Proben die Bildung von Leerstellenagglomeraten
(Vn, n < 2) beobachtet [Sim91, Fuj96b]. Es gibt auch zahlreiche theoretische Ergebnisse zu
Bindungsenergien solcher Leerstellenagglomerate. Einige davon sind in Tabelle 1.2 aufgelistet.
Als Bindungsenergie eines Leerstellenagglomerates soll hier der Energiegewinn beim Hinzufiigen

Tabelle 1.2: Bindungsenergien von verschiedenen Leerstellen-Agglomeraten nach theoretischen Berech-
nungen.

Defekt V2 V3 V4 V5 V6

Energie (eV) [Gil95] | 0.62 | 0.59 | 1.39 | 1.37
Energie (eV) [Est97] | 1.6 | 2.1 | 1.9 | 3.1 | 3.7
Energie (eV) [Cha88] | 1.17 | 1.57 | 1.76 | 1.88 | 2.35

einer Einfachleerstelle zum né#chstkleineren Defekt definiert sein. Die theoretischen Energien
sind unter Anwendung verschiedener Modelle mit unterschiedlichen Ansétzen und Niherungen
berechnet worden. Die relativ groen Abweichungen verwundern daher nicht. Es sei hier be-
merkt, dafl die energetische Stabilitdt nur ein Aspekt ist, der die Bildung solcher Agglomerate
beschreibt. Auch die Kinetik der Defektreaktionen spielt eine entscheidende Rolle.
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Natiirlich existieren auch Komplexe von Leerstellen und Dotierungsatomen. Hier sind viele
Konfigurationen vorstellbar. Wichtig in bezug auf diese Arbeit sind Bor- [Fuj95a] und Arsen-
Leerstellen-Komplexe [Rou94, Law95, Myl96]. Im Kapitel 3 wird ndher darauf eingegangen.

Einige Defekte mit offenem Volumen in Galliumarsenid. Weitaus komplizierter
stellt sich die Situation in Verbindungshalbleitern dar, bei denen sich die Defekte beider Un-
tergitter unterscheiden. In GaAs gibt es beispielsweise die Gallium-Leerstelle (Vg,) und die
Arsen-Leerstelle (V45) als einfachste Defekte mit offenem Volumen. Die Ladungszusténde
der einfachsten Punktdefekte sind in verschiedenen theoretischen Arbeiten berechnet worden
[Bar85, Pus89, Jan89, Xu90, Zha9l, Seo95]. Weiterhin gibt es theoretische Rechnungen zu
Gleichgewichtskonzentration der Punktdefekte von TAN und GOSELE in Abhéngigkeit der Tem-
peratur, der Stochiometrieabweichung und der Dotierung [G6s91, Tan94]. In undotiertem und
n-leitendem Material ist die Gallium-Leerstelle dreifach negativ geladen. Alle Umladungsnive-
aus befinden sich in der unteren Hélfte der Bandliicke. Die dreifach negativ geladene Gallium-
Leerstelle ist verantwortlich fiir die Gallium-Selbstdiffusion, sowie fiir die Silizium- und Chrom-
Diffusion [Tan93, Dab94|. Im hoch n-leitendem GaAs weist die Gallium-Leerstelle ein negatives
Temperaturverhalten auf, d.h. im Gegensatz zur Normalitit wichst die Gleichgewichtskonzen-
tration bei sinkender Temperatur. Die Bildungsenthalpie der V?é; nimmt negative Werte an,
weil die Konfigurationsenthalpie fiir die neutrale Leerstelle durch den Enthalpiegewinn aus der
Besetzung des Defektes mit 3 Elektronen mehr als kompensiert wird [Tan93|. Lediglich im hoch
p-dotierten GaAs ist Vg, neutral oder gar positiv geladen. Die Leerstelle im Arsen-Untergitter
ist meist positiv geladen, nur in hoch n-leitendem Material kann sich ihr Ladungszustand dndern,
und sie kann mittels Positronen detektiert werden.

Wie auch fiir Silizium bilden sich Leerstellen-Dotierungsatom-Komplexe und Leerstellenag-
glomerate. Die meisten dieser Defekte treten in verschiedenen Ladungszusténden auf. Die Ansich-
ten iiber die Existenz und thermische Stabilitdt sowohl der eingewachsenen als auch induzierten
Defekte im GaAs sind heute noch kontrovers. Isolierte Leerstellen, deren Konzentration iiber der
im Gleichgewicht liegt, sollten bei Raumtemperatur ausgeheilt sein. Es gibt aber eine Vielzahl
von Moglichkeiten der Komplexbildung, die zur Stabilisierung der Leerstellen beitragen [Pol97].

Einige Autoren haben in Ionen-implantiertem GaAs mit Hilfe von langsamen Positronen
die Leerstelle im Gallium-Untergitter beobachtet [Ued92a, Fuj92]. Eine Komplex-Bildung mit
Dotierungsatomen, Implantatatomen oder Antistrukturdefekten kann hier nicht ausgeschlossen
werden. Im Verlaufe der Ausheilung sind grofiere leerstellenartige Defekte beobachtet worden
[Fujo2].

Andere Kristalldefekte in Halbleitern. Neben leerstellenartigen Defekten entstehen
schon aus Bilanzgriinden auch Defekte, die im Zwischengitter sitzen. Das einfache Zwischen-
gitteratom liegt haufig in der Hantel-Konfiguration vor, bei der sich z.B. zwei Siliziumatome
einen reguldren Gitterplatz teilen. Zwischengitteratome kénnen sich ebenfalls zu Agglomeraten
zusammenlagern, wobei Verunreinigungen und Dotierungsatome (z.B. Sauerstoff und Bor) eine
entscheidende Rolle als Nukleationszentren spielen. Solche Agglomerate konnen wachsen bis sie
schlieBlich ausgedehntere Versetzungsringe oder Stapelfehler!? bilden. In Verbindungshalbleitern
bilden sich auBlerdem noch Antistrukturdefekte. Einer der bekanntesten ist das EL2-Zentrum in
GaAs [Man89], ein Arsen-Atom auf Gallium-Platz [Kra90], welches fiir semiisolierende Eigen-
schaften in GaAs sorgt. Interessant ist auch seine Umwandlung in einen metastabilen Zustand
bei tiefen Temperaturen, der auch seine optischen und elektrischen Eigenschaften beeinflufit
[Man89, Kra90]. Im Gegensatz zum Antistrukturdefekt Asg, kann das Gallium-Atom auf dem
Arsen-Platz eine negative Ladung tragen, und als flache Positronenfalle wirken (siche Abschnitt
2.2.4).

Ein- und zweidimensionale Defekte wie z.B. Versetzungen spielen kaum eine Rolle in ionenim-
plantierten Halbleitern. Eine Ausnahme sind jedoch Versetzungsringe, die durch Kondensation
von Punktdefekten entstehen. Wenn das zu bestrahlende Target allerdings schon in relevanten
Konzentrationen Versetzungen enthilt, dann kann die Wechselwirkung mit Punktdefekten deren
Verhalten beeinflussen.

12in einem begrenzten Gebiet eingeschobene Lage von Atomen
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Ausscheidungen des Implantatelements als dreidimensionale Defekte bilden sich immer
dann, wenn die Loslichkeitsgrenze im Substratmaterial deutlich iiberschritten wird. In hoch
Arsen-implantiertem GaAs konnen sich Arsen-Ausscheidungen bilden (dhnlich wie bei Low-

Temperature-GaAs'?), die den Stochiometrieiiberschufl abbauen [LW95].

1.3. Modelle der Defekterzeugung

Die im Abschnitt 1.1 beschriebene Theorie der Ionenimplantation ist nicht in der Lage, den
Zustand eines Festkorpers nach der Implantation exakt zu beschreiben, da sie sekundére Prozesse
wie Diffusion, Defektausheilung und Defektreaktionen nicht beriicksichtigt. Daf3 diese Prozesse
ablaufen miissen, liegt auf der Hand, denn die Implantation mehr oder weniger massereicher
Teilchen in einen Festkorper stort das thermodynamische Gleichgewicht des Systems, und seine
Relaxation ist zu erwarten. Die Beschreibung der Dynamik dieser Vorgénge ist kompliziert, da
sich der Implantationsprozef} selbst iiber eine gewisse Zeit erstreckt und weil die ersten Stadien
der exponentiell abklingenden Relaxation experimentell nicht zugéinglich sind. In letzter Zeit
gibt es mehrere Veroffentlichungen zu molekulardynamischen Simulationen der Prozesse, die in
den ersten Nanosekunden nach der Ionenimplantation ablaufen [Cat96, Jar95].

Den Experimentatoren (langsame Positronen, RBS'*, SNMS!5, DLTS, EPR. usw. (siche
auch Kapitel 2)) liegen jedoch bereits relaxierte Systeme vor. Die Liicke zwischen den hier
gewonnenen Ergebnissen zu Implantationsschiden und den theoretischen Vorhersagen miissen
Modelle zur Dynamik von Strahlenschiden wéhrend und nach der Implantation schliefen. Im
folgenden sollen einige solcher Modelle diskutiert werden.

1.3.1. Modell der Defektnukleation (nach L.T. CHADDERTON)

CHADDERTON entwickelte in den 70-iger Jahren ein in sich konsistentes Modell, welches
die Abhéngigkeit der nach der Implantation verbleibenden Defekte von der Bestrahlungsdosis
beschreibt [Cha71]. Hierbei wird unter bestimmten Voraussetzungen ein Differentialgleichungs-
system aufgestellt und fiir Spezialfille gelost. Die wesentlichen Stiitzen des Modells sind folgende
Annahmen:

e Die Erzeugungsrate homogen verteilter Punktdefekte (Frenkelpaare) ist konstant fiir eine

bestimmte Dosis.

e Zwischengitteratome koénnen mit homogen verteilten Einfangzentren mit unterschied-

lichen Wirkungsquerschnitten wechselwirken.

Die erste Annahme ist besonders im Falle der Implantation leichter Ionen (Bor, Kohlenstoff,
usw.) oder im allgemeinen fiir geringe Dosen gerechtfertigt, wo die Stoflkaskaden noch nicht so
dicht liegen. Fiir schwerere Tonen im technologisch relevanten Dosisbereich ist diese Annahme nur
in erster Naherung erfiillt, hier iiberlappen die Stoflkaskaden und amorphe Strukturen werden
gebildet. Weiter definiert CHADDERTON mogliche Einfangzentren fiir Zwischengitteratome:

e saturable traps: Einfang eines Zwischengitteratoms und Vernichtung des Traps (z.B. Leer-
stellen),

e unsaturable traps: Einfang von Zwischengitteratomen ohne Anderung des Einfangquer-
schnitts (z.B. Versetzungen, Agglomerate),
e nucleation traps: Einfangquerschnitt erhoht sich mit dem Einfang von Zwischengitter-
atomen um den Faktor v > 1 (z.B. Agglomerate).
Die Konzentrationen der Einfangzentren wird entsprechend ihrer Anfangsbuchstaben indiziert:
Ng, Ny, N,,. Die Anzahl der pro Einheitsvolumen eingefangenen Zwischengitteratome ist dann
N, Ny, Ny, und die Konzentration der Leerstellen n,. Die Verbindung zum Experiment'® wurden
durch folgende Annahmen gekniipft:

e Alle agglomerierten und freien Zwischengitteratome tragen zum RBS-Signal bei.
e Die integralen Konzentrationen von Leerstellen und Zwischengitteratomen sind gleich.

13bei tiefen Temperaturen (200-300°C) Arsen-reich MBE-gewachsen

MR UTHERFORD Backscattiering Spectroscopy

15Secondary Neutral Mass Spectroscopy

16 CHADDERTON bezog sich damals auf RBS-Ergebnisse an Bor-implantiertem Silizium
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Spéter iibertragen wir die erste Annahme beziiglich der Leerstellen auch auf das Positronen-
signal. Die zweite Annahme ist sicher dann richtig, wenn als einziger Vernichtungspfad die Re-
kombination mit dem FRENKEL-Partner in Frage kommt. Rekombination an der Oberfléche oder
die Ausdiffusion von Defekten in Regionen, die der Messung nicht mehr zugénglich sind, werden
nicht beriicksichtigt. Fiir breite Implantationsprofile, die bei Raumtemperatur erzeugt werden,
ist diese Ndherung zuléssig.

Den Kern des Modells bilden 4 Differentialgleichungen, die die Anderung der Anzahl der
eingefangenen Zwischengitteratome mit der Dosis ® beschreiben:

dns v Ng(®) v (Ns0)—ny)

de D D

dny, v N(®) v N,0)

de D D

dn, v (Na(0)+vny)

1o ) (1.3.1)
d n, Ty

i 7 (1-3)

mit D = N, + N, +ny, 4+ (N, (0) + v ny)

v ist dabei die Anzahl der erzeugten Defekte pro Ion und Weglinge nach erfolgter spontaner
Rekombination der Punktdefekte. Die Grundlage fiir die Formulierung dieser Differentialglei-
chungen ist die Annahme, da8 die Anderung der Zahl der in verschiedenen Zentren eingefange-
nen Zwischengitteratome mit der Dosis ¢ proportional zur Einfiihrrate und zum Verhaltnis der
Konzentration des speziellen Einfangzentrums zur Gesamtkonzentration aller Einfangzentren
ist. Auferdem findet die Anderung des Einfangquerschnitts Beriicksichtigung. Fiir bestimmte
Spezialfille und Ndherungen kénnen die Differentialgleichungen analytisch gelost werden. Dabei
18t man jeweils nur einen Typ von Einfangzentren neben den Leerstellen zu.

Ndiherung der homogenen Nukleation. Hier wird ausschliefilich der Einfang in un-
erschopfliche Senken (unsaturable traps) und Leerstellen betrachtet. Physikalisch ist dieser Fall
dquivalent zur Annahme, dafl die Zwischengitteratome sehr beweglich sind und die Vakanzen als
unbeweglich gelten. Es kommt dann zur Rekombination, wenn Zwischengitteratome auf Leer-
stellen treffen, oder zur Agglomeration, wenn sich Zwischengitteratome treffen. Das Gleichungs-
system (1.3.1) reduziert sich auf:

D = Ny+n,,

dny v N,

= — 1.3.2
do N, +n,’ (1.3.2)
d n, 1 Ty v N,

= 1% — = .
do Ny, + ny Ny, + ny,

Die Bedingung n, = n,, ist hier automatisch erfiillt. Die einfache Integration ergibt:

n, = N, [(2”@“)1/2—1] . (1.3.3)

Ny

Ist die Konzentration der erzeugten Primérdefekte v® viel grofler als die Konzentration der
Einfangzentren N, (2v ® > N, ), dann erhilt man:

Ny = ny ~ (2N, v®)/? (1.3.4)

Die Nédherung aus (1.3.4) sollte fiir Implantationen von mittleren Dosen ab gelten. Ein Ergebnis
der vorgelegten Arbeit wird sein, diese sogenannte Wurzelabhéngigkeit der Implantationsschidi-
gung von der Dosis zu priifen und Abweichungen durch eine Erweiterung des Modells zu erkléren.
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Niherung der heterogenen Nukleation. Es werden nun nur Nukleationszentren (nuclea-
tion traps) und Leerstellen betrachtet, wobei N,,(0) die Anfangskonzentration der Nukleations-
zentren ist. Aus (1.3.1) folgt:

D = (v+ Lnyp+ Nn(0),

dng, V(Nn(o)"i_’ynn)

= , 1.3.5
30 = (3 + D+ No(0) 135
dn, 1/(1— Ny ) v (Np(0) + 7y ny)
de (Y+ Dny + No(0) ) (v + D)ny + Ny (0)

Durch partielle Integration folgt:
1+~ Nn(o) ( Y N )
Np—— — In {1+ =vd. 1.3.6
gl 72 N (0) (1:3.6)

Fiir grofe ® ist n, > N,(0) und in Gl (1.3.6) kann der zweite Term der linken Seite ver-
nachlissigt werden. Die Losung vereinfacht sich dann zu:

yv o
Np = Ny = .
n v 1+,y

(1.3.7)

Die Dosisabhingigkeit wird also im gleichen Grenzfall fiir grofle ® durch die Charakteristik der
Einfangzentren veréndert. Ein solches Verhalten ist fiir den Fall denkbar, daf} die Diffusion von
Zwischengitteratomen zu kleinen Agglomeraten gegeniiber der Generation neuer Dimere von
Zwischengitteratomen iiberwiegt und dafl der Einfangquerschnitt mit der Anzahl der eingefan-
genen Zwischengitteratome wéchst. Die relative Wahrscheinlichkeit der Agglomeration und der
Rekombination ist dann konstant, und die effektive Erzeugungsrate fiir Defekte ist linear mit
der Dosis.

Ndiherung fiir niedrige Dosen. Fiir kleine ® hingegen gilt fiir die homogene Nukleation
v® < N, und fiir die heterogen Nukleation n,, < N, (0). Durch Entwicklung des entsprechenden
Wurzel- bzw. Logarithmus-Termes ergibt sich aus den Gleichungen (1.3.3) und (1.3.6) der gleiche
Ausdruck:

ne ~ vd. (1.3.8)

Fiir eine geringe Anzahl an eingefiihrten Defekten spielt die iiber die spontane Rekombination
hinausgehende Rekombination kaum ein Rolle im Vergleich zum Einfang in entsprechenden Zen-
tren. Die Folge ist ein mit der Dosis proportionaler Anstieg der integralen Konzentration der
Zwischengitteratome. Ein solches Verhalten wird in entsprechenden Dosisbereichen auch experi-
mentell beobachtet [Sve97]. Nach Implantation verschiedener Ionen in Silizium im Dosisbereich
von 107 — 10'° cm~2 haben SVENSSON et al. mittels DLTS eine lineare Abhingigkeit der Kon-
zentration der Doppelleerstellen und der A-Zentren von der Dosis gefunden. Hier wurde das
Uberlappen der Ionenspuren verhindert, und es konnten Defekte aus einzelnen Kollisionskaska-
den beobachtet werden.

Ndiherung der Sdttigung. Hier sollen nur Einfangzentren mit sinkendem Einfangquer-
schnitt (saturable traps) und Leerstellen als Reaktionspartner fiir die Zwischengitteratome be-
trachtet werden. Aus dem Gleichungssystem (1.3.1) folgt dann:

D = Ns(o) ;
dng, v (Ns(0) —ny)
T = o (1.3.9)

w5 - (ww) - e
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Die Losung der Differentialgleichung erfolgt durch einfache Integration und man erhélt:
vo
ns = Ny(0) [ 1—e Ns(0) | . (1.3.10)

Wiederum fiir grofie ® gilt v ® > N4(0) und aus Gl (1.3.10) wird:
ns = ny ~ N(0). (1.3.11)

Hier wird der Fall der Defektsdttigung beschrieben. Der Einfang von Zwischengitteratomen
kommt wegen der hohen Dichte der Einfangzentren und des daraus resultierenden geringen
Einfangquerschnittes zum FErliegen. Die Rekombination der Primérdefekte dominiert. Experi-
mentell ist dann die Amorphisierung zu beobachten. Andere Modelle gehen davon aus, dafl in
ein amorphes Volumen kein Punktdefekt eingebracht werden kann, und da mit zunehmender
Amorphisierung die Defektproduktion gegen Null geht.

Zusammenfassend kann man sagen, dafl das Modell von CHADDERTON mit der Lésung von
einigen Spezialfiillen bestimmte experimentelle Gegebenheiten erkliren kann. In den Ubergangs-
bereichen der Dosisabhingigkeiten sind die Ndherungen jedoch unzuléssig und analytische Aus-
driicke sind nur schwerlich zu erhalten. Hier wire noch die numerische Behandlung des Aus-
gangsgleichungssystems (1.3.1) moglich. Die vereinfachende Modellierung des Einfangs von Zwi-
schengitteratomen und die Vernachlissigung der Leerstellendiffusion wiirden an dieser Stelle
keine verniinftige Ergebnisse liefern. Andererseits wiirde die Einfiihrung weiterer Parameter in
das Modell dazu fiihren, dafl keine eindeutigen Lésungen mehr existieren.

1.3.2. Temperaturabhiingigkeit der amorphisierenden Dosis (nach MOREHEAD und
CROWDER)

Einen ginzlich anderen Ansatz haben MOREHEAD und CROWDER 1970 gewéhlt, um die
Temperaturabhingigkeit der amorphisierenden Dosis zu modellieren [Mor71]. Sie gehen davon
aus, daf3:

e die Querschnittsfliche der Kollisonskaskade umgekehrt proportional zur amorphisierenden

Dosis ist und

e die Ausdiffusion von Vakanzen aus dem Gebiet der priméren Kollisionskaskade den Radius

derselben verringert.

Die amorphisierende Dosis ®*™(17) bei einer Implantationstemperatur 77 ist also umgekehrt
proportional zum Quadrat des Radius der verbleibenden Defektkaskade R(77). Fiir das Verhélt-
nis der amorphisierenden Dosis bei 77 und der am Temperaturnullpunkt gilt dann:
™ (Ty) R2 _ [, _¢R -2
(I)am(o) - (R() — 5R)2 N Ry ’

wobei Ry der Kaskadenradius ohne Vakanzenausdiffusion ist und §R die Verringerung durch
Vakanzenausdiffusion représentiert:

(1.3.12)

1/2
SR = 2 [Dgfe(—E/’“BTﬂ}/ , (1.3.13)

mit DY als temperaturunabhiingigem Diffusionsterm, 7 als Diffusionszeit oder auch als Relaxati-
onszeit der Kaskade und E als Aktivierungsenergie der Diffusion. Fiir die Temperaturabhingig-
keit der amorphisierenden Dosis ergibt sich dann:

-2
(T = () [1—06(*E/2’fBTI)} . (1.3.14)

C ist hierbei ein anzupassender Faktor. Das Modell kann experimentelle Daten recht gut be-
schreiben. In Abbildung 1.9 sind experimentelle Daten fiir einige Implantate im Silizium mit
dem Modell verglichen. Die Daten sind mit konstanter Migrationsenergie von 0.2 eV angepafit
worden, einem Wert, der eine Griéflenordnung unter der aus der Literatur bekannten Energie
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Abbildung 1.9: Die Temperaturabhingigkeit der
amorphisierenden Dosis fiir Bor-, Phosphor- und

. . 2
amorphisation fluence (cm”)

104F . bﬁlcgnhorous | Arsen-Implantation in Silizium (nach [Rys78]). Die
A ‘jrsc;fic Kurven entsprechen dem Modell von MOREHEAD
‘ ‘ ‘ R und CROWDER (siehe Text).
100 200 300 400 500

temperature of implantation (K)

von 2.0 eV liegt [Tan85]. Obwohl die experimentellen Daten zur Punktdefektdiffusion insge-
samt sehr unsicher sind, ist dies ein Hinweis darauf, dal in der Stoflkaskade selbst lokal hohere
Temperaturen herrschen als im iibrigen Gitter. Zum anderen sind die Diffusionsdaten von Ei-
genpunktdefekten in Silizium nur aus indirekten Messungen mit bestimmten Annahmen tiber
Diffusionsmechanismen zugénglich und daher nicht sehr zuverlissig.

1.3.3. Koexistenz amorpher und kristalliner Gebiete (nach HECKING)

Hier wird die Koexistenz von amorphen Phasen und kristallinen Zonen, die Punktdefekte
enthalten, vorausgesetzt [Hec86]. Ein gekoppeltes Differentialgleichungssystem beschreibt die

Anderung der relativen Volumenanteile der amorphen Phasen n, und der Punktdefekte ng bei
einer Anderung der Dosis ®:

d _p2p2
Chd - _ Pd(e R(I))(l—na)

do
ng
+Cnd (1 n;“l(l—na))

dn, nyg
— —_— 1.3.1
40 (1—ny) (1.3.15)
dn,
i - (Py 4+ Asng)(1 —ng) . (1.3.16)

Der erste Term in Gl. (1.3.15) charakterisiert die Produktion von Punktdefekten. Dabei ist Py
die Proportionalititskonstante der Punktdefekterzeugung'”. Im exponentiellen Ausdruck wird
berticksichtigt, daf fiir hohe Dosen (mit der Konstanten R skaliert) die Wahrscheinlichkeit der
spontanen Rekombination steigt. Der Faktor (1 —n,) beriicksichtigt, dafl nur im Volumen, wel-
ches noch nicht amorphisiert ist, Punktdefekte erzeugt werden kénnen. Im zweiten Term wird die
Moglichkeit der Agglomeration von Punktdefekten beschrieben. Der Agglomerationsbeitrag ist
proportional zum Anteil der Punktdefekte (Proportionalititskonstante C'). Dieser Beitrag wird
geringer, wenn man noch weit von der Punktdefektséttigung n}; entfernt ist oder wenn das amor-
phe Volumen gegeniiber dem kristallinen Volumen iiberwiegt. Der letzte Term in Gl. (1.3.15)
beschreibt das Schwinden kristalliner Bereiche zugunsten der amorphen Phase. In Gl. (1.3.16)
ist das Anwachsen der amorphen Phase mit der Dosis charakterisiert durch die Konstante der
Erzeugung amorpher Kerne P, und durch die Konstante der stimulierten Amorphisierung A,
die die Prozesse der Phasenumwandlung an Grenzflachen, unterstiitzt durch den Energieeintrag
der implantierten Ionen, beschreibt.

Das Gleichungssystem kann numerisch gelost werden und die offenen Parameter sind Er-
gebnisse einer Anpassung. Experimentelle Daten der Dosisabhéingigkeit von RBS-Messungen in
III-V Halbleitern konnen durch dieses Modell sehr gut reproduziert werden [Wen95]. In einer

I7Einfiihrrate (Defekte pro Ion)
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amorphous state
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Abbildung 1.10: Die Defektentwicklung nach
HECKING ist schematisch dargestellt. Das Zustan-
dekommen der drei verschiedenen Dosisbereiche
wird im Text erldutert (siche z.B. [Wen95].

displaced atoms per atom

0.0

Log fluence —

schematischen Darstellung in Abbildung 1.10 ist die Defektentwicklung nach HECKING gezeigt.
Im Bereich schwacher Schidigung (I) steigt die Defektkonzentration stetig an. Es werden mit
zunehmender Dosis mehr Punktdefekte erzeugt. Abhéingig von der Implantationstemperatur
bildet sich ein mehr oder weniger ausgeprigtes Plateau konstanter Defektkonzentration aus,
das durch das Gleichgewicht von Defekterzeugung und -rekombination zustande kommt. Bei
geniigend geringen Implantationstemperaturen spielt die Rekombination der Defekte eine un-
tergeordnete Rolle. Anderenfalls kommt es bei einer bestimmten Dosis zu einem kollapsartigen
Amorphisierungsprozefi [Wes93|.

1.4. Defektausheilung

Das Verschwinden von Nichtgleichgewichtsdefekten nach Temperaturbehandlung der Proben
bezeichnet man allgemein als Ausheilung. Die Ursache dafiir ist das Streben nach dem thermo-
dynamischen Gleichgewicht oder zumindest nach energetisch giinstigeren Konfigurationen. Die
folgenden Mechanismen tragen zur Ausheilung bei (nach [Bou83]):

e Wanderung zu Defektsenken (z.B. Oberflichen, Versetzungslinien oder Korngrenzen),

e Rekombination von Defekten (z.B. Rekombination einer Leerstelle mit einem Zwischen-
gitteratom) und

e Reaktion mit anderen Defekten und Bildung eines neuen Defekttyps (z.B. Agglomeration,
Bildung von Leerstellen-Dotierungs-Komplexen, Bildung von Leerstellenringen).

Die Dissoziation von Defekten wird durch Temperung thermisch aktiviert. Auch die Diffusivitét
von Defekten nimmt mit Erhéhung der Temperatur zu. Das Ausheilverhalten wird durch ei-

ne Ratengleichung beschrieben [Bou83], in der die zeitliche Anderung der Defektkonzentration
proportional zu einer Potenz der Defektkonzentration ist:

d Cj
dt
Hier ist C; die Konzentration des Defektes j. Die Reaktionsordnung o ist abhingig von der
Anzahl der an der geschwindigkeitsbestimmenden Reaktion beteiligten Partner. Fiir einfache

Reaktionen ist a = 1, in komplizierteren Féllen kann o auch gebrochene Zahlen annehmen. Die
Proportionalitdtskonstante K heiffit Geschwindigkeitskonstante der Defektreaktion und beritick-

= —KC¢. (1.4.1)

sichtigt die Anderung der freien Energie des Systems in einem ARRHENIUS-Gesetz:

K = Kgexp (%) , (1.4.2)

kp ist die BoLTZMANN-Konstante und 7' die Temperatur. Die freie Energie AG kann zerlegt
werden in:

AG = AE-AST, (1.4.3)

mit AF fiir die Entalphieiinderung, AS fiir die Entropieanderung und 7" fiir die Temperatur. Im
allgemeinen ist die Entropieiinderung eine Funktion der Schwingungsfrequenzen, die das System
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mit (v?) und ohne Defekt (1°) ausfiihrt. Fiir den einfachen Fall einer Sattelpunktskonfiguration'®
ist die Entropiednderung beispielsweise [Vin54]:
9
AS = kBZmV—{i : (1.4.4)
j j

j bezeichnet hier die verschiedenen Schwingungsmoden. Fiir komplizierte Defektstrukturen sind
weder die Schwingungsmoden noch die am Ausheilen beteiligten Einzelprozesse genau bekannt.
Es wird also die temperaturunabhingige Konstante Ky definiert, die den Entropieterm und
zusitzlich Sprungfrequenzen enthilt. Aus den Gleichungen (1.4.2) und (1.4.3) folgt dann:

—AF
K = Kpexp ( kBT) . (1.4.5)
AFE wird auch Aktivierungsenergie des betrachteten Prozesses genannt.

Der Wert der Aktivierungsenergie AFE charakterisiert den ausheilenden Defekt und kann
durch isochrone oder isotherme Ausheilexperimente bestimmt werden. So ist eine Moglichkeit
der Defektidentifizierung gegeben. Isotherme Experimente sind relativ aufwendig und fiir Me-
thoden ungeeignet, die lange Mefizeiten benotigen. Isochrone Ausheilungen sind einfacher durch-
zufiithren, die Bestimmung der Aktivierungsenergie ist jedoch schwieriger.

Isochrones Ausheilexperiment. Beim isochronen Ausheilen wird die Probe sukzessive fiir
eine bestimmte Zeit At erwiarmt und jeweils die Defektkonzentration gemessen. Zunichst bleibt
|dC/dt| sehr klein und erst bei Anndherung bzw. Erreichen der typischen Ausheiltemperatur
steigt dieser Wert stark an.

Wegen der temperaturabhéngigen Effekte bei der Positronenannihilationsspektroskopie (sie-
he Abschnitt 2.2) und der im Vergleich zur Temperzeit langen Mefzeiten wird folgendes Tempe-
raturregime genutzt. Die Probe wird in isothermen Stufen der Dauer At auf die Temperatur T'
erhitzt und danach die Defektkonzentration bei Raumtemperatur gemessen. In Abbildung 1.11

T
T, []
T, []
T,
T,
T,
Abbildung 1.11: Schema der isochronen Aushei-
Messung [ |Messung| |Messung | | Messung | [ Messung | | Messung | [ Messung ]ungen fiir Messungen bei Raumtemperatur

At At At At At At

ist ein entsprechendes Schema dargestellt. Fiir Reaktionen erster Ordnung ergibt die Losung der
Differentialgleichung (1.4.1) unter Verwendung des ARRHENIUS-Gesetzes (1.4.5):

w(ED) = e (22 o1 149

Co(T) und C.(T) sind die Defektkonzentrationen am Anfang bzw. am Ende der Temperung bei
der Temperatur 7. Nochmalige Logarithmierung liefert:

(i (D)) = migae- 22 i

Aus einer Anpassung im entsprechenden ARRHENIUS-Plot ist die Aktivierungsenergie AE und
die Ratenkostante K bestimmbar.

18Das Potential besitzt zwischen zwei Stabilitdtsminima genau einen Sattelpunkt
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Fiir Reaktionen beliebiger Ordnungen ist es giinstiger, die Differentialgleichung (1.4.1) durch
die entsprechende Differenzengleichung zu approximieren:

(CD-CDY _ gy nr s (F2E), s,

Ist die Reaktionsordnung a bekannt, kénnen die Konstanten Ky und F4 angepafit werden.




KAPITEL 2

Ionenimplantation und Untersuchungsmethoden

2.1. Technik der Ionenimplantation

Die Ionenimplantation ist eine Standardmethode zur Dotierung von Halbleitern. Die zu
implantierenden Atome oder Molekiile werden ionisiert, in einem elektrostatischen Feld be-
schleunigt und in das Halbleitertarget geschossen. Dabei sind beliebige Energien, Ion-Substrat-
Kombinationen und auch Implantationsdosen moglich. Gegeniiber anderen Dotierverfahren (z.B.
Epitaxie, Dotandeneindiffusion, Legieren) hat sie eine Reihe von Vorziigen (nach [Rys78]):

Schnelligkeit, Homogenitéit und Reproduzierbarkeit des Dotiervorgangs,
exakte Kontrollierbarkeit der eingebrachten Dotandenmenge,

geringe Anforderungen an die Reinheit der Dotierstoffe (Massenseperation),
Vermeidung hoher Prozefitemperaturen,

einfache Maskierungsverfahren und geringe laterale Streuung,

Implantation durch diinne Schichten hindurch,

freie Wahl der Dotierungsprofile auch mit steilen Dotierungsgradienten.

Es gibt aber auch eine Reihe von Nachteilen, die die Anwendbarkeit einschrinken. So ist die
Tonenimplantation auf oberflachennahe Schichten begrenzt, und Effekte wie Channeling und Dif-
fusion beeinflussen das Dotierungsprofil. Theoretische Profilberechnungen sind meist unexakt.
Der schwerwiegendste Nachteil ist jedoch die Erzeugung von Strahlenschiden durch die Ener-
gieabgabe der implantierten Ionen an das Kristallgitter des Targets (siche auch Abschnitt 1.2).
Die angestrebten Eigenschaften des Halbleiters werden negativ beeinflufit, z.B. wird die Beweg-
lichkeit und Lebensdauer der Ladungstriager vermindert. Die eingebrachten Dotanden kommen
meist auf Zwischengitterplitzen zur Ruhe und sind deshalb elektrisch nicht aktiv. Eine Tempe-
raturbehandlung ist ntig, um zum einen das Kristallgitter wiederherzustellen und zum anderen
die Dotierungsatome auf elektrisch aktive Gitterplitze zu bringen.

Trotzdem gewinnt die Ionenimplantation nicht nur fiir die Dotierung von Halbleitern sondern
auch auf anderen Gebieten der Materialmodifizierung an Bedeutung. Stellvertretend seien hier
die Ionenstrahlsynthese von Siliziumcarbid durch Kohlenstoffimplantation in Silizium und die
Oberflichenpassivierung von Metallen genannt.

Ein Uberblick iiber die Technologie der Ionenimplantation wird in [RysT78] gegeben, im fol-
genden sollen nur die wichtigsten Punkte dargestellt werden.

Ionenguellen. Die bei der Ionenimplantation benétigten Strahlstrome liegen zwischen ei-
nigen A und mehreren mA. Der Strahlstrom wird hauptséchlich durch die Ionisationsrate
der Ionenquelle bestimmt. Die bekanntesten Ionenquellen sind Glithkathoden-, Hochfrequenz-,
PENNING- und Sputterquellen. Sie unterscheiden sich in Ionisationsrate, Anteil der Mehrfachio-
nisation, Energieunschérfe, Konsistenz der Implantatsubstanz und Lebensdauer der Quelle.

Die weit verbreiteten Glithkathodenquellen sind sehr flexibel in Bezug auf die ionisierbaren
Ionenarten und auf die hohen erzielbaren Strahlstréme. Zwischen einer direkt geheizten Wolf-
ramkathode und der Anode entsteht durch eine Hochspannung eine ionisierende Entladung. Der
Weg der Elektronen wird in einem Magnetfeld verldngert und so die Quelleffektivitéit erhoht.
Die Energieunschirfe betrigt ca. 10 eV und der Arbeitsdruck 10~% bis 1 Pa. Das Quellmaterial
kann gasformig eingelassen, in einem Ofen verdampft oder durch Sputtern abgespalten werden.

Hochfrequenzquellen sind in praktisch allen VAN-DE-GRAAFF-Beschleunigern eingebaut und
sind besonders fiir die Ionisierung inerter Gase geeignet. Ein Hochfrequenzfeld im MHz-Bereich
sorgt fiir die Ionisierung des Quellgases.

21
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PENNING- oder Kaltkathodenionenquellen arbeiten nach dem von VakuummefBrohren be-
kannten PENNING-Prinzip. Die das Quellgas ionisierenden Elektronen werden durch Feldemmis-
sion aus einer Kathode erzeugt. Allerdings lassen sich Edelgase nur sehr schwer ionisieren.

Beschleuniger. Die potentielle Energie der erzeugten Ionen wird im elektrostatischen Feld
eines Linearbeschleunigers erhoht. Am weitesten verbreitet sind Beschleuniger, deren Hoch-
spannung mittels einem Bandgenerator nach VAN DE GRAAFF erzeugt wird. Die sogenannten
VAN-DE-GRAAFF-Beschleuniger liefern Ionen mit bis zu 10 MeV Energie mit Strahlstrémen von
10 bis 100 pA bei einer Energieunschérfe von nur einigen hundert eV. Technisch nachteilig ist
jedoch, daf} sich die Ionenquelle auf hohem Potential befindet. Bei einem zweistufigen VAN-DE-
GRAAFF-Beschleuniger, dem sogenannten Tandembeschleuniger, wird dieses Problem umgangen,
indem man die Ionen von Erdpotential auf hohes Potential beschleunigt und dort umlddt. Die
umgeladenen Ionen werden von der Hochspannungselektrode abgestoflen und in Richtung Erd-
potential abermals beschleunigt. Mit einem Tandembeschleuniger erreicht man Maximalenergien
von 30 MeV fiir einfach geladene Teilchen. Die Strahlstrome sind allerdings wegen der Verluste
bei der Umladung kleiner als fiir einstufige VAN-DE-GRAAFF-Beschleuniger.

2.2. Annihilationsspektroskopie mit langsamen Positronen

Die Positronenannihilationsspektroskopie hat sich in den letzten Jahren als geeignet erwie-
sen, leerstellenartige Defekte in Halbleitern zu untersuchen (siehe z.B. Procceedings of the 11th
ICPA (Mater. Sci. For., Vol.255-257,1997) und Procceedings of the 10th ICPA (Mater. Sci. For.,
Vol. 175-178,1994)). Wenn Positronen in einem Defekt mit offenem Volumen lokalisiert werden
und dort mit Elektronen annihilieren, so &ndern sich die Annihilationsparameter in Abhéngigkeit
von der existierenden Elektronenstruktur. Diese Parameter sind spezifisch fiir die verschiedenen
Defekttypen. Die Annihilationsspektroskopie gestattet so Aussagen zur Natur leerstellenartiger
Defekte.

Bei der Methode der konventionellen Positronenlebensdauerspektroskopie wird die Anni-
hilationswahrscheinlichkeit von Positronen und damit die Elektronendichte in einem bestimm-
ten Defekt gemessen. Die resultierende Positronenlebensdauer ist spezifisch fiir einen bestimmten
Defekt und kann inzwischen auch gut mit theoretischen Rechnungen verglichen werden. Die ver-
wendeten Positronen besitzen jedoch eine sehr breite Energieverteilung und dringen demnach
unterschiedlich tief bis zu 0.5 mm in den Kristall ein. Zur Untersuchung relativ oberflichennaher
Defekte, wie sie nach Ionenimplantation entstehen, ist diese Methode ungeeignet. Die deshalb
entwickelte Positronenstrahltechnik ist eine vergleichsweise junge Technik, die auf der Verwen-
dung langsamer monoenergetischer Positronen basiert. Mit dieser Methode sind entscheidende
Vorteile verbunden, die den Anwendungsbereich der Annihilationsspektroskopie auch auf ober-
flichennahe Phinomene erweitert haben. Allerdings 148t sich die Fingerprinttechnik der Positro-
nenlebensdauerspektroskopie, die sich bei der Identifizierung von Defekten mit offenem Volumen
bewéhrt hat, nur unter grolen Schwierigkeiten adaptieren. Der fiir die Lebensdauerspektrosko-
pie notige Startimpuls' geht bei der Erzeugung monoenergetischer Positronen verloren. Es gibt
momentan weltweit nur zwei stabil arbeitende Lebensdauerstrahlsysteme [Wil94, Suz94|, die
den Positronenflufl elektronisch choppern, um so ein kiinstliches Startsignal zu erzeugen. Bei
Standardsystemen beschrinkt man sich auf die Messung der Dopplerverbreiterung der Anni-
hilationsstrahlung. Bestrahlungsdefekte nach Ionenimplantation sind auch fiir solche einfachen
Positronenstrahlsysteme ein ideales Untersuchungsfeld. Sowohl die Tiefe als auch die Konzentra-
tionen der Implantationsdefekte liegen genau im Senstitivitdtsbereich der langsamen Positronen
(siehe auch Kapitel 1). Hier soll diese Methode kurz eingefiihrt werden.

2.2.1. Grundlagen

Positronen entstehen beim 3% Zerfall kiinstlicher Radionuklide oder durch Paarerzeugung.
Sie annihilieren mit ihren Antiteilchen den Elektronen, und die Gesamtmasse 2m, wandelt sich in
Energie in Form von y-Quanten um. Es gibt mehrere Annihilationspfade, z.B. auch die Bildung

12.B. 1.2 MeV-v-Quant beim B+-Zerfall von 2?Na
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von Para- und Orthopositronium [Sch88]. Im Festkérper annihilieren die Positronen aber inner-
halb einiger 100 ps mit Elektronen, die einen entgegengesetzten Spin besitzen (Spinerhaltung).
Nach der Annihilation

efM+e () — 2y (2.2.1)

entstehen zwei y-Quanten der Energie m.c> = 510.99 keV. Die Annihilationsrate A ist eine
Funktion der lokalen Elektronendichte n.. Innerhalb von Defekten mit offenem Volumen (z.B.
Leerstellen) ist die Elektronendichte n. geringer als im Kristallvolumen. Dadurch unterscheidet
sich die Lebensdauer (die zur Annihilationsrate reziproke Grofie) eines im Defekt eingefangenen
Positrons (siehe auch Kap. 2.2.4) von der Lebensdauer im Kristallvolumen. Dieser Effekt wird
mittels der Methode der Positronenlebensdauerspektroskopie gemessen. Eine Beschreibung die-
ser Methode findet man z.B. in [Hau79).

Die y-Quanten tragen Informationen iiber den Gesamtimpuls des Elektron-Positron-Paars
vor der Annihilation. Thermalisierte Positronen besitzen nur geringe Energien, so dafi die
DOPPLER-Verbreiterung der Annihilationslinie im wesentlichen von den Elektronenimpulsen
am Annihilationsort bestimmt wird. Die Impulskomponente p; senkrecht zur Ausbreitungsrich-
tung der Annihilations-Quanten fithrt zur Abweichung von der Kolinearitdt um 6 = p;/(mec).
Die Impulskomponente p; in Ausbreitungsrichtung verursacht eine DOPPLER-Verbreiterung der
511-keV-Annihilationslinie um AE = ¢ p;/2. Die Winkelabweichung wird hochaufgelost mit-
tels Winkelkorrelationstechnik bestimmt, und so kann u.a. die Impulsverteilung der Elektronen
im Impuls-Raum gemessen werden [Has95, Tan95]. Die Tatsache, dafl sich die Verteilung der
Elektronen in Defekten von derjenigen im Volumen unterscheidet, ist die Grundlage fiir Defekt-
untersuchungen mittels DOPPLER-Spektroskopie der Annihilationsstrahlung.

Der Annihilationsort bzw. -zustand der Positronen wird durch ihre Wechselwirkungen in der
Probe bestimmt. Die wichtigsten Wechselwirkungen von Positronen in Festkorpern sind in Abbil-
dung 2.1 schematisch dargestellt. Die monoenergetischen Positronen dringen, bis auf einen Anteil
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Abbildung 2.1: Wechselwirkungen von Positronen im Festkorper (schematisch)

riickgestreuter Positronen [Ros80], in den Festkorper ein und werden auf thermische Energien?
abgebremst (siehe Kap. 2.2.2). Quantenmechanisch betrachtet besetzt das delokalisierte Positron

2kpT = 0.025 eV bei T=273 K
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den tiefsten energetischen Zustand im Festkorper. Es ist zwar ein FERMI-Teilchen® aber seine
Lebensdauer ist so kurz, dafl sich unter Verwendung der iiblichen Quellaktivitdten immer nur
ein einziges Positron in der Probe aufhilt. Halbklassisch ordnet man dem Positron jedoch einen
Ort zu und beschreibt seine Bewegung bis zum Zeitpunkt der Annihilation als Diffusion (siehe

Abschnitt 2.2.3). Auf seinem Diffusionsweg kann es in einem Defekt eingefangen* werden, wo
es bis zur Annihilation verbleibt. Quantenmechanisch bezeichnet man diesen Zustand als lokali-
siert. Bei geniigend grofler Diffusionswegldnge kann das Positron zur Oberfliche zuriickgelangen,
wo es als freies Positron oder unter Positroniumbildung emittiert bzw. in Oberflichendefekten
oder zweidimensionalen Oberflichenzusténden eingefangen werden kann [Sch88, Hut90]. Bei Im-
plantation in Oberflichennéhe (bei niedrigen kinetischen Positronenenergien) kénnen Positronen
vor der vollstindigen Thermalisation als sog. epithermische Positronen zur Oberfliche zuriick-
gelangen [Huo87, Nie86] und die Probe verlassen. Das Verstidndnis der drei Stadien des Positro-
nenlebens im Festkoérper (Implantation, Diffusion, Annihilation) ist fiir die Interpretation der
Annihilationsdaten grundlegend. Im folgenden sollen die relevanten Prozesse dargestellt werden.

2.2.2. Positronenimplantation

Die Positronen verlieren ihre Energie im Festkorper durch verschiedene Streumechanismen
innerhalb weniger Pikosekunden. Die Energieverlustmechanismen sind prinzipiell dieselben wie
fiir Elektronen. Wegen der entgegengesetzten Ladung und dem Fehlen besetzter Positronen-
Zustande ergeben sich jedoch quantitative Differenzen zu Elektronen [Sch88, Hak93]. Im Bereich
unterhalb 100 keV wird der Energieverlust hauptséchlich durch Streuung an Elektronen verur-
sacht. Die Energie fillt innerhalb 10713 s auf einige Zehntel eV ab [Per70]. Die letzte Stufe der
Thermalisation ist durch die Positron-Phonon-Wechselwirkung dominiert.

Die Verteilung der Positronen nach der Thermalisation wird mit einer Verteilungsfunktion
P(E, z) (Implantationsprofil) beschrieben. Ausgehend von der allgemeinen Elektronentransmis-
sionskurve nach MAKHOV erhélt man das Implantationsprofil [Val83, Val84]:

P(E,z) = %:1 exp [— <w) (2.2.2)

Z(E)

P(E,z) dz ist dann der Teil der Positronen, der in einer Tiefe zwischen z und z + dz stoppt. z
ist die mittlere Eindringtiefe der Positronen, die von der Positronenenergie E abhingt:

5 o= Apn (2.2.3)
1%
Dabei bedeuten:
E ... Implantationsenergie in [keV] ,
0 ... Dichte des Targetmaterials in [g/cm?] ,
z ... mittlere Eindringtiefe in [A] ,
m,n ... empirische Parameter ,
A ... empirische Konstante in [ugem?keV—"] .

Die Bestimmung der empirischen Parameter ist fiir eine quantitative Auswertung der Mefida-
ten unabdingbar, insbesondere wenn absolute Aussagen zu Schichtdicken und Defektprofilen
gemacht werden sollen. Lange Zeit wurden m = 2, n = 1.6 und A = 4 pgem 2keV ™" als uni-
verselle Konstanten angenommen [Sch88, vV90, Hak93, AK94|. Monte-Carlo-Simulationen der
Positronen-Festkorper-Wechselwirkung haben gezeigt, dafl die Parameter m,n und A material-
abhingig sind [Gho95]. Auflerdem liefern verschiedene theoretische Beschreibungen der inela-
stischen Positron-Elektron-Streuung (nach VALKEALAHTI und NIEMINEN [Val83], JENSEN und

3Spin = 1/2
40ft wird der Einfang als Trapping von englisch trap = Falle bezeichnet.
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WALKER [Jen90] und MCKEOWN und LyNN [Rit90]) unterschiedliche Profile. Eine experimen-
telle Verifizierung der Implantationsprofile ist deshalb notwendig. Fiir Metalle gibt es eine Reihe
von Arbeiten an diinnen Folien ([Mil82] mit A = 3.32 ugem 2keV ™" m = 2 und n = 1.6 fiir
Aluminium sowie n = 1.43 fiir Kupfer). In Silizium wurden durch MBE-Préparation von amor-
phen Schichten auf Siliziumoxid die Parameter bestimmt zu A = 2.75 pugem ™2 keV™", m = 2
und n = 1.7 [Geb96]. Diese Werte sind in hervorragender Ubereinstimmung mit entsprechenden
Monte-Carlo-Simulationen nach dem Schema von JENSEN und WALKER [Gho95]. In Galliumar-
senid und Germanium fehlen solche Experimente, und man benutzt weiterhin die Standardwerte
[Sha96]. Relative Aussagen zu Defektprofilen sind hier moglich, Vergleiche mit Ergebnissen an-
derer Methoden (z.B. TRIM, RBS) sollten wegen der u.U. geringen Tiefenauflésung und der
Unsicherheit des Positronenimplantationsprofiles nur vorsichtig gezogen werden.

Eine Analyse des MAKHOV-Profils (2.2.2) zeigt, dafi die Verteilung mit zunehmender Energie
immer breiter wird. Die Tiefenauflésung verschlechtert sich. Die Positronenstrahltechnik ist nur
zur Untersuchung relativ oberflichennaher Strukturen bis in eine Tiefe von einigen pym geeignet.
Eine Defektprofilbestimmung mit Tiefenauflésungen unter 50 nm ist nur bis zu einer Tiefe von
500 - 1000 nm moglich, wobei fiir die Auflésung zusétzlich noch die Positronendiffusion eine Rolle
spielt. Im Vergleich zu anderen Methoden ist die Tiefenauflosung der Positronenstrahltechnik
eher schlecht (siehe z.B. Abschnitt 2.3).

2.2.3. Positronendiffusion

Die Bewegung thermalisierter Positronen ist als Diffusion beschreibbar. Mit den Annahmen,
daf} die zu untersuchenden Objekte lateral homogen verteilt sind, dafl die laterale Ausdehnung
des untersuchten Gebietes (wenige mm) grof} ist gegen die Diffusionswegléinge der Positronen
(einige 100 nm) und daf} die Strukturen der Probe grofier sind als der mittlere freie Weg der
Positronen [Sch88|, reicht die Betrachtung der eindimensionalen Diffusionsgleichung aus:

0? 0 (eD 0
D+@0(z,t) ~ % (kB;:E(z)c(z,t)) — Aei(2)c(z,t) = Ec(z,t) . (2.2.4)

Die Aufenthaltswahrscheinlichkeit des Positrons c(z,t) zur Zeit t am Ort z wird bestimmt durch
die Diffusionskonstante D, durch das lokale elektrisches Feld £(z) im Driftterm und durch die
effektive Annihilationsrate Aeg(z) im Vernichtungsterm (siehe Abschnitt 2.2.4). Die Einfiihrung
eines Quellterms I(F, z), der die Positronenstopprate in der Tiefe z fiir Positronen der Ener-
gie E beschreibt und aus dem Implantationsprofil P(F, z) folgt, kann Gleichung (2.2.4) auch
zeitunabhéngig geschrieben werden:

d2 d (€D+

Digzele) - - (Fore @) ~ M@ +1(B2) = 0. (225)

Die Temperaturabhingigkeit der Diffusionskonstanten D, ist durch Streuung an longitudinal-
akustischen Phononen bestimmt (T~'/2-Abhingigkeit) [Mik91]. In Si wurden bei 300 K Werte
von 2.7-3.0 cm?s~! [M#k91, Hak93] gemessen. In GaAs betrigt D, bei 300 K 1.6-1.8 cm?s™?
[S0i92, Sha96]. Die mittlere Diffusionsweglinge L, von Positronen im defektfreien Material
wahrend ihrer Lebensdauer 7 ist als

L+ == \/ 2d D+Tb (226)

definiert. Der Dimensionsfaktor (2 - Dimensionalitét der Diffusion d) wird iiblicherweise sehr lax
behandelt. Von SOININEN et al. wurde die Positronendiffusion félschlicherweise als eindimensio-
naler Prozef betrachtet. Der entsprechende Faktor (d = 3) ist dort in der Diffusionskonstanten
enthalten. Mit 7,=218 ps in Si [AK94] folgt die Diffusionsweglinge in Si zu L4 = 245 £+ 10 nm
(siche auch [Hak93]). In GaAs (7,=228 ps) ergibt sich ein Wert um L, = 200 £ 10 nm.

Die effektive Annihilationsrate A\og(z) enthélt die Defektdichte (siehe Abschnitt 2.2.4) und
die Losung der Gleichung (2.2.5) ist Grundlage fiir die Defektprofilanalyse (siche Abschnitt
2.2.6).



26 2. IONENIMPLANTATION UND UNTERSUCHUNGSMETHODEN

2.2.4. Positroneneinfang in leerstellenartige Defekte

Die Diffusion findet hauptsédchlich im Zwischengitterbereich statt, da die positiv geladenen
Atomriimpfe Positronen abstofien. Fehlen Atome im Gitter oder treten negativ geladene Zentren
in Halbleitern auf, so bildet sich ein fiir Positronen attraktives Potential aus. Dort kann es bis
zur Annihilation in energetisch tieferliegenden Zusténden lokalisiert (eingefangen) werden. Dabei
ist zu bemerken, dafl nur thermalisierte Positronen eingefangen werden kénnen. Grundsétzlich
konnen Defekte mit offenem Volumen, z.B. Leerstellen und Leerstellencluster, Versetzungen, in-
koherente Ausscheidungen aber auch negativ geladene Ionen ohne offenes Volumen als Einfang-
zentren wirken. Kein Einfang erfolgt dagegen an Zwischengitteratomen, nicht negativ geladenen
Fremdatomen und Stapelfehlern. Diese Defekttypen sind fiir Positronen nicht nachweisbar. In
Halbleitern spielt die Ladung der Defekte eine entscheidende Rolle beim Positroneneinfang.
Fiir negativ geladene Defekte wird der Einfang wahrscheinlicher als fiir neutrale Defekte, der
Einfang in positiv geladene leerstellenartige Defekte konnte trotz der Existenz von giinstigeren
Energieniveaus experimentell nicht nachgewiesen werden. Das repulsive Potential eines positiv
geladenen Defekts kann offenbar nicht {iberwunden werden. In Abbildung 2.2 sind die auf die
Positronen wirkenden Potentiale in der Ndhe verschiedener Gitterdefekte schematisch gezeigt. Es

vacancy shallow positron trap

v ARV Y VYV

negative ion

energy
energy

Abbildung 2.2: Energieniveaus von Leerstelle und flacher Falle fiir Positronen (nach [Kra92]). V— und
VO besitzen tiefe Energiezustinde, in denen Positronen bis zur Annihilation gebunden werden konnen.
Im Potential um die flache Falle kénnen Positronen nur bei tiefen Temperaturen gebunden werden, wenn
die thermische Energie nicht zum Entweichen ausreicht.

werden prinzipiell zwei Einfangmechanismen unterschieden. Die Einfangrate fiir ratenlimitierten
Ubergang ist von der Wahrscheinlichkeit des Ubergangs vom delokalisierten in den lokalisierten
Zustand abhingig [Nie79]. Der diffusionslimitierte Ubergang ist fiir relativ grofie, nicht sehr dicht
liegenden Einfangzentren wie z.B. Ausscheidungen zu beobachten, wenn der Einfangquerschnitt
von der Diffusion der Positronen zum Defekt hin bestimmt wird [Bra74]. Fiir kleine Defekte, wie
Leerstellen oder kleine Leerstellenagglomerate bis zu einer Grofle von etwa 5 Leerstellen, ist im-
mer der ratenlimitierte Ubergang giiltig [Nie79]. Danach ist die Einfangrate (auch: Trappingrate)
K; in einen Defekt ¢ proportional zur Defektdichte n;:

Der Proportionalitétsfaktor p; heifit Einfangkoeffizient (auch Trappingkoeffizient) und ist de-
fektspezifisch. Zur Bestimmung von p; ist eine Referenzmethode nétig, um die Defektdichte n;
unabhéngig zu messen. Genaue Zahlenwerte existieren aber nur fiir wenige Defekttypen und sind
auf Grund von Skalierungsproblemen mit Fehlern behaftet [Kra97]. Typische Werte fiir Leerstel-
len sind 10'* — 10'® s~1. Allgemein ist p; abhingig von der Ladung des Defekts. Der Einfang in
neutrale Leerstellen ist temperaturunabhéngig und schwécher als das in negative Leerstellen der
Fall ist. Hier sorgt das attraktive COULOMB-Potential fiir lache RYDBERG-artige Zusténde, in

welche der Einfang temperaturabhiingig (7~ /2) ist [Pus90]. Von dort aus gehen die Positronen
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sehr leicht in die tieferen Zustédnde des Defektes iiber. Die sogenannten flachen Positronenfallen
(meist negative Ionen) in Halbleitern zeichnen sich durch besondere Eigenschaften aus. Zum
einen dndern sich die Annihilationsparameter der eingefangen Positronen kaum gegeniiber de-
nen im delokalisierten Zustand, so dafl flache Positronenfallen direkt nur iiber die Verringerung
der effektiven Positronendiffusionswegldnge nachweisbar sind. Zum anderen ist der Einfang in
solche Fehlstellen stark temperaturabhéngig. Das langreichweitige CouLoOMB-Potential bewirkt

flache RYDBERG-artige Zustéinde und eine 7~ 1/2-Abhiingigkeit des Positroneneinfangs [Mang81].
Zusétzlich konnen Positronen, die im flachen Potential um solche Gitterfehlstellen gebundene
sind, thermisch zum Ubergang in den delokalisierten Zustand angeregt werden und entweichen
[Man81]. Die Temperaturabhéngigkeit dieses Prozesses ist von der Bindungsenergie des Positrons
in der flachen Falle bestimmt.

Fiir kleine Leerstellenagglomerate (bis zu 5 Leerstellen) nimmt man an, dafl der Einfang-
koeffizient proportional zur Grofle des Defektes ist [Nie79]. Es ist somit moglich, die integrale
Konzentration von Leerstellen zu messen, ohne Aussagen zur speziellen Natur der Defekte zu
bendtigen. So ist z.B. eine Anzahl von 6 Leerstellen zu messen, wenn eine Doppelleerstelle und
eine Vierfachleerstelle vorliegen. Aktuelle Ergebnisse fiir spezifische Einfangraten in Silizium
stammen von KAWASUSO et al. (ein mittlerer Wert ist piyae = 5 x 104 s7! [Kaw95]).

In Gebieten mit konstanter Defektdichte n; reduziert sich die Diffusionsweglinge L (GI.
(2.2.6)) auf die effektive Diffusionsweglinge L cg:

D,
b + K '

Lo (2.2.8)

L g 188t sich durch eine nichtlineare Anpassung aus den Daten einer Positronenstrahlmessung
bestimmen und ist deshalb ein geeigneter Parameter zur unmittelbaren Charakterisierung von
Proben (siche Abschnitt 2.2.6). Ay + k; ist dquivalent zur effektiven Einfangrate A\.g aus der
Diffusionsgleichung (2.2.5).

Die untere Nachweisgrenze fiir leerstellenartige Defekte betréigt fiir Positronen etwa
10! em=3 [Hau95]. Die Obergrenze fiir die Positronenstrahltechnik wird dann erreicht, wenn
L f in die Gréflenordnung der mittleren freien Weglédnge der Positronen kommt. Das entspricht
einem Sittigungswert von ca. 8 nm. Dieser Wert wird z.B. in amorphem Si gefunden [Hak93],
wo auf Grund der hohen Defektdichte keine Diffusion zu erwarten ist, sondern nach dem Ther-
malisieren sofort der Einfang erfolgt. Es kénnen so leerstellenartige Defekte bis zu 5 x 10%2° cm—3
in Silizium nachgewiesen werden.

Auch an der Oberfliche, dem grofiten Kristalldefekt, konnen Positronen eingefangen werden.
Die Elektronendichte dndert sich gegeniiber dem Festkorper drastisch. Die spezielle elektronische
Struktur der Oberfliche, ihre Rauhigkeit und auch das Bildladungspotential von Positronen vor
leitenden Oberflichen formen Positronenfallen. Weiterhin kann sich Positronium, ein gebunde-
ner, Wasserstoff-dhnlicher Zustand zwischen Positron und Elektron mit einer Bindungsenergie
von ca. 6.8 eV, in verschiedenen Konfigurationen bilden [Sch88]. Einige Positronen kénnen den
Festkorper wieder verlassen, insbesondere dann, wenn die Positronenaustrittsarbeit negative
Werte annimmt. Die vielen Moglichkeiten sind in [Hut90] zusammenfassend beschrieben. Bei
der Untersuchung von Defekten im Inneren von Festkorpern ist es ausreichend, der Oberflache
spezifische Annihilationsparameter zuzuordnen, die die Gesamtheit ihrer Eigenschaften beschrei-
ben.

2.2.5. Annihilationsparameter

Bei der Annihilation eines Positrons in einem lokalisierten Defektzustand dndern sich die
Annihilationsparameter signifikant gegeniiber der Annihilation im delokalisierten Zustand. Die
Positronenlebensdauer erhéht sich proportional zu der geringeren Elektronendichte in den ent-
sprechenden Defekten. Auflerdem annihilieren Positronen im Defekt bevorzugt mit Elektronen
geringerer Impulse und die Dopplerverbreiterung der Annihilationslinie wird verringert. Da-
durch ist der Nachweis von Defekten moglich. An konventionellen Positronenstrahlsystemen
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wird die Dopplerverbreiterung des Energiespektrums der bei der Annihilation entstehenden ~-
Strahlung gemessen. Je nach Impulsdichteverteilung der Elektronen am Annihilationsort miissen
Strukturen im Annihilationsspektrum auftreten, die durch die begrenzte Energieauflosung des
Detektorsystems verbreitert sind. Man versucht die wesentlichen Bestandteile des Spektrums
auf Parameter zu reduzieren, um physikalisch relevante Effekte handhabbar quantifizieren zu
konnen.

So werden die Linienformparameter S (von engl. ,Shape“ = Gestalt) und W (von engl.
,Wing“= Fliigel) fiir das untergrundreduzierte Spektrum definiert. Der S-Parameter ist das
Verhiltnis der Zahl von Annihilationsereignissen im Zentrum des 511-keV Peaks zur Gesamt-
zahl im Peak, der W-Parameter ist das Verhéltnis von Ereignissen in den Auslaufern des Peaks
zur Gesamtereigniszahl im Peak. In Abbildung 2.3 werden die entsprechenden Intervalle zur De-
finition des S- und W-Parameters an im koinzidenten Modus aufgenommenen 511-keV Peaks der
Annihilation im defektfreien Volumen und in leerstellenartigen Defekten gezeigt. Die Messung
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Abbildung 2.3: Definition des S- und W -Parameters am 511 keV ~-Peak und Vergleich von verschiedenen
Annihilationspeaks.

koinzidenter Spektren beruht auf einer neu belebten technischen Entwicklung [Lyn79], bei der
durch den koinzidenten Nachweis beider Annihilationsquanten eine drastische Untergrundreduk-

tion im Mefspektrum erreicht wird [AK96]. Ublicherweise werden die Grenzen der Zentralregion
so festgelegt, dafl der S-Parameter im defektfreien Material einen Wert von 0.5 annimmt. In
diesem Bereich ist die Empfindlichkeit fiir Anderungen am gréften [AK94]. In unserem Fall
entspricht das einer Zentralregion von 511+0.8 keV. Hier sind hauptséichlich Informationen zu
Elektronen mit kleinen Impulsen, d.h. Valenzelektronen mit niedrigen Bindungsenergien, ent-
halten. Der W-Parameter dagegen beinhaltet Aussagen zur Annihilation mit Elektronen hoher
Impulse, den Rumpf-Elektronen. In Defekten mit offenem Volumen annihilieren die Positronen
hauptséchlich mit Valenzelektronen der Nachbarn, die kleine Impulse besitzen. Daher ist im
allgemeinen der S-Parameter bei Anwesenheit von leerstellenartigen Defekten gegeniiber dem
Wert im ungestorten Kristall erhoht, der W-Parameter erniedrigt. Eine genauere Analyse des W-
Parameters bzw. der hochenergetischen Flanke des Annihilationsspektrums liefert Informationen
iiber die chemische Umgebung eines Defektes, der als Einfangzentrum wirkt [Ala95, Ala96], we-
gen der Annihilation mit den elementspezifischen Rumpf-Elektronen der nichsten Nachbarn. Es
gibt Fortschritte auf dem Gebiet der theoretischen Berechnungen der hochenergetischen Flanke
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des DOPPLER-Spektrums [Ala95] wie auch des Gesamtspektrums [Hak97]. Damit wird eine prézi-
sere Interpretation der Daten mdoglich, wie sie in der vorliegenden Arbeit noch nicht durchgefiihrt
werden konnte. Der Meflaufwand fiir den Erhalt mit der Theorie vergleichbarer koinzident auf-
genommener Daten ist jedoch ungleich hoher (ca. 30 h) als bei konventionellen Messungen (ca.
20 min). Zusammenfassend kann man sagen, daf§ der S-Parameter im allgemeinen ein Maf fiir
das offene Volumen eines Defektes ist, der W-Parameter ist eher sensitiv fiir die chemische
Umgebung eines Defektes.

Jedem Zustand, in dem Positronen annihilieren, kann ein eigener charakteristischer S- bzw.
W-Parameter zugeordnet werden. Die Absolutwerte der Parameter haben dabei keine physi-
kalische Bedeutung, da sie von der Festlegung der Intervallgrenzen und den Eigenschaften des
Detektorsystems abhéngen. Von Interesse und mit anderen Ergebnissen vergleichbar sind nur
Relativwerte, meist bezogen auf die im defektfreien Kristallvolumen gemessenen Werte S und
W3®. Jeder gemessene S-Parameter (entsprechend auch W) setzt sich aus Anteilen verschiedener
Annihilationszusténde zusammen:

Sm = JSs+ JpSp + Z J;S; (2.2.9)

(2

Ss, Sp, S; sind die S-Parameter fiir vollstéindige Annihilation an der Oberfliche, im Kristallvo-
lumen bzw. im Defekttyp 4. J,, sind die Anteile fiir Annihilation im jeweiligen Zustand mit der
Nebenbedingung > J, = 1. In den meisten Arbeiten zur Defektprofiluntersuchung werden die
Annihilationsparameter als Funktion der Energie aufgenommen. Die S(FE)-Kurve enthélt Tiefen-
informationen und vermittelt einen visuellen Eindruck des Defektprofils. Quantitative Aussagen
erfordern die Losung der Diffusionsgleichung (2.2.5), die im Abschnitt 2.2.6 vorgestellt wird.
Aus den gemessenen S-Parametern oder W-Parametern allein lassen sich im allgemeinen keine
eindeutigen Riickschliisse beziiglich des Defekttyps oder der Defektdichte ziehen.

Die Analyse im sog. S-W-Plot® liefert dazu detailiertere Informationen. Angenommen An-
nihilation aus zwei verschiedenen Zusténden liegt vor, so gilt nach Gl. (2.2.9):

Sm = f1.51 + f252 , (2.2.10)

wobei S}(9) der S-Parameter der Annihilation im Zustand 1(2) ist und weiterhin gilt: f1+ fo = 1.
Dann kann die Anderung von S,, mit den Annihilationsanteilen geschrieben werden als:

Sy — S1 = fa (S2— S1) . (2.2.11)

Eine dquivalente Gleichung kann fiir den W-Parameter gefunden werden. Der Annihilationsanteil
fo wird durch Division eliminiert, und man erhlt:

Sm =R (W — Wl) + 51 (2.2.12)

mit einem charakteristischen Parameter R = (Sg — S1)/(Wa — W1) [Man78, Lis94]. Trégt man
den S-Parameter gegen den W-Parameter auf, sollten die Punkte fiir unterschiedliche Annihilati-
onsanteile auf einer Geraden mit dem Anstieg R zwischen den spezifischen Punkten (1/7,51)
und (W3,S2) liegen. Fiir die Annihilation in drei Zustédnden mit sich &ndernden Anteilen erge-
ben sich z.B. mehr oder weniger gekriimmte Kurven, die sich asymptotisch den Verbindungs-
linien der spezifischen (W ,S)-Punkte nidhern. In Abbildung 2.4 ist ein einfaches Beispiel einer
S-W-Analyse dargestellt. Hier sind fiir die verschiedenen Positronenenergien die S- gegen die
W -Parameter aufgetragen. Mit geringen Energien implantierte Positronen annihilieren nahe-
zu ausschlieBlich an der Probenoberfliche. Der Zustand (surface) wird durch die entsprechen-
den Annihilationsparameter (Ss, Ws) charakterisiert. Wird die Energie der Positronen erhoht,
so kommt es zunehmend zum Positroneneinfang und Annihilation in leerstellenartigen Defek-
ten. Zwei Annihilationszustéinde tragen zum Signal bei, und der Formalismus der Gleichungen
(2.2.10) - (2.2.12) ist giiltig. Die entsprechende Trajektorie ist eine Gerade. In einem bestimmten
Energiebereich implantierte Positronen annihilieren ausschliefilich in Defekten. Die spezifischen

5Der Index b stammt vom englischen Wort bulk fiir Kristallvolumen.
6 Auftrag des S-Parameters gegen den W-Parameter
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Annihilationsparameter konnen dem Graphen entnommen werden. An diesem Punkt sind ver-
schieden behandelte Proben beziiglich der enthaltenen Defekte miteinander zu vergleichen. Fiir
geniigend hohe Positronenenergien werden Positronen in den ungestorten Kristall implantiert.
Sie annihilieren dort mit spezifischen Parametern (bulk). Auch hier liegen die Punkte auf einer

Geraden, denn im Ubergangsbereich sind lediglich zwei Annihilationszusténde existent. Im all-
gemeinen kann man also Aussagen zur Anzahl der beteiligten Annihilationszustinde, zur Natur
dieser Zusténde (dhnlich einem Fingerabdruck) und zu den Anteilen der verschiedenen Signale
treffen. In einigen Féllen kann die Sattigung des Positroneneinfangs in Defekte festgestellt wer-
den. Eine sehr ausfiihrliche Beschreibung der Moglichkeiten und Vorteile der S gegen W-Plots
ist in [Cle96, Cle97] gegeben.

Die Identifizierung der verschiedenen leerstellenartigen Defekte mittels DOPPLER-Verbrei-
terung der Positronenannihilationslinie allein hat sich in der Vergangenheit als sehr schwierig
herausgestellt. Viele Autoren haben in fritheren Arbeiten ihre Messungen anhand nur eines
Annihilationsparameters (S oder W, sieche Abschnitt 2.2.5) interpretiert. Gerade in ionenim-
plantierten Proben ist es nahezu unmoglich, den Zustand des geséttigten Positroneneinfangs in
nur einen einzigen Defekttyp zu garantieren. Es sind immer eine Vergleichsmethode, mit der der
Anteil des Positroneneinfangs in die Defekttypen bestimmt werden kann, und ein entsprechendes
Modell notwendig. Dazu eignen sich z.B. Positronenlebensdauermessungen [Kau97, Ava94] oder
auch ITR-Messungen, aus denen beispielsweise die Konzentration der Doppelleerstelle bestimmt
werden kann [Eic97a]. Weiterhin sind die auf die Werte im ungestorten Volumen normierten S-

Tabelle 2.1: Theoretisch berechnete Doppler-Parameter fiir Leerstellen-Agglomerate in Silizium (aus
[Hak97]).

System S/Sp W/W,

Si-Volumen | Sp= 0.5344 | W= 0.01701

\% 1.0186 0.86
Vy 1.045 0.72
Vs 1.053 0.68
V4 1.067 0.64
Vs 1.081 0.59

und W-Parameter von der Energieauflésung des Detektorsystems abhéngig. Lediglich an einer
Apparatur gemessene Annihilationsparameter sind miteinander vergleichbar. So gibt es z.B. fiir
die Doppelleerstelle in Silizium unterschiedliche Werte (S2,=1.040 [Sim97], S2,=1.040 [Eic97a],
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S2,=1.052 [Kau97],S2,=1.067 [Ava94]). Inzwischen gibt es auch theoretische Berechnungen der
Impulsverteilung von Positronen-Elektronen-Paaren in Silizium [Hak97]. Um die berechneten
DoprPLER-Kurven mit dem Experiment vergleichen zu kénnen, werden sie mit einer der expe-
rimentellen Auflésungsfunktion entsprechenden GAUSS-Verteilung gefaltet. Die Ergebnisse der
theoretische Rechnungen sind in der Tabelle 2.1 zusammengefafit. Hier ist zur Faltung eine
GAuss-Verteilung mit einer Halbwertsbreite von 1.19 keV verwendet worden. Wenn man die
theoretischen DOPPLER-Spektren fiir das ungestorten Silizium und fiir einen leerstellenartigen
Defekt mit verschieden breiten Auflésungsfunktionen faltet, was Messungen an Apparaturen
mit verschiedener Energieauflosung entspricht, dann ergeben sich nicht unerwartet Unterschiede
fiir die normierten Annihilationsparameter S/S;, und W/Wj. In der Abbildung 2.5 sind die Er-
gebnisse einer solchen Analyse am Beispiel leerstellenartiger Defekte in Silizium (100-Richtung)
dargestellt. Es wurden die von HAKALA et al. theoretisch berechneten Spektren mit verschieden
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breiten GAUSs-Kurven gefaltet. Das S-Parameter-Intervall wird dabei iiblicherweise so gewihlt,
dafl der S-Parameter fiir das im ungestérten Volumen gemessene Spektrum méglichst nahe an
0.5 liegt. Wenn man in Anbetracht des in Abbildung 2.5 dargestellten Abhéngigkeit die von den
verschiedenen Autoren angegebenen Energieauflosungen der Spektrometer vergleicht (Western
Ontario 1.3 keV, Helsinki 1.2 keV, Halle 1.53 keV, Winipeg 1.2 keV, Delft 2.2 keV), so wird
klar, da8 die mit verschiedenen Systemen gemessenen normierten Annihilationsparameter S/Sj,
untereinander nicht ohne weiteres vergleichbar sind. Auch W/Wj, ist von der Detektorauflosung
abhingig. Ein Vergleich von Daten, die in ein und derselben Anlage mit unverdnderten Spek-
trometerparametern gemessen wurden, ist zuldssig. Literaturwerte kénnen nur sehr begrenzt
verglichen werden. Eine Ubereinstimmung ist nur ein schwaches Indiz fiir das Vorliegen gleicher
Defekttypen, wenn man nicht gleichzeitig die genauen Energieauflésungen der Detektoren kennt.
Viele Autoren geben diese Grofle nicht an, oder sie ermitteln sie in einem anderen Energiebe-
reich. Die gestrichelten Linien in Abbildung 2.5 verdeutlichen die zu erwartenden Abweichungen,
die in dem Bereich der S-Parametererhhung von einer Leerstelle liegt.

2.2.6. Bestimmung von Defektprofilen

Zur Extraktion der Verteilung leerstellenartiger Defekte aus Positronenstrahlmessungen ist
die diskrete Losung der Diffusionsgleichung (2.2.5) iiber den gesamten von Positronen bevolker-
ten Bereich nétig. Fiir N Tiefenintervalle ([z;—1, 2;];4 = 1, ..., N; 29 = 0) mit konstanter Defekt-
dichte n;(z) und konstantem elektrischen Feld &;(z) existieren analytische Losungen von (2.2.5)
[Sch88, vV90, Smi92)):

ci(z) = Aexp(zy") + Bexp(2y~) + P(E, Z)/th,eff (2.2.13)

mit

1 [ e&(z e€i(z 2 4
,yi _ -3 kB(T) 4 (k;B(T)) + (L2—> (2.2.14)
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P(E, z) ist das Implantationsprofil der Positronen (siehe Abschnitt 2.2.2) und L g die effektive
Diffusionsweglénge nach Gl. (2.2.8). A und B sind Konstanten. Deren Bestimmung erfolgt aus
der Losung der 2N Randbedingungen (lineares Gleichungssystem [vV90)):

ci(zi) = cyi(z), Vi=1,.,N—-1, (2.2.15)

[%} - %&-(4) - {dfglL - 21,3}51‘“(%) . Vi=1,.,N—1, (2.2.16)
{%} - CIZO) , (2.2.17)

[%]Z - CNL(iN) . (2.2.18)

Die Gleichungen (2.2.15) folgen aus der Forderung nach Stetigkeit von ¢(z). Aus der Stetig-
keit fiir die Driftterme ergeben sich die Randbedingungen (2.2.16). Der Positronenabflufy zur
Oberfliche wird durch eine Absorptionslinge L, in Gleichung (2.2.17) beschrieben. Geht L,
gegen 0, ist die Oberfldche total reflektierend, fiir L, — oo ist die Oberfléiche total absorbierend
[Sch88]. Im feldfreien Gebiet (z > zy), in dem keine Positronen implantiert werden, nimmt die
Positronenkonzentration exponentiell ab:

Z— 2ZN
Ly

() = clow)exp (—

Bei konstanter Defektdichte n(z) fir z > zy ist Ly in Gl. (2.2.19) durch die effektive Diffusi-
onsweglénge L . zu ersetzen. Der entsprechende Positronenflufl ins Volumen ist in Gl. (2.2.18)
gegeben.

Der Anteil der Positronen, der im Intervall ¢ annihiliert, wenn ein Positronen im Intervall j
implantiert wird, ist:

) fiir z > 2y . (2.2.19)

deit de; eD, eD,
tii = — | — —52 i i —SZ A 51 i . 2.2.20
d [ dz } [dzLil rpr e (#) + ppbici(ziog) +0i . (22.20)

Das KRONECKER-Symbol d; ; liefert 1 fiir 7 = j, ansonsten ist es Null. Mit den ¢; ; kann der
totale Anteil Positronen T;, der im Tiefenintervall ¢ annihiliert, berechnet werden:

N
T,(E) = Y Pi(BE)ti;. (2.2.21)
j=1

P; ist die durch das Implantationsprofil gegebene Wahrscheinlichkeit fiir den Positronenstopp
im Intervall j. Daraus folgt eine Gleichung fiir den S-Parameter zu einer gegebenen Energie E:

N
S'(BE) = Y ST, +TsSs . (2.2.22)
=1

Tg = 1 — va T; ist der Anteil Positronen, die zur Oberfliche gelangen und dort mit dem

charakteristischen S-Parameter Sg annihilieren. Der Anteil epithermischer Positronen an der
Oberfléche [Bri88] ist:

o0

Jepi(E) = /P(E, 2) exp (L_z) dz . (2.2.23)

epi
0

Jepi(E) hingt von einer epithermischen Streulénge Lep; (ca. 1 nm fiir viele Materialien [Sch88])
ab und findet Beriticksichtigung in

S(E) = S"(E)(1 — Jepi(E)) + Sepidepi(E) - (2.2.24)
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Der beschriebene Formalismus gestattet es, die Energieabhéngigkeit des S-Parameters aus Anga-
ben zum Defektprofil zu berechnen. Eine Anpassung des Defektprofils an die gemessenen Daten
S(FE) ist nach einer semi-linearen Methode nach MARQUARDT mit dem Programm VEPFIT
moglich [vV90]. Zunéchst werden die linearen Parameter des Modells (S-Parameter) berechnet,
die nichtlinearen Parameter (Diffusionswegldngen, Schichtgrenzen, elektrische Felder) werden
iterativ unter jeweiliger Neuberechnung des linearen Anteils angepafit. Einschriankend ist die
Tatsache, dafl nur jeweils 6 nichtlineare Parameter gleichzeitig angepafit werden kénnen.

Das Defektprofil wird in Form von effektiven Diffusionswegléngen L .g innerhalb bestimm-

ter Tiefenintervalle berechnet. Die Einfangrate 1d8t sich nach Gl. (2.2.8) und Gl. (2.2.6) ermit-

teln:
1 Ly )2
Ky = — —1, 2.2.25
‘ ﬂ)<<L+@ﬁ ) ( )

wobei 7, die Positronenlebensdauer im defektfreien Material ist. Bei Annahme von Positronen-
einfang in ausschliefllich einen Defekt und Kenntnis dessen spezifischen Einfangrate p; 148t sich
dann mit Gl. (2.2.7) die Defektkonzentration berechnen.

Insgesamt mufl gesagt werden, dafl die Anpassung bei komplizierteren Defektprofilen ohne
feste Annahmen keine eindeutigen Ergebnisse liefert. Es kommt dazu, dafl einige Eingabepara-
meter nur ungenau bekannt sind (u.a. Implantationsprofil, Diffusionskonstanten, epithermische
Streulénge, elektrische Felder). Deshalb ist in dieser Arbeit versucht worden, sich auf Relativaus-
sagen zu beschrinken, die unter den gleichen verniinftigen Modellparametern erhalten wurden.
Weiterhin sind moglichst einfache Defektprofile erzeugt worden, so dafl die Anzahl der anzupas-
senden nichtlinearen Parameter auf ein Minimum beschrinkt werden konnte. Die Anwendung
und die Moglichkeiten des Programms VEPFIT zur Analyse von Positronenstrahlmessungen
ist in [Geb94] detailliert dargestellt.

2.2.7. Technische Details

Alle Messungen mit langsamen Positronen wurden am Positronenstrahlsystem POSSY in
Halle durchgefiihrt. Die Anlage ist in [Eic94] ausfiihrlich beschrieben. Im folgenden sollen die
wichtigsten Eigenschaften genannt werden.

Primir werden die Positronen vom $1-Strahler 2?Na (Halbwertszeit: 2.6 Jahre) erzeugt. Die
Aktivitét der Quelle betrug beim Einbau 1994 ca. 1.8 GBq (50 mCi), eine Bleiabschirmung sorgt
dafiir, da8 das Gerét die Grenzwerte fiir den Betrieb im Kontrollbereich (Dosisleistung kleiner

/Quellenmanipulator

M tventil
m agnetventi Probenkammer o
= m oo(xxxxxxxxxgxlmxxxxxxxxm m m
ST
: - LUK ]
/ A A
Quelle ID_/ ( ( ( ( ( ( i
58) LLS ur
Driftronr EXB Filter Kollimator  Beschleuniger
L ]
I | ‘ ‘ |
Ionengetterpumpe Turbopumpe
TPU 240 Turbopumpe
m ... magnetische Fiihrungsfeldspulen TCM 520
d ... Differentielle Pumpstation
... Korrekturspulen 0.5m
P

—— Positronenstrahl

Abbildung 2.6: Schematische Darstellung des Positronenstrahlsystems (aus [Geb95]).
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als 7.5 pSv/h) nicht iiberschreitet. Die Moderation wird in einer Wolframeinkristallfolie (4 pm
dick) mit einer Effizienz von ca. 1075 realisiert. Die Separation der langsamen Positronen von
den schnellen erfolgt in einem E x B-Filter. Fiir die Nachbeschleunigung auf maximal 50 keV
sorgt ein aus 5 Dynoden aufgebauter Linearbeschleuniger. POSSY ist ein magnetisch gefiihrter
Positronenstrahl, d.h. Positronen mit Geschwindigkeitskomponenten senkrecht zur Strahlrich-
tung werden von einem homogenen Magnetfeld auf eine Spiralbahn gezwungen und bis zur Probe
gefiihrt. Die Annihilationsquanten werden dort mit Hilfe eines hochreinen Germanium-Detektors
(ORTEC) registriert und ihre Energie wird analysiert. Die Energieauflésung des Detektors be-
trigt 1.53 keV bei einer Energie von 514 keV (gemessen am Isotop ®°Sr). Die gesamte Anlage
arbeitet im Hochvakuum (107° Pa), um die empfindliche Moderatorfolie vor Umwelteinfliissen
zu schiitzen und um die mittlere freie Positronenweglinge von einigen Metern zu gewéhrleisten
(siehe auch [Eic94]). Der gesamte Aufbau des Positronenstrahlsystems ist in der Abbildung 2.6
schematisch dargestellt.

Detektorsystem. Das Herzstiick der Apparatur bildet der energieauflésende Detektor. Die
Abbildung 2.7 zeigt das Blockschaltbild des Detektorsystems. Der hochreine Germanium-Kristall
besitzt 3 Zonen, eine p-leitende, eine n-leitende und dazwischen eine intrinsische Zone. Bei tie-
fen Temperaturen (77 K durch fliissigen Stickstoff gekiihlt) existieren in der intrinsischen Zone
keine Ladungstriger. Einfallende v-Quanten erzeugen Ladungstriger, die bei angelegter Hoch-
spannung (z.B. 2.5 kV) getrennt werden und einen Strompuls liefern. Hauptséchlich gibt es dabei

T intrinsisch T
P (77 Kelviny PP
<@ Signal J\
/@» —>{ Vor- »  Verstirker
m C verstérker
dl
Feldgebiet v
y-Quant 4 - Vielkanal-
< Upererior (2.5 keV) analysator
R ... Arbeitswiderstand !
C ... Auskoppelkondensator MeBrechner

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung des v-Detektors (aus [Eic94]).

zwei Wechselwirkungsmechanismen. Die einfallenden Photonen geben ihre gesamte Energie an
ein Elektron weiter (Photoelektrischer Effekt), das seinerseits Elektronen-Loch-Paare erzeugt
(2.95 eV /Paar). Der Detektorpuls ist proportional zur Energie des einfallenden Photons. Solche
Ereignisse formen den sogenannten 'Photopeak’ im Spektrum, der letztendlich zur Messung der
Energie der Annihilationsquanten benutzt wird. Der Wechselwirkungsquerschnitt ist proportio-
nal zur fiinften Potenz der Ordnungszahl des Detektormaterials (Z ... Ordnungszahl). Streuen
die Photonen an Elektronen quasielastisch, kommt es zum sog. CoMPTON-Effekt. Die resultie-
renden v-Energien sind verteilt bis zur sogenannten CoMPTON-Kante, die energetisch vor dem
Photopeak liegt. Dieser Effekt wirkt sich ungiinstig auf die Auswertung des Photopeaks aus, da
er den niederenergetischen Untergrund des Spektrums erhoht.

Eine nachfolgende Elektronik verstirkt die Signale, die dann in einem Vielkanalanalysator
gespeichert werden. Es wird zu jeder Positronenenergie ein komplettes y-Spektrum mit dem
Germanium-Detektor gemessen. In der Abbildung 2.8 wird ein typisches Annihilationsspektrum
gezeigt. Im Spektrum ist der 511-keV-Annihilationspeak klar zu erkennen. Zu niedrigen Ener-
gien schliefit sich ein Untergrund an, der hauptséichlich durch CoOMPTON-Streuung im Detektor
entsteht. Die Photopeaks bei kleinen Energien entstehen durch Annihilationsquanten, die an der
den Detektor umgebenden Blei-Abschirmung gestreut wurden.
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Abbildung 2.8: Typisches Annihilationsspektrum gemessen mit einem hochreinen Germanium-Detektor.
Die Kanalbreite betréiigt 0.08 keV (aus [Geb95]).

Der sich aus dem Spektrum ergebende S-Parameter geniigt einer Binomial-Verteilung
[Hak93], und der statistische Fehler og 148t sich dann wie folgt angeben:
S(1-29)

Hier ist S der gemessene S-Parameter und N die Zahl gemessener Ereignisse im 511 keV-
Peak. Damit Anderungen im S-Parameter in der GréSenordnung von 0.001% detektiert werden
konnen, ist demnach eine Zahl von mindestens 10° Ereignissen im Photopeak aufzunehmen, was
eine Mefzeit von 10 - 20 Minuten pro Spektrum erfordert. Fiir die Messung der hochenergeti-
schen Flanke des Photopeaks, die Aussagen zur chemischen Umgebung des Defekts enthilt, ist
insgesamt eine hohere Statistik nétig, da in dem relevanten Bereich die Anzahl der Ereignisse
reduziert ist.

Probenhalterung und Temperaturkontrolle. Neben Raumtemperaturprobenhaltern
wurde ein Probenhalter fiir temperaturabhingige Messungen und in-situ-Ausheilungen aufge-
baut. Dieser Halter arbeitet in einem Temperaturbereich von 100 bis 1100 K. Eine schematische
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Abbildung 2.9: Schematische Darstellung des Probenhalters fiir die Temperexperimente (aus [Eic94]).
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Darstellung der Konstruktion ist in der Abbildung 2.9 gezeigt. Im Temperaturbereich von 100 K
bis zu Raumtemperatur wird das Prinzip der Gegenheizung genutzt, d.h. gegeniiber einem kal-
ten LN-Reservoir (77 K) wird durch entsprechendes Heizen ein Gradient so eingestellt, dafi am
Probenort die gewiinschte Temperatur herrscht. Fiir die Warmekopplung sorgt ein Saphir (ca.
5 mm dick, ausschlieBlich phononische Wérmeleitung), der zwischen Heizplatte und Stickstoff-
Reservoir angebracht ist. Bei hoheren Temperaturen als Raumtemperatur wird ausschliellich
geheizt und der Saphir unterbricht den Warmekontakt zum LN-Reservoir. Die UHV-taugliche
Widerstandsheizung wird durch eine in Bornitrit eingebettete Graphitbahn realisiert. Gemessen
wird die Temperatur mit Hilfe eines K-Typ-Thermoelements (NiCr/Ni), das an die Probe ange-
punktet wird. Ein PID-Regler kontrolliert die Temperatur iiber die Regelung des Heizstroms.

2.3. RUTHERFORD-Riickstreuung

Die RUTHERFORD-Riickstreuung (engl. RUTHERFORD Backscattering Spectrometry
(RBS)) basiert auf dem RUTHERFORD-schen Experiment, die Struktur fester Materie durch
den Beschufl hochenergetischer Teilchen aufzukliren, indem die Winkel- und Energieverteilung
der gestreuten Teilchen gemessen wird. In kristallinen Festkérpern kann man Informationen
zur Stérung der Gitterstruktur erhalten, wenn man die hochenergetischen Teilchen in niedrig
indizierte Kristallrichtungen einschiefit. Im idealen Gitter wird ihre Bewegung kaum gebremst
(channeling). Sind jedoch Gitteratome deplaziert oder sitzen Fremdatome in den Kanilen, dann
erhoht sich die Riickstreuausbeute. Neben dem Nachweis ausgedehnter Kristalldefekte wie Ver-
setzungen, Stapelfehler und Korngrenzen, ist auch die tiefenaufgeloste Untersuchung von Punkt-
defekten moglich. Fiir die Analyse von Strahlenschiden nach Ionenimplantation ist RBS beson-
ders geeignet, weil sowohl der Tiefenbereich von einigen Mikrometern als auch die nachweisbaren
Defektkonzentrationen von 0.05 bis 1 relative Atomdichte durch Ionenimplantation mit relativ
hohen Dosen erreicht werden. RBS wird hauptséchlich bei der Untersuchung von Prozessen der
Amorphisierung und Rekristallisation angewendet. Entsprechend ihren Wechselwirkungsmecha-
nismen ist RBS hauptséchlich empfindlich fiir Zwischengitteratome, die eine direkte Blockierung
der Ionenbahnen bewirken. Der Nachweis anderer Defekte (insbesondere Leerstellen und Leer-
stellenkomplexe) ist dagegen nur sehr eingeschriankt (iiber ihr Verzerrungsfeld) moglich. RBS
bietet sich damit als Ergénzung zur Positronenstrahltechnik an, die fiir Zwischengitteratome
nicht empfindlich ist. Einen umfassenden Uberblick iiber die Methode und ihre Moglichkeiten
gibt [Goe88]. Hier soll nur eine kurze Einfiihrung mit dem Schwerpunkt auf fiir die Arbeit
relevante Fragen folgen.

2.3.1. Methodik

Eine wichtige Rolle fiir die Behandlung von RBS-Spektren spielt der kinematische Faktor
k, der den Energieverlust in Abhéngigkeit von Stofmassen M; und Ms und -Winkel 6. Er folgt
aus dem ,,Harte Kugeln“- Modell der kinetischen Stofitheorie und ist:

[ cosf+ \/(Mz/M;)? —sin® 6 ’
ko= ( AL ) . (2.3.1)

Eine nidhere Analyse der Gleichung (2.3.1) zeigt, dafl die Messung der Riickstreuausbeute bei
groflen Streuwinkeln am empfindlichsten ist. Bei einem festen Winkel (z.B. 177°) wird die Ener-
gieverteilung leichter, monoenergetischer Ionen (meist He mit einigen MeV) gemessen, die von
der Probe zuriickgestreut werden. Am Beispiel der Abbildung 2.10 soll das Mefprinzip kurz
erldutert werden. Ein Ionenstrahl (Ionen mit M; und Z;) trifft mit der Energie Ey auf einen
Kristall, bestehend aus zwei Atomensorten mit My und Zs und mit M3, Z3. Auf seiner Ober-
fliche befindet sich ein diinner Film von Atomen mit My und Z4. Ein Detektor registriert die
um einen Winkel 6 gestreuten Ionen und analysiert ihre Energie. Im unteren Teil der Abbil-
dung sind charakteristische Spektren fiir den Einschuf in niedrig indizierte Richtungen (,ali-
gned“) und Einschufl in beliebige Richtungen (,random®) dargestellt. Der Begriff ,random*
kennzeichnet Bedingungen, wie sie bei Riickstreuung von amorphen Schichten oder auflerhalb
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kristallografischer Vorzugsrichtungen herrschen. An der Oberfliche kommt es auch beim gerich-
teten Strahl zur erhohten Riickstreuung (nicht alle Ionen finden einen Kanal), was dem Peak
im Channeling-Spektrum entspricht. Die auf ,random“-Ausbeute Y;,, normierte Ausbeute x
steigt mit zunehmender Eindringtiefe an. Ursache sind Wechselwirkungen, die eine stetige De-
kanalisierung verursachen, z.B. Gitterschwingungen und die Wechselwirkung mit Elektronen.
Die Energie E(O) der an der Oberfldche gestreuten Ionen ist um den elastischen Anteil vermin-
dert (kinematische Faktor), der bei Streuung an Kristall- bzw. Fremdatome abgegeben wird.
Die so entstehenden isolierten Peaks sind wegen der unterschiedlichen kinematischen Faktoren
nach Atommassen getrennt. Aus dem allgemeinen Energieverlust der Sondenionen auf ihrem
Weg durch das Target dE/ds ldfit sich die Energie einer Tiefe zuordnen. Die Energie eines in
der Tiefe z gestreuten Ions betrdgt im Laborsystem:

z/ cos ¢1 dE z/ cos ¢2 dE
E = k| Ey— — — — . .3.
(2) ( 0 /0 ( P )in ds) /0 ( P )Om ds (2.3.2)

Darin sind ¢1 und ¢9 die Winkel zwischen Ein- und Austrittsrichtung des Ionenstrahls und
der Oberflichennormale des Kristalls. Diese Energie-Tiefen-Konversion erlaubt es, Defektvertei-
lungen mit einer Tiefenauflésung von 20 - 30 nm zu messen. Dabei ist die Tiefenauflésung eine
Funktion der Energieauflosung des Detektors 0 E' und der geometrischen Bedingungen:

SE
bz = — : (2.3.3)

€in + €
cospy  cosgg -

t

wobei €;, und €,,; die als konstant angenommenen Energieverluste pro Weg der einfallenden
bzw. ausfallenden Ionen sind. Durch geeignete Optimierung der Winkel kann die Tiefenauflésung
verbessert werden.
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2.3.2. Defektprofilanalyse mit RBS

Die Defektprofilanalyse mit RBS basiert auf der Dekanalisierung (Dechanneling) der Ionen
bei Anwesenheit von Defekten. Die Probe wird dabei zunéichst nach der Kanalisierungsbedin-
gung ausgerichtet, das heiflt die integrale Riickstreuausbeute sollte minimal sein. Die meisten
Ionen bewegen sich dann in einem Kanal niedrig indizierter Richtung. Dekanalisierung bedeutet
nun, das ein Defekt oder ein Ausldufer eines Defektes eine Blockierung des Kanals bewirkt, und
das Ion zuriickgestreut wird. Typische Defekte, die eine Riickstreuung hervorrufen, sind bei-
spielsweise Zwischengitteratome, Versetzungen und Stapelfehler. Aber auch Verzerrungsfelder
von leerstellenartigen Defekten fithren zu ,,verbogenen“ Kanilen, die zu erhdhten Riickstreuaus-
beuten beitragen. Fiir vollstdndig amorphe Materialien ist die Riickstreuung maximal und es 1483t
sich kein Minimum der integralen Riickstreuausbeute finden. Die Energie-Tiefen-Konvertierung
nach Gl (2.3.2) erlaubt es, die Riickstreuausbeute Y (z) einer entsprechenden Tiefe zuzuordnen.
Typische Riickstreuspektren aus eigenen Messungen werden im Kap. 3 gezeigt.

Quantitative Aussagen iiber Verteilung, Konzentration und Art der vorhandenen Defekte erlaubt
die RBS-Spektroskopie ebenfalls. Man verwendet dazu héufig die auf die Riickstreuausbeute in
“random“-Richtung normierte Minimum-Ausbeute

Xmin(z) = Yaligned(z)/}/;“andom(z) (234)

als Funktion der Tiefe, oder auch die Differenz zwischen der normierten Minimum-Ausbeute der
zu untersuchenden und einer perfekt kristallinen Probe

AXmin(z) = Xmin(z) - Xmin,perf(z) . (235)

Fiir hohe Defektkonzentrationen (grofier als 0.1 at%) kann man davon ausgehen, daf§ verschie-
dene Defekte mit verschiedenen Auslenkungen r, in den Kanal existieren. Im Rahmen der sog.
Zwei-Strahl-Néherung [Bpg68] werden zwei Riicksteuanteile unterschieden, ein Anteil, der vom
perfekten Kristall zuriickgestreut wird, und ein Anteil, der durch Riickstreuung an Defekten
entsteht. Mit tabellierten Werten fiir die Dekanalisierungswahrscheinlichkeit als Funktion der
Defektverteilung P(ng,(z)) kann man den Dekanalisierungsbeitrag x,(z) berechnen, und es er-
gibt sich das Defektprofil iterativ:

naa(z) = Xmnl) =) (2.3.6)

1—xr(2)
Xr(z) = Xmin,perf(z) + [1 - Xmin,perf(z)]P(nda(z)) . (237)

Fiir geringere Defektkonzentrationen (kleiner als 0.1 at%) kann man annehmen, dafi Defekte
mit einer definierten mittleren Auslenkung r, von den reguldren Gitterpléitzen existieren. Die
Dekanalisierung erfolgt durch zufillig verteilte Stéfe mit Defekten (mit der Wahrscheinlichkeit
M94(r,)) oder mit thermisch ausgelenkten Gitteratomen (mit der Wahrscheinlichkeit 1;(7")). Den
thermischen Beitrag kann man durch Variation der Mefitemperatur separieren. Die Verteilung
der Defekte n,q(2) und die mittlere Auslenkung der Defekte r, 18t sich durch Lésung der
Gleichung

Xmin(2) = > _ gi(2) T (T)
i) = : (2.3.8)
d Zgz‘(nda(z)) {l‘l;f‘l(m) — I_IZ-(T)]

fiir bei unterschiedlicher Temperatur gemessene Spektren bestimmen [Goe88]. g; bedeutet dabei
die relative Anzahl riickgestreuter Ionen im i-ten Energieintervall. Auch hier ist die Losung nur
iterativ moglich, da g; die Defektdichte n,4(2) ebenfalls enthélt. Die Bestimmung der Auslenkung
r, erlaubt prinzipiell Aussagen iiber Defekttypen und die mikroskopische Konfiguration von
Defekten. Sehr ausfiihrlich sind die neuesten Moglichkeiten der Auswertung und Interpretation
von RBS-Daten in [Gar97] beschrieben.
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2.3.3. Technik

Die RBS-Messungen wurden am Jenaer VAN-DE-GRAAF-Beschleuniger unter Benutzung von
1.4 MeV He™-Ionen durchgefiihrt. Die riickgestreuten Ionen wurden unter einem Winkel von
0=170° mit einem Oberflichen-Sperrschicht-Detektor (Energieauflosung bei 514 keV 1.56 keV)
analysiert. Nach einem Wechselwirkungsereignis mit einem Ion ist die Hohe des Spannungspulses
am Ausgang des Detektors proportional zur Ionenenergie. Die Energieinformation wird in einem
Vielkanalanalysator (ADCAM) gespeichert. Zum Einstellen der Kanalisierungsbedingung wurde
die integrale Riickstreuausbeute als Funktion des Probenwinkels minimiert.

2.4. Monte-Carlo-Simulation der Ionenimplantation-TRIM

TRIM (The TRansport of Ions in Matter) ist ein Computerprogramm zur Monte-Carlo-
Simulation der Wechselwirkungen, die in amorphe Festkérper implantierte Ionen erfahren. Dabei
werden sowohl die Verteilung der implantierten Ionen als auch die mit dem Energieverlust ver-
bundenen kinetischen Phénomene (Strahlenschéden, Phononen etc.) berechnet. Das Programm
beruht auf Arbeiten von J.F. Ziegler und J.P. Biersack und wird detailliert in [Zie85] erldutert.

TRIM ist weltweit verbreitet. Es wurde in einer Vielzahl von Arbeiten (z.B. [Sim91, Ued92a,
AK94, Fuj95al]) zu vergleichenden Berechnungen bei Ionenimplantation herangezogen. Die Er-
gebnisse fiir die Verteilung der implantierten Ionen sind weitgehend akzeptiert und entsprechen
experimentellen Ergebnissen.

TRIM beruht auf der Simulation der Ionen-Festkorper-Wechselwirkung nach dem BCA-
Modell (Binary Collision Approximation). Die Bewegung eines Ions oder eines gestoenen Tar-
getatoms im Festkorper wird als Folge von Einzelstofen zwischen je zwei Teilchen behandelt. Die
Rechnung erfolgt im Rahmen einer klassische Stofitheorie, deren Grundlagen im Abschnitt 1.1.1
gegeben sind. Auf der Grundlage des BCA-Modells werden 3 entsprechend zufillig verteilte
Parameter berechnet: die Distanz A zwischen zwei Stofen, der Streuwinkel © und der azimutale
Streuwinkel ¢. A ist um einen mittleren Abstand Ay exponentiell verteilt. Der Streuwinkel ©
wird aus der zufilligen Wahl eines StofSparameters p nach Gl. (1.1.7) berechnet. Der maximale

StoBparameter pmax wird aus pumax = © Y2N1/3 bestimmt, N ist die atomare Dichte. Die zu-
falligen Werte des Azimutwinkels ¢ sind auf Grund der planaren Streugeometrie gleichverteilt.
Die ausfiihrliche Ableitung des Formalismus wird z.B. in [Eck91] gegeben.

Der Weg des Ions und der gestoflenen Targetatome im Festkorper wird schrittweise und in
jedem Schritt zufallig simuliert. Der Energieiibertrag auf die Gitteratome verursacht Ersetzungs-
stofifolgen. Eine Verlagerung von Gitteratomen findet statt, wenn die iibertragene Energie die
vorgegebene Verlagerungsenergie T} iiberschreitet. Eine Leerstelle entsteht, wenn beide Kollisi-
onspartner eine Energie oberhalb Ty haben. Ist die Energie kleiner als Ty, verbleibt das Atom als
Zwischengitteratom und die Energie wird in Form von Phononen abgegeben. Die Rechnung fiir
ein implantiertes Ion endet, wenn eine vollstdndige Energieabgabe stattgefunden hat. TRIM
beriicksichtigt die Gitterstruktur des Festkorpers nur in Form einer Mindestdistanz 7., die
vor dem néchsten Stofl zuriickgelegt werden mufl. Effekte, wie z.B. Ionen-Channeling, die aus
Kristallsymmetrien folgen, werden nicht beriicksichtigt. Die Verteilung von Defekten folgt aus
den berechneten Stofifolgen, sekundire Effekte wie Defektdiffusion und -rekombination werden
vernachléssigt. Reale Defektdichten kénnen deshalb in TRIM-Simulationen nicht berechnet
werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden TRIM-Rechnungen mit der Programmversion TRIM-
92.12 zu Vergleichszwecken fiir alle gemessenen Proben durchgefiihrt. Die Ergebnisse liefern
Anhaltspunkte fiir die Auswertung der Positronenstrahlmessungen und erlauben eine Fehler-
abschitzung. Sie sind im Kapitel 3 dargestellt.

2.5. Infrarot-Absorptionsspektroskopie

Fast alle Materialien zeigen im infraroten Spektralbereich eine mehr oder weniger ausge-
priagte Struktur in der Absorption. Die Infrarotspektroskopie (IR) zdhlt deshalb zu den am
weitesten verbreiteten spektroskopischen Untersuchungsmethoden der Festkorper-Physik. Von
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besonderem Interesse in Festkorpern sind die Absorptionsprozesse durch Anregung von Gitter-
schwingungen. So findet man fiir bestimmte Kristalldefekte spezifische Absorptionslinien, die
sowohl qualitativ als auch quantitativ ausgewertet werden kénnen.

Eine Atomgruppe im Kristallverband kann Energie einer elektromagnetischen Welle (z.B. im
IR-Bereich) aufnehmen und zu Schwingungen angeregt werden. Aus dem Energiesatz folgt die
Frequenzbedingung E' — E” = hv. E' und E” sind die Schwingungsenergien vor und nach dem
Absorptionsproze. Die Wellenzahl v der absorbierten Strahlung ergibt sich also als Differenz
zweier Schwingungsterme:

E/ E//
= ———. 2.5.1
Fiir das Modell des harmonischen Oszillators ergibt sich ein Schwingungsterm:
E 1

Beriicksichtigt man hier noch die Energieerhaltung aus Gl. (2.5.1), so folgt die Auswahlregel
An = £1. Im Fall realer unsymmetrischer Anziehungspotentiale zwischen den Atomen muf} zum
Modell des anharmonischen Oszillators mit der Auswahlregel An = +1,2,3,... iibergegangen
werden. Hier sind auch Ubergiinge zu héheren Termen mdglich, allerdings mit abnehmender
Ubergangswahrscheinlichkeit. Man spricht dann von Oberschwingungen, da deren Frequenz zwar
nicht exakt aber nahezu beim vielfachen Wert der Grundschwingung liegt.

Die Anzahl der Normalschwingungen eines Molekiils oder einer Atomgruppe wird durch
deren Freiheitsgrade bestimmt. Jedes Atom einer Atomgruppe kann sich in drei Raumrichtungen
bewegen, was zu 3N Bewegungsfreiheitsgraden” fiihrt. Bei drei dieser Bewegungen resultiert
keine relative Verschiebung zueinander, sondern nur eine Bewegung des Massenschwerpunktes.
Weitere drei Bewegungskombinationen fiithren zur Rotation um den Massenschwerpunkt. Die
Zahl der Freiheitsgrade bestimmt sich damit zu Z = 3N — 6. N ist dabei die Zahl der Atome pro
Molekiil. Bei linearer Anordnung der Atome existieren nur zwei Rotationsfreiheitsgrade, was zu
einem Schwingungsfreiheitsgrad mehr fithrt: Z = 3N — 5.

Durch elektromagnetische Strahlung (z.B. IR-Licht) sind nur Schwingungsformen mit elek-
trischem Dipolmoment anregbar. Einige Schwingungsformen, wie etwa die symmetrische Streck-
schwingung eines dreiatomigen linearen Molekiils, sind nicht IR-aktiv. Normalschwingungen,
die gleiche Anregungsfrequenzen aufweisen, sind nicht unterscheidbar und werden als entartet
bezeichnet.

Neben der Anregung von Atomschwingungen kann es auch zu elektronischen Anregung durch
die Einstrahlung einer elektromagnetischen Welle in den Festkérper kommen. Ist die Energie
des Strahlung gréfier als die Bandliicke eines Halbleiters (hv > E), kommt es zur sogenannten
Band-Band-Absorption. Diese wird auch Fundamentalabsorption genannt und beginnt an der
Absorptionskante. Diese liegt fiir Silizium bei einer Wellenléinge von A = 1.2 y m. Eine grofie-
re Rolle in der Festkorperspektroskopie spielen elektronische Uberginge zwischen einem Band
und einem lokalisierten Energiezustand in der verbotenen Zone. Solche elektronischen Zusténde
werden durch Kristallgitterdefekte hervorgerufen. Uberginge von Elektronen in bzw. aus die-
sen Zustédnden konnen stattfinden, wenn die Energie des eingestrahlten Lichts grofler ist als der
energetische Abstand dieses Zustandes zum Leitungs- bzw. Valenzband des Halbleiters. Die sog.
bandkantennahe Absorption kann somit zur qualitativen und iiber die Intensitéit der Absorption
zur quantitativen Bestimmung solcher Storstellenniveaus in der Bandliicke genutzt werden.

2.5.1. Dispersion und Absorption

Um die Absorption des IR-Lichts beschreiben zu kénnen, mufl von der elektrodynamischen
Behandlung des Lichts ausgegangen werden. Die Wellengleichung fiir eine elektromagnetische

7N ist die Anzahl der Atome in der Atomgruppe
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Welle lautet:

2 2

ng = C%% +02L60% . (2.5.3)
€ ... elektrische Feldstérke
r ... Ortsvektor
o ... elektrische Leitfahigkeit
€ ... relative Dielektrizitdtskonstante des Stoffes
€9 ... Dielektrizitdtskonstante des Vakuums
¢ ... Lichtgeschwindigkeit.

Die Losung der Differentialgleichung (2.5.3) erfolgt mittels des Ansatzes einer ebenen Welle:
E = &ellkr—wt) (2.5.4)

Hierbei ist k der Wellenzahlvektor und w = 27v die Kreisfrequenz. Die resultierende Dispersi-
onsrelation ist dann:

w2 W o

2 _
Man setzt w/c = ko. Dabei ist ky die Wellenzahl, die man mit ¢ = 1 und o = 0 als Losung
fiir die elektromagnetische Welle im Vakuum erhélt. Bildet man analog zum Brechungsindex

n = ¢/v = ,/en einen Brechungsindex 7, so erhélt man:

1/2
- k%:(e—i—ii) . (2.5.6)

Die so definierte Grofle 7 ist der komplexe Brechungsindex eines Stoffes unter Einbeziehung der
Absorption. Fiir Real- und Imaginérteil von 7 148t sich formal schreiben:

n o= n—ikKk. (2.5.7)
Die Wellenzahl k ergibt sich somit zu:
ko= ZntiZs. (2.5.8)
c c

n ist der gewohnliche Brechungsindex und x der Absorptionsindex, der als Dampfungsmafl der
ebenen Welle aufgefafit werden kann.

Durch die beiden Materialgréfien n und « lassen sich Reflexion und Transmission des Lichts
berechnen. Aufler dem komplexen Brechungsindex 7 werden dazu Anschluibedingungen fiir die
elektrische und magnetische Feldstéirke benétigt, die aus den MAXWELL-Gleichungen folgen. Fiir
senkrechten Lichteinfall ergibt dies einen Reflexionskoeflizienten R an der Grenzfliche zweier
Medien:

(n—1)% — K2
R = ———— . 2.5.9
(n+1)% + k2 ( )
Im LAMBERT’schen Absorptionsgesetz:

I = Iye ™™, (2.5.10)
welches eine Aussage iiber die Intensitdt I der sich in z-Richtung ausbreitenden ebenen Welle
macht, ist der Absorptionskoeffizient o definiert als:

4
a = %ﬁ . (2.5.11)

A ist dabei die Wellenlénge des eingestrahlten Lichts.
Betrachtet man nun die Transmission 7" einer elektromagnetischen Welle durch eine planparallele
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Platte der Dicke d, so mufl man die Vielfachreflexionen beriicksichtigen. Fiir T' ergibt sich als
iiber alle Interferenzen gemittelter Wert:

(1 - R)?(1+ k?/n?)e~¢
T = 1)—(R2e—2ad) . (2.5.12)

Oft und auch fiir Silizium kann davon ausgegangen werden, dafl k < n ist. Daher vereinfacht
sich G1.(2.5.12) zu:

(1 — R)?e
und G1.(2.5.9) zu:
(n—1)°

R nimmt beispielsweise fiir Silizium mit einer Brechzahl von n = 3.46 einen Wert von 0.304 an.

Fiir die ionenimplantierten Proben mufl von einem Zweischichtsystem ausgegangen werden.
Die beiden Brechzahlen sind gleich und die Schichtdicken d; und ds bekannt. Die erste Schicht ist
die durch Implantation mit Ionen geschidigte und die zweite der ungestorte Kristall. d = dy +ds
ist die Gesamtdicke der Probe. Fiihrt man fiir die Ddmpfung der elektromagnetischen Welle die
Abkiirzung § = ad ein, wird sie in diesem Fall zu:

0 = oa1di+ asd . (2.5.15)

a1 ist der Absorptionskoeffizient der geschidigten Schicht und ay der ungeschadigten. oo = aod
ist der Wert der Dampfung der Referenzprobe. Der fiir die Untersuchungen interessante Wert
a; ergibt sich aus:

ap = OO (2.5.16)
dy

Das zur Berechnung von «; notwendige ¢ 1afit sich aus Gl.(2.5.13) ableiten:

_R)? _ 2
§ = In %—F\/(%) + R?| (2.5.17)

wobei T das experimentell bestimmte Transmissionsvermogen und R durch Gl. (2.5.9) gegeben
ist. Dabei gelten die Voraussetzungen « < n und n = constant. a; enthilt dann nur noch
Informationen der geschidigten Schicht, die geometrischen Parameter spielen keine Rolle mehr.

2.5.2. IR-Spektrometer

Die Messungen zur IR-Absorption wurden an der Universitéit Leipzig in der Gruppe von Dr.
H. RIEDE durchgefiithrt. Das zur Verfiigung stehende Gerét ist ein kommerzielles Zweistrahl-
Spektrometer ,,Lambdal9“ der Firma Perkin Elmer, was in den Bereichen UV, VIS und NIR
arbeitet.® Die Totalreflexionsoptik ist in LITTROW-Anordnung aufgebaut. Das zur Auflsung
der Wellenléingen notwendige holographische Gitter besitzt 360 Linien/mm. Die Steuerung er-
folgt iiber einen externen PC. Die Messungen wurden im Bereich des nahen Infrarot (175 nm -
3200 nm, Genauigkeit von £0.6 nm) durchgefiihrt. Als Strahlungsquelle dient im NIR-Bereich
eine vorjustierte Wolfram-Halogenlampe. Ein PbS-Detektor dient der Signalaufnahme.

8UV: ultravioletter Bereich; VIS: sichtbarer Bereich; NIR: naher Infrarot-Bereich
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2.6. RAMAN-Streuung

Die RaMAN-Spektroskopie hat sich mit der Entwicklung der LASER als wichtiges Hilfs-
mittel zur Untersuchung elementarer Anregungen von Festkorpern, wie Phononen, Plasmonen
usw. durchgesetzt. Bei dieser Art der Spektroskopie wird die inelastische Lichtstreuung (sicht-
barer Spektralbereich) durch die betreffenden elementaren Anregungen ausgenutzt. Wie bei allen
Streuprozessen an zeitlich sich d&ndernden periodischen Strukturen (schwingendes Kristallgitter)
miissen Energie und Wellenzahlvektor bis auf einen reziproken Gittervektor G erhalten bleiben.
Es muf} also gelten:

0 = hwy— hw+hw(q), (2.6.1)
0 = hko— hk+hq+ hG . (2.6.2)

Hierbei beschreiben wy und k¢ bzw. w und k die einfallende bzw. die gestreute Lichtwelle, w(q)
und q sind Frequenz und Wellenzahlvektor der elementaren Anregung, z.B. eines Phonons. Fiir
Licht aus dem sichtbaren Spektralbereich ist |ko| bzw. |k| von der Gréenordnung 1/1000 eines
reziproken Gittervektors, d.h. es nehmen an der RAMAN-Streuung nur Anregungen aus dem
Zentrum der BRILLOUIN-Zone teil.

Die Valenzelektronen in einem Festkorper lassen sich im elektrischen Feld £ einer einfallenden
Lichtwelle polarisieren. Die Polarisation ist:

P = ex¢, (2.6.3)

wobei x Suszeptibilititstensor heifit. Die periodische Anderung hat die Ausstrahlung einer Welle,
der gestreuten Welle, zur Folge. Die elektronische Suszeptibilitéit ist eine Funktion der Kernko-
ordinaten, d.h. auch der Auslenkungen X, die mit der Gitterschwingung (w(q),q) gegeben sind.
Diese Auslenkungen X (w(q), q) sind als Stérungen aufzufassen und in der formalen Entwicklung
kann man sich auf zwei Glieder beschrénken:

0

Wegen q ~ 0 schreibt man vereinfachend X = Xy cos w(q)t. Mit der einfallenden Lichtwelle
& =&, cos wypt ergibt sich die Polarisation:
9x

1
P = ¢y xo & cos wot + 36 5y Xo &g [cos (wo + w(q))t + cos (wyg — w(q))t] . (2.6.5)

Die Streustrahlung enthilt also neben dem elastischen Anteil der Frequenz wy (RAYLEIGH-
Streuung) die RAMAN-Seitenbanden mit den Frequenzen wy + w(q). Die Linien mit niedrigerer
Frequenz als wg heiflen STOKES-Linien und sie entstehen durch Streuung unter Abgabe der
Energie der elementaren Anregung (w(q),q). Die Linien mit erhhter Frequenz heilen Anti-
STOKES-Linien, hier wird bei der Streuung an elementaren Anregungen Energie aufgenommen.
Die Intensitidt der Anti-STOKES-Linien ist bei relativ niedrigen Temperaturen gering, weil sich
die betreffenden elementaren Anregungen iiberwiegend im Grundzustand befinden. Man un-
tersucht deshalb meist die STOKES-Linien, deren Intensitiit typischerweise um 10° kleiner ist
als die des erregenden Lichtes. Ubliche Lichtquellen sind intensive LASER-Quellen (Neodym-,
Krypton-, Argon-LASER). Wichtig sind aulerdem die Symmetrieeigenschaften der elementaren
Anregung, denn fiir das Auftreten der RAMAN-Linie ist das Nichtverschwinden der Suzeptibi-
litdtsableitung g—)’g nach den Koordinaten X der elementaren Anregung Voraussetzung. Mit der
Anderung der Versuchsgeometrie kénnen auch Aussagen zur Kristallsymmetrie der untersuchten
Probe gewonnen werden.

Die Messungen mittels RAMAN-Spektroskopie wurden an der Universitit Leipzig von Dr. G.
LippoLD durchgefiihrt.



KAPITEL 3

Ergebnisse und Diskussion

3.1. Ionenimplantation in Silizium

3.1.1. Priparation der Silizium-Proben und TRIM-Simulation

Die Messungen an ionenimplantiertem Silizium wurden an verschiedenen Probenserien
durchgefiihrt, um die Abhéngigkeiten der Defekterzeugung von Implantationsdosis und Kristall-
richtung sowie das Ausheilverhalten zu untersuchen. Alle Proben wurden bei Raumtemperatur
und unter einem Winkel von 7° zu einer niedrig indizierten Kristallrichtung (meist (100)) im-
plantiert. Technologisch wird ein solcher Winkel benutzt, um channeling-Effekte zu vermeiden.
Das Substratmaterial war undotiert bzw. schwach Bor-dotiert (p-Typ, p ~ 10 — 30 Qcm). Zur
Untersuchung des Einflusses des Sauerstoffgehaltes auf die Defektbildung wurde Czochralski-
([O] ca. 1 x 10 ¢cm™3) und FZ-Material ([O] ca. 1 x 10'6 cm™3) bestrahlt (jeweils Phosphor-
dotiert, p = 0.6 Qcm). Um ein méglichst homogenes Defektprofil zu erhalten, wurden alle Proben
nacheinander mit Ionen verschiedener Energie beschossen. Die entsprechenden Dosisverhéltnisse
wurden mit Hilfe von TRIM-Simulationen bestimmt. Eigentlich werden mit TRIM Energie-
depositionen pro Volumen berechnet (vergleiche Abschnitt 2.4). Mit dem Ansatz der Leerstel-

\ \ \ \
B:Si TRIM simulated vacancy production | 51 TRIM simulations of multiple implantation |

(20 eV formation energy of vacancy)

o
o
S
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T T
Lt

boron x30
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Abbildung 3.1: Uberlagerung der Leerstellen-
profile der Bor-Implantationen mit verschiede-
nen Energien. Die resultierende Defektverteilung
kann durch ein Kastenprofil angenéhert werden.

Abbildung 3.2: Die resultierenden Defektvertei-
lungen fiir die verschiedenen Implantate sind
skaliert dargestellt. Trotz Erhohung der Implan-
tationsenergie nimmt die Eindringtiefe mit der

Masse der Ionen ab. Fiir alle Implantationen
kann ein niherungsweise homogenes Defektprofil
erzeugt werden.

lenbildungsenergie (fiir Silizium ca. 20 eV) erhélt man dann die primére Leerstellenverteilung.
Jede TRIM-Simulation wurde mit mindestens 5000 Ionen ausgefiihrt. In Abbildung 3.1 sind am
Beispiel der Bor-Implantation die Simulationsergebnisse dargestellt. Die Leerstellenverteilungen
nach den mit verschiedenen Energien ausgefiihrten Bor-Implantationen reichen unterschiedlich
tief. Uberlagert man diese Profile gewichtet, so erhilt man eine resultierende Defektverteilung,
die durch ein Kastenprofil approximiert werden kann. Die Gewichtsverhiltnisse entsprechen
dann den Dosisverhiltnissen bei der jeweiligen Implantation. Fiir alle Implantationen sind die
TRIM-Ergebnisse in Abbildung 3.2 gezeigt. Hier wird deutlich, dafl trotz der Erh6hung der Im-
plantationsenergie die Eindringtiefe mit der Masse der Ionen abnimmt. Fiir alle Implantationen

44
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kann ein n&herungsweise homogenes Defektprofil erzeugt werden. Spéter werden die erhaltenen

Werte fiir die deponierte Energiedichte zur Skalierung der Dosis dienen und eine Vergleichbarkeit
der Implantationsschidden garantieren (sieche Abschnitt 3.1.3).

Tabelle 3.1: Implantationsparameter der Siliziumproben

Implantat Dosisbereich (cm~2) | Energien (keV) | Dosisverh.
Bor 1x 10 -2 x 1016 300, 150, 50 1:0.5:0.2
Bor (Ausheilung) | 1 x 10 — 1 x 106 180, 90, 30 |  1:0.5:0.2
Silizium 5 x 1013 — 5 x 10%° 400, 250, 150 |  1:0.3:0.2
Phosphor 5x 1013 — 5 x 1015 600, 250, 150 1:0.3:0.2
Arsen 5x 102 — 5 x 10 600, 250, 150 1:0.4:0.3

In Tabelle 3.1 sind die Implantationsparameter fiir die einzelnen Implantationen in Silizi-
um aufgelistet. Die Dosis iiberstreicht zwei Gréfenordnungen (5 Proben je Implantat), und die
maximale Dosis richtet sich nach der amorphisierenden Dosis fiir Raumtemperaturimplantation
[RysT78]. Aufler Bor, dessen Masse zu gering ist, um Silizium bei Raumtemperatur zu amorphisie-
ren, haben alle Implantate bei Verwendung der maximalen Dosis zu amorphen Schichten gefiihrt
(siehe Diskussion der RBS-Ergebnisse). Zur Identifikation der Proben in der nachfolgenden Dis-
kussion, wird die Ionendosis fiir die hochste Implantationsenergie als Dosis ® bezeichnet. Die
Ausheilung der Proben im Positronenexperiment wurde in-situ bei einem Druck von 10~% Pa
vorgenommen. Fiir die anderen Experimente wurde unter Argonschutzgas bei einem Druck von
1072 Pa ausgeheilt.

3.1.2. Bor-Implantation

Die Untersuchung der Bor-Implantation in Silizium bei Raumtemperatur ist deshalb sehr
interessant, weil hier hauptséchlich isolierte Kristalldefekte (Punktdefekte und Punktdefektag-
glomerate) erzeugt werden. Dagegen fiihrt die Implantation schwererer Ionen mit zunehmender
Dosis zur Bildung von amorphen Gebieten, und die Identifizierung der entstehenden Defekte
ist schwieriger. Die Experimente am Bor-implantierten Silizium werden im folgenden ausfiihr-
licher dargestellt. Sie geben ein Beispiel fiir die Moglichkeiten und Grenzen der Methode der
Annihilationsspektroskopie mit langsamen Positronen.

Zunichst wurde die Schidigung der Proben im implantierten Zustand mit RBS gemessen.
In Abbildung 3.3 sind die Energiespektren der riickgestreuten 1.4 MeV He™ Ionen fiir alle BT im-
plantierten (100) Proben dargestellt. Die Riickstreuspektren der implantierten Proben enthalten
Beitrage von dekanalisierten Ionen, was auf die Existenz von Punktdefekten oder Punktdefek-
tagglomeraten hindeutet. Die Konzentration dieser Punktdefekte steigt mit wachsender Implan-
tationsdosis (siehe oberer Teil in Abbildung 3.3). Die Struktur der Spektren, die besonders bei
der 2 x 10'® B*cm~2-implantierten Probe hervorsticht, ist Indiz fiir eine inhomogene Tiefenver-
teilung der Defekte, die von der Dreifachimplantation herriihrt. Die zugehérigen Defektprofile
wurden berechnet und sind im Abschnitt 3.1.3 in Abbildung 3.10 dargestellt. Vergleicht man das
Riickstreuspektrum fiir ® = 2 x 1016 B¥ecm =2 mit dem ,random“-Spektrum (siehe unteren Teil
in Abbildung 3.3), wird klar, dafl die Gesamtschidigung noch gering ist und keine amorphen
Zonen existieren. Die Daten der Messungen mit langsamen Positronen, wie sie in Abbildung 3.4
dargestellt sind, zeigen ebenfalls eine Abhéngigkeit der Implantationsschiden von der Dosis. In
der unbestrahlten Referenzprobe gibt es nur zwei Annihilationszustdnde der Positronen. Bei klei-
nen Positronenenergien ist der gemessene S-Parameter charakteristisch fiir die mit einer diinnen
Oxidschicht bedeckten Oberfliche. Fiir hohere Positronenenergien (> 15 keV) annihilieren al-
le Positronen im defektfreien Kristall. Im Energiebereich zwischen 0 und 15 keV diffundieren
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Abbildung 3.3: RBS-Spektren von Si(100) Bor-
- implantiert mit verschiedenen Dosen (oberer Teil)
und Vergleich zwischen RBS-Spektren fiir Si(100)
bestrahlt mit der hochsten Implantationsdosis und
einem random-Spektrum, typisch fiir amorphes
Material (unterer Teil) (aus [Eic97a]).
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mehr oder weniger Positronen zuriick zur Oberfliche. Der Verlauf des zusammengesetzten S-
Parameters (Gl. 2.2.9) charakterisiert die Positronendiffusionslénge von 245 nm fiir defektfreies
Silizium [Hak93]. Die S-Parameterkurven der implantierten Proben zeigen ein typisches Verhal-
ten [AK94]. Der niedrige S-Parameter an der Oberfliche dndert sich mit der Bor-Dosis, was auf

eine strukturelle Anderung der Oxidschicht hindeutet. Ein dhnlicher Effekt wurde von UEDONO
et al. fiir y-bestrahltes SiO2 gefunden [Ued88b], und andere Methoden zeigen Oberflichenschédi-
gungen nach Ionenimplantation [Gha97]. Im Bereich zwischen 2 und 10 keV Positronenenergie
zeigt sich ein Plateau mit einem erh6htem S-Parameter, das durch den Einfang und der Anni-
hilation von Positronen in implantationsinduzierten leerstellenartigen Defekten entsteht. Auch
fiir die niedrigste Dosis kann angenommen werden, dafl der Positroneneinfang in Defekte mit
offenem Volumen geséattigt ist, d.h. der Anteil der eingefangenen Positronen 7 ist nahe 1. Dieser

mean positron depth (um)
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L 100 .
g 3 ,/ ] | " reference 4
o =] = 1><10: sz Abbildung 3.4: Die S(E)-Kurven von undotier-
0.96 HE o 2x1015°m_2 1 tem Cz-Si implantiert mit 2 x 10'® cm=2 und
o y 1X1015 om 1 x 10'* cm ™2 Bor-Ionen sind exemplarisch darge-
H ° 2§10| ™, stellt. Die verschiedenen Anstiege im niederenerge-
a 1 1016 em) tischen Teil aller MeBkurven ist im Inset zu sehen.
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Die Linien charakterisieren den besten Fit mit dem
Programm VEPFIT (aus [Eic97al).
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Anteil kann wie folgt berechnet werden:

Kt
Kt + Xy
wobei die Einfangrate x; als bekannt vorausgesetzt wird (siehe Gl. (3.1.2)). Daraus folgt, daf
der typische S-Parameter der Schicht direkt vom Plateau der S(E)-Kurve bestimmt werden

kann. Die Anpassung mit VEPFIT bestétigt die Richtigkeit dieses Vorgehens. Wichtig sind
die Unterschiede in den Anstiegen der S-Parameterkurven vom Oberflichen-S-Parameter bis

n= (3.1.1)

zum Plateau-S-Parameter, die einer Anderung der effektiven Positronendiffusionslinge in der
geschidigten Schicht entsprechen (siehe Inset in Abbildung 3.4). Mit der Anpassung der ef-
fektiven Positronendiffusionsweglénge L ¢ kann die Defektkonzentration in der geschédigten
Schicht ermittelt werden (siehe weiter unten). Fiir hohe Energien (groer als 30 keV) nimmt der
S-Parameter den Wert fiir ungestortes Material (Spyx) an. Das bedeutet, daf§ alle Positronen
tief genug implantiert werden, um hinter der gestérten Schicht zu annihilieren.

Wie man aus den TRIM-Simulationen weif3, konnen die Defektprofile in erster Nidherung
als homogen angenommen werden. Unter dieser Bedingung sind die effektive Positronendiffusi-
onswegldnge L, og und die Dicke der gestérten Schicht die einzigen nichtlinearen Parameter der
Anpassung der Positronendaten mittels VEPFIT. Falls der Positroneneinfang in einen Defekttyp
dominiert, kann die Defektkonzentration unter Verwendung der Gl. (3.1.2) bestimmt werden.
Die exakten Positroneneinfangraten fiir die verschiedenen Defekttypen sind unbekannt, und au-
Berdem ist die Natur der leerstellenartigen Defekte und deren Ladung nicht genau bekannt.
Auf Grund dieser Unsicherheiten kann man sich auf den Standpunkt zuriickziehen, lediglich
die Konzentration der Leerstellen, unabhingig von der speziellen Anordnung in einem Defekt,
bestimmen zu wollen. Das ist deshalb moglich, weil die Positroneneinfangraten eines kleinen
Leerstellenagglomerates proportional zur Anzahl der enthaltenen Leerstellen sind [Nie79]. Fiir
die Einfangrate der Einfachleerstelle nehmen wir einen mittleren Wert aus der Literatur an:

fvac = D x 101 s71 [Kaw95]. Die integrale Leerstellenkonzentration der Proben ist dann (nach

Gln. (2.2.8) und (2.2.7)):
Ab ( Ly )2
Nyac = — ] =1 . 3.1.2
Hvac ( L—i—,eﬂ ( )

Die berechneten Kastenprofile der Leerstellenkonzentration 7y,c(2) sind in Abbildung 3.5 dar-
gestellt. Ein Ansteigen der Leerstellenkonzentration mit wachsender Dosis ist zu verzeichnen.
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: g durch Bor-Implantation sind fiir die verschiede-
1081 | !! | nen Bor-Dosen gezeigt. Sowohl die Dicke der
N geschédigten Schicht als auch die Defektkonzen-
T . L : 1 tration wichst mit der Dosis (aus [Eic97a]).
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Weiterhin scheint auch die Schichtdicke mit zunehmender Dosis zu wachsen (Abbildung 3.5),
was auch als Artefakt der Anpassung unter der Annahme von Kastenprofilen verstanden werden

kénnte (siehe Diskussion in Abschnitt 3.1.5). Im Gegensatz dazu fanden UEDONO et al. [Ued88a]

fiir Bor-Implantationen (80 keV) mit wachsenden Dosen zwischen 5x 10'2 und 5x 10'° cm ™2 eine

Verschiebung des Schadigungspeaks zur Oberfliche hin. Dieser Schlufl wurde jedoch lediglich aus
der entsprechenden Verschiebung der Maxima der S(E)-Kurven gezogen. Die Ergebnisse von UE-
DONO et al. wurden moglicherweise auch durch die spezielle Implantation durch eine 43 nm dicke
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Oxidschicht hindurch beeinflufit. Insbesondere bei niedrigen Defektkonzentrationen, bei denen
die Positronendiffusion eine zunehmende Rolle spielt, ist eine genauere quantitative Auswertung
notwendig. Der Vergleich der an Hand verschiedener Methoden (TRIM, RBS und VEPAS) er-
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| Abbildung 3.6: Die Defektprofile, ermittelt mittels
TRIM, RBS und VEPAS, sind fiir die 1 x 105
| BTcm™? implantierte Probe vergleichend darge-

T - - s S DR T stellt (aus [Eic97a]).
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mittelter Defektprofile zeigt, dafl die RBS- und Positronenergebnisse recht gut iibereinstimmen
und die TRIM-Rechnungen zu etwas tieferen Verteilungen fiihren (siehe Abbildung 3.6).

Die dosisabhéngigen Ergebnisse sind zusammenfassend in Abbildung 3.7 dargestellt. Die inte-
grale Leerstellenkonzentration ny,. (gemessen mit langsamen Positronen) und die Konzentration
deplazierter Siliziumatome (charakterisiert durch Ay, im RBS-Experiment) sind proportional
zur Wurzel der Implantationsdosis. Dagegen bleibt die Konzentration der Doppelleerstellen, wie
sie aus der Messung der IR-Absorptionsbande bei fww = 0.68 eV bestimmt wurde, ndherungs-
weise konstant [Wen94]. ny,c und Ay, enthalten Informationen iiber die totale Schidigung der
implantierten Schicht. Eine dhnliche Abhéngigkeit im gleichen Dosisbereich wurde von SEALY
et al. fiir die integrale Spannung mittels RONTGEN-Beugung (DCXD!) in 50 keV und 1 MeV
Bor-implantiertem Silizium gemessen [Sea95]. Eine solche Wurzelabhéngigkeit von der Dosis ist
typisch fiir Defektentstehung durch Nukleation nach einem Modell von CHADDERTON (siehe
Abschnitt 1.3.1). Es ist anzunehmen, dafl die in Defektkaskaden gebildeten Punktdefekte aus-
diffundieren und sich homogen verteilen. Von diesem Zwischenstadium aus bilden sich stabilere
Defekte durch Agglomeration der mobilen Punktdefekte [Cha71]. Abbildung 3.7 zeigt weiter, dafl
die Konzentration der Doppelleerstellen bis zu einer Dosis von 3 x 101> Bt ¢cm ™2 konstant bleibt
[Zam94]. Fiir hohere Dosen sinkt die Doppelleerstellenkonzentration sogar wieder. Sowohl diese

Beobachtung als auch die kritische (maximale) Dichte von 3 x 10!? cm ™3 stimmt gut mit friiheren

IDouble-Crystal X-ray Diffractometry

B:Si 50, 150, 300 keV

Abbildung 3.7: Die integrale Leerstellenkonzentra-
tion aus VEPAS-Messungen, die Konzentration
von Doppelleerstellen bestimmt mittels IR sowie
die Riickstreuausbeute im Channeling-Experiment
(RBS), in Bor-implantiertem Silizium ist als
Funktion der Implantationsdosis dargestellt. Die
integrale Leerstellenkonzentration und die Kon-
‘ ‘ ] zentration deplatzierter Siliziumatome ist jeweils
10" 10" 10'° proportional zur Wurzel der Implantationsdosis,
fluence (cm) wogegen die Konzentration der Doppelleerstellen
= Si(100),(110), (111) slow positrons niherungsweise konstant bleibt (gepunktete Linie)
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Resultaten von STEIN et al. iiberein [Ste70]. Vergleicht man die Konzentration der Doppelleer-
stellen mit der aller leerstellenartigen Defekte (744c), so wird deutlich, da8 fiir Dosen groer
als 1 x 10 BT cm™2 neben den Doppelleerstellen noch mindestens ein weiterer Defekttyp, der
Leerstellen enthélt, existieren mufl. Die integrale Leerstellenkonzentration steigt, wogegen die
Doppelleerstellenkonzentration konstant bleibt. Der S-Parameter wéchst i.a. mit der Grofle ei-
nes Leerstellenagglomerates [Hak97]. Schon Abbildung 3.4 hat eine Anderung des S-Parameters
mit der Implantationsdosis gezeigt. Sein Anstieg kann nicht mit der Konzentrationséinderung
nur eines Defekts erkliart werden, da der Zustand des gesédttigten Positroneneinfangs vorliegt,
d.h. alle Positronen annihilieren in Defekten. Lediglich eine dosisabhingige Anderung der Kon-
zentrationsverhéltnisse von mindestens zwei Defektarten ist denkbar. Um dieses Verhalten de-
taillierter untersuchen zu kénnen, wird der S-Parameter sowie der R-Parameter der gestorten
Schicht gegen die Ionendosis aufgetragen (Abbildung 3.8). Wie in Abschnitt 2.2.5 beschrieben,

T T T

1.050 | ] 1

1.045 +

Sdcfcct /S bulk

Abbildung 3.8: Der S-Parameter und der defekt-
1.040 —F— S, level a Si (% %?) 1 spezifische R-Parameter der gestorten Schicht als
o Si(lll) Funktion der Implantationsdosis sind aufgetra-

8 6F" % = 51099 |3 gen. Der R-Parameter wurde auf die Annihilati-

g 46 = — S S = | onsparameter der Doppelleerstelle (Sa2,/Spuix =

g d 1 1.040 [Gol95, Kei88], Way /Wi = 0.935 [Gol95,

:‘ 2¢ 1 Sim91]) bezogen. Eine detailierte Diskussion folgt
0 1614 1*015 11016 im Text (aus [Eic97a]).

fluence (cm™2)

bleibt der R-Parameter konstant im Fall des geséttigten Positroneneinfangs in zwei verschiedene
Defektarten. Eine signifikante Anderung des R-Parameters ist zu erwarten, wenn ein dritter An-
nihilationszustand detektiert wird. Wegen des geséittigten Positroneneinfangs in der gestorten
Schicht schon fiir die kleinste Bor-Dosis ist klar, dal auch fiir héhere Dosen kein weiterer Defekt-
typ sichtbar wird. Andererseits wichst der S-Parameter der gestérten Schicht kontinuierlich mit
steigender Ionendosis. Der typische S-Parameter der Doppelleerstelle Sa,/Spuk liegt bei 1.040
[Sim97]. Aus der Tatsache des konstanten R-Parameters und des anwachsenden S-Parameter
muf} geschlossen werden, dafi Doppelleerstellen und griéflere Leerstellenagglomerate in der im-
plantierten Silizium-Schicht existieren. Ausgehend von vollstdndigem Positroneneinfang in zwei
verschiedene Defekte, kann man den Schicht-S-Parameter berechnen als:

Sdefect = f2US2’U+fClSCl mit (313)
1 = fou+fa. (3.1.4)

Die Annihilationsanteile fo, und fy; konnen aus der mit IR gemessenen Konzentration der
Doppelleerstellen ns,, dem Einfangkoeflizienten ps, und der Einfangrate beider Defekttypen «
nach den Gleichungen (2.2.7) und (2.2.25) berechnet werden. Es ergibt sich aus Gl. (3.1.3):

Pl g, + LMl g (3.1.5)

K

S defect =

Die gemessenen Werte Sgefekt/Sbuik (entsprechend dem S-Parameterplateau in Abbildung 3.4)
wurden nach der Gl. (3.1.5) angepaft. Die Linie in der Abbildung 3.9 zeigt die beste Anpassung
zur Bestimmung von S,;. Der Fehler des Verfahrens wird von der Unsicherheit der aus IR-
Messungen bestimmtem absoluten Doppelleerstellenkonzentration (10%) und vom Fehler des
Einfangkoeflizienten pg, dominiert. Die Gl. (3.1.5) beschreibt die experimentellen Daten sehr
gut, was die Vermutung der Existenz zweier verschiedener leerstellenartiger Defekte unterstiitzt.
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Abbildung 3.9: Anpassung des S-Parameters des
Lo42F 1 Leerstellenagglomerates nach Gl (3.1.5) (aus
. . [Eic97a]).
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Der S-Parameters des Leerstellenagglomerates wurde bestimmt zu S¢;/Spux = 1.048 £ 0.001.

Ein #hnlicher Wert wurde von NIELSEN et al. in 5 MeV, 1 x 10 Sitcm™2 implantierten Cz-
Silizium beobachtet und ebenfalls kleineren Leerstellenagglomeraten zugeordnet [Nie93]. EPR-
Untersuchungen von Sealy et al. [Sea95] zeigten in dhnlich bestrahlten Proben die Existenz von
Si-P3-Zentren, die als planare Vierfachleerstellen identifiziert wurden [Bro71], und von Leerstel-
lenagglomeraten zugeordneten X-Zentren [Bro72]. Der S-Parameter von Doppelleerstellen wurde
in einer freien Anpassung iiberpriift, und es ergab sich So,/Spux = 1.0403 £ 0.002.

Der VO-Komplex (A-Zentrum) wurde tiberraschenderweise in den Bor-implantierten Proben
nicht gefunden. Im mittleren IR-Bereich (500 - 5000 cm™!) konnten zwar die fiir Cz-Material
typische Vibrationsmode des im Zwischengitter sitzenden Sauerstoffatoms beobachtet werden
(1106 cm™!), nicht jedoch die Mode des A-Zentrums, die bei etwa 830 cm~! zu erwarten ist
[New65b, New65a, Wat61]. Fiir die Implantation verschiedener Ionen in niedrigen Dosen [Sve97]
und nach Elektronenbestrahlung [Pol97] in Cz-Silizium wird das A-Zentrum in einer mehr oder
minder grolen Konzentration gefunden. Es kann nur spekuliert werden, daf3 bei der Ionenimplan-
tation von hoheren Dosen sehr viele Priméardefekte gebildet werden, die sich mit grofler Wahr-
scheinlichkeit zusammenlagern und somit nicht fiir die Bildung von A-Zentren zur Verfiigung
stehen.

Zusammenfassend kann man zu den Untersuchungen am Bor-implantierten Silizium folgende
Aussagen treffen:

1. Es wird keine Amorphisierung des Silizium-Targets durch Raumtemperaturimplantation
von Bor bis zu Dosen von 2 x 10 BTcm™2 erreicht. Die entsprechenden RBS-Daten
unterscheiden sich deutlich vom fiir amorphe Schichten typischen Random-Spektrum.

2. Ein ndherungsweise konstantes Doppelleerstellensignal wurden in einem weiten Dosisbe-
reich (1 x 10 bis 2 x 10'® BT cm~=2) mit IR-Absorption gemessen. Die integralen Defekt-
konzentrationen nach VEPAS und RBS sind dagegen proportional zur Wurzel aus der
TIonendosis in Ubereinstimmung mit dem Modell der Defektnukleation nach CHADDER-
TON.

3. Neben den Doppelleerstellen werden mittels VEPAS groflere Leerstellenagglomerate
(drei oder vier Leerstellen) beobachtet. Der S-Parameter dieses Defekttyps wurde zu
Scl/Sbulk = 1.048 £ 0.001 bestimmt.

4. Die Schwingungsmode des A-Zentrums wurde im IR-Absorptionsspektrum nicht gefun-
den.

3.1.3. Dosisabhingigkeit von B-, P-, Si- und As-Implantationen

Die im vorhergehenden Abschnitt beschriebenen Untersuchungen zur Dosisabhéngigkeit der
Kristallschadigung nach Bor-Implantation sind in dhnlicher Weise auch fiir die Implantation
von Silizium, Phosphor und Arsen in Silizium durchgefiihrt worden. Der Versuch einer genauen
Identifizierung der eingefiihrten Defekte wurde zunéchst nicht unternommen, weil die Defekt-
strukturen nach Implantation von schwereren Ionen eher komplexer werden und schon amorphe
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Gebiete entstehen. Stattdessen wird sich auf integrale MeBgrofen (Diffusionswegléinge der Po-
sitronen und Riickstreuausbeute im RBS-Experiment) zuriickgezogen. Neben den vergleichen-
den Ergebnissen sind im folgenden die Einzelexperimente (RBS und VEPAS) nur exemplarisch
dargestellt.

RBS. Die Tiefenauflosung der RBS-Technik ist gut genug, um die durch die Mehrfachim-
plantation hervorgerufenen einzelnen Schidigungspeaks im RBS-Spektrum sichtbar werden zu
lassen. Die Defektprofile fiir die Bor-Implantation sind in Abbildung 3.10 beispielhaft gezeigt.
Die Profile wurden in Zwei-Strahl-N&herung berechnet (siehe Abschnitt 2.3). Eine Amorphi-
sierung von Silizium durch die Bor-Implantation bei Raumtemperatur ist im Gegensatz zur
Silizium-Selbstimplantation oder zur Arsen-Implantation nicht méglich. Die mittlere Konzen-

04L B:Si(100) RBS (Het, 1400keV) & 1x10" cm” 4
3 scattering angle 170° 0 2x10" em?
o S 15 2
S = AAL a4V Ix10 7 cm
§ é’ 0.3+ A AAA AAAA “ 02x10"” em” T
g8 A oA 4 1:10"° cm”
23 a A
3 g 02F 7
° = OoOoOOOOo 4
= vy 4
% ~ 0.1F wamvvvv X0, ’ 7
= Abbildung 3.10: Aus RBS-Spektren berechnete
00 o Defektprofile fiir mit verschiedenen Dosen Bor-
g B s s s s " 1 implantiertes Silizium (aus [Eic97b]).
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
depth (um)

tration deplazierter Atome wird durch Integration der Schadigungsprofile berechnet. Diese in-
tegralen Werte werden spéter mit den Positronenergebnissen verglichen. Die mit den jeweils
hochsten Arsen- und Silizium-Dosen von 5 x 104 Astem™2 bzw. 5 x 10 SiTem ™2 bestrahlten
Proben zeigen im RBS-Experiment eine nahezu vollstindig amorphe Schicht.

VEPAS. Die Konzentration der leerstellenartigen Defekte kann aus der gemessenen Po-
sitronendiffusionsweglinge ermittelt werden (vergleiche Abschnitt 2.2). Die dazugehorigen
S(F)-Messungen mit langsamen Positronen sind in Abbildung 3.11 am Beispiel der Silizium-
Selbstimplantation gezeigt. Die Referenzprobe zeigt den typischen Verlauf: die Annihilation an

mean implantation depth (Um)
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1.04f £ ' ' ' -]
1.00F Abbildung 3.11: Die S(E)-Kurven fiir Silizium-
i implantiertes Silizium (Referenz, 5 x 10*® Sitcm™2
% " 0011 0038 0076 . | und 5 x 10" Sitem™?) sind exemplarisch dar-
v 0.96r O sxi0%em? ] gestellt. Im Inset sind die verschiedenen Anstie-
A L 1 a 1x10%em> ] ge aller gemessenen Kurven im Bereich niedri-
o 5x10%em> |1 ger Positronenenergien dargestellt. Sie charakte-
0.921 | & 1x10%em? ] risieren die Konzentration leerstellenartiger De-
L 1 v sx10%cm>- fekte. Die eingezeichneten Linien bezeichnen die
,,,,,,,,, besten Fits nach der Diffusionsgleichung mittels

090, . : . . ] VEPFIT (aus [Eic97h)).
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der mit der natiirlichen Oxidschicht bedeckten Oberfliche fiir geringe Positronenenergien und
im defektfreien Volumen fiir Energien > 10 keV. Der S-Parameter wird von den charakteristi-
schen Werten der Annihilationszustéinde und im Ubergangsbereich (0 - 10 keV) von der Positro-
nenriickdiffusion (Diffusionslédnge 245 nm) zur Oberfliche bestimmt. Auch nach Implantation
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von Silizium wird mindestens ein weiterer durch einen hoéheren S-Parameter charakterisierter
Annihilationszustand sichtbar. Der Positroneneinfang in die Implantationsdefekte im geschddig-
ten Tiefenbereich ist gesdttigt, wie die Analyse mit VEPFIT ergeben hat. Die verschiedenen
Anstiege der S-Parameterkurve fiir niedrige Positronenenergien (siehe Inset von Abbildung 3.11)
sind charakteristisch fiir unterschiedliche Diffusionswegléngen der Positronen und somit auch fiir
unterschiedliche Konzentrationen leerstellenartiger Defekte. Hohe Defektkonzentrationen bewir-
ken wegen des verstirkten Einfangs der Positronen eine Verkiirzung der Positronendiffusions-
weglénge. Die Wahrscheinlichkeit dafiir, daf in eine bestimmte Tiefe eindringende Positronen die
Oberflache mit ihren spezifischen Annihilationsparametern erreichen ist geringer als fiir kleinere
Defektkonzentrationen. Der Anstieg der S(EF)-Kurve im oberflichennahen Gebiet ist fiir hohe
Konzentrationen steiler als fiir geringe Konzentrationen. Die Anpassung der Diffusionsweglinge
mit VEPFIT bestétigt diese Korrelation. Unter der Annahme einer homogenen Schidigung in
einem bestimmten Tiefenbereich sind die effektive Positronendiffusionswegléange und die Dicke
der geschidigten Schicht die einzigen nichtlinearen Anpassungsparameter in VEPFIT. Die De-
fektkonzentration kann nach Gl. (3.1.2) bestimmt werden, wenn man alle Leerstellen betrachtet,
die in verschiedenen Defektkomplexen eingebaut sind. Die amorphen Schichten nach Arsen- und
Silizium-Implantation mit der jeweils hochsten Dosis zeigen die typischen Positronendiffusions-
wegldngen zwischen 5 und 12 nm [Hak92].

Vergleichende Betrachtung. Die dosisabhingige RBS- und VEPAS-Analyse wurde fiir
alle implantierten Proben durchgefiihrt. Fiir einen Vergleich der Schidigungen nach Implantati-
on der verschieden schweren Ionen ist es zweckméflig, die Dosis in die deponierte Energiedichte
umzurechnen. Diese Grofle ist ein Maf fiir die Zahl der eingefiihrten Primérdefekte (FRENKEL-
Paare). Die durchgefiihrten TRIM-Simulationen liefern die deponierten Energiedichten propor-
tional zur Dosis (siche Abschnitt 3.1.1). Der Bezug der gemessenen Strahlenschéddenkonzentra-
tion auf ihre Primé&rkonzentration ist wegen der guten Vergleichbarkeit der Daten verniinftig.
In Abbildung 3.12 sind die integralen Leerstellenkonzentrationen (unterer Teil) und die mittle-
ren Konzentrationen deplazierter Gitteratome (oberer Teil) dargestellt. Fast alle Auftragungen
der Konzentrationen von Strahlenschéden zeigen eine Wurzel-Abhéangigkeit von der deponierten
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Abbildung 3.12: Vergleich der Dosisabhingigkeit
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- 1 atome (oberer Teil) nach Bor-, Silizium- und
1 Arsen-Implantation und der Leerstellenkonzentra-
| tion (unterer Teil) nach Implantation von Bor-,
Phosphor-, Silizium- und Arsen-Ionen in Silizium.
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Energiedichte, d.h. von der Implantationsdosis. Fiir niedrigere Implantationsdosen wurde da-
gegen ein linearer Verlauf der Defektkonzentration leerstellenartiger Defekte abhéngig von der
Dosis gefunden [Sve97]. Von SIMPSON et. al. konnte schon eine Abweichung von dieser Linea-
ritdt fiir hohere Dosen beobachtet werden [Sim91]. Auch SEALY et al. fanden mittels DCXD
und EPR fiir die Abhéingigkeit der Konzentration verschiedener Leerstellenagglomerate nach
Ionenimplantation Dosisexponenten kleiner als eins [Sea95]. Das heifit, die Rekombination der
primér produzierten Defekte beginnt eine Rolle zu spielen, weil sich die von den einzelnen Ionen
geschidigten Zonen iiberlappen. In den Abschnitten 1.3.1 und 3.1.2 wurde das CHADDERTON-
Modell bereits diskutiert. Im Bereich der untersuchten deponierten Energien scheint fiir alle
verwendeten Implantate das Modell der Defektnukleation nach CHADDERTON zu gelten. Sowohl
das Leerstellensignal als auch das der Zwischengitteratome zeigen diese Wurzelabhingigkeit,
woraus geschlossen werden kann, daf§ die Defektbilanz ausgewogen ist. Das heift, integrierend
betrachtet ist die Anzahl der Leerstellen zumindest proportional zur Anzahl von Zwischengit-
teratomen fiir eine bestimmte Dosis, unabhéngig vom speziellen Implantat.

Lediglich fiir die Leerstellenkonzentration nach Silizium-Selbstimplantation zeigt sich eine
Abweichung von diesem Wurzel-Verhalten. Der Dosisexponent v betréigt hier nur ca. 1/3. Das
Besondere an dem Silizium-Implantat ist nun, dal das Ion, nachdem es abgebremst wurde, nicht
von einem Zwischengitteratom zu unterscheiden ist und sich wie ein solches verhilt. Es kann
also auch zur Rekombination von Zwischengitteratomen und Leerstellen beitragen. Im Modell
der Defektnukleation nach CHADDERTON werden die Implantat-Ionen nicht beriicksichtigt. Zur
Erkldarung der Besonderheiten bei der Selbstimplantation ist eine Erweiterung des Modells not-
wendig.

Modellierung der Dosisabhdngigkeit. Das Modell der homogenen Defektnukleation
wurde von CHADDERTON entwickelt, um die Schidigung von Silizium nach Bor-Implantation
zu beschreiben. Fiir die integralen Konzentrationen von Leerstellen und Zwischengitteratomen
wurde die Wurzelabhéngigkeit von der Dosis unter Annahme bestimmter Voraussetzungen vor-
hergesagt (siehe Abschnitt 1.3.1). Die mit konstanter Rate erzeugten Zwischengitteratome wer-
den von Zentren mit konstantem Wechselwirkungsquerschnitt eingefangen oder sie rekombi-
nieren mit den zeitgleich gebildeten Leerstellen. Die Leerstellen werden im Gegensatz zu den
Zwischengitteratomen als quasi unbeweglich angesehen. Die Wurzelabhéngigkeit ist eine direkte
Konsequenz des konstanten Einfangquerschnitts der Nukleationszentren. Die Natur dieser Zen-
tren ist unbekannt und fiir die theoretische Behandlung nicht wichtig. Versetzungen kommen
dafiir nicht in Frage, Siliziumkristalle werden iiblicherweise versetzungsfrei geziichtet. Mittels
TEM-Untersuchungen wurde gefunden, daf3 sich Agglomerate von Zwischengitteratomen bil-
den [Wer93], die die Rolle der Einfangzentren im CHADDERTON-Modell iibernehmen kénnten.

Ein wichtiges experimentelles Ergebnis ist die signifikante Abweichung der funktionellen
Abhéngigkeit der Leerstellenkonzentration von der Implantationsdosis von einer Wurzelfunkti-
on nach Silizium-Selbstimplantation (sieche Abbildung 3.12). Eine Erkliarung dafiir kénnte sein,
daB es, wegen der zusétzlich eingebrachten Siliziumatome, zur verstidrkten Rekombination von
Punktdefekten wihrend der Implantation kommt. Eine qualitative Beschreibung dieses Prozesses
erhédlt man durch die numerische Behandlung der reaktionskinetischen Differentialgleichungen
der primér erzeugten Punktdefekte. Dabei geht man von den Bedingungen des CHADDERTON-
Modells der homogenen Nukleation aus und betrachtet die Rekombination von Punktdefekten
neben der Agglomeration von Zwischengitteratomen. Die zeitliche Anderung der Leerstellen-
konzentration ny,. und der Zwischengitteratome n; wird durch ein System von Differentialglei-
chungen beschrieben:

dv;-ft) = —K1ni(t) nyac(t) — Ko Ny nit) (3.1.6)
dncvzia;(t) — Ky 1 (1) vac(t) (3.1.7)

wobei K; und K5 die iiblichen Ratenkonstanten sind. Der erste Term in beiden Gleichungen
charakterisiert die Rekombination von Leerstellen und Zwischengitteratomen. Der zweite Term
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in der Gleichung (3.1.6) steht fiir die Agglomeration der Zwischengitteratome an Zentren der
Konzentration N,,. Die Losung des Anfangswertproblems (n;(0) = ny,c(0) = @) fiihrt fiir lange
Zeiten auf einen stationidren Zustand mit n;(00) = 0 und Nyac(00) = Nyac(®). Der Anfangswert
® ist die Zahl der priméir erzeugten FRENKEL-Paare proportional zur Implantationsdosis. Seine
Variation bestimmt die Abhéngigkeit ny..(®). Das Problem sind die unbekannten Konstanten

Ki und K> sowie die Konzentration der Agglomerationszentren IN,. Viele Parameterséitze re-

produzieren die erwartete Wurzelabhéngigkeit ny,. ®1/2. Fiir die speziellen Werte K1 = 1
und K3 N, = 1000 im Bereich 1000 < ® < 10000 ist die Funktion in Abbildung 3.13 dargestellt
(W). Eine separate Erhohung des Anfangswertes der Konzentration der Zwischengitteratome
durch einen Faktor e simuliert die Situation der Silizium-Selbstimplantation, bei der die im-
plantierten Siliziumatome zur Rekombination der Punktdefekte beitragen. Die Losungen fiir
ni(0) =€ ®, € > 1 und nyac(0) = P zeigen einen geringeren Dosisexponenten (o). In Abbildung
3.13 ist die Dosisabhéngigkeit speziell fiir ¢ = 1.07 mit dem konventionellen Ergebnis und den ex-
akten exponentiellen Funktionen v = 1/2 bzw. 1/3 verglichen. Mit einem entsprechenden ¢ kann

2000 ,
8 proportional to @

§ — v =05 Abbildung 3.13: Die Dosisabhéngigkeiten der sta-
g --Vv =033 .| tiondren Punktdefektkonzentrationen, berechnet
e L0 aus dem Anfangswertproblem der Reaktionskine-
:5 tik von Punktdefekten und variierenden Anfangs-
= 1000l | werten, sind mit den exakten Exponentialgesetzen
% verglichen. Die separate Erhéhung der Anfangs-
E u 14000) 15(0) = 1yge(0) konzentration der ZWischfangiFteratome fiihrt zu ei-
£ Z 0 Mypg@) :mi(0) = 1.07 my(0) | 1€T verstirkten Rekombination und zur Senkung
Z A m@) m(0) = 1.07 ny(0) des Dosisexponenten fiir die Leerstellenkonzentra-

‘ tion (aus [Eic98b]).
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also das experimentelle Ergebnis fiir die Dosisabhéngigkeit der Leerstellenkonzentration simu-
liert werden. Dariiber hinaus beschreibt das Modell auch die unverédnderte Wurzelabhéngigkeit
der Zahl der agglomerierten Zwischengitteratome n, von der Dosis (A). Mit den Anfangswerten
Nyac(0) = @ und n;(0) = ® + (¢ — 1)@ sowie dem stationiiren Wert der Leerstellenkonzentration
Nvac(00) ergibt sich n, = Nyac(00) + (¢ — 1)@. So ist auch das RBS-Ergebnis zu verstehen, bei
dem der Dosisexponent auch fiir die Selbstimplantation bei ca. 0.5 bleibt.

Die vorhergehende Betrachtung ist verniinftig, da z.B. fiir die hochste Dosis (5 x 101° cm™2)
ungefihr 10%° Sit ¢cm™3 in die Schicht eingefiihrt werden. Das ist ein Wert, der im Bereich
der beobachteten Leerstellenkonzentration in dieser Probe liegt. Ein Einflufl der implantierten
Siliziumatome auf das Gleichgewicht der Punktdefekte und auf ihre Rekombination ist nahelie-
gend. Andererseits sollten die implantierten Dotierungsatome (Bor, Phosphor und Arsen) eine
solche Rolle nicht spielen kénnen. Die meisten von ihnen sitzen im implantierten Zustand auf
Zwischengitterpositionen und erst eine Temperaturbehandlung fiithrt zur Besetzung elektrisch
aktiver Gitterplidtze [Rys78]. Das Verhalten von Bor in Silizium ist etwas komplizierter, es bildet
schon bei geringeren Temperaturen Defektkomplexe [Wat75, Wat76] und wirkt als Nukleations-
zentrum fiir Zwischengitteratome. Jedenfalls sollten bei Raumtemperatur Fremdatome nicht zur
Verringerung der Zahl von Leerstellen beitragen. Diese Fakten erkléren den Unterschied im Do-
sisverhalten der Leerstellenkonzentration bei Implantation von Silizium und den anderen Ionen.
Nimmt man fiir FRENKEL-Paare in Silizium eine Bildungsenergie von 20 eV an, so erzeugt in
unserem Fall ein Silizium-Ion ungefihr 1000 primére FRENKEL-Paare (berechnet mit TRIM).
Dann wiirde der Wert ¢ = 1.07 bedeuten, daf} zirka 98% der gebildeten Punktdefekte wihrend
des Implantationsprozesses rekombinieren. Diese Tatsache ist in der Literatur gut bekannt und
wird z.B. von SVENSSON et al. ausfiihrlich diskutiert [Sve93].
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Die wirkliche Situation ist sicher komplizierter. Das hier vorgestellte einfache Modell be-
schreibt den Einflul des Uberschusses an Zwischengitteratomen bei Silizium-Selbstimplantation
auf die Entwicklung der Implantationsdefekte mit der Dosis. Sogar quantitativ stimmen die
Werte der Modellierung mit den bestehenden Vorstellungen der Defekterzeugung iiberein.

Aussagen zu leerstellenartigen Defekten. Die existierenden Defekttypen sind nicht ge-
nau bekannt, trotzdem konnen einige Aussagen dazu getroffen werden. Bei Raumtemperatur sind
Einfachleerstellen nicht stabil [Wat64]. Doppelleerstellen sind vorhanden, sie wirken jedoch nicht
als dominierendes Einfangzentrum fiir Positronen, was aus spéter beschriebenen Ausheilunter-
suchungen geschlossen werden kann. Die Bildung von Defektkomplexen mit den implantierten
Dotandenatomen ist in nennenswerter Zahl nicht zu beobachten, ansonsten miifiten sich im
Experiment deutliche Unterschiede fiir die verschiedenen Implantat-Ionen ergeben.

Fiir die hochsten Dosen der Silizium-, Phosphor- und Arsen-Implantation wurde mit RBS
eine vollsténdige Amorphisierung der implantierten Schicht gefunden. Bei der Implantation ge-
ringerer Dosen sollte eine Mischung von amorphen Zonen und kristallinen Gebieten entstehen,
die verschiedene leerstellenartige Defekte enthalten. Fiir geséttigten Positroneneinfang, und da-
von kann man ausgehen, spiegelt der Schicht-S-Parameter diese Situation wieder. In Abbildung
3.14 ist der Schicht-S-Parameter Siaye, fiir alle Implantate iiber der deponierten Energiedichte
aufgetragen. Das Ansteigen der S-Parameter zeigt, dafl der Anteil der in gréfleren leerstellen-
artigen Defekten eingefangenen Positronen mit der Dosis wéchst. Fiir die hdchsten Dosen der
relativ schweren Implantate findet man einen signifikanten Abfall des S-Parameters, der auf die
vollstindige Amorphisierung der implantierten Schicht zuriickzufiihren ist. Es ist bekannt, dafl
der S-Parameter in amorphem Material typischerweise hoher als im ungestorten Material und
niedriger als fiir leerstellenartige Defekte liegt [AK94, Ued92c], da das isolierte offene Volumen
amorpher Strukturen kleiner als das einer Leerstelle ist.

Im Abschnitt 3.1.2 wurde schon festgestellt, daffi nach Raumtemperaturimplantation von
Bor keine amorphen Zonen entstehen. Der S-Parameter steigt auch fiir die héchste Bor-Dosis.
Die Analyse der S-W-Darstellung in Abbildung 3.15 unterstiitzt die These von der Koexistenz
verschiedener Defekte. Die in der geschéddigten Schicht gemessenen S-Parameter sind iiber den
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zugehorigen W-Parametern aufgetragen. Im Fall des geséttigten Positroneneinfangs in Defekte
und dem Vorhandensein von mehr als einem Defekttyp sollte der den Annihilationszustand im
ungestorten Volumen charakterisierende Punkt (1.0,1.0) nicht Teil der S-W-Trajektorie oder
ihrer Verldngerung sein [Lis94, Cle96]. Die Tatsache, daf} die einzelnen Datenpunkte im Rahmen
der Fehler auf einer Geraden liegen, ist ein Zeichen fiir die Dominanz zweier Defekttypen. Zum
einen sollten der Positroneneinfang in amorphe Zonen eine Rolle spielen, zum anderen der in
Leerstellenagglomerate.
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Zusammenfassend kann zur Defektentwicklung nach Bor-, Silizium-, Phosphor- und Arsen-
Implantation gesagt werden:

1. Die Rekombination von primér erzeugten Punktdefekten wihrend der Implantation fiihrt
zur Abweichung von der linearen Dosisabhéngigkeit der Defektkonzentration. Die Re-
kombinationswahrscheinlichkeit ist wegen der mehr oder minder starken Uberlappung
der Kollisionskaskaden selbst eine Funktion der Implantationsdosis.

2. In Silizium scheint die Wurzelabhéngigkeit der integralen Punktdefektkonzentration von

der Implantationsdosis (Defektnukleation nach CHADDERTON) charakteristisch fiir depo-

nierte Energiedichten zwischen 10 und 5000 eV nm ™3 zu sein.

3. Nur nach Silizium-Selbstimplantation findet man einen kleineren Dosisexponenten (1/3).
Dieses Verhalten kann mit einer Erhohung der Rekombinationswahrscheinlichkeit von
Punktdefekten durch die zusétzlich implantierten Siliziumatome erkléirt werden. Eine qua-
litative Beschreibung liefert die numerische Behandlung der Reaktionskinetik der primér
erzeugten Punktdefekte unter den Voraussetzungen des CHADDERTON-Modells. Auch die
quantitative Ubereinstimmung der Modellparameter mit den existierenden Vorstellungen
der Defektentwicklung nach Teilchenbestrahlung ist verniinftig.

4. Eine Mischung aus stabilen leerstellenartigen Defekten, wie Doppelleerstellen und grofie-
ren Leerstellenagglomeraten, existiert neben amorphen Gebieten im implantierten Zu-
stand der Proben.

3.1.4. Richtungsabhingigkeit der Bor-Implantation

Zur Untersuchung der Abhéngigkeit der Implantationsschiden von der Kristallrichtung wur-
de p-Typ [B] Cz-Silizium (p ~ 10 — 30 Qcm) unterschiedlicher Orientierung ((111), (110), und
(100)) im Dosisbereich 10'* - 10! B*ecm™2 bestrahlt. Die Dosisabhingigkeit der Schidigung
wurde schon im vorhergehenden Abschnitt (3.1.2) diskutiert. Prinzipiell kénnen zwei richtungs-
abhingige Effekte eine Rolle spielen.

Einmal ist es moglich, dal die Erzeugung von Implantationsdefekten in verschieden orien-
tierten Targetkristallen zumindest quantitativ anders verlduft. So entstehen bei der Bildung von
FRENKEL-Paaren Ersetzungsstoifolgen entlang niedrig indizierter Richtungen (siehe Abschnitt
1.2). Von der Entfernung der FRENKEL-Partner hingt die Wahrscheinlichkeit der spontanen
Rekombination ab, und somit die Konzentration der verbleibenden stabilen Defekte. Die Reich-
weite der Ersetzungsstofifolgen ist korreliert mit der Symmetrie und den Bindungsverhiltnissen
der jeweiligen Kristallrichtung. Praktisch wird jedoch nicht genau senkrecht zur Targetober-
fliche implantiert, sondern um 7° verkippt, um Channelingeffekte zu vermeiden. Dennoch wiére
eine bevorzugte Verlagerung in Richtung der Kristallorientierung vorstellbar. Zweitens konnten
Asymmetrien der Kristalldefekte zumindest im RBS-Signal beobachtet werden, da die analysie-
renden He-Ionen exakt in die entsprechende Kristallrichtung eingeschossen werden und die ver-
schiedenen Auslenkungen der Atome eines asymmetrischen Defekts in die Gitterkanile spiiren.
Auflerdem sollten anisotrope Gitterverzerrungen detektiert werden. Das Positronensignal sollte
auf solche Anisotropien nicht ansprechen. Die als Funktion der Positronenenergien gemessenen
S-Parameter einer Referenzprobe und drei gleich implantierten (5 x 10®> BTem™2) aber un-
terschiedlich orientierten Proben sind in Abbildung 3.16 gezeigt. Die Referenzdaten zeigen den
typischen Verlauf. Der S-Parameter der gestorten Schicht der implantierten Proben ist wegen
des Positroneneinfangs in die implantationsinduzierten leerstellenartigen Defekte grofler als der
im ungestorten Volumen (siehe Diskussion in Abschnitt 3.1.2 und Abbildung 3.4). Der in diesem
Experiment interessierende Punkt ist, dafl die Daten fiir die verschiedenen Kristallrichtungen
nicht mehr als die iiblichen Meffehler voneinander abweichen. Das heif3t, die gebildeten Defekt-
typen mit offenem Volumen und ihre Konzentrationen sind unabhiingig von der Orientierung
des Siliziumkristalls wéhrend der Implantation. Im Gegensatz dazu zeigen die RBS-Ergebnisse
Unterschiede fiir die entlang verschiedener niedrig indizierter Richtungen implantierter Proben
[Wen94, Eic97a]. Exemplarisch ist in Abbildung 3.17 die relative Konzentration deplazierter
Gitteratome ng, iiber der Tiefenskala nach Implantation von 5 x 10> Btcm™2 aufgetragen.
Die dazugehorigen mittleren Verriickungen r,, wie sie aus temperaturabhéngigen Messungen
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folgen (siehe Abschnitt 2.3), und die Profile selbst unterscheiden sich fiir (100), (110) und (111)
orientiertes Silizium. Wegen der Richtungsunabhingigkeit des Positronensignals (sieche Abbil-
dung 3.16), kann eine Abhé#ngigkeit der Gitterschidigung von der Targetorientierung ausge-
schlossen werden. Der hier bestimmte Deplazierungsabstand ist ein mittlerer Wert aus grofien
Absténden, die von Punktdefekten hervorgerufen werden, und kleineren Verriickungen bedingt
durch Gitterverzerrungen in der Umgebung von Defekten. ngy, ist also die Konzentration aller
deplazierter Gitteratome und nicht die Konzentration eines oder mehrerer Defekte. Die Daten
aus Abbildung 3.17 zeigen, daff in (100) Richtung eine starke Gitterverzerrung auftritt, die zu
kleinem r, und grofler Konzentration fiihrt. In den anderen beiden Féllen ((110) und (111))
dominieren schwere deplazierte Silizium-Atome [Wen94].

Diesen Abschnitt abschliefend, kann man feststellen, dafl eine Abhéngigkeit der Defekter-
zeugung von der Orientierung der Targets mit Positronen nicht beobachtet werden konnte. Un-
terschiede in den RBS-Daten lassen sich mit der Anisotropie von Gitterverzerrungen im Umfeld
von Defekten erkldren. Konkrete Aussagen zur Struktur vorhandener Defekte kénnen ohne wei-
teres nicht getroffen werden.
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3.1.5. Dickenbestimmung an den Ionen-implantierten Schichten

Die Tiefenauflosung der VEPAS ist sehr begrenzt und dariiberhinaus eine Funktion der
Tiefe selbst und der Positronendiffusionsweglénge. Je tiefer die Positronen implantiert werden,
um so breiter ist ihre Verteilung nach der Thermalisierung. Durch die mehr oder weniger aus-
gepragte Diffusion wird das ohnehin breite Profil weiter verschmiert. Eine Anpassung des De-
fektprofils ist deshalb schwierig. In dieser Arbeit wurde versucht, das Problem der Konzentrati-
onsbestimmung abzuschwéchen, indem das Verfahren der Mehrfachimplantation benutzt wurde.
Man kann durch geeignete Wahl der Implantationsparameter erreichen, dafl eine quasi homogen
geschéidigte Schicht entsteht, d.h. dafl ein Kastenprofil entsteht. Die nichtlinearen Parameter
der Anpassung in VEPFIT sind dann nur die Defektkonzentration und die Schichtdicke. Die
Defektkonzentration wird aus der Diffusionsweglinge bestimmt, die hauptsichlich aus der An-
passung des Anstiegs der S(F)-Kurven von der Oberfliche zum S-Parameter-Plateau folgt. Hier
ist die Tiefenauflésung noch akzeptabel und der Konzentrationsfehler gering. Die Schichtdicke
jedoch wird aus der hochenergetischen Flanke der S(FE)-Kurve abgeleitet, der Fehler ist hier be-
trachtlich. Wenn man sich die TRIM-Simulationen der Schidigung im Abschnitt 3.1.1 ansieht,
fallt auf, dafl die Schicht nicht abrupt endet, sondern mehr oder weniger breit auslduft. Zum
Schichtdickenfehler kommt also noch der Anteil, der die Abweichung der realen Defektverteilung
zum angenommenem Kastenprofil charakterisiert. Fiir die Bor-Implantation ist in Abbildung 3.1
einen relative steile Flanke zu sehen. Hier variiert die aus VEPAS ermittelte Schichtdicke zwi-
schen 0.7 und 1.0 pum (siehe Abbildung 3.5). Nach der Implantation schwererer Ionen ergibt sich
eine unerwartet groe Erhohung der Schichtdicke. Es mufl gepriift werden, ob der Grund dafiir
in der relativ grofen Abweichung der realen Schidigungsprofile vom Kastenprofil liegen kann.
Am Beispiel der Arsen-implantierten Proben soll das Vorgehen niher erldutert werden.

Die aus der Anpassung mit einem Kastenprofil resultierenden Schichtdicken sind in Abbil-
dung 3.18 dargestellt. Die VEPFIT-Auswertung mit der Annahme eines Kastenprofiles liefert
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den Anstieg der Schichtdicke von 390 nm auf 790 nm mit der Dosis. Dieser Effekt ist weder
durch Defektdiffusion aus der geschéddigten Schicht ins ungestérte Volumen noch durch einen
anderen physikalischen Effekt zu erklidren. Offenbar ist die Néherung eines Kastenprofils fiir
die Verteilung der Implantationsdefekte zu grob. Die Verwendung eines komplizierteren Profils
fiir die Anpassung mittels VEPFIT ist nicht vorteilhaft, da die Zahl der nichtlinearen Para-
meter dadurch wéchst und die Ergebnisse erheblich unsicherer werden. Man kann jedoch auch
nachtraglich die aus der Anpassung mit dem Kastenprofil erhaltenen Schichtdicken interpretie-
ren.

Es ist nicht anzunehmen, dafl bei gleichbleibender Energie die Schidigungstiefe mit der Do-
sis derartig zunimmt. Nur die Konzentration der entstehenden Defekte sollte sich erhShen. Das
Ende des Blockprofils wird bei der Auswertung zu dem Wert bestimmt, bei dem die Defekt-
konzentration unter einen bestimmten Wert (z.B. dem der Grenzkonzentration fiir geséttigten
Positroneneinfang) abgefallen ist. Da bei hoheren Dosen dieser Wert der Konzentration erst
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in einer groferen Tiefe erreicht wird, kommt es durch die Ndherung des Blockprofils zu dieser
scheinbaren Dosisabhéngigkeit der Schidigungstiefe. Die Modellierung dieser Dosisabhéngigkeit
unter der Annahme eines anderen Profils ist in Abbildung 3.19 dargestellt. Nimmt man eine
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dosisunabhéngige Form der Defektverteilung mit einer bis in die Tiefe d; gleichbleibenden und
danach bis in eine Tiefe d. linear abfallenden Konzentration an, so liefert der Schnittpunkt dieses
Trapezprofils mit einer kritischen Konzentration ¢; (waagerechte gestrichelte Linie) das Ende des
Blockprofils (grau unterlegt). Aus den Fehlern der Bestimmung der Defektkonzentration mittels
VEPFIT folgen die Fehler fiir die Schichtdicken (siehe Abbildung 3.19).

Die geometrische Beschreibung des Modells ist einfach. Man erhélt fiir die meBbare Schicht-
dicke d als Funktion der Defektkonzentration ¢ und unter Beriicksichtigung der in Abbildung
3.19 benutzten Bezeichnungen:

d=d, [1— %} . (3.1.8)

Die Tiefenparameter d. und dj bestimmen die der Realitéit besser entsprechenden Defektvertei-
lungen. Die Interpretation der kritischen Konzentration ¢; ist schwieriger, sie sollte unmittelbar
mit dem Begriff des geséttigten Positroneneinfangs verkniipft sein. Der S-Parameter dndert sich
im Fall gesiittigten Positroneneinfangs in einen Defekttyp kaum?, so da8 Konzentrationsinde-
rungen nicht registriert werden kénnen. Bis die Konzentration unter das Limit des gesattigten
Positroneneinfangs fillt, wird eine konstante Defektkonzentration gemessen (Kastenprofil). Der
Anteil der eingefangenen Positronen 7 148t sich aus der Annihilationsrate im ungestérten Volu-
men )\, (fiir Silizium ca. 4.5 x 10? s7!) und der Einfangrate x berechnen:
K

:)\b—i-lﬁ'

n (3.1.9)

Ist n groBer als 0.9, so kann man von nahezu geséttigtem Positroneneinfang sprechen. Mit einer
spezifischen Einfangrate fiir Leerstellen in Silizium von ca. 5 x 10 s1 tritt dieser Fall bei
einer Defektkonzentration von ca. 4 x 10’ cm™3 ein. PaBt man die Ergebnisse der VEPFIT-
Auswertung (d und ¢) nach Gl (3.1.8) an (siehe Abbildung 3.20), so wird der Parameter d,
unabhingig zu 825 nm gefunden. Die Parameter b und ¢; sind stark voneinander abhingig, wobei
man dj, jedoch gut aus den TRIM-Simulationen der Verteilung von Implantationsschiiden (siehe
Abbildung 3.2) abschitzen kann. Mit d; = 375 nm ergibt sich ¢; = 3.8 x 10! cm~3. Eine #hnliche
Behandlung der Daten fiir die Silizium-Selbstimplantation liefert d. = 1600 nm, d; = 800 nm
und ¢; = 2.5 x 10* ecm™3. Wie vermutet liegen die Werte fiir ¢; sehr nahe bei der kritischen
Konzentration fiir den geséttigten Positroneneinfang.

Die Anwendung des Trapezmodells liefert eine Erkldrung fiir die Dosisabhingigkeit der
Schichtdicken mit der Annahme eines Kastenprofils. Die Schédigungstiefe ist nicht oder zumin-
dest nicht so stark von der Implantationsdosis abhéngig. Dies entspricht auch den theoretischen

2ausgenommen hiervon ist der S-Parameter im EinfluBbereich der Oberfliche
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Modellen zur Entstehung von Strahlenschiden [Bou83, Bri75]. Eine Ausdiffusion von leerstel-
lenartigen Defekten ist auf Grund der Unsicherheit der Dickenbestimmung nicht festzustellen,
sie ist jedoch auch nicht auszuschlieflen.

3.1.6. Ausheilverhalten leerstellenartiger Defekte und amorpher Schichten

3.1.6.1. Ausheilung nach Implantation leichter Ionen. Der wichtigste Defekt, der
nach Raumtemperaturbestrahlung von Silizium mit sehr leichten Teilchen wie z.B. Elektro-
nen oder Protonen entsteht, ist die Doppelleerstelle, die zwischen 400 und 600 K ausheilt
[Bou83, Che66, Che68]. Die Implantation leichter Ionen in niedrigen Dosen in Cz-Silizium fiihrt
hauptséchlich zu Doppelleerstellen und Leerstellen-Sauerstoff-Komplexen [Sve97]. Schon fiir
mittlere Dosen erreicht die Doppelleerstellenkonzentration einen Sittigungswert [Zam94, Ste70).
Die im folgenden beschriebenen Ausheilexperimente an Bor- und Kohlenstoff-implantiertem Si-
lizium koénnen zur Identifizierung der bei der Implantation entstandenen Defekte beitragen.

Zunichst kann man recht einfach die elektrische Aktivierung der implantierten Bor-Ionen
als Funktion der Ausheiltemperatur sowie das Dotierungsprofil messen. Dazu wurde ein C'(V)-
Profilmeflgerit verwendet, das Material von der Oberflache elektrolytisch &dtzt und in bestimm-
tem Tiefen die Kapazitidt der Verarmungsrandschicht in Abhéngigkeit der angelegten Spannung
miflt. Unter der Voraussetzung von Modellen kann man dann die Ladungstrigerkonzentration
tiefenabhingig ermitteln. In Abbildung 3.21 ist die mittlere Ladungstrigerkonzentration der im-

Si:B 180, 90, 30 keV
1X10" em™

" 1000 K annealed

Abbildung 3.21: Die implantierten Bor-Atome wer-
den zwischen 550 und 650 K elektrisch aktiviert.
Dargestellt ist die mittlere Ladungstrégerkonzen-
70 03 70 15— 4  tration in der implantierten Schicht. Im Inset ist
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plantierten Schicht gegen die Ausheiltemperatur aufgetragen. Zwischen 550 und 650 K werden
die Bor-Implantate elektrisch aktiv, d.h. sie nehmen regulére Gitterpositionen ein. Die Ladungs-
trigerkonzentration entspricht etwa der Dotierungskonzentration in der Schicht, so dafli man
davon ausgehen kann, daf fast alle Bor-Atome in das Gitter eingebaut werden. Das Profil der
Ladungstréger (siehe Inset in Abbildung 3.21) bleibt wéhrend der Ausheilung der Proben bis zu
1000 K stabil.
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Die S-E-Kurven, die wiahrend des Ausheilexperiments fiir das mit niedrigen Bor-Dosen im-
plantierte (1 x 10** B*em™2) Cz-Silizium und FZ-Silizium aufgenommen wurden, sind in den
Abbildungen 3.22 bzw. 3.23 gezeigt. Der Verlauf der Kurven im implantierten Zustand (300 K)
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Abbildung 3.22: Die dargestellten S(E)-Kurven
charakterisieren Ausheilverhalten der Defekte in
Cz-Silizium nach Implantation von 1 x 10
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Abbildung 3.23: Die dargestellten S(E)-Kurven
charakterisieren Ausheilverhalten der Defekte
in FZ-Silizium nach Implantation von 1 X

Btem™2. Der S-Parameter kleiner als eins wird
durch einen Komplex, der Sauerstoff enthélt, be-
wirkt (aus [Eic97al).

10* Bfem™2 (aus [Eic97a)).

sind schon im Abschnitt 3.1.2 beschrieben worden. Der niedrige S-Parameter an der Oberfliche
verschwindet im Verlauf der in-situ Ausheilung bei ca. 450 K. Ein solches Verhalten wurde
auch von SIMPSON et al. beobachtet [Sim97]. Es koénnte sein, dafl bei dieser Temperatur auf der
Oberflache gebundenes Wasser desorbiert. Eine Verdnderung der diinnen Oxidschicht ist dagegen
unwahrscheinlich, da sie bis zu Temperaturen iiber 1000 K stabil ist. Von FUJINAMI et al. wurden
fiir Wasserstoff-terminierte Siliziumoberflichen ein S-Parameter grofler als eins gefunden. Fiir
die Terminierung der Oberfliche mit OH-Gruppen dagegen lag der S-Parameter deutlich un-
ter eins [Fuj93]. Die bedeckungsabhéngige Anderung des Annihilationszustandes der Positronen
an der Siliziumoxidoberfliche bzw. -grenzfliche wurde z.B. durch Untersuchungen von Metall-
Oxid-Silizium-Systemen gezeigt [Cle97]. Mit dem verdnderten Oberflichen-S-Parameter ist eine
seridse Bestimmung der Positronendiffusionswegléinge nicht mehr moglich. Man ist nun gezwun-
gen, den Schicht-S-Parameter auszuwerten, der sowohl vom Defekttyp als auch von der Defekt-
konzentration abhéingt. Der Verlauf des Schicht-S-Parameters mit der Ausheiltemperatur im
isochronen Ausheilexperiment (siehe Abschnitt 1.4) ist fiir Cz-Silizium und FZ-Silizium in Ab-

bildung 3.24 dargestellt. Bis zu einer Temperatur von 650 K ist keine signifikante Anderung des
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098 £Z Sifp-doped], p=0.45 Qem 1 Cz-Silizium und FZ-Silizium nach Implantation
® Cz Si[P-doped], p=0.60 Qcm von 1 x 10 Btcem™2 sind iiber der Ausheiltem-
0.96 peratur aufgetragen (aus [Eic97a]).
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Schicht-S-Parameters zu beobachten. Die Hauptausheilstufe des dominierenden leerstellenarti-
gen Defekts (a)? wurde sowohl im Cz- als auch in FZ-Material bei ungefihr 720 K beobachtet.
Die Doppelleerstelle heilt schon bei 470 K aus, sie kann als dominanter Defekt ausgeschlossen
werden. Das Verschwinden der entsprechenden 1.8 pm-Bande im IR-Spektrum bei der Aushei-
lung einer identischen Probe ist in Abbildung 3.25 dargestellt. Der leerstellenartigen Defekt (a)

7 T T T T T T T T

IR-Intensity (arb. units)
N

;g AN 5}2;3:;365? 370 K annealed | Abbildung 3.25: Die Ausheilung der nach Implan-
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i pelleerstellen ist in IR-Signal beobachtet worden.
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sollte wegen der hoheren thermischen Stabilitdt mehr als zwei Leerstellen enthalten [Eic97a].

Man kann nun versuchen, die Aktivierungsenergie des Ausheilprozesses zu bestimmen. Es
gibt dabei einige Schwierigkeiten. Erstens ist die Ordnung der Reaktion nicht bekannt bzw. ei-
ne Reaktionsgleichung kann in Unkenntnis des elementaren Ausheilprozesses nicht aufgestellt
werden. Zweitens ist das isochrone Experiment mit variablen Aufheizzeiten recht ungenau fiir
die Bestimmung der reaktionskinetischen Parameter. Auflerdem ist der Fehler der S-Parameter-
Messung fiir die empfindliche Berechnung von Defektkonzentrationen relativ grof8. Mit der An-
nahme, dafl nur ein Defekttyp existiert, kann man dessen Konzentration berechnen:

1 S—5
= — . 3.1.10
)\b,u Sd - S ( )
Mit der Annahme einer Reaktion erster Ordnung (o = 1) vereinfacht sich Gl. (1.4.8) zu:
Ce(T) —AFE
-1 = —KyAt . 111
Cull) st () D

Fiir die Berechnung des Konzentrationsverhiltnisses ist die Kenntnis der Annihilationsrate A
und des spezifischen Einfangkoeffizienten p nicht notwendig. Die Abbildung 3.26 illustriert die
Analyse der Ausheilkinetik des dominierenden leerstellenartigen Defektes nach Bor-Implantation
(1x 10 B*em™2) in FZ-Silizium. Aus der oberen S-Parameterkurve wurden in einem Intervall

(grau unterlegt), indem die MeBfehler klein gegen die Anderung des S-Parameters sind, die
Konzentrationsverhéltnisse bestimmt (linke Seite in Gl. (3.1.11)). Diese Werte wurden nach GI.
(3.1.11) angepafit (siehe unteren Teil der Abbildung 3.26). Es ergaben sich E, = (2.2 +£0.4) eV
und Ky = 6 x 10'2 s71. Mit den Modellwerten ist dann auf den S-Parameter zuriickgerechnet
worden (Linie im oberen Teil der Abbildung 3.26). Die Fehler des Verfahrens sind aufgrund der
obengenannten Unzulénglichkeiten nicht zu unterschétzen. Die Anpassung lieferte einen relativen
Energiefehler von ca. 40%. Andere Methoden, die signalproportionale Konzentrationen in kurzen
Zeiten messen, sind sehr viel genauer.

In der Abbildung 3.24 ist weiter zu erkennen, dafl nach der Hauptausheilstufe der S-
Parameter der geschiddigten Schicht im Cz-Silizium (M) Werte kleiner eins annimmt, um zwischen
900 und 1000 K den S-Parameter im ungestorten Volumen zu erreichen. Fiir die FZ-Probe (o)
ist dagegen ein sofortiges Einlaufen auf den Volumenwert zu verzeichnen (sieche Abbildung 3.24).
Das Verhalten der Cz-Probe ist zunéichst ungewohnlich, da Einfangzentren mit offenem Volumen

3Im folgenden sollen nicht genau identifizierte Defekte mit Buchstaben oder rémischen Ziffern bezeichnet werden.
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i.a. durch einen héheren S-Parameter charakterisiert werden. Viele Autoren fanden ebenfalls ein
unterschiedliches Ausheilverhalten fiir Czochralski- und FluBzonen-gewachsenes Silizium (Cz-Si
bzw. FZ-Si) beziiglich des tiefen S-Parameters (z.B. [Fuj95a]). Die verschieden gezogenen Kristal-
le unterscheiden sich hauptséchlich im Gehalt des geldsten Sauerstoffs ([O]c, ~ 1 x 108 cm ™3,
[O]Frz ~ 1x 10 ¢cm™3). Man kann daraus schlieflen, dafl im Cz-Material Leerstellen-Sauerstoff-
Komplexe beobachtet werden. Das einfache A-Zentrum scheidet dabei aus, weil die entspre-
chende TR-Bande auch wihrend der Ausheilung nicht beobachtet wurde. Dagegen scheint das
Element Bor eine wichtige Rolle bei der Bildung dieses speziellen Defektkomplexes, der zum
tiefen S-Parameter fiihrt, zu spielen. Alle Proben, die den tiefen S-Parameter im Ausheilexperi-
ment gezeigt haben, enthielten Bor (entweder als Dotierungsatom oder als Implantat) [Fuj95a].
PUFF et al. haben die Bildung solcher Komplexe mit thermischen Leerstellen fiir Bor-dotiertes
Cz-Silizium gezeigt [Puf89]. Alle im Rahmen dieser Arbeit ausgefiihrten Ausheilexperimente am
Cz-Silizium ohne Beteiligung von Bor haben nie einen Schicht-S-Parameter kleiner als Spyx
gezeigt.

Fiir das Ausheilverhalten der Bor-implantierten Cz-Probe sind zwei Interpretationen denk-
bar. Entweder entsteht der postulierte Bor-Sauerstoff-Leerstellen-Komplex wihrend des Ver-
schwindens der Leerstellenagglomerates (a) oder er existiert bereits bevor der Defekt a ausheilt.
Im ersten Fall konnten die Agglomerate beweglich werden oder dissozieren und es kénnten sich
leerstellenartige Defekte an die Bor- bzw. Sauerstoff-Atome anlagern. Andererseits koénnte es
sein, daf der Positroneneinfang in die Leerstellenagglomerate (a) bis 720 K dominiert. Die Bor-
Sauerstoff-Leerstellen-Komplexe wéren erst nach dem Verschwinden von Defekt (a) zu messen.

Eine einfache Ausheilstufe wurde ebenfalls in Kohlenstoff-implantiertem Cz-Silizium gefun-
den (siehe Abbildung 3.27). Hier wurden Kohlenstoff-Ionen mit einer Energie von 2.5 MeV
und einer Dosis von 5 x 10! CTcm™2 implantiert. Die Ausheiltemperatur der erzeugten De-
fekte ist jedoch gegeniiber den Bor-implantierten Proben auf 900 K verschoben. Nach 2.5 MeV
Kohlenstoff-Implantation sind offenbar andere leerstellenartige Defekte (b) zu beobachten, die
durch die Annihilationsparameter S/ Sy = 1.045+0.02 und W/ Wy, = 0.9540.02 charakteri-
siert sind. Diese Defekte sind homogen bis zu einer Tiefe von zirka 2 pm verteilt [Wer97]. Der in
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Abbildung 3.27 aufgetragene S-Parameter wurde in dem Bereich um 1 ym gemessen. Die implan-
tierten Kohlenstoffatome spielen in diesem Bereich keine Rolle fiir die erzeugten Defekte, weil die
projizierte Reichweite der Implantate fiir diese Probe bei ungefiahr 2.7 pm liegt [Wer97]. Entwe-
der sind die Leerstellenagglomerate hier groffer und damit stabiler als in den Bor-implantierten
Proben oder die leerstellenartigen Defekte sind durch ein oder mehrere Fremdatome stabilisiert.
Im Cz-Silizium ist nur Sauerstoff in solch einer Konzentration (1x 10*® cm™2) vorhanden, um
als Stabilisatoratom in Frage zu kommen. Der Komplex V303, der bis zu einer Temperatur von

870 K stabil sein soll [Lee76], wire ein geeigneter Kandidat.

Die Implantation leichter Ionen in Silizium bei Raumtemperatur und ab Dosen von 10 cm 2

scheint leerstellenartige Agglomerate (V,, bzw. V, X, n > 2) in der implantierten Schicht zu
produzieren. Das Ausheilverhalten dieser Defekte ist einfach. Es tritt eine scharfe Ausheilstufe
bei einer Temperatur auf, bei der der Defekt beweglich wird oder dissoziert. Dann ist die Bildung
anderer Defekte oder die Rekombination an entsprechenden Senken mdoglich.

Die integrale Konzentration der leerstellenartigen Defekte steigt mit der Dosis an (siehe
Abschnitt 3.1.2 und [Eic97al]). Abbildung 3.28 zeigt das Ausheilverhalten der Defekte in einer
mit hoher Dosis (1 x 10'® B¥cm™2) implantierten Siliziumprobe. Hier zeigen die Experimen-
te ein tiefenabhingiges Ausheilverhalten. Eine neue hoherliegende S-Parameter-Komponente
wird im Bereich von 700 bis 850 K bei Positronenenergien zwischen 0.5 und 2 keV sichtbar.
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Abbildung 3.28: Die dargestellten S(E)-Kurven
charakterisieren Ausheilverhalten der Defekte in

Cz-Silizium nach Implantation von 1 x 10
Btem™? (aus [Eic97a)).
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Abbildung 3.29: Der mittlere Schicht-S-
Parameter in den Bereichen von von 20 bis
50 nm und von 100 bis 300 nm in Cz-Silizium
nach Implantation von 1 x 10 Btem™2 ist
iiber der Ausheiltemperatur gezeigt. Die einge-
zeichneten Linien dienen der Anschauung (aus
[Eic98a]).
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Man kann davon ausgehen, daf hier ein zusitzlicher Defekt (c) entsteht. In Abbildung 3.29
sind die Abhingigkeiten der S-Parameter von der Ausheiltemperatur in der Region zwischen
20 und 90 nm und der Region zwischen 100 und 300 nm miteinander verglichen. Im ersten
Tiefenbereich kann die Ausheilung des Defektes (c) beobachtet werden, im zweiten die des
schon bekannten Defektes (a). Zunéichst fillt auf, dafl die Ausheilstufen breiter sind als bei den
niedrig-implantierten Proben. Dies konnte die Folge einer Groéflenverteilung der entstandenen
Leerstellenagglomerate sein. Deren Stabilitét ist im wesentlichen von ihrer Grofle abhéngig, und
beim Vorhandensein einer Groflenverteilung der Agglomerate kommt es zur Verbreiterung der
Ausheilstufe. Der maximale S-Parameter in der oberflichennahen Schicht bis zu 100 nm ist
etwas erhoht gegeniiber den Werten in den niedrig-implantierten Proben. Eine Agglomeration
von leerstellenartigen Defekten scheint im gleichen Temperaturbereich stattzufinden, in dem die
Defekte in tieferen Regionen ausheilen. Man kénnte sich vorstellen, dafl die Defektkonzentration
in der oberflichennahen Region einen kritischen Wert iibersteigt und die Wahrscheinlichkeit der
Agglomeration mobil werdender Defekte grofler als die Wahrscheinlichkeit der Rekombination
wird. Bis auf die Verbreiterung unterscheidet sich das Ausheilverhalten in der tieferen Region
(100 - 300 nm) prinzipiell nicht von dem der mit 1 x 104 B*cm =2 implantierten Probe. Die De-
fekte (c) bilden sich bei 700 K und sie heilen bei 900 K aus. Die gleiche Ausheiltemperatur wurde
auch fiir die Defekte (b) im Kohlenstoff-implantierten Material gefunden. Auflerdem stimmen

die Annihilationsparameter der Defekte (b) und (c) sehr gut iiberein. Diese Ubereinstimmun-
gen deuten darauf hin, daf} es sich hier um ein und denselben Defekttyp handelt, obwohl gerade
das letzte Argument sehr schwach ist, wenn es sich nicht um geséttigten Positroneneinfang in
den entsprechenden Defekt handelt. Nachdem die Leerstellenagglomerate (a) und (c) ausgeheilt
sind, scheinen dhnliche, wie die schon in den niedrig-implantierten Proben auftretenden Defek-
te, zu entstehen, die durch einen niedrigen S-Parameter charakterisiert sind. Allerdings ist der
in der oberflichennahen Schicht (bis 90 nm) zu beobachtende S-Parameter viel niedriger als
sonst iiblich. In beiden Schichten erreicht der S-Parameter den Wert des ungestérten Volumens
bei ungefihr 1100 K, was dafiir spricht, da§ hier die gleichen Defekte (d) in unterschiedlicher
Konzentration vorliegen. Auch dieser Schluf ist nicht sicher, weil bei niedrigen Defektkonzentra-
tionen die Positronendiffusion an Einflufl gewinnt und die Bestimmung der Schicht-S-Parameter
mit einem gréferem Fehler behaftet ist [AK94, Cle96]. Die Bildung eines dhnlich zusammenge-
setzten aber grofleren Defektes mit einem extrem niedrigen S-Parameter in der vorderen Schicht
kann nicht ausgeschlossen werden. Die auftretenden Annihilationszustinde kénnen in den ent-
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sprechenden S-W-Plots der Abbildung 3.30 charakterisiert werden. Die 400 K-Daten (OJ) zei-
gen die typische Situation fiir durch Ionenimplantation produzierte geschadigte Schichten im
DopPPLER-Experiment. Mit geringen Energien implantierte Positronen annihilieren fast alle in
der Oberfléche (surface I), die einen hohen Einfangquerschnitt fiir Positronen besitzt. Hier kénnte
eine mit Wasser bedeckte natiirliche Oxidschicht existieren. Weiter erhélt man fiir ansteigende
Positronenenergien eine gerade Linie zum Annihilationszustand der implantationsinduzierten
Defekte (defect a). Nach Messungen der Positronendiffusionsweglinge ist man sich sicher, dafl
der Positroneneinfang in diese Defekte geséttigt ist (siehe Abschnitt 3.1.2 und [Eic97a]). Mit



66 3. ERGEBNISSE UND DISKUSSION

hohen Energien implantierte Positronen stoppen hinter der gestérten Schicht und annihilieren
im delokalisierten Volumenzustand (bulk). Die Temperaturbehandlung dndert die Verhéltnisse
an der Oberfliche, sie wirkt weniger attraktiv auf Positronen, d.h. der Oberflichen-S-Parameter
ist nicht mehr unabhéngig vom S-Parameter der tieferliegenden Region. Aulerdem &ndern sich
die Annihilationsparameter an der Oberfliche signifikant (surface II), wobei die Bestimmung
der exakten Position in der S-W-Ebene schwierig ist. Nach Temperung bei 700 K (¢) wird
ein anderer Annihilationszustand sichtbar, der einem weiteren leerstellenartigen Defekt (defect
b,c) zugeordnet werden kann. Die S-formigen Spuren der Daten nach Temperung bei 800 K (o)
und 850 K (V) entstehen durch jeweils unvollstindigen Positroneneinfang in mindestens zwei
unterschiedliche Defekte (b,c und d). Die Bestimmung der Lage des Annihilationszustandes
d, der Leerstellen-Sauerstoff-Bor-Komplexe charakterisieren sollte, ist schwierig, weil die Ein-
fangrate in diesen Defekt nicht bekannt ist. Auflerdem besteht die Moglichkeit, dafl verschiedene
Defekttypen der Art O,B,V, beobachtet werden.

3.1.6.2. Ausheilung nach Implantation schwerer Ionen. Bei der Implantation von
schwereren Ionen im mittleren Dosisbereich fithrt bei Raumtemperatur zur Bildung amorpher
Zonen neben Agglomeraten von Leerstellen und Zwischengitteratomen [Gla82]. Das Verhiltnis
der Volumina von amorphen und kristallinen defekthaltigen Phasen ist durch die Implanta-
tionsdosis bestimmt. Die komplette Amorphisierung der implantierten Schicht wird bei einer
kritischen Dosis erreicht (amorphisierende Dosis) [Rys78]. Die Massendichte solcher amorphen

Schichten ist gegeniiber der des kristallinen Materials verringert, d.h. ein Uberschuff an offenem
Volumen ist vorhanden. Wiahrend der Rekristallisation sollten viele leerstellenartige Defekte im
Kristall verbleiben und erst bei héheren Temperaturen ausheilen.

Die Ergebnisse des isochronen Ausheilexperiments an einer durch Arsen-Implantation
(5 x 10* As* cm™2) erzeugten amorphen Schicht sind in Abbildung 3.31 dargestellt. RBS-
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Messungen an dieser Probe haben gezeigt, dafi sich durch die Arsen-Implantation eine amorphe
Schicht von zirka 0.5 um Dicke gebildet hat. Der fiir die gestorte Schicht typische S-Parameter
von 1.04 im implantierten Zustand wéchst nach Temperung bis zu 700 K nur schwach. Die amor-
phe Phase scheint bis zu dieser Temperatur stabil zu sein. Dann steigt der S-Parameter jedoch
auf einen Wert von 1.15 nach Temperung bei 875 K an. Dieser Wert entspricht der Positronen-
annihilation in sehr groflen Leerstellenagglomeraten. Die amorphe Schicht ist rekristallisiert und
das offene Volumen hat sich zu relativ grofien Defektstrukturen zusammengelagert. Ab einer
Temperatur von 1000 K beginnen diese Defekte auszuheilen, sie sind stabiler als die im Bor-
oder Kohlenstoff-implantiertem Material beobachteten Leerstellenagglomerate. Der S-Parameter
bleibt nach Ausheilung bei 1125 K wieder auf einem Wert von 1.04 konstant. Ein extrem stabiler
leerstellenartiger Defekt bleibt in der bis zu 1250 K ausgeheilten Probe iibrig. Es ist bekannt, dafl
Arsen durch die Bildung von Arsen-Leerstellen-Komplexen (As,,-Siy_,,-V) bei ungefihr 1050 K
elektrisch deaktiviert wird [Rou94, Law95, Myl96]. Solche Defektkomplexe kénnten auch in die-
ser Probe gebildet werden, zumal die Arsen-Konzentration in der implantierten Schicht zirka
10" cm ™3 betréigt. In Abbildung 3.32 sind die Annihilationsparameter der Schicht fiir jeden
Ausheilschritt gegeneinander aufgetragen. In diesem S-W-Plot ist zu erkennen, daf§ wihrend
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der Rekristallisation der amorphen Schicht zun#chst ein als Positronenfalle wirkender leerstel-
lenartiger Defekt entsteht und ausheilt. Die entsprechende Trajektorie liegt auf einer Geraden
mit den charakteristischen Werten fiir Annihilation im defektfreien Volumen (1.0,1.0). Die extre-
men Werte der Annihilationsparameter und die relativ hohe thermische Stabilitdt des Defektes
legen den Schlufl nahe, dafl hier grofie als Voids bezeichnete Leerstellenagglomerate beobach-
tet werden. Erst im weiteren Verlaufe der Ausheilung bilden sich andere sehr stabile Defekte
(wahrscheinlich Arsen-Leerstellen-Komplexe), die nach dem Verschwinden der Voids bei 1125 K
vollends sichtbar werden. Die Abhéngigkeit des Ausheilverhaltens vom Zustand der Probe nach
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der Implantation wird durch die Darstellung der Entwicklung des Schicht-S-Parameters iiber der
Ausheiltemperatur in Abbildung 3.33 illustriert. Die Rekristallisation der entstandenen amor-
phen Gebiete ist durch einen gleichméfig steigenden S-Parameter gekennzeichnet und bis zu
einer Temperatur von 600 K abgeschlossen. Im Vergleich zur vollstindig amorphisierten Probe
(siehe Abbildung 3.31) wichst der S-Parameter-Anstieg signifikant an, und die Rekristallisation
verlduft offenbar bei etwas geringeren Temperaturen. Diese Effekte sind mit der Koexistenz von
amorphen und kristallinen Gebieten in der gestérten Schicht und der gréfleren Phasengrenzflache
zwischen amorphem und kristallinem Material, die beim Rekristallisationsprozef eine grofie Rol-
le spielt, zu erkldren. Um genauere Aussagen zum Rekristallisationsverhalten der Proben treffen
zu konnen, wurde exemplarisch die Ausheilung einer Probe (1 x 104 Ast ¢cm™2) mittel RAMAN-
Spektroskopie untersucht. In den in Abbildung 3.34 gezeigten Spektren sind zwei Strukturen
von besonderem Interesse. Zum einen wird kristallines Material durch eine temperaturabhéingi-
ge Silizium-Mode (schmaler Peak zwischen 510 und 520 cm ') charakterisiert. Hier werden die
einfallenden Photonen an optischen Phononen mit Impulsen nahe null gestreut. Die Dispersions-
relation w(q) zeigt, dafl fiir ¢ = 0 nur Phononen bestimmter Energie existieren. Zum anderen
bewirkt amorphes Material zwischen 440 und 500 cm™! eine breite Bande im RAMAN-Spektrum.
Die Aufhebung der Translationssymmetrie des Kristallgitters fiithrt dazu, dal bei ¢ = 0 Pho-
nonen jeder Energie erlaubt sind, d.h. im RAMAN-Spektrum wird die Phononenzustandsdichte
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fiir g = 0 abgebildet. Dabei liegt das Signal der an akustischen Phononen gestreuten Photonen
(niedrige Wellenzahlen) nahe den elastisch gestreuten Photonen. Die Uberlagerung macht eine
Auswertung schwer. Die Frequenzen der an optischen Phononen gestreuten Photonen kénnen
dagegen deutlich von der eingestrahlten Frequenz getrennt werden. Das Verhiltnis der Fliachen
dieser Peakstrukturen liefert Informationen zum Volumenverhéltnis der kristallinen Phase und
der amorphen Phase (Aufhebung der Translationssymmetrie). In Abbildung 3.35 ist der Verlauf
dieses Verhéltnisses wihrend eines isochronen Ausheilexperiments (10 min) bis 710 K und nach
isothermer Ausheilung bei 710 K dargestellt. Es ist zu sehen, dafl das Volumen der amorphen

annealing time (min)
10 60 120
T T

T T T

As:Si 1x10"em” |

—_
[\S]
T

—_
S
T

oo
T

N
T

Abbildung 3.35: Die Entwicklung des Flichen-

- verhéltnisses vom amorphen zum kristallinen Peak

isothermal wiéhrend der isochronen Ausheilung und wéhrend

\(710 © 7| der isothermen Ausheilung bei 710 K. Die Rekri-

reference I R . stallisation der amorphen Gebiete ist bei 620 K
‘ 10 60 120 nahezu abgeschlossen. (nach [Eic98a))

300 400 500 600 700
annealing temperature (K)

~

~ isochronal (10 min)

fraction of peak areas
amorphous to crystalline

[\
T

(=]
T
|
1
I
I
I
I
1
|
|
|
|

Il
|
|
|
|
I
I
I
I

H

i
I
I
|

I
|
|
|

Ll
|
|

Zonen von 370 bis 620 K kontinuierlich verschwindet. Die Positronenergebnisse beziiglich der
Rekristallisation (siehe Abbildung 3.33) werden bestétigt. Die mit verschiedenen Dosen implan-
tierten Proben zeigen in diesem Bereich der Ausheilung keine signifikanten Unterschiede in den
Parametern der Positronenannihilation.

Nach dem Abschlufl der Rekristallisation unterscheidet sich das Verhalten der verbleiben-
den leerstellenartigen Defekte dosisabhéingig. Sie beginnen sich zu mehr oder weniger groflen
Leerstellenagglomeraten zusammenzulagern. Erstens steigt der S-Parameter in der Schicht an,
was ein Indiz fiir ein groferes offenes Volumen der entstehenden Defekte ist, wenn man von
gesittigtem Positroneneinfang ausgeht. Weiterhin nimmt die Ausheiltemperatur mit der Grofie
der Agglomerate zu. Es ist leicht einzusehen, dafl die Wahrscheinlichkeit der Agglomeration
von der Dichte der Defekte im Ausgangszustand abhéngig ist (siehe Diskussion in Abschnitt
3.1.6.3). Damit ist indirekt ein weiterer Nachweis der Dosisabhéingigkeit der Konzentration leer-
stellenartiger Defekte nach der Rekristallisation gelungen. Die Ausheilung der gestorten Schicht
findet in allen Silizium-Proben von der Volumenseite aus statt. Die Oberfliche dagegen scheint
nicht als Senke fiir leerstellenartige Defekte zu wirken. Eine mogliche Erkldrung dafiir wére die
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diinne natiirliche Oxidschicht auf der Siliziumoberflache, die als Diffusionsbarriere wirken kénn-
te. Andererseits diffundieren beweglich werdende oder in bewegliche Defekte dissoziierende Leer-
stellenagglomerate in das ungestorte Kristallvolumen aus. Dort rekombinieren die Defekte oder
sie kénnen nicht mehr nachgewiesen werden. Als Rekombinationszentren kommen Agglomerate
von Zwischengitteratomen in Frage, die sich bei tieferen Temperaturen aus den hochbewegli-
chen Zwischengitteratomen bilden. GOLDBERG et al. haben in kombinierten Positronen- und
TEM-Untersuchungen gefunden, daf} sich mit dem Verschwinden der leerstellenartigen Defekte
auch Anderungen an den tieferliegenden Agglomeraten von Zwischengitteratomen, wie Verset-
zungsschleifen, vollziehen [Gol95]. Man kénnte also sagen, daff ausdiffundierende leerstellenartige
Defekte an diesen Agglomeraten von Zwischengitteratomen rekombinieren. In Abbildung 3.36
ist anhand ausgewihlter S(E)-Kurven der mit 1 x 10'® As* cm™2 implantierten Probe exem-
plarisch die Verminderung der Dicke der geschidigten Schicht wihrend des Ausheilprozesses
dargestellt. Die Daten wurden mit dem Programm VEPFIT und unter der Annahme eines
Kastenprofils angepafit. Die resultierenden Schichtdicken waren weitgehend unabhingig von der
in der Schicht angenommenen Positronendiffusionsweglinge. Die Ergebnisse der Analyse sind
ebenfalls in Abbildung 3.36 gezeigt und bestétigen den durch einfaches Hinsehen gewonnenen
Eindruck, daf§ die Schichtdicke mit der Ausheiltemperatur abnimmt. Die Fehler der absoluten
Dickenbestimmung, die wegen der Annahme eines Kastenprofils nicht unerheblich sein kénnen
(sieche Abschnitt 3.1.5), &ndern nichts an der getroffenen Relativaussage.

Eine dhnliche Analyse des Ausheilverhaltens implantationsinduzierter Defekte kann man
auch fiir die Silizium-selbstimplantierten Proben durchfiihren. Zunéichst wird die Ausheilung
der vollstdndig amorphisierten Schicht betrachtet. Dazu sind in Abbildung 3.37 die Schicht-S-
Parameter iiber der Ausheiltemperatur dargestellt. Wie schon bei der durch Arsen-Implantation
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amorphisierten Probe bleibt der S-Parameter bis zu einer Temperatur von etwa 700 K kon-
stant, was auf die Stabilitéit der amorphen Phase bis zu dieser Temperatur schliefen 1483t. Nach
der Rekristallisation erhoht sich der S-Parameter in zwei Stufen, die dem Positroneneinfang
in unterschiedliche Defekte entsprechen. Die Betrachtung des S-W-Plots in Abbildung 3.38
bestétigt diese Aussage. Hier zeigt sich bei 750 K die Bildung eines Defekttypes I, dessen W-
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7 defect1 | 10Y° Sit ecm~? implantiertem Silizium ist durch
Lok 300K -700 K . | den S-W-Plot charakterisiert. Nach der Rekristal-
amorphous state o 1150k lisation ist die Bildung von Sauerstoff-Leerstellen-
1.00+ bulk 4 Komplexen und von Leerstellenagglomeraten zu

' ' ' ' beobachten (nach [Eic98al).
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Parameter grofler als eins wird, obwohl der S-Parameter ebenfalls grifler als eins bleibt. Solch
eine Konstellation ist bisher nicht beobachtet worden. Fiir den in Abschnitt 3.1.6.1 postulierten
Bor-Sauerstoff-Leerstellen-Komplex ist zwar ebenfalls einen W-Parameter grofler eins gefunden
worden, jedoch bei S < 1. Es sollte sich bei dem hier diskutierten Defekt I um einen Defekt-
komplex mit einem Fremdatom handeln, da der geéinderte W-Parameter fiir eine Anderung im
Bereich der Annihilation von Positronen mit Rumpfelektronen spricht. Eine solche Anderung
ist zu erwarten, wenn sich in der Nachbarschaft des Positroneneinfangzentrums mit offenem Vo-
lumen ein Fremdatom befindet. Als Fremdatome kommen nur die des Sauerstoffs in Frage, der

0'® cm™3 gelost ist. Andere Verunreinigungen,

im Cz-Material in einer Konzentration von etwa 1
wie z.B. Kohlenstoff, sind in weit geringeren Konzentrationen (< 1 x 10! ¢cm™3) vorhanden.
Es stellt sich die Frage, warum dieser Defekt nur in Silizium-implantierten Proben sichtbar
wird und nicht etwa nach Arsen-Implantation. Eine mégliche Erkldrung wére die geringere to-
tale Konzentration leerstellenartiger Defekte nach Silizium-Selbstimplantation (sieche Abschnitt
3.1.3). Die Sauerstoff-Leerstellen-Komplexe werden bei den Arsen-implantierten Proben durch
ebenfalls entstehenden Leerstellenagglomerate iiberdeckt oder gar nicht gebildet. Nach Silizium-
Implantation hingegen reicht die Gesamtmenge des eingebrachten offenen Volumens nicht aus,
um geniigend Leerstellenagglomerate als Konkurrenz zu den Sauerstoff-Leerstellen-Komplexen
zu bilden. Bei Temperaturen von etwa 900 K verschwindet der Sauerstoff-Leerstellen-Komplex
und Leerstellenagglomerate (II) sind zu beobachten. Im S-W-Plot ist zu erkennen, daf§ der Po-
sitroneneinfang in diese Defekte nicht vollstdndig ist. Die S-W-Trajektorie verlduft mehr oder
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| schiedene Silizium-implantierte Proben gegen die
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weniger gekriimmt. Die Bestimmung der Annihilationsparameter ist in diesem Fall schwierig. Die
Leerstellenagglomerate beginnen bei Temperaturen von ca. 1050 K auszuheilen. Die Ausheilung
der nicht vollstindig amorphisierten Silizium-implantierten Proben ist durch die entsprechenden
S-Parameter-Kurven in Abbildung 3.39 charakterisiert. Die Rekristallisation der amorphen Ge-
biete erfolgt dhnlich wie nach Arsen-Implantation bis zu einer Temperatur von 650 K. Der erste
deutliche Agglomerationsschritt erfolgt ab 750 K. Hier ist eine ausgepriagte Dosisabhéngigkeit
zu beobachten. In Abbildung 3.40 ist dieses Verhalten an S-W-Trajektorien der 5 x 103 Sit

cm~? und der 1 x 10 Sit cm~2-implantierten Proben niher betrachtet. Zunichst zeigen beide
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Proben bis zur Ausheilung amorpher Zonen ein #hnliches Verhalten. Im vollstéindig rekristal-
lisierten Zustand existieren leerstellenartige Defekte (x). Die Konzentration dieser Defekte ist
abhéngig von der Implantationsdosis. Bei weiterer Temperung beginnt sich ein Defekt (y) mit
hoherem W-Parameter zu bilden. Aufierdem werden die Defekte (x) beweglich oder sie beginnen
zu dissoziieren. Im Fall der 5 x 10'3 Sit cm~2-implantierten Probe liegt die Konzentration die-
ser Defekte unter einem bestimmten kritischen Wert, die Agglomerationswahrscheinlichkeit ist
gering und die Defekte heilen aus. Bei hoheren Temperaturen (1000 K) heilen auch die Defekte
(y) aus, und die Annihilationsparameter des ungestorten Kristalls werden beobachtet. Wahrend
der Ausheilung ist der Einfang in die entsprechenden Defekte nicht gesittigt, die Annihilati-
onsparameter charakterisieren vielmehr Defektmischungen (nach Gl. (2.2.9)). Die S-W-Kurven
verlaufen gekriimmt, wenn Positronen in mehr als zwei Defektarten eingefangen werden und
sich die entsprechenden Einfangraten dndern. Fiir die 1 x 10 Sit cm™2-implantierte Probe
liegt die Konzentration der Defekte (x) iiber dem fiir die Agglomeration entscheidenden Wert.
Neben der Bildung der Defekte (y) kommt es zur Agglomeration, und aus den Defekten (x)
entstehen die Defekte (z). Diese sind thermisch stabiler und heilen erst bei 1100 K aus. Die
Bestimmung der spezifischen Annihilationsparameter ist nur schwer maoglich, weil der hundert-
prozentige Positroneneinfang in einen Defekttyp nicht beobachtet wird. Die in Abbildung 3.40
eingezeichneten Annihilationszustinde sind spekulativ. Dennoch kann festgestellt werden, dafl
sich die Defekte (x) und (z) im S-Parameter deutlich unterscheiden, die Defekte (z) sollten mehr
Leerstellen enthalten als die Defekte (x), sie sind auBlerdem thermisch stabiler. Der Defekttyp
(y) dagegen ist durch einen hoheren W-Parameter charakterisiert. Hier sollte sich die chemische
Umgebung des beobachteten offenen Volumens gegeniiber den Defekten (x) und (z) dndern.
FEine Komplexbildung mit Sauerstoffatomen ist wahrscheinlich, weil die Konzentration anderer
Verunreinigungen zu niedrig ist.

3.1.6.3. Zusammenfassung und Modellierung der Ausheilexperimente. Die Aus-
heilexperimente liefern weitergehende Informationen zum Zustand der Probe nach der Implan-
tation. Es wurden verschiedene Prozesse wie Rekristallisation, Agglomeration und Ausheilung
beobachtet. Die Temperaturen, bei denen Defekte beweglich werden oder zerfallen, sind spe-
zifisch und lassen Schliisse iiber die Natur der Defekte zu. Insbesondere beim Vergleich von
Ergebnissen, die mit verschiedenen Methoden oder/und an verschiedenen Proben erhalten wer-
den, kann das Ausheilverhalten der Defekte eine wichtige Rolle bei ihrer Identifizierung spielen.
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Wichtig ist dabei jedoch die Vergleichbarkeit der Ausheilprozedur, um den Einflul kinetisch
bedingter Effekte ausschlielen zu konnen.

1. Die Stabilitdt vollstdndig amorphisierter Schichten nach Arsen- bzw. Silizium-
Implantation zeigt sich bis zur Rekristallisation bei 750 K in nahezu konstanten An-
nihilationsparametern. Die Dichte amorpher Schichten ist im allgemeinen geringer als
die von kristallinem Material, so dafl nach der Rekristallisation leerstellenartige Defekte
zuriickbleiben, wihrend z.B. mit RBS kaum noch Schidigung im Zwischengitter beobach-
tet wird. Die verbleibenden leerstellenartigen Defekte sind stabil bei der Rekristallisati-
onstemperatur, d.h. es kommen nur Leerstellenagglomerate, die mehr als zwei Leerstellen
enthalten, oder Defektkomplexe mit den Implantaten oder mit im Cz-Material gelosten
Sauerstoffatomen in Frage.

2. Mittelschwere und schwere Elemente wie Silizium oder Arsen erzeugen bei Implantation
von Dosen unterhalb der amorphisierenden Dosis mehr oder weniger grof3e amorphe Gebie-
te. Die verbleibenden kristallinen Bereiche enthalten Defekte. Die Grenzfliche zwischen
amorpher und kristalliner Phase ist hier sehr viel grofler als bei vollstdndig amorphen
Schichten. Es ist bekannt, dafl die Rekristallisation von amorphen Gebieten in Nach-
barschaft zu kristallinen Bereichen iiber Prozesse der Grenzflichenepitaxie ablauft. Eine
grofle Grenzflache sollte zur Beschleunigung der Rekristallisation fithren. So ist versténd-
lich, dafl bei schwach geschidigten Proben bereits nach Temperung bis zu 600 K die
amorphen Zonen verschwinden.

3. Leichtere Ionen (Bor, Kohlenstoff) schidigen das Target weit weniger, die amorphisieren-
de Dosis liegt hoher und die Implantation von Bor ist beispielsweise bei Raumtemperatur
nicht in der Lage, eine amorphe Schicht zu erzeugen. Es bilden sich je nach Implantati-
onsdosis mehr oder weniger grofle Leerstellenagglomerate, die meist in einfachen Ausheil-
stufen verschwinden.

Der Vorgang der Agglomeration ist ein allgemeines Phinomen, das immer dann auftritt,
wenn eine kritische Konzentration von Ausgangsdefekten vorliegt und diese beweglich werden
bzw. dissoziieren. Die kritische Konzentration der Defekte mufl eine Funktion der Dichte po-
tentieller Rekombinationszentren und der Diffusionskoeflizienten der beweglichen Defekte sein.
Weiterhin spielen die kinetischen Parameter der Defektreaktionen und Bindungsenergien der Ag-
glomerate, sowie die Einfangquerschnitte der Rekombinationszentren und Agglomerationskeime
eine Rolle. Die quantitative Beschreibung der Agglomeration ist wegen der Fiille unbekannter
Parameter nicht moéglich. Ein qualitatives Bild soll im folgenden gegeben werden.

Zunichst werden einige Begriffe definiert:

DEFINITION 3.1.1. Wenn Defekte, die miteinander wechselwirken, zumindest teilweise ver-
schwinden, so sind diese Defekte rekombinierbar.

So sind z.B. Leerstellen bzw. Leerstellenagglomerate und Zwischengitteratome bzw. Agglo-
merate von Zwischengitteratomen oder bestimmte Typen von Versetzungen rekombinierbar.

DEFINITION 3.1.2. Systeme, in denen die verschiedenen rekombinierbaren Nichtgleichge-
wichtsdefekte gleichverteilt sind, heilen geschlossene Nichtgleichgewichtssysteme.

DEFINITION 3.1.3. Systeme, in denen die verschiedenen rekombinierbaren Nichtgleichge-
wichtsdefekte nicht gleichverteilt sind und und deren Verteilungsschwerpunkte nicht zusammen-
fallen, heiflen offene Nichtgleichgewichtssysteme.

So stellt z.B. das System von durch Elektronenbestrahlung homogen eingefiihrter Defekte ein
geschlossenes Nichtgleichgewichtssystem dar. Im Gegensatz dazu werden von hochenergetischen
Ionen Defekte in begrenzten Gebieten bzw. Schichten erzeugt. Diese priméren Defekte werden
wegen ihrer unterschiedlichen Beweglichkeit voneinander getrennt und die lokale Defektbilanz
ist gestort. Es entsteht ein offenes Nichtgleichgewichtssystem.
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Abbildung 3.41: Schematische Darstellung ei-
nes geschlossenen Nichtgleichgewichtssystems
am Beispiel von leerstellenartigen Defekten (o)
und Defekten im Zwischengitter (o) nach Be-
strahlung eines Halbleiters mit hochenergeti-

Abbildung 3.42: Schematische Darstellung eines
offenen Nichtgleichgewichtssystems am Beispiel
von leerstellenartigen Defekten (o) und Defek-
ten im Zwischengitter (o) nach Ionenimplantati-
on eines Halbleiters.

schen Elektronen.

DEFINITION 3.1.4. Wenn beim Beweglichwerden von leerstellenartigen Defekten die Agglo-
merationswahrscheinlichkeit in einem Gebiet um einen bestimmten Punkt grofler ist als die Re-
kombinationswahrscheinlichkeit, so {ibersteigt die Konzentration der leerstellenartigen Defekte
die kritische Agglomerationskonzentration.

Die so definierte kritische Agglomerationskonzentration ist eine Funktion des Ortes r und
abhingig von den Konzentrationen bzw. von den mittleren Abstéinden der verschiedenen re-
kombinierbaren Defekte um r. Die in Definition 3.1.4 benutzte Rekombinationswahrscheinlich-
keit beinhaltet auch die Moglichkeit der Ausdiffusion von Defekten aus geschédigten in nicht
geschidigte Gebiete fiir offene Nichtgleichgewichtssysteme.

In elektronenbestrahltem Silizium werden primir FRENKEL-Paare erzeugt. Wenn die Leer-
stellen bei etwa 100 K beweglich werden, so rekombinieren sie oder sie bilden Komplexe wie Dop-
pelleerstellen und A-Zentren (in Cz-Material). Offenbar iiberwiegt jedoch die Rekombination,
denn die mittlere Positronenlebensdauer, die man wéihrend des isochronen Ausheilexperimen-
tes miflt, sinkt, obwohl die spezifische Positronenlebensdauer der Doppelleerstelle (310 ps) iiber
der der Einfachleerstelle (270 ps) liegt (siehe [Pol97]). Die Defekte nach Elektronenbestrahlung
bilden ein geschlossenes Nichtgleichgewichtssystem. Die Konzentration der Rekombinationszen-
tren fiir Leerstellen ist relativ hoch, so dafl es kaum zu anderen Defektreaktionen neben der
Rekombination kommt. In ionenimplantiertem Silizium dagegen werden die Defekte in einem
begrenzten Gebiet produziert. Die unterschiedliche Beweglichkeit von Leerstellen und Zwischen-
gitteratomen fiihrt zu einer Trennung von potentiellen Rekombinationspartnern. Bei Raum-
temperatur existieren mehr oder weniger grofie leerstellenartige Agglomerate in der gestorten
Schicht und tieferliegend Agglomerate von Zwischengitteratomen (siehe auch [Gol95)). Es liegt
ein offenes Nichtgleichgewichtssystem vor. Die Implantation leichter Ionen (Bor, Kohlenstoff)
erzeugt eine relativ niedrige Konzentration gleichartiger Leerstellenagglomerate. Hier diffundie-
ren die leerstellenartigen Defekte bei geniigend hohen Temperaturen aus und rekombinieren mit
den Defekten im Zwischengitter, ohne miteinander wechselzuwirken. Lediglich bei der mit der
hochsten Bor-Dosis (1 x 106 ¢cm™2) bestrahlten Probe scheint in einem Gebiet nahe der Ober-
fliche die kritische Agglomerationskonzentration iiberschritten. Hier ist bei einer Temperatur,
bei der die Defekte beweglich werden, eine Erhhung des S-Parameters zu beobachten. Das heifit,
daf} bei nahezu konstanter Gesamtkonzentration der leerstellenartigen Defekte der Einzeldefekt
ein grofleres offenes Volumen aufweist. In Abbildung 3.43 ist das Ausheilverhalten von Defekten
in offenen Nichtgleichgewichtssystemen fiir Defektkonzentrationen grofier (I) und kleiner (II)
als die kritische Agglomerationskonzentration schematisch dargestellt. Fiir geniigend hohe Kon-
zentrationen leerstellenartiger Defekte (I) sind deren mittleren Abstidnde ausreichend klein und
es kommt zur Agglomeration (a) zu thermisch stabileren Defekten. Die Wahrscheinlichkeit der
Rekombination mit den Defekten im Zwischengitter (r) ist wegen deren vergleichsweise geringen
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Konzentration klein. In einem Gebiet nahe dem Ende der gestorten Schicht dominiert die Aus-
diffusion von Defekten. Hier wird, wie auch in Fall der niedrigen Konzentration leerstellenartiger
Defekte (II), die kritische Agglomerationskonzentration unterschritten.

Bei der Ausheilung von Silizium- und Arsen-implantiertem Silizium sind fiir alle Proben
Agglomerationsprozesse zu beobachten. Sie verlaufen in unterschiedlichen Schichten und auch
mehrstufig. Mehrstufig heifit in diesem Zusammenhang, daf3 die aus der ersten Agglomeration
hervorgegangenen Defekte mit einer Dichte iiber der kritischen Agglomerationskonzentration
vorliegen und sich beim Beweglichwerden wiederum zusammenlagern.

Mit diesem qualitativen Modell lassen sich die Ereignisse der Ausheilexperimente erkliren.
Sowohl die Dosisabhéngigkeit des Agglomerationsverhaltens als auch die Ausheilung von der
Seite des ungestorten Kristalls her werden verstanden. Erste Ansidtze, dieses Modell in eine
Monte-Carlo-Simulation umzusetzen, sind vorhanden. Hier kann versucht werden, Quantititen
zu Konzentrationen, Diffusions- und Reaktionsprozessen abzuschétzen.

3.2. Experimente zur ionenstrahlinduzierten Rekristallisation in Germanium

Am Germanium wurden in Kooperation mit einer Arbeitsgruppe der Universitit Jena
Untersuchungen zur ionenstrahlgestiitzten epitaktischen Rekristallisation (Ion Beam Induced
Epitaxial Crystallization, IBIEC) durchgefiihrt. Die Methode der IBIEC erméglicht die Re-
kristallisation amorpher Schichten bei niedrigeren Temperaturen, als sie fiir die thermische Re-
kristallisation bendttigt werden. Technologisch ist das Verfahren besonders im Fall bin&rer Halb-
leiter interessant, da hier die Bildung hoher Konzentrationen von Restdefekten verhindert wird,
die in Form von Stapelfehlern und Zwillingen nach thermischer Rekristallisation auftreten.

Wird eine amorphe Schicht mit Ionen bestrahlt, deren Energie ausreichend ist, um die-
se Schicht zu durchdringen, so kann es zu einer Wanderung der Grenzfliche amorph /kristallin
kommen. Diese Wanderung kann oberhalb einer kritischen Temperatur Tr zum Abbau der amor-
phen Schicht fithren (IBIEC) bzw. unterhalb von Tk das amorphe Gebiet vergréfiern (Ion Beam
Induced Interfacial Amorphization, IBITA). Die kritische Temperatur ist vom Substratmaterial,
von der Ionenmasse sowie von der Dosisrate abhéingig. Fiir Germanium und bei Verwendung mit-
telschwerer Ionen (z.B. Argon) betrigt die kritische Temperatur etwa 485 K [Sch97], thermische
Rekristallisation findet bei zirka 670 K statt. Die Geschwindigkeit der Grenzflichenbewegung
beim IBIEC-Prozefl ist hauptséchlich von der Dosisrate abhéingig. Die Implantationsenergie
wird so gewdhlt, dafl die projizierte Reichweite R, weit hinter der Grenzfliche liegt und die
Ionen selbst nicht im Bereich der Grenzfliche zur Ruhe kommen, damit sie dort nicht chemisch
oder elektrisch aktiv werden. Auflerdem verlieren die Ionen den Hauptteil ihrer Energie erst in
tieferen Bereichen (siehe Abschnitt 1.1), so daf§ primér relativ wenige Punktdefekte im ober-
flichennahen Gebiet der Probe erzeugt werden. Eine geeignete Methode, Prozesse wie IBIEC
und IBITA zu untersuchen, ist RBS (siehe Abschnitt 2.3). Hier kann man sehr schén die Pha-
senumwandlung und die Wanderung der Phasengrenzfliche beobachten [Sch97]. Welche Defekte
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nach vollstédndiger Rekristallisation im Material verbleiben, ist mittels RBS nur in begrenztem
Umfang zu kléren. Aus temperaturabhingigen Messungen kann man Aussagen zu Korrelationen
von atomaren Auslenkungen und der Stiarke von Auslenkungen treffen sowie bestimmte Defekt-
typen unterscheiden. Zur genaueren Bestimmung von Defektstrukturen mit geringer Konzentra-
tion miissen jedoch alternative Methoden herangezogen werden, wie z.B. TEM oder VEPAS.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde folgendes Experiment durchgefiihrt.

Identische Proben wurden durch die Implantation von 2 x 10 N*tem™2 (50 keV) bei
Raumtemperatur bis zu einer Tiefe von 100 nm voramorphisiert und danach verschiedenen
Behandlungen ausgesetzt. Die Dosisabhingigkeit des IBIEC-Prozesses kann am Beispiel der
Bestrahlung mit 1.0 MeV Ar™ fiir drei verschiedene Dosiswerte (2.5 x 101> em™2, 5 x 10 ¢cm ™2,
1x 10 cm~2) bei einer Temperatur vom 550 K demonstriert werden. Zum Vergleich wurde auch
eine amorphisierte Schicht bei einer Temperatur von 670 K (4 h) einer konventionellen thermi-
schen Festkorperepitaxie unterzogen. Abbildung 3.44 zeigt die RBS-Spektren der verschieden
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Abbildung 3.44: RBS-Spektren von Ge nach Ausheilung durch IBIEC mit 1.0 MeV Ar™ bei 550 K
bzw. einer thermischen Ausheilung (4 h, 670 K). Zum Vergleich sind das Spektrum von einkristallinem
Germanium und ein Random-Spektrum eingezeichnet (aus [Sch97]).

behandelten Proben. Die nicht voramorphisierte Referenzprobe und die thermisch rekristalli-
sierte Probe zeigen kaum Unterschiede. Die thermische Rekristallisation ist nahezu perfekt ver-
laufen. Die leichte Erhohung der Riickstreuausbeute in Oberflichennsihe deutet jedoch darauf
hin, dafl auch hier Defekte in der rekristallisierten Matrix iibrig bleiben. Die Empfindlichkeit
des angewandten RBS-Standardverfahrens ist zu gering fiir den eindeutigen Nachweis einer of-
fenbar geringen Konzentration von Kristalldefekten. Die Ausgangsdicke der amorphen Schicht
betrug 100 nm, wie das entsprechende RBS-Spektrum zeigt. Weiter ist zu erkennen, dafl die
Dicke der amorphen Schicht nahezu linear mit der IBIEC-Dosis abnimmt; bei einer Dosis von
1 x 10" Artem—2 ist die Probe vollstiandig rekristallisiert. Es ist jedoch im Bereich der ehe-
mals amorphen Schicht eine signifikante Abweichung zur Riickstreuausbeute der Referenzprobe
zu beobachten. Es bleiben also Kristalldefekte zuriick. In groflerer Tiefe unterscheiden sich die
IBIEC-Proben von der thermisch ausgeheilten Probe und der Referenzprobe noch deutlicher.
Dort kommen die hochenergetischen Argon-Ionen zur Ruhe und erzeugen eine geschidigte Zone,
die Punktdefekte, Agglomerate von Punktdefekten bis hin zu Versetzungsnetzwerken enthalten
sollte.

Zur Kldrung der Frage nach den leerstellenartigen Defekten, die nach dem IBIEC-Verfahren
zuriickbleiben, wurden an denselben mittels RBS untersuchten Proben Messungen mit langsa-
men Positronen durchgefiihrt. In Abbildung 3.45 sind die typischen S-FE-Plots dargestellt. Wie
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auch Silizium zeigt einkristallines Germanium ([J) zwei deutlich unterscheidbare Annihilati-
onszustinde, zum einen Annihilation an der Oberfliche, gekennzeichnet durch einen niedrigen
S-Parameter (0.93), und zum anderen Annihilation im ungestorten Kristall. Aus der Messung
des S-Parameters als Funktion der Positronenenergie 148t sich die Positronendiffusionsweglinge
zu Ly = (151 + 10) nm anpassen (siehe Abschnitt 2.2.6). Die durch Stickstoff-Implantation
voramorphisierte Probe (o) zeigt eine fiir amorphes Material typische effektive Positronendiffu-
sionsweglinge von 4 nm innerhalb einer Schicht von etwa 120 nm. Der normierte S-Parameter
der amorphen Schicht betrigt 1.04. Die Ionenstrahl-rekristallisierten Proben zeigen neben der
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Abbildung 3.45: S Parameter als Funktion der Positronenenergie fiir Ge nach IBIEC-Ausheilung mit
1.0 MeV Art bei 550 K und einer thermisch ausgeheilten Probe (4 h, 670 K). Weiterhin sind die Daten
fiir einkristallines Germanium und fiir die amorphisierten Probe dargestellt. Die eingezeichneten Kurven
sind die Ergebnisse von VEPFIT-Anpassungen.

gestorten ehemals amorphisierten Schicht ein Zone (zwischen 15 und 25 keV Positronenenergie),
die durch die Hochenergieimplantation geschédigt ist. Diese Zone reicht bis in eine Tiefe, die
der projizierten Reichweite R,, wie sie mit TRIM berechnet wird, entspricht. In diesem Be-
reich gibt es keine signifikante Abhéngigkeit des S-Parameters (1.05) von der IBIEC-Dosis. Im
Gegensatz dazu kann man im Tiefenbereich der Voramorphisierung (zwischen 2.5 und 10 keV
Positronenenergie) deutlich einen dosisabhingigen Effekt beobachten. Hier wichst sowohl der
Schicht-S-Parameter als auch der Positroneneinfang mit der IBIEC-Dosis. Letzteres wird durch
die mit der Dosis sinkende effektive Diffusionswegldnge der Positronen in diesem Bereich deut-
lich (siehe Tabelle 3.2). Fiir die nur teilweise rekristallisierten Proben ist die Interpretation
der Positronendaten schwierig. Hier liegen eine schon rekristallisierte und defektreiche sowie
die verbleibende amorphe Schicht nebeneinander vor. Der S-Parameter kann als Mischung der
spezifischen Parameter fiir amorphes Material und leerstellenartige Defekte verstanden werden.
Die relativ groe Diffusionsweglidnge fiir die nicht vollstéindig rekristallisierten Proben ist nicht
konventionell erklarbar. Das IBIEC-Verfahren bei erhohten Temperaturen miiite auch Einflufl
auf die Struktur der noch nicht rekristallisierten, amorphen Schicht nehmen. Auch nach ther-
mischer Rekristallisation wird der Zustand der einkristallinen Referenzprobe nicht erreicht. Die
verringerte Diffusionsweglinge deutet auf die Existenz von Defekten hin, was schon nach den
RBS-Messungen vermutet wurde. Die Frage nach der Natur der nach IBIEC zuriickbleibenden
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Probe L, (0—120 nm) | S(0 - 120 nm)

(0) Referenz (151 £ 10) nm | 1.000 + 0.000

(e) amorphisiert (4 +£1) nm | 1.042 £+ 0.001

(o) IBIEC 1 x10'6 Ar+ cm2 (7+ 1) nm | 1.079 + 0.001

(v) IBIEC 5 x10'° Art cm™2 (12 £ 2) nm | 1.077 £ 0.001

(¢) IBIEC 2.5 x10' Ar" cm™2 (20 + 2) nm | 1.055 £ 0.001

(A) thermisch rekristallisiert (24 £+ 2) nm | 1.000 £+ 0.001

Tabelle 3.2: Effektive Positronendiffusionsweglidngen und S-Parameter von IBIEC-Proben und den ent-
sprechenden Referenzen.

Defekte kann aus dem S-Parameter allein nicht geklidrt werden, da dieser sowohl vom Defekt-
typ als auch von der Einfangrate abhéngt. Wie in Abschnitt 2.2.5 beschrieben, kann man aus
der Auftragung der Annihilationsparameter S und W gegeneinander Aussagen zu vorhandenen
Defekttypen treffen. In Abbildung 3.46 ist eine solche Analyse fiir IBIEC-Proben und die Re-
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ferenzprobe gezeigt. Es sind drei Annihilationszusténde zu erkennen, die Oberflache (0.93,1.35),
das ungestorte Kristallgitter (1.0,1.0) und ein Defekt mit offenem Volumen, dessen spezifischen
Annihilationsparameter nicht sicher ablesbar sind, weil es sich am Punkt (1.08, 0.80) nicht not-
wendigerweise um vollstdndigen Positroneneinfang handeln muf. Die Tatsache jedoch, daf} alle
Punkte auf einer Geraden zwischen den entsprechenden spezifischen Annihilationsparametern
liegen, deutet auf den Positroneneinfang in nur einen Defekttyp hin. Dies gilt sowohl fiir den vor-
amorphisierten Bereich als auch fiir die tieferliegende Zone, die durch die IBIEC-Implantation
geschidigt wurde. Die Tatsache, dafl der Annihilationszustand fiir amorphes Germanium (1.04,
0.88) nahe an dieser Geraden liegt, verhindert eine weitergehende Analyse der Positronenda-
ten beziiglich der nicht vollstindig rekristallisierten Proben. Der S-Parameter sollte bei Po-
sitroneneinfang in nur einen Defekttyp die Konzentration dieser Defekte widerspiegeln. Es ist
also zu schlieflen, dafl durch die nachtrégliche Argon-Implantation leerstellenartige Defekte ein-
gefithrt werden (Defekt A), deren Konzentration im Rekristallisationsbereich erhoht ist. Diese
Daten stiitzen die Interpretation der RBS-Spektren, die im rekristallisierten Gebiet eine leichte
Erhohung der Riickstreuausbeute aufweisen. Dariiber hinausgehend zeigt ein Vergleich einer vor-
amorphisierten und einer kristallinen Probe, die beide dem IBIEC-Prozefl ausgesetzt wurden,
dal beim Rekristallisationsproze3 eine hohere Konzentration von leerstellenartigen Defekten
zuriickbleibt als ausschliellich durch die IBIEC-Bestrahlung eingefiihrt wird.

Eine zusétzliche Moglichkeit, weitere Informationen iiber den Defekttyp zu erlangen, bie-
tet die Untersuchung des Ausheilverhaltens der Defekte. Ein isochrones Temperexperiment
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(15 min je Temperaturschritt) wurde fiir die durch IBIEC vollsténdig rekristallisierte Pro-
be durchgefiithrt. Hierbei wurden nur die mittleren Schicht-S-Parameter betrachtet. In Abbil-
dung 3.47 sind die Ergebnisse dargestellt. Im Bereich der rekristallisierten Schicht steigt der
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Abbildung 3.47: Schicht S-Parameter als Funk-  Abbildung 3.48: S-W-Plot fiir Ge nach thermi-
tion der Temperatur im thermischen Ausheilre- scher Ausheilung der IBIEC-behandelten Probe
gime der IBIEC-ausgeheilten Ge-Probe. (1.0 MeV 1 x 10*¢ Artem=2 bei 550 K).

S-Parameter (B) ab 500 K von 1.085 auf 1.100, wihrend im gleichen Temperaturbereich der
S-Parameter () im Bereich bis zu R, der Hochenergieimplantation sinkt. Offensichtlich wird
der gleiche Defekt (A) beweglich. Der zu beobachtende Effekt ist also auf die unterschiedliche
Konzentration dieses Defektes zuriickzufiihren. Im vorderen Bereich iiberwiegt die Agglomera-
tion der leerstellenartigen Defekte zu groferen Agglomeraten (Defekt B), wogegen in der tiefer-
liegenden Region der ProzeB der Rekombination bzw. der Ausdiffusion dominiert. Bei einer
Temperatur von 650 K heilen die grofleren Agglomerate (B) im vorderen Bereich aus, der S-
Parameter (M) sinkt auf den Wert 1.06 ab und scheint sich zu stabilisieren. Bei 750 K steigt der
S-Parameter (J) im hinteren Bereich ungefihr auf das Niveau in der vorderen Zone an. Dieses
Verhalten ist zunéchst iberraschend. Es gibt zwei Interpretationsmoglichkeiten; erstens kénnte
sich ein stabilerer Defekt im gesamten implantierten Gebiet bilden. Ein Kandidat hierfiir ist ein
Sauerstoff-Leerstellen-Komplex (V,,Op,). Die Leerstellen, die dafiir im tieferen Gebiet benotigt
werden, konnten aus der vorderen Region ausdiffundieren, wenn dort die grofleren Agglomerate
dissoziieren. Sauerstoff ist im Czochralski-gezogenem Substratmaterial in Konzentrationen bis
zu 10" cm~3 gelost. Zweitens konnte die Positronendiffusionsweglinge durch das Verschwinden
von Einfangzentren so gro werden, dafl auch Positronen, die mit hoherer Energie in die Probe
eingeschossen werden und zunéchst tiefer eindringen, die vordere Schicht erreichen und dort
annihilieren. Fiir das thermische Ausheilexperiment wurde ebenfalls eine S-W-Analyse durch-
gefiithrt (siehe Abbildung 3.48). Hier wird die Bildung einer weiteren Defektart (Defekt B) in
der ehemals amorphisierten Schicht bestatigt. Neben dem schon in Abbildung 3.46 gezeigten
Zweig (O), ist ein neuer Zweig (M) im S-W-Plot zu sehen, der zwischen den Annihilations-
parametern von Defekt A und Defekt B liegt. Die Bildung eines neuen Defektkomplexes nach
750 K scheint unwahrscheinlich, da im S-W-Plot ein weiterer Zweig auftreten miifite. Das ist
nicht der Fall, so dal die Erhéhung der Positronendiffusionsweglidnge fiir das Ansteigen des
Schicht-S-Parameters im hinteren Bereich verantwortlich sein sollte.

Zusammenfassend kann man sagen, dafl nach der IBIEC-Rekristallisation Defekte mit offe-
nem Volumen zuriickbleiben. Thre erh6hte Konzentration im Rekristallisationsgebiet gegeniiber
der ausschliellich durch die Hochenergieimplantation geschiddigten Zone spricht dafiir, dafl in der
amorphen Phase ein Uberschuf an offenem Volumen existiert. Bei der thermischen Rekristallisa-
tion wird die gesamte Probe erhitzt. Es werden also alle Defekte, die durch die amorphisierende
Implantation entstanden sind, in das Rekristallisationsgeschehen einbezogen. Vorhandene lo-
kale Defektiiberschiisse konnen ausgeglichen werden. Wahrend des IBIEC-Prozesses dagegen,
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finden auf atomarer Ebene Wechselwirkungen statt, die nur in einem eng begrenzten Gebiet
zur kurzzeitigen Temperaturerh6hung fithren. Die Rekristallisation kommt eigentlich durch epi-
taktisches Wachstum zustande, und lokale Defektiiberschiisse miissen in den Kristall eingebaut
werden. Auch die Erhohung der Einfiihrraten von Implantationsdefekten fiir amorphes Material
gegeniiber denen fiir kristalline Strukturen, wiirde die experimentellen Daten erkléren koénnen.

3.3. Ionenimplantation in Galliumarsenid

3.3.1. Préaparation der GaAs-Proben und TRIM-Simulation

Die Messungen an mit Sauerstoff-, Silizium-, Tellur- und Arsen-Ionen implantiertem Gal-
liumarsenid wurden an undotierten, Zink-dotierten (p-Leitung, p ~ 8 x 1018 cm™3) und Tellur-
dotierten (n-Leitung, n ~ 2 x 10'® cm~3) Proben durchgefiihrt. Wie schon beim Silizium wurden
alle Proben bei Raumtemperatur und unter einem Winkel von 7° zur (100)-Kristallrichtung im-
plantiert. Um ein breiteres homogenes Defektprofil zu erhalten, wurden die meisten Proben
nacheinander mit Ionen verschiedener Energie beschossen. Die entsprechenden Dosisverhéltnis-
se wurden mit Hilfe von TRIM-Simulationen bestimmt. Jede TRIM-Simulation wurde mit
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mindestens 2000 Ionen ausgefiihrt. Fiir alle Implantationen sind die TRIM-Ergebnisse in Ab-
bildung 3.49 gezeigt. Auch hier wird deutlich, daf trotz der Erh6hung der Implantationsenergie
die Eindringtiefe mit der Masse der Ionen abnimmt. In Tabelle 3.3 sind die Implantationsparame-

Tabelle 3.3: Implantationsparameter der Galliumarsenid-Proben

Implantat | Dosisbereich (cm~2) | Energien (keV) | Dosisverh.
Sauerstoff | 1 x 10'3 — 1 x 10'° 80, 200 0.2:1
Silizium | 1 x 10'3 — 1 x 10%° 100, 250 0.15:1
Tellur 1x 102 —1x 104 300 -
Arsen 2 x 10™ — 2 x 1016 200, 400 0.5:1

ter fiir die einzelnen Implantationen in Galliumarsenid aufgelistet. Die Dosen iiberstreichen zwei
Groflenordnungen (5 Proben je Implantat). Zur Identifikation der Proben in der nachfolgenden
Diskussion, wird die Ionendosis fiir die hochste Implantationsenergie als Dosis ® bezeichnet.
Die Behandlung und Interpretation der an den Galliumarsenid-Proben gemessenen Daten
ist komplizierter als das fiir Silizium der Fall war. Eine Auswertung der Diffusionsweglinge der
Positronen in Oberflichennéhe ist nicht moglich, weil die Differenzen der S-Parameter relativ
klein sind und die Fehler der Ergebnisse der Anpassung sehr grof3 werden. Die Defektprofile sind
durch die Diffusion von Defekten verschmiert. Weiterhin sind bei Raumtemperatur einige der
entstandenen Defekte derart beweglich, daff es zu Langzeitverénderungen kommen kann (siehe
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z.B. [Wei92]). Die Proben sind nach der Implantation im fliissigen Stickstoff bei einer Tempera-
tur von 77 K aufbewahrt worden, um das vorzeitige Ausheilen von Defekten zu verhindern. Die
Ausheiluntersuchungen der Proben wurde in-situ bei einem Druck von 1075 Pa vorgenommen.
Die maximale Ausheiltemperatur ist in den einfachen Experimenten ohne Probenabdeckung auf
800 K beschriankt. Der relativ hohe Arsen-Partialdruck [Art67] bewirkt bei hoheren Tempera-
turen die Ausdiffusion von Arsen und eine Veréinderung der Stochiometrie des Kristalls.

In Abbildung 3.50 sind die S(E)-Kurven von der bei verschiedenen Temperaturen getemper-
ten undotierten Referenzprobe gezeigt. Die Diffusionswegldnge der Positronen in dieser Probe
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| Abbildung 3.50: S(E)-Kurven fiir getemperte

300 K

098 ; 500 K | GaAs-Referenzproben (undotiert). An der 300 K-
g gggg | und der 700 K-Kurve ist die Positronendiffusions-
. ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ .| weglidnge mittels VEPFIT angepafit worden.
0 10 20 30 40

positron energy (keV)

konnte in mehreren Anpassungen zu 230 + 15 nm bestimmt werden. Das ist ein Wert, der mit
anderen Messungen befriedigend iibereinstimmt [S0i92, Sha96]. Die Probenoberfliche von un-
dotiertem Galliumarsenid ist widhrend der Temperung Modifikationen unterworfen, die sich in
geinderten Annihilationsparametern zeigen. Zwischen 400 K und 700 K wird ein stetiges An-
steigen des Oberfichen-S-Parameters beobachtet. Im Gegensatz zur Silizium- bzw. Siliziumoxid-
Oberflache besitzt die Galliumarsenid-Oberflache einen gleichbleibend hohen Positroneneinfang-
querschnitt. Das heifit, daf bei der Interpretation der Daten an getemperten Proben der Einflufl
der Oberfldche beriicksichtigt werden muf}. Es ist bemerkenswert, daf3 das Verhalten der Ober-
flichen von der Dotierung des Materials abhéngt. In Abbildung 3.51 sind die S-W-Plots der
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r surface 600 K\\
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surface 300K THE . { sowie der stabile Zustand der Zink-dotierten Ober-

Ll ' fliche (schraffiert) sind ebenfalls eingezeichnet.
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getemperten undotierten GaAs-Referenzproben gezeigt. Der Oberflichenzustand veréndert sich
derart, daf die entsprechenden Datenpunkte (S, W) auf einer Geraden liegen. Dies ist ein In-
diz fiir das Vorhandensein eines Oberflichenzustandes, der bei Temperung im Vakuum in einen
anderen Zustand iibergeht. Die Desorption einer Oberflichenbelegung liegt hier nicht vor, da
diese schneller ablaufen und bei einer bestimmten Temperatur stattfinden sollte. Es konnte

auch zu strukturellen Anderungen oder Stéchiometrieabweichungen an der Oberfliiche kommen,
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die sich in gednderten Annihilationsparametern niederschlagen. Die aus der S-W-Auftragung
fiir die Oberfliche der Tellur-dotierten Probe resultierende Gerade charakterisiert ein d&hnliches
Verhalten. Die Oberfliche der Zink-dotierten Referenz scheint zumindest im Lichte der Positro-
nenannihilation stabil zu sein. Die Annihilationsparameter der Oberfliche &ndern sich wahrend
der Temperung nicht signifikant.

Die Defektidentifizierung mittels Positronenannihilation gestaltet sich in Galliumarsenid we-
gen der Vielzahl moglicher Defekte komplizierter als in Silizium. Lediglich die Annihilationspa-
rameter fiir die Gallium-Leerstelle oder Komplexe mit der Gallium-Leerstelle sind gut bekannt.
Sie wurden an der selben Anlage im Positronenlabor in Halle gemessen, so dafl die direkte
Vergleichbarkeit gewéhrleistet ist [Geb97b]. In Silizium-dotiertem GaAs entsteht im Gleichge-

T T T T T
5 Vo, X B GaAs:Si
1.02} - O LT-GaAs |
= '
5]
g
5 1.01}F _
o
A : Abbildung 3.52: Typische S-W-Plots fiir Gallium-
1.001 bulk -- -3 o Leerstellen in Silizium-dotiertem GaAs und LT-
| L | L

0.8 0.9 110 GaAs werden gezeigt. (aus [Geb97b]).

W parameter

wicht ein Defektkomplex aus Gallium-Leerstelle und Silizium-Atom auf Gallium-Platz, der als
kompensierendes Zentrum wirkt. Das Silizium-Atom sitzt in diesem Komplex in Bezug auf die
Gallium-Leerstelle auf dem {ibernichsten Gitterplatz, so dafl es kaum einen Einflul auf die
Annihilationsparameter nimmt. Die Sattigung des Positroneneinfangs in den Defekt wurde bei
einer Dotierungskonzentration von 4 x 10' Si cm™3 mittels Positronenlebensdauerspektrosko-
pie bestimmt. Hier konnten die Annihilationsparameter der Gallium-Leerstelle direkt gemessen
werden (siehe Abbildung 3.52) [Geb97al. Auch in LT-GaAs, das bei niedrigen Temperaturen

mit einem Arsen-UberschuB gewachsen wird, entstehen abhingig von der Wachstumstempera-
tur Gallium-Leerstellen bzw. Komplexe, die eine Gallium-Leerstelle enthalten. Es werden die
Annihilationsparameter der Gallium-Leerstelle beobachtet [Geb97b].

Nach Ionenimplantation in Galliumarsenid beobachtet man schwach und stark geschadigte
Schichten [Wes93]. Leichte Ionen oder in geringen Dosen auch schwerere Ionen erzeugen abhiingig
von der Implantationstemperatur lediglich eine schwache Schidigung des Targetkristalls. Hier
existieren keine ausgedehnteren Defekte oder gar amorphe Gebiete. Fiir schwerere Ionen kommt
es zur starken Uberlappung von Defektkaskaden und zur Ausbildung amorpher Zonen bis hin
zur vollstindigen Amorphisierung. Die Defektentwicklung héingt sehr stark von der Implantati-
onstemperatur ab, die bestimmt, in welchem Mafle die Kristalldefekte beweglich sind und schon
wahrend der Implantation rekombinieren kénnen.

3.3.2. Schwache Schidigung

Die Implantation von Sauerstoff im Dosisbereich von 1 x 10 Otem™2 - 1 x 10 Otem 2
fiihrt zur schwachen Schidigung des Kristallgitters. Die relative auf die Atomzahl bezogene
Schidigung im integrierten RBS-Signal ist in Abbildung 3.53 gezeigt. Sie nimmt mit der Dosis
zu, ist jedoch weit entfernt von einer amorphen Schidigung. Nach dem Modell von HECKING
(sieche Abschnitt 1.3.3) werden in diesem Bereich zunehmend Punktdefekte erzeugt. Die Positro-
nenmessungen bestétigen dieses Bild. In Abbildung 3.54 sind die entsprechenden S(E)-Kurven
dargestellt. Der Oberflichen-S-Parameter wichst mit zunehmender Dosis. Entweder veréndert
sich die Oberfliche oder der Einfang in die Oberfliche ist auch fiir geringe Positronenener-
gien nicht dominierend. Der von der Existenz leerstellenartiger Defekte bestimmte S-Parameter
fiir hohere Positronenenergien sinkt mit zunehmender Tiefe. S-Parameter-Plateaus, wie sie im
geschidigten Silizium auftreten, sind nur andeutungsweise zu beobachten. Es kommt offenbar
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nicht zur Ausbildung homogen geschédigter Schichten. Fiir hthere Positronenenergien (zwischen
12 und 20 keV) ist in allen Kurven eine Schulter im Verlauf des S-Parameters zu beobachten.
Leerstellenartige Defekte scheinen schon wihrend der Implantation in tieferliegende Gebiete
auszudiffundieren. Im in Abbildung 3.55 dargestellten zusammenfassenden S-W-Plot wird die
Zunahme der Konzentration leerstellenartiger Defekte mit wachsender Dosis nochmals deutlich.
Weiterhin ist an der Lage der mittleren Annihilationsparametern der implantierten Schicht zu
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Abbildung 3.54: Die S(E)-Kurven fir mit
verschiedenen Dosen Sauerstoff-implantierten
GaAs-Proben sind dargestellt. Die Schidigung
steigt mit der Dosis an. Die Linien sind ledig-
lich zur Verbesserung der Ubersichtlichkeit ein-

Abbildung 3.55: Die S-W-Plots fiir mit verschie-
denen Dosen Sauerstoff-implantierten GaAs-
Proben zeigen, daff mit zunehmender Dosis die
Konzentration der Gallium-Leerstellen wéchst
bzw. Doppelleerstellen gebildet werden.

gezeichnet.

sehen, dafl der Positroneneinfang hauptséchlich in Defekte erfolgt, die eine Gallium-Leerstelle
enthalten. Alle Datenpunkte liegen auf der entsprechenden Gerade im S-W-Plot. In undotier-
tem Material sollten die Leerstellen im Arsen-Untergitter positiv geladen sein. Sie sind damit
fiir Positronen nicht sichtbar. Die in der Abbildung 3.55 durch Kreise gekennzeichneten An-
nihilationszustédnde in der gestérten Schicht lassen den Schlufl zu, dafl die Konzentration der
Gallium-Leerstelle mit der Implantationsdosis zunimmt und daf} sich fiir die héchsten Dosen in
einem schmalen oberflichennahen Bereich sogar Defekte mit gréfierem offenen Volumen bilden.
Diese Defekte werden durch einen héheren S- und einen niedrigeren W-Parameter gekennzeich-
net. Es konnte sich hier um Doppelleerstellen handeln.

Die Ergebnisse der Ausheilexperimente spiegeln die Eigenschaften der Proben nach der Im-
plantation wieder. Abhéngig von der vorliegenden Defektkonzentration lagern sich mehr oder
weniger Leerstellen zu Agglomeraten zusammen. In Abbildung 3.56 ist der mittlere S-Parameter
der gestorten Schicht gegen die Ausheiltemperatur aufgetragen. Es wird deutlich, dafl der An-
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Abbildung 3.56: Die Schicht-S-Parameter von O-
implantiertem GaAs sind als Funktion der Aus-
heiltemperatur dargestellt. Fiir zunehmende Im-
plantationsdosis bzw. Kristallschidigung kommt
es wihrend der Ausheilung zur vermehrten Bil-
dung von Leerstellenagglomeraten. Die Agglo-
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Abbildung 3.57: Die S-W-Trajektorien gehen
wihrend der Ausheilung von dem Zustand
der Gallium-Leerstelle in einen Zustand iiber,
der Leerstellenagglomeraten zugeordnet werden
kann. Die Pfeile zeigen die Richtung von niedri-
gen zu hohen Ausheiltemperaturen.
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merate heilen bei Temperaturen von etwa 600 K
aus.

stieg des S-Parameters ab etwa 400 K mit zunehmender Implantationsdosis gréfler wird. Es
werden Defekte (Y) mit groBerem offenen Volumen gebildet. Wie schon im Silizium agglome-
rieren die leerstellenartigen Defekte auch in GaAs abhingig von der Defektkonzentration im
Ausgangszustand. Man sollte meinen, da8 in der 1 x 103 OTcm~2-implantierten Probe keine
Agglomeration stattfindet, weil der S-Parameter hier nicht ansteigt. Jedoch zeigt der entspre-
chende S-W-Plot die Bildung der gleichen Agglomerate, die in den stérker geschiadigten Proben
entstehen, und auflerdem heilen die Defekte bei derselben Temperatur von etwa 600 K aus.
Der gleichbleibende S-Parameter ergibt sich eher zufillig, weil parallel zur Agglomeration auch
Rekombinationsprozesse stattfinden und die Gesamtkonzentration des offenen Volumens sinkt.
Alle S-W-Trajektorien gehen wéihrend der Ausheilung von dem Zustand der Gallium-Leerstelle
in einen Zustand iiber, der Leerstellenagglomeraten Y zugeordnet werden kann. Der Positronen-
einfang in diesen Defekt ist wahrscheinlich nicht geséttigt, und deshalb kénnen die spezifischen
Annihilationsparameter des Defekts nicht bestimmt werden. Wenn man beriicksichtigt, dafl im
undotierten Material die Gallium-Leerstelle negativ geladen ist und die Arsen-Leerstelle eine
positive Ladung trégt, so ist die Bildung einer Doppelleerstelle V.-V 45 zumindest plausibel.
Auch andere Autoren glauben, diesen Defekt in Ionen-implantiertem Galliumarsenid beobachtet
zu haben [Wei92, Ued92b, Lee90].

Nach Silizium-Implantation von Galliumarsenid werden die gleichen Defekte wie im
Sauerstoff-implantiertem Material beobachtet. Aus den RBS-Messungen konnte geschlossen
werden, dafl auch hier eine schwache Schiadigung der Targets vorliegt.

3.3.3. Starke Schidigung

Eine starke Schidigung wurde durch die Implantation massereicherer Ionen, wie Tellur-Ionen
(1x10*2 TeTem ™2 - 1x 10 Tetem=2) und Arsen-Tonen (2x 10 Astem™2 - 2x 1016 AsTem—2),
erreicht. Die RBS-Ergebnisse fiir die Tellur-implantierten Proben sind in den Abbildungen 3.58
und 3.59 dargestellt. Bis zur Implantationsdosis von 1 x 10'® TeTcm™2 bleibt die Schidigung
nahezu konstant. Nach dem Modell von HECKING (siehe Abschnitt 1.3.3) besteht hier ein Gleich-
gewicht zwischen Defekterzeugung und Defektrekombination. Fiir hohere Dosen kommt es zur
kollapsartigen Bildung amorpher Gebiete. Die starke Uberlappung von Defektkaskaden fiihrt
dazu, daf sich das Kristallgitter wihrend der Implantation nicht erholen kann. Schon nach Im-
plantation von 3 x 10'3 TeTcm™2 ist die implantierte Schicht fast vollstéindig amorphisiert.
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Abbildung 3.58: Die RBS-Spektren fiir die Abbildung 3.59: Die Dosisabhingigkeit des rela-
Te-implantierten GaAs-Proben zeigen die mit tiven Anteils von verlagerten Atomen nach Te-
der Dosis zunehmende Schidigung des Kristalls Implantation in GaAs aus RBS-Messungen ist

bis hin zur Amorphisierung der implantierten dargestellt.
Schicht.

Die dazugehorigen Positronenmessungen (S(E)-Kurven) sind in Abbildung 3.60 dargestellt.
Die Schidigung nach Implantation geringer Dosen ist vergleichbar mit der nach Sauerstoff-
Implantation beobachteten. Im Bereich der implantierten Schicht (bis in 120 nm Tiefe) erhsht
sich der S-Parameter mit der Dosis deutlich. Fiir hohere Positronenenergien zeigt sich in allen
Tellur- und undotierten Proben eine Schulter in Verlauf des S-Parameters. Hier werden offen-
bar Defekte beobachtet, die aus der geschidigten Schicht ausdiffundiert und in tieferliegenden
Regionen durch Komplexbildung stabilisiert worden sind. Die Daten der mit den drei héchsten
Dosen implantierten Proben wurden an ein Dreischichtmodell mit VEPFIT angepaft(erste
Schicht: starke Schédigung durch Implantation, zweite Schicht: ausdiffundierte Defekte, dritte
Schicht: ungestorter Kristall). Die Diffusionswegléinge der Positronen im ungestérten Volumen
(230 nm) sowie die Dicke der Implantationsschicht (120 nm) wurden dabei festgehalten. Die
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ausdiffundierten Defekte erreichen Tiefen bis zu einem pm, wobei eine genauere Tiefenanga-
be nicht gemacht werden kann, da in dem vereinfachten Modell homogene Defektverteilungen
innerhalb der Schichten angenommen werden, was zumindest fiir die ausdiffundierten Defekte
wahrscheinlich nicht zutrifft. In der Abbildung 3.61 sind die S-W-Plots fiir alle Te-implantierten
Proben zusammenfassend dargestellt. Die beiden schwach implantierten Proben (4 und o) zeigen
Annihilationsparameter, die auf der Geraden zwischen den Parametern der Gallium-Leerstelle
(Vge—X) und des ungestoérten Kristalls (bulk) liegen. Danach &ndert sich der in der geschédigten
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Schicht gemessene Annihilationszustand drastisch. Der S-Parameter fiir amorphes Galliumar-
senid liegt offenbar hoher als der fir Einfach- oder Doppelleerstellen. Die Anderung im W-
Parameter ist etwas geringer. Die S-W-Trajektorien laufen aber immer wieder auf der Geraden
zwischen (Vig, — X) und (bulk) ein. Die ausdiffundierten Defekte sollten Gallium-Leerstellen
sein, oder Komplexe, die eine Gallium-Leerstelle enthalten.

Untersucht man die Schidigung in identisch implantiertem aber unterschiedlich dotiertem
Substratmaterial (undotiert, Te-dotiert, Zn-dotiert), so findet man im RBS-Experiment keine
signifikanten Unterschiede. Die Annihilationsparameter, die man mit Positronen in der implan-
tierten Schicht mif}t, sind ebenfalls identisch. Ausdiffundierte Defekte sind jedoch nur in Tellur-
und undotiertem Material zu beobachten. In Abbildung 3.62 sind die entsprechend S-W-Plots
am Beispiel der 1 x 10 TeTcm™2 implantierten Probe vergleichend dargestellt. Wihrend die
S-W-Trajektorie fiir Tellur- und undotiertes Material auf der (Vg —X)-(bulk)-Geraden einlduft,
liegt sie im Zink-dotiertem Material auf der Gerade zwischen amorphem Zustand und (bulk)-
Zustand. Das heifit, dal hier kein signifikanter Positroneneinfang in ausdiffundierte Defekte
stattfindet.
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Am Beispiel der Arsen-implantierten Proben soll dieses Verhalten etwas naher beleuchtet
werden. Im RBS-Experiment konnte gezeigt werden, dafl in diesen Proben eine etwa 180 nm
dicke amorphe Schicht erzeugt wurde. Dabei zeigten sich keine Unterschiede fiir die verschiede-
nen Substratdotierungen. In Abbildung 3.63 ist exemplarisch ein RBS-Spektrum einer solchen
Probe im Vergleich zu einer amorphen und einer kristallinen GaAs-Probe dargestellt. In den
Abbildungen 3.64 und 3.65 sind die iiblichen S(E)- bzw. S-W-Darstellungen fiir die Arsen-
Implantation in verschieden dotiertes Substratmaterial gezeigt. Signifikante Unterschiede er-
geben sich fiir die Defektausdiffusion. In Tellur- und undotiertem Material werden hinter der
implantierten Schicht Gallium-leerstellenartige Defekte beobachtet. Im Zink-dotiertem Materi-
al sind sie dagegen nicht sichtbar. Eine Anpassungen der Daten aus Abbildung 3.64 mittels
VEPFIT ergab fiir die implantierte Schicht in allen drei Proben eine Dicke von etwa 150 nm,
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was befriedigend mit den RBS-Resultaten (180 nm) iibereinstimmt. Die ausdiffundierten De-
fekte in den Tellur- und undotierten Proben reichen bis in eine Tiefe von etwa 1.2 pym. Diese
Tiefenangabe ist stark fehlerbehaftet, da zur Anpassung eine konstante Defektkonzentration
angenommen werden mufl. Das Profil der ausdiffundierenden Defekte ist wahrscheinlich nicht
kastenférmig. Die ndherungsweise bestimmte mittlere Positronendiffusionswegldnge von etwa
130 nm erlaubt wegen der vereinfachenden Annahmen nur eine grobe Abschitzung der mittle-
ren Konzentration der ausdiffundierten Defekte. Geht man von der einer Positronenlebensdauer
im ungestorten Kristall von 228 ps [Saa91, Kra94| und von einem spezifischen Einfangkoeffizi-
enten fiir eine Leerstelle in GaAs bei Raumtemperatur von etwa 1 x 10! s=1 [Kra97] aus, so
ergibt sich nach Gleichung (2.2.25) eine mittlere Konzentration der ausdiffundierten Defekte von
2 x 1017 cm 3.

Es gibt zwei Erkldrungen fiir diese von der Dotierung des Targets abhingigen Effekte. Aus
Diffusionsexperimenten ist bekannt, daf§ sich die Diffusionsmechanismen abhéngig von der La-
ge des FERMI-Niveaus dndern. In intrinsischem bzw. n-leitendem Material wird die Diffusi-
on von Dotanden und die Selbstdiffusion iiber dreifach negativ geladene Gallium-Leerstellen
vermittelt [Dab94, Gos91]. Deren Gleichgewichtskonzentration steigt auch mit zunehmender
n-Leitung [Tan93, Tan94]. In p-dotiertem Material dagegen liuft die Diffusion hauptséichlich
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Abbildung 3.64: Die in tieferliegende Gebiete  Abbildung 3.65: Im Gegensatz zu den Tellur-
diffundierten Defekte sind anhand der S(E)-  und undotierten Proben zeigt die Zink-dotierte
Kurven nur fiir die Tellur- und die undotierte  Probe im S-W-Plot keinen signifikanten Positro-
Probe zu beobachten. Die eingezeichneten Lini- neneinfang in Gallium-Leerstellen. Die Pfeile zei-
en entsprechen den besten Anpassungen mittels gen den Kurvenverlauf in Richtung zunehmender
VEPFIT. Tiefe an.
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unter Beteiligung von zweifach positiven Gallium-Zwischengitteratomen ab [G6s91]. Die Gleich-
gewichtskonzentration der Gallium-Leerstellen ist hier sehr niedrig. Da die effektive Diffusions-
konstante der Selbstdiffusion proportional zur Gleichgewichtskonzentration der Punktdefekte
ist, konnten die Unterschiede in der Gleichgewichtskonzentration und den Diffusionsmechanis-
men eine Erklarung fiir das besondere Verhalten der Zink-dotierten Probe sein. Andererseits
sind im hoch p-dotierten Material wahrscheinlich sowohl die Gallium-Leerstellen als auch die
Arsen-Leerstelle positiv geladen und somit fiir Positronen nicht detektierbar. So wurde z.B.
in relativ niederenergetisch (0.55 MeV) elektronenbestrahltem Zink-dotiertem Galliumarsenid
die Ladungstrigerkonzentration hoher als vor der Bestrahlung. Leerstellenartige Defekte, die
hochstwahrscheinlich erzeugt worden sind, waren nicht detektierbar [Pol97]. Auch in mit ge-
ringen Dosen Beryllium-implantiertem p-Typ-Material wurden im Gegensatz zur n-leitenden
Probe keine leerstellenartigen Defekte beobachtet [Ued92b]. Die Ausheilung der durch die Im-
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plantation erzeugten amorphen Schicht kann gut an Zink-dotiertem Galliumarsenid untersucht
werden, da hier die ausdiffundierten Defekte keine Rolle im Positronenexperiment spielen. In
Abbildung 3.66 sind ausgewéhlte S(F)-Kurven nach verschiedenen Ausheilschritten gezeigt.
Zunichst dndern sich die Kurven kaum, bis dann bei 750 K der S-Parameter in der implan-
tierten Schicht abnimmt. Eine Anpassung der Daten mittels VEPFIT ergab eine in Rahmen
der Fehler konstante Schichtdicke. Eine Ausdiffusion von Defekten oder eine signifikante Ab-
nahme der Schichtdicke, wie beispielsweise in Silizium, ist nicht zu beobachten. Das mehr oder
weniger ausgeprigte Minimum des S-Parameters in Oberflichennéhe ist ein Indiz dafiir, dafl
einige wenige Defekte zur Oberfliche diffundieren und dort annihilieren. Die Oberflichen von
Festkorpern sind i.a. Senken fiir Punktdefekte. Der S-W-Plot in Abbildung 3.68 zeigt, dafl schon
bei niedrigeren Ausheiltemperaturen bis 500 K eine Anderung der Defektstruktur stattfindet.
Es konnte sich um die Rekristallisation der amorphen Schicht handeln, die leerstellenartige Ag-
glomerate (A) zuriickldfit. Die Rekristallisation &hnlich implantierter Schichten wurde bei 500 K
auch von CLAVERIE und FUJIOKA mittels Rontgen-Methoden beobachtet [Cla95, Fuj95b]. Die
bei der Rekristallisation entstehenden Agglomerate (A) heilen bei etwa 750 K in einer relativ
scharfen Stufe aus, d.h. sie sind thermisch stabiler als die Defekte (Y), die bei der Ausheilung
der Sauerstoff-implantierten Proben beobachtet wurden. Die Frage, durch welchen Prozefl die
Ausheilung vonstatten geht, kann nicht eindeutig beantwortet werden. Die Agglomerate kénnten
zerfallen und die entstehenden Leerstellen kénnten ausdiffundieren. Der eine Gallium-Leerstelle
enthaltende stabile Defektkomplex konnte wie die Arsen-Leerstellen dann positiv geladen und
nicht sichtbar sein. Eine andere Moéglichkeit wire die Eindiffusion von Zwischengitteratomen, die
bei den entsprechenden Temperaturen bei Zerfall von Defektagglomeraten frei werden konnten.
Es ist bekannt, dafl z.B. die Gallium-Zwischengitteratome in p-dotiertem GaAs fiir die Diffusion
der Dotanden Zink, Beryllium und Magnesium verantwortlich sind [G6s91].

Wenn man die Ausheilung der amorphen Schicht in der undotierten Probe beobachtet, so
zeigt sich ein weitaus komplizierteres Verhalten. In der Abbildung 3.69 werden die S(E)-Kurven
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Abbildung 3.67: Der Schicht-S-Parameter als
Funktion der Ausheiltemperatur zeigt die ein-
fache Ausheilstufe der nach der Rekristallisation

entstandenen Leerstellen-Agglomerate bei etwa
750 K.
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Abbildung 3.68: Die Annihilationsparameter in
der implantierten Schicht S und W sind gegen-
einander aufgetragen. Es zeigt sich eine Ande-
rung der Defektstruktur bei etwa 500 K und die
Ausheilung von Leerstellen-Agglomeraten (A)
bei 750 K.

fiir verschieden Ausheilstufen dargestellt, und Abbildung 3.70 zeigt die dazugehorigen S-W-
Plots. Nach der Rekristallisation der amorphen Schicht bei etwa 500 K hat sich das S-Parameter-
Maximum weiter in die Tiefe verlagert und es bildet sich, wie schon bei der Zink-dotierten Probe,

ein S-Parameter-Minimum nahe der Oberfliche. Dieses Verhalten kann mit einer Anderung des
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Abbildung 3.69: Die S(E)-Kurven der durch
Arsen-Implantation in ein undotiertes GaAs-
Substrat nach verschiedenen Temperschritten
charakterisieren ein sehr komplexes Ausheilver-
halten.

Abbildung 3.70: Die kompletten S-W -Plots nach
verschiedenen Ausheilschritten einer amorphen
Schicht in undotiertem GaAs zeigt ein gegeniiber
der Zink-dotierten GaAs-Probe geéndertes Ver-
halten. Die Linien folgen dem Verlauf der Kurve
mit zunehmender Tiefe.

Schidigungsprofils durch Defektdiffusion zusammenhéngen. Die bei der Rekristallisation freiwer-
denden leerstellenartigen Defekte konnten sowohl zur Oberflache als auch ins Innere des Kristalls
diffundieren. An der Oberfliche verschwinden die Defekte, in tieferen Regionen bilden sich sta-
bile Defekte, und der S-Parameter erhoht sich dort leicht. In den S-W-Plots ist eine Anderung
der Defekttypen zu erkennen. Wihrend nach der Implantation im vorderen Bereich die amorphe
Schicht und tieferliegend galliumleerstellen-artige durch Ausdiffusion entstandene Defekte zu
beobachten sind, scheinen sich nach Ausheilung bei 500 K verschiedene leerstellenartige Agglo-
merate zu bilden. Die amorphe Schicht sollte rekristallisiert sein, hier bleiben jedoch andere De-
fekte (B) (siehe Abbildung 3.70) als in der Zn-dotierten Probe (A) (sieche auch Abbildung 3.68)
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zuriick. Die entsprechenden Annihilationsparameter, insbesondere die W-Parameter, unterschei-
den sich deutlich voneinander. Die Annihilationsparameter der in tieferen Schichten zerstrahlten
Positronen liegen nahe den Geraden, die charakteristisch fiir die Leerstellenagglomerate (A) in
der Zn-dotierten Probe bzw. fiir die schon in getemperten Sauerstoff-implantierten Proben be-
obachteten Defekte (Y) sind (siehe auch Abbildung 3.71). Die nach Ausdiffusion entstandenen
Defektkomplexe beginnen jedoch bei etwa 600 K auszuheilen, deshalb liegt die Identifizierung
als Defekt Y nahe, sie ist jedoch nicht sicher. Die Leerstellenagglomerate in der rekristallisierten

1.05 vacancy-like

_cluster A

1.04 O 100 nm |

ﬁ: ® 1000 nm

@D 1.031 1

Q.

& 1.02¢ - A . .

n VaaX Abbildung 3.71: Die S(E)-Kurven der durch
101k Arsen-Implantation amorphisierten GaAs-

Schichten sind nach verschiedenen Ausheil-

As:GaAs (undoped) . . ..
1.00k 200, 300 keV: 2X10" em™: annealed schrlttfen dargestellt. Die Linien folgen der
w w w ‘ L ‘ Ausheiltemperatur.

075 080 085 090 095 1.00
Wlayer/ Whulk

Zone (B) beginnen bei etwa 700 K auszuheilen. Das heifit, daf sich die Defekte (A) und (B)
auch in ihrer Ausheiltemperatur etwas unterscheiden. Das Aufstellen mikroskopischer Modelle
der beobachteten Defekte ist beim derzeitigen Wissensstand nicht moglich. Erschwerend fiir die
Defektidentifizierung kommt hier hinzu, daf einige die Defekte charakterisierenden Geraden im
S-W-Plot sehr dicht beieinander liegen, und gerade bei ungeséttigtem Positroneneinfang ist die
Zuordnung der Defekte kaum moglich. In den Abbildungen 3.69 und 3.70 wird auerdem deutlich,
daB der zunehmende Einflufl der Oberfliche ab 750 K die Bestimmung der Annihilationsparame-
ter in der Schicht erschwert. Andererseits wird auch klar, dafl die Positronendiffusionsweglinge
in der gestorten Schicht zu- und der Einfang in Defekte abnimmt.

3.3.4. Zusammenfassung der Experimente am GaAs

In Galliumarsenid wurden leerstellenartige Defekte in einem weiten Schidigungsbereich un-
tersucht.

In schwach geschidigtem Sauerstoff- und Silizium implantiertem Galliumarsenid dominiert
der Positroneneinfang in Gallium-Leerstellen oder Komplexe mit Gallium-Leerstellen. Nach der
Temperung der Sauerstoff-implantierten Proben bei etwa 500 K bilden sich abhéngig von der
Defektkonzentration im implantierten Zustand mehr oder weniger Leerstellenagglomerate, die
bei einer Temperatur von etwa 600 K ausheilen. Es koénnte sich hierbei um Doppelleerstellen
handeln.

Der Ubergang von der schwachen Schidigung bis zur Amorphisierung des Targetmaterials
wurde am Beispiel der Tellur-Implantation gezeigt. Innerhalb eines schmalen Dosisbereiches kann
man die qualitative Anderung der Defektstrukturen beobachten. Zunichst entstehen Punktde-
fektkomplexe mit einer Gallium-Leerstelle (die Leerstelle im Arsen-Untergitter ist fiir Positronen
nicht sichtbar). Nach der Implantation einer kritischen Dosis kommt es zur Abbildung amor-
pher Gebiete. Dieses Verhalten ist fiir III-V-Halbleiter bekannt und kann mit einem Modell von
HECKING beschrieben werden.

In intrinsischem oder n-leitendem Galliumarsenid wurden leerstellenartige Defekte auch in
tieferen Regionen beobachtet, die sich nach Ausdiffusion der Gallium-Leerstelle wihrend der Im-
plantation gebildet haben miissen. In p-dotiertem Material sind diese Defekte nicht zu beobach-
ten, weil entweder die Gallium-Leerstellen nicht ausdiffundieren oder aber weil die entstandenen
Defektkomplexe hier positiv geladen und damit nicht detektierbar sind.

Die Rekristallisation von amorphen Galliumarsenid-Schichten wird bei etwa 500 K beobach-
tet. Es bleiben dabei leerstellenartige Agglomerate zuriick, die zwischen 700 und 750 K ausheilen.



Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen dieser Arbeit wurde versucht, leerstellenartige Defekte nach Ionenimplantation in
Halbleitern systematisch zu studieren. Die Variation der Implantationsdosis gestattete es, die
Defektentwicklung mit zunehmendem Energieeintrag sowie das Ausheilverhalten der Schidigung
bei unterschiedlichen Ausgangskonzentrationen leerstellenartiger Defekte zu untersuchen. Dabei
wurden neben defektphysikalischen Erkenntnissen auch methodische Einsichten gewonnen.

Die Positronenstrahltechnik eignet sich prinzipiell zur Untersuchung leerstellenartiger De-
fekte in Oberflichennihe. Wegen der geringen Tiefenauflésung sollten die Proben jedoch spe-
ziell prapariert werden, um konkrete Aussagen zu Defekttypen und deren Verteilung treffen zu
konnen. Die konsequente Anwendung der S-W-Analyse verbessert die Aussagekraft der Methode
beziiglich der auftretenden Defekttypen deutlich. Der Vergleich mit Ergebnissen anderer Metho-
den an den gleichen Proben ist fiir die Interpretation der Positronendaten unerlédflich. Der Wert
des normierten S- bzw. W-Parameter ist zwar prinzipiell defektspezifisch, die unterschiedlichen
Energieauflosungen der verschiedenen Detektorsysteme beeinflufit jedoch diese GréBen. Ein Ver-
gleich der Daten ist nur unter Beriicksichtigung dieser Tatsache zuldssig. Mit ein und demselben
Detektorsystem gemessene Annihilationsparameter sind defektspezifisch. Die systematische Be-
obachtung des Ausheilverhaltens liefert im Vergleich mit den Ergebnissen anderer Methoden
weitere Informationen zum Typ und zur Konzentration der Defekte im Ausgangszustand.

Bei der Anpassung von Schidigungstiefen in Silizium mit dem Programm VEPFIT wurden
systematische Fehler gefunden, die auf die Niherung von Kastenprofilen zuriickzufiihren
sind. Die Annahme einer trapezformigen Defektverteilung ermoglichte eine Modellierung der
Anpassungsergebnisse, die zu physikalisch sinnvollen Resultaten fiihrt.

Zu leerstellenartigen Defekten nach Ionenimplantation in Silizium gibt es bereits eine Reihe
von Arbeiten. Hier konnte ein wesentlicher Beitrag zur Systematisierung und Konkretisierung
der Ergebnisse geliefert werden.

Durch die Kombination von VEPAS und IR-Spekroskopie sowie durch Ausheilexperimente
wurde gezeigt, daB fiir leichte Implantate (Bor und Kohlenstoff) von mittleren Dosen an neben
Doppelleerstellen auch groflere leerstellenartige Agglomerate entstehen.

Die Dosisabhéngigkeit der Schidigung sowohl im Zwischengitter (gemessen mittels RBS) als
auch in Form leerstellenartiger Defekte (gemessen mittels VEPAS) in Silizium konnte mit einem
Modell nach CHADDERTON in Einklang gebracht werden. Fiir die Silizium-Selbstimplantation
wurde dieses Modell erweitert und die verstiarkte Rekombination von Punktdefekten durch die
zusétzlich eingebrachten Silizium-Atome beriicksichtigt.

Die Experimente zur Ausheilung der leerstellenartigen Defekte in Silizium wurden vom Wech-
selspiel der Rekombination und Agglomeration bestimmt. In sogenannten offenen Nichtgleich-
gewichtssystemen ist die Ausgangskonzentration der Defekte entscheidend fiir die Agglomerati-
onswahrscheinlichkeit.

Weiterhin wurden in Czochralski-Silizium Defektkomplexe von Leerstellen mit Sauerstoff
sowie mit Bor und Sauerstoff beobachtet. Diese Defekte zeichnen sich durch besondere Anni-
hilationsparameter der Positronen aus.

Nach der mittels Raman-Spektroskopie nachgewiesenen thermischen Rekristallisation
amorpher Schichten wurde die Bildung stabiler Leerstellenagglomerate beobachtet. Der Uber-
schufl an offenem Volumen in der amorphen Phase kondensiert wihrend des Prozesses der

90
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Festphasenepitaxie.

An Germanium-Proben wurden Experimente zur IBIEC amorpher Schichten durchgefiihrt.
Auch hier konnte neben der IBIEC-Schidigung selbst das Zuriickbleiben leerstellenartiger
Defekte nach der Rekristallisation und deren Ausheilverhalten beobachtet werden. Auch hier
konnten RBS- und VEPAS-Daten miteinander verglichen werden.

Mit der systematischen Untersuchung leerstellenartiger Defekte nach Ionenimplantation in
Galliumarsenid wurde im Rahmen dieser Arbeit erst begonnen. Die Interpretation der Ergebnisse
ist wegen der Vielzahl der moglichen Defekte schwierig. Trotzdem konnten einige interessante
Effekte beobachtet werden.

Schwach geschidigte Proben zeigen leerstellenartige Defekte, die eine Gallium-Leerstelle ent-
halten. Diese Defekte sind thermisch bis etwa 500 K stabil bevor sich gréflere Komplexe bilden,
die ihrerseits bei etwa 600 K ausheilen.

Die kollapsartige Bildung amorpher Strukturen wurde in einem schmalen Dosisbereich in
Tellur-implantierten Galliumarsenid beobachtet. Zunéchst entstehen Punktdefekte, die sich zu
Komplexen zusammenlagern konnen. Deren Konzentration ist nahezu unabhéngig von der Im-
plantationsdosis, weil sich ein Gleichgewicht zwischen Defekterzeugung und -rekombination ein-
stellt. Erst nach der Implantation einer kritischen Dosis kommt es zur Ausbildung amorpher
Gebiete.

Die wihrend der Implantation stattfindende Ausdiffusion von Gallium-Leerstellen in tiefe-
re Regionen konnte in undotiertem oder n-leitendem Galliumarsenid beobachtet werden. Dort
haben sich bei Raumtemperatur stabile Komplexe gebildet, die nachgewiesen werden konnten.
In p-dotiertem Material sind diese Defekte nicht zu beobachten, weil entweder die Gallium-
Leerstellen nicht ausdiffundieren oder aber weil die entstandenen Defektkomplexe hier positiv
geladen und damit mit Positronen nicht detektierbar sind.

Die Rekristallisation von amorphen Galliumarsenid-Schichten bei etwa 500 K macht sich
in gednderten Annihilationsparametern der Positronen bemerkbar. Es bleiben leerstellenartige
Agglomerate zuriick, die zwischen 700 und 750 K ausheilen.

Die Ergebnisse dieser Arbeit lassen hoffen, dafl weitere systematische Untersuchungen von
Implantationsschéiden in Halbleitern unter Verwendung langsamer Positronen folgen. Die Ver-
besserung des experimentellen Aufbaus durch die Anwendung der koinzidenten Messung von
DoPPLER-Spektren in Verbindung mit theoretischen Fortschritten bei der Berechnung dieser
Spektren sollte die Moglichkeiten und die Aussagekraft der Methode steigern. In einigen Féllen
wird die direkte Identifizierung von Defekten moglich sein. Gerade in Verbindungshalbleitern,
in denen die Vielzahl der moglichen Defektkonfigurationen existiert, kann man neue und wei-
terfithrende Erkenntnisse erwarten.

Die systematische Variation von weiteren Implantationsparametern (z.B. Dosisrate, Implan-
tationstemperatur) geben zu der Hoffnung Anlaf, experimentellen Zugang zu den Anfangsstadi-
en der Implantationsschidigung zu finden und die Ergebnisse mit existierenden Modellrechnun-
gen zu vergleichen. Weiterhin kann man versuchen, Prozesse der Agglomeration und Rekombi-
nation von Defekten in offenen Nichtgleichgewichtssystemen zu simulieren und die Ergebnisse
mit den experimentellen Befunden zu vergleichen.

In Galliumarsenid und anderen Verbindungshalbleitern scheint es vielversprechend zu sein,
Dotierungsabhéngigkeiten der Positronenmessungen weiter zu untersuchen. Die Variation der
Lage des FERMI-Niveaus kénnte Aufschluf3 iiber Umladungsniveaus von einigen Defekten ge-
ben. Hier sollte in speziellen Féllen die Moglichkeit der optischen Umladung der Defekte studiert
werden. Die beobachtete Diffusion von Nichtgleichgewichtsdefekten im Galliumarsenid ist sehr
interessant. Temperaturabhingige Implantationen wiirden Aussagen zum elementaren Diffusi-
onsprozefl von Leerstellen in Galliumarsenid erwarten lassen.
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