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1. Einleitung

Die lonenimplantation findet heute weite Anwendung bei der Herstellung
von Halbleiterbauelementen. Hierbei werden zur Dotierung von Silizium
beispielsweise meist lonenenergien bis zu einigen hundert keV und Dosen
unterhalb 10'> cm™2 benttigt. Gegenwartig zeigt sich ein wachsendes
Interesse an Implantationen mit hoheren Energien /1-4/ oder héheren
Dosen /5-9/.

Durch lonenbestrahlung bei Energien von einigen MeV kénnen gezielt
Materialeigenschaften in einer Tiefe von wenigen pm unter der Oberflache
verdndert werden. Da in zwei Dimensionen integrierte Bauelemente im
Zuge der fortschreitenden Hochintegration zunehmend flachere Schicht-
strukturen bendtigen, lassen sich durch MeV-Implantationen Zonen direkt
unterhalb der aktiven Bauelementschichten erreichen. Verschiedene sich
daraus ergebende Anwendungsbeispiele werden in /1-4/ genannt. Auch
im Hinblick auf die flr zuklnftige Bauelementgenerationen angestrebte
dreidimensionale Integration bietet die Hochenergieimptantation wichtige
Anwendungsmoglichkeiten, so z.B. bei der Herstellung vertikaler

Transistoren /10/.

Das Interesse an Hochdosisimplantationen beruht auf der Mdoglichkeit,
vergrabene Schichten zu erzeugen, in denen die implantierten Fremdatome

eine stdchiometrische Verbindung mit dem Targetmaterial eingehen.

Vor allem die lonenstrahlsynthese vergrabener SiO,- und Si3N,-Schichten
wurde in den letzten Jahren intensiv untersucht (Uberblick in /5-7/),
da in der iber diesen Isolationsschichten liegenden Siliziumdeckschicht
eine erhdhte Packungsdichte von Halbleiterbauelementen erreicht werden
kann. Wiahrend sich die meisten Arbeiten mit Implantationen im keV-
Energiebereich beschiftigen, findet man zunehmend auch Untersuchungen

fur Energien von einigen MeV /11-14/.

Ein weiteres Beispiel ist der Halbleiter SiC, der mit Hilfe anderer
Verfahren wegen der erforderlichen Reinheit nur schwierig herzustellen
ist /15/. Bei der lonenstrahlsynthese /15/ ist die ndtige Reinheit durch
die Verwendung eines massenselektierten Strahis gegeben, sofern die

Verbindungsbildung hinreichend weit innerhalb des Siliziumwafers erfolgt.



Silizium geht mit einer Vielzahl von chemischen Elementen stabile
Verbindungen ein. Es stellt sich somit die Frage, ob durch Hochdosis-
implantation neben SiC, Si0, und Si3N, auch andere Siliziumverbindungen

in Form einer vergrabenen Schicht erzeugt werden konnen.

Wegen des in der 3d-integration ungeldsten Problems der Herstellung
vergrabener Kontaktierungen /10/ sind Untersuchungen zur lonenstrahi-
synthese vergrabener leitfahiger Verbindungen wiinschenswert. Hierbei
bieten sich die gut leitenden Siliziumverbindungen der Ubergangsmetalle
an. Unter ihnen sind die siliziumreichen Silizide NiSi, und CoSi, auch von
grundlegendem Interesse. Oie strukturetle Ahnlichkeit von NiSi, und
Silizium bei nahezu gleichen Gitterkonstanten (Aa/a ~ 0.4 %) ermdoglicht
die Bildung einer epitaktischen metallischen Schicht auf Silizium /16/. Gute

epitaktische Verhiltnisse bestehen auch zwischen CoSi, und Silizium.

Zur Bildung von NiSi, und anderen Siliziden durch Hochdosisimplantation
liegt inzwischen eine Reihe von Untersuchungen fiir den keV-Energiebereich
vor. Wegen der bei hinreichend hohen Dosen merklichen Sputtererosion
der Oberflache erhdlt man in der Regel metallische Schichten an der
Probenoberflache, die sich oft aus verschiedenen Silizidphasen zusammen-
setzen und deren Bildung schwer zu interpretieren ist (z.B. /17-22/).
Das Problem der Sputtererosion der Oberflache 138t sich durch {mplanta-
tion bei hohen Targettemperaturen begrenzen /23/. Dies hat in den
letzten zwei Jahren zu zahlreichen Untersuchungen der lonenstrahisynthese
vergrabener Metallsilizidschichten gefiihrt. Die bisher erschienenen
Verdffentlichungen /23-35/ befassen sich vor allem mit CoSi,-Schichten
und hier hauptsédchlich mit dem Zustand nach verschiedenen Temper-

behandlungen.

In dieser Arbeit werden Untersuchungen zur [onenstrahlsynthese vergrabener

metallischer Schichten durch 6 MeV 58T\Ii—lmplan’tation in Silizium vorgestellt.

Die hohe Energie flhrt zu tiefen und breiten Implantationsprofilen, so
daB die Veranderungen des Targets bei hoher relativer Tiefenaufldsung
untersucht werden kénnen. Dariuberhinaus werden Probleme aufgrund der

Sputtererosion und der nahen Oberfliche vermieden.

Voraussetzung fiur ein Verstdandnis der bei Hochdosisimplantationen in
einem sich kontinuierlich verandernden Target auftretenden Prozesse sind

hinreichende Kenntnisse lber das lonenprofil sowie die Strahlenschidigung



im Bereich kleinerer Dosen. Daher wird zundchst detailliert die Dosis-
und Temperaturabhingigkeit der Schdadigung durch 6 MeV *8Ni-lonenbeschu8
bei kleineren Dosen optisch und elektronenmikroskopisch untersucht. Es
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verhalten merklich durch die deponierten Ni-Atome beeinfluBt wird.
Gleichzeitig erhdlt man eine durch die vorliegende Strahlenschadigung

verdnderte Nickelverteilung.

Die Bildung von Silizidausscheidungen wird im weiteren Verlauf der Arbeit
elektronenmikroskopisch analysiert. Die GroBe der Ausscheidungen und
ihre Orientierungsbeziehung zur umgebenden Siliziummatrix werden in
Abhdngigkeit von der Implantationsdosis tiefenaufgelost bestimmt. Zur
Interpretation des beobachteten Ausscheidungsverhaltens werden Keim-

bildung und Wachstum naher betrachtet.

Die mit zunehmender Dosis fortschreitende Verdnderung der elektrischen
Eigenschaften wird durch tiefenaufge!dste Messungen des Ausbreitungs-

widerstandes untersucht.

Im letzten Teil der Arbeit wird der Zustand von Hochdosisimplantaten
nach einer Temperbehandlung optisch, elektrisch und elektronenmikros-
kopisch charakterisiert. Die sich beim Tempern bildende Schichtstruktur
wird deutlich durch die nach der Implantation vorliegende Ausscheidungs-
verteilung beeinfluBt. Bei geniigend hohen Dosen erhdlt man eine

tief vergrabene, homogene Silizidschicht hoher elektrischer Leitfdhigkeit.



2. lonenimplantation

2.1 Abbremsung

lonen unterliegen bei ihrer Bewegung durch einen Festkorper im
wesentlichen der Coulombwechselwirkung mit dessen Atomkernen und
Elektronen. Eine detaillierte Beschreibung der auftretenden Prozesse
geben Ziegler, Biersack und Littmark /36/, eine Einfiihrung findet sich
in /37/. Zur Beschreibung der Abbremsung ist eine Betrachtung des
interatomaren Potentials zwischen dem Projektil und den Targetatomen

notwendig.

Bei Energien oberhalb von etwa 20 MeV/amu bewegt sich ein lon
schneller als die Elektronen seiner K-Schale und ist daher mit hcher
Wahrscheinlichkeit vollstandig ionisiert. Die hier vornehmlich durch die
Wechselwirkung mit den Targetelektronen hervorgerufene Abbremsung
wird flur nicht-relativistische Energien durch die Bethe-Bloch~Theorie
738,39/ beschrieben.

Mit  abnehmender Geschwindigkeit kann ein Projektil im Festkdrper
Elektronen aufnehmen. Die in dem als Ubergangsbereich bezeichneten
Energieintervatl durchlaufenen dynamischen Ladungszustande werden
durch eine effektive Ladung charakterisiert {Abb 2.1}, die Werte zwischen
null und der Kernladungszahl! des Projektils annehmen kann /40/. Die
elektronische Abbremsung im Ubergangsbereich wird fur einige lonensorten
mit Hilfe von Fitformeln beschrieben /z.B. 41,42/,

Eine iiber den Ubergangsbereich hinaus giiltige mathematische Formulierung

der Abbremsung auf semiempirischer Grundlage gibt Ziegler /40/.

Bei hinreichend kieinen Teilchengeschwindigkeiten bewegt sich das Projektil
im Target als weitgehend neutrales Atom (Abb. 2.1}. Zur Beschreibung
der Abbremsung bei Energien unterhalb 0.1 MeV/amu (= & MeV fir
®Ni-lonen) wurde bisher meist die nach Lindhard, Scharff und Schigtt
benannte LSS-Theorie /43/ herangezogen. Danach ist die elektronische
Bremskraft Se proportional zur Projektilgeschwindigkeit bzw. der Wurzel

der Teilchenenergie E und proportional zur Targetdichte N:

dE

e dx

Nk oo EV? _ (2.1)
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Abb. 2.1
Energieabhdngigkeit der effektiven Ladung von 38Ni-lonen (nach /40/).

Der kLSS—Koeffizient ist eine Funktion der Kernladungszahlen von lon
und Target sowie der Projektilmasse. Die Vernachlassigung von Schalen-
effekten in der LSS—Theorie fihrt zu Ungenauigkeiten von bis zu 50 ¥%.
Verbesserungen liefert eine neuere Theorie von Ziegler, Biersack und

Littmark (ZBL-Theorie /36/).

Bei den nun betrachteten Energien erfolgt die Abbremsung auBer durch
die inelastische Wechselwirkung mit Targetelektronen wesentlich auch
durch elastische ZweierstoBe mit den Targetkernen. Beide Prozesse
werden als unabhiangig angesehen und getrennt behandelt. Die Gesamt-
bremskraft S setzt sich somit aus dem elektronischen Anteil Se und

einem nuklearen Anteil Sn zusammen:

(2.2)

Zur Berechnung der nuklearen Bremskraft geben Lindhard, Scharff und
Schigtt 743/ auf der Grundlage des statistischen Thomas-Fermi-Atom-

modells einen differentiellen Streuquerschnitt in tabellierter Form an.



Aus diesem kann eine universal fiir alle lon-Targetkombinationen gultige
Bremskraft in reduzierten Energie- und Weglingeneinheiten abgeleitet
werden. Ein wichtiger analytischer Ausdruck fir den L5SS-Streuquerschnitt

wird von Winterbon, Sigmund und Sanders /44/ ermittelt.

Eine genauere Beschreibung auch fur die nukleare Bremskraft gelingt mit
Hilfe der neueren ZBL-Theorie /36/. Nach Berechnung von Potentialen
fur eine groBe Anzahl von lon-Targetkombinationen wird durch Anpassung
das sogenannte “universal potential” bestimmt, das sich gegeniuber dem
Thomas-Fermi-Potential in der LSS-Theorie durch eine genauere Coulomb-
abschirmung auszeichnet. Eine fiur Simutationsrechnungen {s. Kap. 2.2)
wichtige Fitformel fir den hieraus nur numerisch bestimmbaren ZBL-
Streuquerschnitt geben Kang, Kawatoh und Shimizu /45/. Fur die direkt
aus dem “universal potential” berechenbaren Bremskrifte geben Ziegler
et al. Approximationsgleichungen /46/ an, mit Hilfe derer sich die
nukleare Bremskraft "in den meisten Fallen” mit einer Genauigkeit von

besser als 10 % bestimmen {aB8¢t.

i
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Abb. 2.2

Energieabhdngigkeit der nuklearen Bremskraft von *8i-tonen in Sitizium
(nach /46./).



Abb. 2.2 zeigt die danach berechnete nukleare Bremskraft von *8Ni-lonen
in Silizium. Bereits bei Energien von einigen MeV erfahren die Projektile
einen deutlichen Energieverlust durch KernstdBe. Anders als die elektro-
nische Bremskraft, die in diesem Bereich mit abnehmender Energie
monoton fdllt, wichst die nukieare Bremskraft zunachst an und durchlduft

ein Maximum von etwa 980 eV/nm bei einer Energie von ca. 60 keV.

2.2 Monte-Carlo-Simulation

Tiefenprofile der elektronischen und der nuklearen Bremskraft sowie der
abgelagerten lonen lassen sich mit Hilfe von Monte-Carlo-Simulationen

berechnen.

Das haufig verwendete, auf der ZBL-Theorie basierende Simulationspro-
gramm TRIM /36/ ermdglicht Berechnungen fir strukturlose Targets, die
aus bis zu drei homogenen Schichten vorzugebender konstanter Dichte

bestehen (statische Simulation).

400 F 80 32.0
2 h -
= [ N = E
o 300F og 60F 2
N N ) c
> > - dE_/dz => | )
9 2 = dN/dz 5
200 40+ 41.0 =
3 3 -
~ N ] 3
9 c B N
W 100F W 20F <= -
K T _—-/ dE, /dz \ ] T
ot (0] T L 1 0.0
(o] 1 2 3 4
TIEFE 2z Cum]
Abb. 2.3

Mit TRIM 36/ berechnete Ilonenverteilung sowie Tiefenprofile der
elektronischen und nuklearen Abbremsung fiir die 6 MeV 58Ni—]mp1‘antation

in Silizium.



Mit TRIM berechnete lonen- und Bremskraftprofile sind in Abb. 2.3 fur
den Fall der 6 MeV °%Ni-Implantation in Silizium dargestellt. Nahe der
Oberflache uberwiegt der elektronische Energieverlust erheblich gegenuber
der nuklearen Bremskraft. Wiahrend die elektronische Bremskraft mit
zunehmender Tiefe abnimmt, durchlduft der mittiere nukleare Energieveriust
ein Maximum von 58 eV/A in einer Tiefe von 2.82 ym. Das Maximum
der lonenverteilung befindet sich gemaB der Simulation 3.16 uym tief

unter der Substrateberflache.

n

Abb. 2.4 zeigt auf der Grundlage des TRIM-Programms simulierte
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abnehmender Energie wahrscheinlicher werdenden nuklearen StoBe mit
starker Impulsanderung fuhren zu gréBeren Streuwinkeln mit zunehmender

Tiefe.
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in Silizium.

Bei Hochdosisimplantationen kénnen sich verdnderte Bremskrdafte und
lonenprofile beispielsweise dadurch ergeben, daB sich die Targetdichte
und -zusammensetzung im Laufe der Bestrahlung verdndern oder die
Targetoberfliche sukzessive durch Sputtern abgetragen wird. Solchen

dosisabhdngigen Effekten tragt das Monte-Carlo-Simulationsprogramm



HIDOS /48-50/ Rechnung, in dem Kang-Streuquerschnitte (s. Kap. 2.1)
fur die nukleare und LSS—Bremskrifte fur die elektronische Abbremsung
benutzt werden. Im dynamischen Simulationsprogramm HIDOS wird nach
jedem Teilchen die Targetzusammensetzung neu festgelegt, wobei ein

Teilchen als reprasentativ flr eine bestimmte Dosis angenommen wird.

2.3 Strahlenschédigung

2.3.1 Grundlegende Modelle

Ist die bei einem nuklearen StoB auf ein Targetatom ibertragene Energie
hinreichend groB, so wird dieses von seinem Gitterplatz verlagert und
hintertaBt eine Leerstelle. Die zur Erzeugung eines stabilen Frenkel-
Paars in Silizium erforderliche Energie betridgt bei tiefen Temperaturen
etwa 10-15 eV /51 ,52/.

In vielen Fillen erhalten die von einem lon primar angestoBenen Target-
(Recoil-) atome ausreichend hohe kinetische Energien, um ihrerseits
weitere Targetatome von ihren Gitterpidtzen zu verlagern, so daBl sich

'3 sec eine StoBkaskade

entlang der lonenspur innerhalb von etwa 10"
ausbildet. Die Anzahl N der von einem einfallenden [on hervorgerufenen
Atomverlagerungen ist folglich eng korretiert zum Bruchteit f(E) der in
nuklearen StoBen deponierten Energie E. Im Rahmen des einfachen, auf
der Annahme bindrer StoBe basierenden Kinchin-Pease Modells /537
ergibt sich

0.42 f(E) E

N(E) = . (2.3)

Eq

Bei hinreichend kleinen Dosen entspricht das Tiefenprofit der Strahlen-

schadigung in etwa dem Verlauf des nuklearen Bremskraftprofils (z.B. /54/}.

Ein Teil der innerhalb einer StoBkaskade erzeugten Defekte ist in der
Lage, sofort wieder auszuheilen. Die pro lon erzeugte Schadigung und
somit auch die zum Erreichen der Amorphisierung notwendige Dosis

hangen daher wesentlich auch von der Targettemperatur ab.



Vook /55/ stellt durch Untersuchung zahlreicher experimenteller Daten
fur Implantationen im keV-Bereich fest, daB es fir Temperaturen unter-
hatb 85 K eine kritische Energiedichte e_ von 6 x 1023 ev/em? gibt,
die zum Eintreten der Amorphisierung deponiert werden muB. ODieser
Wert wird in zahlreichen Untersuchungen (z.B. /56,57/) bestétigt.
Somit 14Bt sich beispielsweise mit Hilfe simulierter Tiefenprofile der
nuklearen Bremskraft die zur Amorphisierung in einer bestimmten Proben-
tiefe bei kleinen Targettemperaturen notwendige kritische Dosis D;__)O(z)

abschatzen:
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Hierbei wird vorausgesetzt, daB bei hinreichend kleinen Temperaturen
keine Ausheilvorgiange stattfinden.

Morehead und Crowder /58/ beschreiben den experimentell zu beobach-
tenden Anstieg der kritischen Dosis D* mit der Targettemperatur unter
der Annahme, daB bei hoéheren Temperaturen ein Abbau des direkt
geschadigten Volumens durch Leersteliendiffusion aus der Kaskade

heraus und anschlieBende Rekombination stattfindet.

Zur Beschreibung des bei der Bestrahlung erzeugten amorphen Volumen-
anteils als Funktion der Dosis wurde eine Reihe von Modellen /59,80/
entwickeit, die auf dem "Uberlappungsmodell” von Gibbons /52/ basieren.
Hierin ist die An
damit Amorphisierung eintritt, ein freier Parameter, der an experimentelle
Ergebnisse angepaBt wird. Man nimmt heute vielfach an /61-63/, daf
die kristallin-amorphe Phasenumwandlung sowohl durch direkte Amorphi-
sierung im Kern einer dichten StoBkaskade als auch durch Uberlappung
mehrerer Kaskaden eintreten kann. Dabei wird der erste ProzeB eher

schweren, der zweite mehr leichten lonen zugeschrieben.

Obgleich die zitierten Modelle zum Teil /80/ auch temperaturabhangige
Ausheilmechanismen berlicksichtigen, ist hiermit eine zufriedenstellende
quantitative Beschreibung der durch umfangreiche optische sowie
elektronenmikroskopische Untersuchungen /64-71/ ermittelten Schadigung
von Silizium nach 2 MeV Si-lonenbeschuB nicht méglich /64/. Hecking
et al. /72,737 schlagen daher ein neues Modell fur die Dosis- und
Temperaturabhdngigkeit der Schadigung vor, das auf sogenannten “"spike"-
Konzepten beruht. Die Idee des “energy-spikes”, auf die auch andere

neuere Schiadigungsmodelie /62/ zuriickgreifen, und das darauf aufbauende

_10_



Modell nach Hecking et al. werden im folgenden erlautert. Die mit
diesem Modell in weiten Grenzen beschreibbare Temperatur~ und Dosis~
abhangigkeit der Schadigung von Silizium nach 2 MeV Si-Implantation
wird spdter (Kap. 6.2.3-6.2.6) mit entsprechenden Ergebnissen nach

Hochenergie Ni-lonenbeschuB verglichen.

Hinsichtlich weiterer Untersuchungen, die hauptsachlich fur Primirenergien
im keV-Bereich vorliegen, sei auf die umfangreiche Literatur (z.B.
74-76/) hingewiesen. Auch der fur die Anwendung in der Mikroelektronik
wichtige Defektzustand nach Temperbehandlungen wird dort ausfuhrlich

erlautert.

2.3.2 Erzeugung und Relaxation von "energy-spikes”

Die Defekterzeugung wird im Rahmen des “energy-spike”’-Konzepts
/77-79/ nicht mehr als Folge von ZweikdrperstsBen zwischen einem
ruhenden und einem bewegten Teilchen angesehen, sondern als Ergebnis
nach der energetischen Relaxation eines kollektiv angeregten Volumens
hoher Energiedichte. Solche Volumina (spikes) kdnnen sich insbesondere
bei der Implantation schwerer lonen ausbilden, wenn es aufgrund der
geringen mittleren freien Weglinge des Prcjektils zwischen zwei StéBen
zu hohen Dichten bewegter Recoilatome kommt. Man erhilt dann ein

I YT el aP-Na o =T ol v too \Aliimm
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n it mlemamrm o miiaciaFliioalanm Ko KA - C
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und GroBe des spike-Volumens sowie die darin verteilte Energie hangen

von der lon-Targetkombination ab.

Die energetische Relaxation von spikes 48t sich als Wé&rmediffusions-
proze behandeln. Unter der Annahme einer radialsymmetrischen,
gauBfoérmigen Energiedichteverteilung berechnet Hecking /73/ fur die
2 MeV Si-Eigenimplantation den Radius der aufgeschmolzenen Zone als
Funktion der Zeit, der Substrattemperatur, der Verteilungsbreite sowie
der Kaskadenenergie. Er stellt fest, daB das Auseinanderlaufen der
Energieverteilung in der ersten Phase nach der Erzeugung eines Spikes
zu einer VergroBerung des aufgeschmolzenen Volumens fiuhren kann und

erhalt maximale Schmelzradien in der Gré8enordnung von wenigen nm.

Das spike-Volumen kann anschlieBend bei der Abkuhlung von seiner

Berandung aus epitaktisch kristallisieren. Wird die Kristallisationstemperatur



im Bereich des Kaskadenkerns unterschritten, bevor die Kristallisationsfront
das spike-Zentrum erreicht, so bleibt ein amorpher Keim zuriick. Seine

Grofle ist temperaturabhéngig.

Eine (vollstandige) Kristallisation von spikes kann unter den oben
geschilderten Annahmen nur dann eintreten, wenn die vorliegenden
Kristallisationsgeschwindigkeiten sehr hoch sind /73/. Mit zunehmenden

Substrattemperaturen nimmt dann der kristallisierte Volumenanteil zu.

Da die epitaktische Kristallisation von der Berandung des aufgeschmolzenen
Bereichs ausgeht, iibt auch die dort voriiegende Schadigung einen EinfluB
auf den Defektzustand des abgekihlten spike-Volumens aus. Insbesondere
kann die epitaktische Kristallisation nicht von solchen Teilen der Kaska-
denberandung ausgehen, wo bereits amorphe Bereiche vorliegen. Dies
fihrt zu einem “stimulierten” Wachstum /64,72,73/ amorpher Volumina

proportional zu den bereits vorliegenden amorphen Volumenanteilen.

2.3.3 Strahlenschddigung durch Siliziumeigenimplantation

Abb. 2.5 zeigt die Dosis- und Temperaturabhingigkeit des optisch
(s. Kap. 4.1) in der Tiefe des Profilmaximums bestimmten Schidigungs-

grades s fur die 2 MeV Si-Eigenimplantation.

Vergleichbare Entwicklungen der Schidigung werden bei entsprechenden
Targettemperaturen T. auch fir andere Primdrenergien und lonensorten
beobachtet (1-20 Mev 28si*>si, T = 210 K, /80/; 2 Mev ''B">Si,
T = 150 K, /81/; 0.3 MeV '*N'>si, T = 15-300 K, /82/; 5 MeV
PO AT s s, T, = 350-500 K, /83,84/). Daruberhinaus liefern auch mit
RBS/Channeling-Techniken  durchgefihrte  Schadigungsuntersuchungen

/857 an 150 keV Si-Eigenimplantaten ahnliche Resultate.

Fur die funf in Abb. 2.5 markierten Bereiche laBt sich die Defektentwicklung

getrennt diskutieren.
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Abb. 2.5

Dosis- und Temperaturabhdngigkeit des optisch bestimmten Schddigungs-
grades im Bereich des Strahlenschdadigungsmaximums fiur die 2 MeV
Siliziumeigenimplantation. Die eingezeichneten Kurven wurden mit dem in
Kap. 2.3.4 erliuterten Modell berechnet /72/.

Berelch |

Bei hinreichend kleinen Dosen wachst die Schadigung proportional zur
Dosis an, da sich jede StoBkaskade noch in ungeschadigtem Gebiet
ausbreiten kann und somit einen bestimmten Schadigungsbeitrag bewirkt.
Die Abnahme der Defektausbeute ds/dD mit steigender Targettemperatur
ist auf die zunehmende Ausheilung der innerhalb einzelner Kaskaden

erzeugten Schiaden zuriickzufitihren.

Bereich 11

2 werden die Kaskaden

Oberhalb einer Dosis von etwa 2 x 10'3 Si/cm
zunehmend in bereits geschddigtem Gebiet erzeugt, so daB nun die von
verschiedenen lonen verursachten Punktdefekte in den uberlappenden
Defektbereichen miteinander rekombinieren oder verclustern kdnnen. Bei
hoheren Temperaturen ist wegen der groBeren Diffusionslangen die
Rekombination beglinstigt, wodurch sich ein schwacherer, plateauartiger

Anstieg der Schédigung in Bereich [l ergibt.
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Bereich 1l
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StoBkaskaden bilden sich in zunehmend stdrker geschadigten Target-
bereich us. Die ep

zunehmend eingeschriankt. Die Stabilisierung von Punktdefekten zu Clustern
sowie das “stimulierte Wachstum” amorpher Volumina fiuhren zu einem
sich uberproportional mit der Dosis entwickelnden Schadigungsgrad. Da
die Wahrscheiniichkeit fur die Bildung amorpher Bereiche mit zunehmender
Targettemperatur sinkt, wird Bereich IIl im Falle hdherer Temperaturen

erst bei groBeren Dosen durchlaufen.
Bereich 1V

Bei allen Targettemperaturen bis zu 450 K erfolgt im Profilmaximum bei
Dosen unterhalb 5 x 10'7 Si/cm? Schadigungsséattigung durch Amorphi-
sierung (s = 1). Eine weitere Steigerung der Dosis fiuhrt zu einer

Verbreiterung der amorphen Schicht.
Bereich V

Der optisch bestimmte Schadigungsgrad durchlauft bei Implantations-
temperaturen von 450 und 475 K im Dosisintervall zwischen 1 x 10'®

und 2 x 10'7 Si/em?  ein breites Maximum. Dieses Verhalten des

SrhsAimimaece~madacs -t 1o mormpmzm [ md TN TA S — i Aam 1 lovmaniom Al som s~
g\.c\ﬂ.ulsullyaslauca oL AU LTS L AN 7 IERR RN uc uulvvcuu.uuuy Vori
Punktdefektclustern zu Stapeifehlern (@ ~ 100 - 150 &), die z.B. fir
Tj = 475 K ab einer Dosis von 1 x 10'® Si/em® beobachtet werden.

Die Stapelfehler liegen auf {113}-Ebenen. Sie wachsen mit zunehmender
Dosis bis zu Durchmessern von etwa 350 - 400 A und wandelin sich schlieB-
lich (D ~ 2 = 10" ® Sizem®) in Versetzungsringe (@ ~ 300 A) um, die bei
weiterer Dosissteigerung bis etwa 3 x 10'7 Si/em® zu einem dichten
Versetzungsnetzwerk verkniulen. Die beobachtete Verringerung des
optisch bestimmten Schadigungsgrades wird auf die mit dieser Defekt-
umwandlung verbundene Relaxation gestérter Bindungen zurlickgefiihrt. Die
Defektumwandlungen konnen nach /70/ als thermisch aktivierte Prozesse
erst dann mit gréBerer Wahrscheinlichkeit auftreten, wenn aufgrund
hoherer Targettemperaturen hinreichend lange Zeit fiir die Abkiihlung des

Kaskadenvolumens zur Verfigung steht.
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2.3.4 Strahlenschiadigungsmodell nach Hecking et al.

Die Entwicklung des Schéadigungsgrades bei der 2 MeV Siliziumeigen-
implantation kann in den oben beschriebenen Bereichen -1V im Rahmen
der MeBgenauigkeit exakt mit Hilfe des von Hecking et al. /72/ vorge-
schlagenen Modells beschrieben werden. Auch zur Berechnung der
Schidigung von Silizium durch BeschuB mit 300 keV N-lonen bei tiefen
Temperaturen (15-300 K} wurde dieses Modell erfolgreich angewandt
/13/.

Der Schidigungsgrad s wird beschrieben als Summe der relativen Anteile

der durch isolierte oder verclusterte Punktdefekte (sp) bzw. durch

Amorphisierung (sa) geschadigten Bereiche:

s = s + § . (2.5)

Die Dosisabhdangigkeit wird mit Hilfe zweier gekoppelter Differential-

gleichungen behandelt:

ds
P _ 2~2 _
o Polexp (-RD*) J(1-5,) +
S ds s
Cs |1~ ——2 - a  _>p
P sg(1-s,) dD  1-s,
(2.6)
ds
dDa = (Pa+Assa) (1_53) . (2.7)

Der erste Term von Gl. 2.6 beschreibt den Zuwachs des Schadigungs-
anteils s, durch die primare Produktion F’p von Punktdefekten in noch
nicht amorphisierten Bereichen (1-s_) unter Berucksichtigung der
Rekombination R. Der zweite Ausdruck in Gl. 2.6 behandelt die Stabili-
sierung von Punktdefekten durch Clusterbildung, die zundchst proportional
(Parameter C) zum bereits vorliegenden Punktdefektanteil S, beginnt,
und endet, wenn in den nicht amorphisierten Bereichen ein durch s;
beschriebener Sattigungswert voriiegt. Durch den Kopplungsterm in
Gi, 2.6 wird der Abbau des Punktdefektanteils s _ zugunsten der Bildung
faBt. Der Anstieg des

e a
2.7 durch die Parameter Pa fur die
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primare Produktion amorpher Bereiche und den Parameter As fur deren
"stimuliertes Wachstum” proportional zu den bereits vortiegenden amorphen

Anteilen S, beschrieben.

Die Modellparameter werden fur jede Targettemperatur durch Anpassung
berechneter Schiddigungskurven an experimentelle Daten ermittelt
(s. Abb. 2.5). Die damit festgelegte Temperaturabhidngigkeit der Parameter
spiegelt die sich mit der Targettemperatur é&ndernden Beitrdge der
verschiedenen Defekterzeugungs- und -wechselwirkungsmechanismen
wider. Dariberhinaus 4Bt sich an Hand der Parameter der verschieden
starke EinfiuB der einzelnen Mechanismen bei der Schadigung durch jonen

unterschiedlicher Masse diskutieren (Kap. 6.2.4).
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3. Metall-Silizium Verbindungen

Fur das Verstindnis der bei der lonenstrahlsynthese einer Verbindung
auftretenden Prozesse ist es hilfreich, wenn Uber das als lon-Target
Kombination gewahlte Stoffsystem umfangreiche Untersuchungsergebnisse
vorliegen. Gerade unter diesem Aspekt bieten sich einige Ubergangsmeta_lie
und darunter besonders Nickel fur die Hochdosisimplantation in Silizium
an. Im folgenden werden einige Eigenschaften von Ubergangsmetallsiliziden
(Kapitel 3.1) und dabei vor allem von Nickelsiliziden (Kapitel 3.2 und
3.3) dargestellt, die iberwiegend aus Untersuchungen an Dinnfilmsystemen

bekannt sind.

3.1 Ubergangsmetallsilizide

Die Bildung stabiler Metall-Silizium Verbindungen an Siliziumoberflachen
wird insbesondere aus zwei Griinden seit gut zehn Jahren intensiv
untersucht. Zum einen eignen sich, wie spater noch ndher erlautert
wird, Metallsilizid/ Silizium-Grenzflichen gut fiir das Studium von Schottky-
Barrieren. Zum anderen kénnen Ubergangsmetallsilizide als Material fur
Leiterbahnen sowie ohmsche oder gleichrichtende Kontakte in hoch-

integrierten elektronischen Schalitkreisen verwendet werden {z.B. /86-89/}.

Ein Vorteil gegeniber dem \Ublicherweise fir Leiterbahnen und
Kontaktierungen verwendeten Aluminium liegt in der hoheren Temperatur-
stabilitdat von Siliziden an Grenzflachen mit Silizium, die mit zunehmender
Hochintegration wegen der damit verbundenen kleineren Schichtdicken
immer wichtiger wird /87/. AuBerdem konnen Silizid-Schichten als
Diffusionsbarriere gegen das Eindringen von Aluminium in Silizium ver-
wendet werden /88/. Weiterhin ermdglichen die als Sitizidkontakt herge-
stellten Schottky-Dioden kirzere Schaltzeiten als p-n Dioden /87/.
Gegeniiber dem hidufig als Gate- oder Leiterbahnmaterial verwendeten
polykristallinen Silizium /90,31/ und auch gegeniiber hochdotierten
Sitiziumeinkristallen /892/ zeichnen sich Silizide durch ihre bessere
Leitfahigkeit aus. Diese kann in einkristallinen Filmen /93/ sogar die

des reinen metallischen Verbindungspartners erreichen.
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Die konventionelle Herstellung von Silizidfilmen auf einem Silizium- oder
Si0,-Substrat umfaBt in der Rege! zwei Schritte. Der erste besteht im
Aufbringen einer diinnen Metallschicht, einer Metall/Silizium-Mehrschicht-
struktur oder einer Metali/Silizium-Mischschicht durch Aufdampfen oder
Aufsputtern auf eine gereinigte Oberfliche. Der zweite Schritt beinhaltet
meist das Tempern in einem Ofen, mit Hilfe einer Halogenlampe oder
eines Lasers, eine Elektronenbestrahlung oder das lonenstrahlmischen
bzw. eine Kombination solcher Behandlungen. Einen Uberblick tiber die
Bildungskinetik von Metallsiliziden durch Wé&rmebehandlung metallischer

Dinnfilme auf Silizium geben d'Heurle und Gas /S4/.

Die Siliziumverbindungen der Ubergangsmetalle sind untergliedert in die
sogenannten Halbedelmetallsilizide (near noble metal silicides) und die
"hochschmelzenden” Silizide (refractory metal silicides). Zu der ersten
Gruppe zahlen die Siliziumverbindungen von Ni, Co, Pd und Pt, zur
zweiten die von Ti, V, Cr, Y, Zr, Nb, Mo, Hf, Ta und W. Beide Arten
unterscheiden sich sowohl hinsichtlich ihrer Festkorpereigenschaften als
auch in ithrem WachstumsprozeB wihrend konventioneller Herstellung. Der
augenfdlligste Unterschied in den Festkdrpereigenschaften besteht im
Schmelzpunkt, der bei den Siliziden der genannten Halbedelmetalle bei
835-1460 °C und fir die "hochschmelzenden"” Silizide der oben genannten
Elemente bei etwa 1520-2200 °C /95/ liegt. Charakteristisch sind auch
die geringeren Bildungstemperaturen der Halbedelmetalisilizide. Sie
scheinen verknipft zu sein mit grundlegenden Unterschieden im Wachs-
tumsprozeB /96/. Wiahrend Silizide der ersten Gruppe dadurch wachsen,
daB hauptsichlich die Metallatome durch die zwischen Metall und Silizium
gebildete Silizidschicht in das Silizium eindiffundieren, sind es bei der
zweiten Gruppe in erster Linie die Siliziumatome, die wéahrend des
Wachstumsprozesses wandern. Wittmer und Tu /96/ korrelieren damit
die Beobachtung, daB mit der Verlagerung der Silizid/Silizium~Grenzflache
beim Wachstum von Halbedelmetalisiliziden eine Umverteilung von Dotier-
stoffen im Silizium erfolgt, weiche beim Wachstum von hochschmelizenden

Siliziden nicht beobachtet wird .

Verschiedene Metallsilizide sind auf Grund ihrer Kristallstruktur in der
Lage, epitaktisch auf Silizium aufzuwachsen. Systematische Untersuchungen
/97/ der Fehlpassung zwischen (100)-, (110)~ und (111}-Siliziumnetz-
ebenen und den Netzebenen der Silizide aller Elemente der Reihen llIB
bis [B des Periodensystems (und die von LaSi,) ergeben besonders gute
epitaktische Verhialtnisse zwischen Silizium und NiSi, (s. Kap. 3.3). Dies
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macht das Nickel-Silizium System gegeniber anderen Metall-Silizium
Systemen, in denen epitaktisch auf Silizium aufwachsende Silizide
beobachtet werden (CoSi,, Pd,Si, PtSi, Pt,Si, FeSi, und CrSi,; z.B. /97/),

interessant.

3.2 Das Nickel - Silizium System

GemaB dem Phasendiagramm in Abb. 3.1 gibt es sechs stabile
Ni-Si-Verbindungen: Ni3Si, NigSi,, Ni,Si, NijSi,, NiSi und NiSi,. Die

strukturellen Daten dieser Nickelsilizide sind in Tabelle 3.1 zusammengefaBt.

Ni-Si  Nickel-Silicon

Atomic Perceniage Siicon
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Abb. 3.1
Das Nickel-Silizium Phasendiagramm /98/. Die verschiedenen Phasen

werden in Tabelle 3.1 erldutert.
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Tab. 3.1

Die Phasen des Nickel-Silizium Systems. Die Daten der ersten vier
Spalten stammen aus /98/, die Gitterkonstanten in der fiunften Spalte
aus /89/. ( *) Die Gitterstruktur von NigSi, wird in 798/ als trigonal
angegeben, in neuveren Arbeiten (z.8. #89,99/) als hexagonal. Die genaue
Stdchiometrie ist dann NiySi,. Ferner wird in /997 ein zweiter hexago-
naler Polytyp von NisSi, mit den in Klammern angegebenen Gitterkonstanten
beschrieben. In verschiedenen Arbeiten wird hexagonales Ni§i beobachtet
mit den Gitterkonstanten c=5.16 A und a=3.23 A /100/, a= 3.28 £ /101/
bzw. a=3.27 A r102/.

Phase | Stdchio~- Symmetrie |[Gittertyp Gitterkonst.
metrie a, (b), (c) [A]
B By NiySi ord fcc CuzAul}l 3.504
Y NigSi, hexag.*» | ........ 6.68 12.28
(6.68 18.42)
) § NipSi o orthor. PbCl, 3.72 4.99
7.03
3 @ NipSi | hexag. | ........
C Ni;Si, orthor. | ........ 12.229 10.80
6.924
1 7 Ni Si orthor. MnP 5.18 3.34
5.62
(c] C' NiSi, fecc (wie @) ........
e’ ¢ NiSi, fce CaF, 5.406

Alle sechs Verbindungen konnen als Diinnfilm durch Aufdampfen
entsprechender Mengen an Silizium und Nickel auf eine nicht reaktive
Si0,-Unterfage und anschlieBende Temperung des Ni/Si/Si0,-Schicht-
systems erzeugt werden /103/. Bei etwa 250 °C bildet sich zunidchst
eine Ni,Si-Schicht zwischen der Nickel- und der Siliziumlage (Abb. 3.2).
Die weitere Bildungssegquenz der verschiedenen Phasen hiangt wesentlich
vom aufgebrachten Mengenverhditnis an Silizium und Nickel ab. Unter

siliziumreichen Bedingungen setzt die Bildung von NiSi ein, sobald das
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Abb. 3.2

Bildungssequenzen von Nickelsiliziden beim Tempern von Ni/Si-Schicht-
strukturen auf SiO,-Substraten fir unterschiedliche Ni/Si-Schichtdicken-
verhditnisse im Temperaturbereich 200-750 °C /103/.

aufgebrachte Ni vollstandig fir die Bildung von Ni,Si verbraucht ist. Die
NiSi/Si-Schicht ist gegen weiteres Tempern bis zu einer Temperatur von
~ 750 °C stabil, bei der eine Umwandlung zu NiSi,/Si erfolgt. Mindest~
temperaturen werden auch fir die Bildung anderer Nickelsilizide angegeben
(NigSi,: 400 °C; NijSi: 450 °C; /103/).

Die gleiche Bildungssequenz mit Ni,Si als Voriduferphase fir NiSi, das
wiederum als Vorlduferphase fur NiSi, auftritt, und gleiche Bildungs-
lemperaturen wie in dem oben geschilderten Experiment wurden haufig
beim Tempern diinner Nickelfilme auf einem Siliziumsubstrat beobachtet
/34/. Die selektive Bildung von Ni,Si bzw. NiSi werden als diffusions-
kontrollierte Prozesse mit von der Substratorientierung abhidngigen
Anregungsenergien zwischen 1.3 und 1.6 eV /104/ bzw. 1.23 und
1.83 eV /105,106/ beschrieben. Die abrupt bei Temperaturen von meist
750-800 °C (s.u.) auftretende Umwandlung von NiSi in NiSi, wird
dagegen als keimbildungskontrollierter ProzeB angesehen /94,107,108/,



gestutzt auf die Beobachtung einzelner "NiSi,~Saulen”, die sich in der
Anfangsphase der Reaktion senkrecht zur Oberfliche durch den gesamten

Film ausbreiten.

Wegen des abrupten Verlaufs ist fur die Bildung von NiSi, auf kristallinem
Silizium bisher keine Anregungsenergie bekannt. Lediglich flir die bereits
bei etwa 80 °C (30 min) merkliche Rekristallisation einer Si~ionenstrahl-
geschadigten, “nahezu amorphen” NiSi,-Schicht wird eine Aktivierungs-
energie von 1.2 * 0.2 eV bestimmt /109/. Dabei ist allerdings zu
berlicksichtigen, daB dieser Proze8, anders als bei den oben beschriebenen
Temperexperimenten an Ni/Si-Schichtsystemen, keine langreichweitige
Diffusion erfordert, da bereits stdchiometrische Verhiditnisse vorliegen.
Die epitaktische Kristallisation der NiSi,~Filme auf Siliziumsubstraten

erfoigt schichtweise von ungeschidigten Tiefenzonen ausgehend.

Vergleichbare Anregungsenergien 7110/ und Kristallisationstemperaturen
/110-113/ wurden beim Tempern von amorphem oder "nahezu amorphem”
NiSi, nach Xe- /110/ und Ar-lonenbeschuB /111-113/ beobachtet. In
einigen dieser Untersuchungen /110,112/ deutet sich ein kristallisations-

hemmender EinfluB der implantierten Fremdionen an.

Bereits bei der Herstellung von Metallsilizidschichten mit "konventionellen”
Methoden (s. Kap. 3.1) stellen Verunreinigungen der Siliziumoberfliche
sowie der Fremdatomgehalt der aufgedampften Metallschicht ein ernst-
haftes Problem dar (z.B. /114-117/ ). Beispielsweise kdonnen Stickstoff-
verunreinigungen in einer aufgedampften Nickelschicht nicht nur zu
verringerten Wachstumsraten und erhohten Silizidbildungstemperaturen,
sondern auch zu Anderungen in der Phasenbildungssequenz beim Tempern
fuhren /116/.

Vor diesem Hintergrund ist es verstandlich, da sowohl die Frage der
Phasenbildungssequenz /102,118/ als auch die der Bildungstemperaturen

gegenwdrtig noch Gegenstand kontroverser Diskussion sind.

Fir die Bildung von NiSi, auf kristallinem oder polykristallinem Silizium
durch Tempern von Nickelfilmen mit Dicken von mehr als etwa 100 A
werden Temperaturen zwischen 900 °C /119/ und 650 °C /92,120,121/
angegeben. Mienpda et al. /110/ und Lien et al. /122/ finden, daB
sich die Bildungstemperaturen von NiSi, auf kristallinem und amorphem
Substrat erheblich unterscheiden {(c-Si: 800 °C ; a-Si: 350-425 °C).
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Lu et al. /118/ beobachten NiSi,-Bildung auf hoch B'- bzw. BF, -
dotiertem kristallinem Silizium bereits bei Temperaturen von 250 - 280 °C.
Die Reaktion erfoigt offenbar ohne vorherige Bildung von Ni,Si oder NiSi
als Vorlauferphasen und ohne vollstindigen Verbrauch der aufgedampften
Ni-Schicht.

Wesentlich geringere NiSi,~-Bildungstemperaturen (~ 120 - 450 °C) werden
beobachtet, wenn wenige Monolagen an Nicketl bei Raumtemperatur unter
tUltrahochvakuumbedingungen (UHV) auf atomar reine Siliziumoberflachen

aufgebracht und anschlieBend getempert werden /123-127/.

£s ist schon linger bekannt, daB unter UHV-Bedingungen bereits bei
Raumtemperatur eine Durchmischung von Nickel und Silizium erfolgt
/128-131/. Hinsichtlich der Zusammensetzung und Struktur der sich
dabei bildenden Schicht wurden allerdings sehr widerspriichlich erscheinende
Ergebnisse publiziert. Die mit einer Vielzahl an unterschiedlichen Methoden
durchgefiihrten Untersuchungen ergeben Hinweise fiir das Vorliegen von
Ni,Si (z.B. /132-134/) oder NiSi (z.B. /125/) ebenso wie von NiSi,
(z.B. /126,127.135-137/) bei Raumtemperatur. Darilberhinaus werden
Diffusionsschichten (z.B. /129,131,137-138/) mit Ni-Atomen auf unter-
schiedlichen Si-Zwischengitterpldtzen sowie Schichten mit abgestufter
Zusammensetzung /128,129,139/ (Ni bis NiSi) diskutiert. Ein wichtiger
Parameter fir die Zusammensetzung der resultierenden Schicht ist, wie
aus einigen /126,135,136,140/ Arbeiten hervorgeht, die genaue Menge

des im Monolagenbereich deponierten Nickels.

Trotz der Unklarheit Ulber die bei Raumtemperatur an der Oberfliche
stattfindende Reaktion kann als sicher angesehen werden, daB Tempern
bei 450 °C =zur Bildung einkristalliner, epitaktischer NiSi,~Filme auf
{100)-Si- und (111)-Si-Oberflachen fuhrt, wenn zuvor wenige Monolagen
an Nickel auf eine atomar reine Siliziumoberfliche aufgedampft werden
(sog. “"template”-Technik /123/, s. Kap. 3.3). Daruberhinaus zeigen
neue Untersuchungen von Tung et al. /140/ zur NiSi,-Synthese durch
Molekularstrahlepitaxie, daB sich epitaktische NiSi,~Filme (150 A) sogar
bei Raumtemperatur durch gleichzeitiges Aufdampfen von Ni und Si
herstellen lassen, wenn zunidchst etwa 2.5 Monotagen Nickel auf eine

atomar reine Siliziumoberflaiche bei Raumtemperatur aufgebracht werden.

Die atomare Struktur epitaktischer NiSi,-Schichten auf Silizium wird im

folgenden ndher erlautert.
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3.3 Epitaxie von NiSi, auf Silizium

NiSi, wachst in kubischer CaF,-Struktur mit einer Gitterkonstanten von
5.406 A bei Raumtemperatur, die Elementarzelle enthilt vier Nickel- und
acht Siliziumatome (Abb. 3.3). Der NiSi,-Gitterparameter ist somit nur
um etwa 0.4% kleiner als der des Si-Diamantgitters, dessen kubische

Etementarzelle ebenfalis acht Siliziumatome umfaBt.

o Nickel
e Silizium

Abb. 3.3
Schematische Darstellung einer NiSi,-Elementarzelle. Der Pfeil gibt eine

der vier méglichen Zwillingsachsen an.

Die Grenzflachen "konventionell” (Kap. 3.1) hergestellter, epitaktischer
NiSi,-Filme auf Silizium sind auf atomarer Skala glatt, aber makroskopisch
facettiert, wobei {t11}-Grenzflichen gegeniiber {1 00}-Facetlten bevorzugt
auftreten /141-146/. Dies beruht moglicherweise auf der geringeren

Dichte an gestdrten Bindungen in {111}-Grenzflichen /146/.

Auf (111)-Siliziumoberfiachen kann NiSi, unter zwei verschiedenen
Orientierungen epitaktisch wachsen. In Typ-A orientiertem NiSi, verlaufen
alle Kristallrichtungen wie im Silizium. Bei der Typ-B Orientierung haben
NiSi, und Silizium eine gemeinsame <111 >-Richtung, alle Ubrigen Kristali-

richtungen sind beziglich der gemeinsamen <111>-Achse um 180°
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a) b)

Abb. 3.4

[110]- Projektionen der atomaren Struktur von Typ-A (a) bzw. Typ-8B (b)
NiSi,/Si(111)- Grenzflichen entsprechend dem  Modell 7-facher
Ni-Koordination {nach /148/7).

gedreht (Abb. 3.3}. Die Typ-B Orientierung wird daher auch als Zwillings-
orientierung bezeichnet, denn mit der 180°-Drehung ist eine Spiegelung
in der Stapelfolge der (111)-Ebenen verbunden (Abb. 3.4).

Untersuchungen der atomaren Grenzflachenstruktur von NiSi,-Filmen mit
Hiife der Hochaufldsungselektronenmikroskopie (HRTEM) 145,146/,
lonenchanneling /147/ und anderer Methoden /148/ zeigen, daB sowohl
Typ-A als auch Typ-B NiSi,/Si{111)-Grenzflachen aus Si-Si Bindungen
gebildet werden. Dies bedeutet, daB die Nickelatome der Grenzfliche
7-fach koordiniert sind, wéahrend jedes Ni-Atom innerhalb eines NiSi,-
Kristalls acht ndchste (Si-) Nachbarn hat. Die Si-Si Bindungen der
Grenzfliche sind um wenige Prozent kontrahiert /147/. Typ-A und
Typ-B NiSi,/Si(111)-Grenzfldchen sind in Abb. 3.4 schematisch dargestelit.

Konventionell unter Nicht-UHV-Bedingungen hergestellte, epitaktische
NiSi,-Filme auf (111)-orientierten Siliziumsubstraten bestehen gewdhnlich
zu etwa gleichen Anteilen aus Typ-A und Typ-B NiSi,~Bereichen (Doppel-

positionierung).
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Tung et al. /123/ gelingt es, unter UHV-Bedingungen die Kristall-
orientierung zu kontrollieren und einkristalline epitaktische NiSi,-Filme
auf (111)-Silizium zu erzeugen. Dabei wird die Beobachtung /123/
ausgenutzt, daB sich diinne einkristalline Filme mit Typ-B Orientierung
nach kurzem Tempern (450-550 °C, 3-5 min.) gerade dann bilden, wenn
bei Raumtemperatur aufgedampfte Nickelfilme von 1 - 7 A Dicke verwendet
werden, wihrend man bei Schichtdicken von 16 - 20 A reine Typ-A
NiSi,-Dinnfilme erhilt. Bei Ni-Schichtdicken zwischen 7 und 16 A sowie
cberhalb von 20 A bilden sich doppeitpositionierte NiSi,-Schichten. Die
versetzungsfreien, ultradiunnen NiSi,-Filme (Typ-A oder B) lassen sich
als Vorlage ("template”} verwenden, um anschliieBend durch abwechseindes
Aufdampfen von Nickel und anschlieBendes Tempern einen dicken (~1000 &)
NiSi,-Film unter Beibehaltung der Kristallorientierung des templates zu

grzeugen.

Die Ursache fur die Abhdngigkeit der Kristallorientierung solcher NiSi,-
Diunnfilme von der Dicke der verwendeten Ni-Schicht konnte bis heute
nicht geklart werden /148/, da die Untersuchungen zur Raumtemperatur-
reaktion von Nickelfilmen auf Silizium kein schliissiges Bild hinsichtlich
der Bildung von Vorlauferphasen ergeben.

Eine maogliche Erkldrung /123,148/ fur das "A-B-Ritsel” /136/ beruht
auf der Feststellung /1 49/, daB die freie Energie einer Typ-B NiSi,/(111)Si
Grenzflache geringer ist als die des Typ-A Pendants. Die Bildung von
Typ-B NiSi, aus einer bei geringen Nickelmengen mdoglicherweise vorhan-
denen Vorlduferphase ist demnach beginstigt. Bei gréBeren Nickelmengen
kénnte eine solche Vorlduferphase durch das eindiffundierende Nickel
verdndert werden und die Bildung von Typ-A NiSi,-Keimen ermaoglichen.
Das Wachstum von Typ-A NiSi, scheint gegeniber dem des Zwillingstyps
beglinstigt zu sein, da die Verschiebung der Typ-A NiSi,~Grenzschicht
um einen {111}-Gitterabstand lediglich die Umordnung einer Lage von
Si-Atomen bei gleichzeitiger Diffusion einer Atomlage von Nickel erfordert.
Dagegen ist fir das Wachstum von Typ-B NiSi, um einen {111}-Netz-
ebenenabstand die Verlagerung einer groBeren Anzahl von Si-Atomen
erforderlich /123/ (s. Diskussion in Kap. 6.2.9).

Einkristalline Metallfilme auf Silizium mit atomar scharfen Grenzflichen
bekannter Struktur bieten ideale Voraussetzungen zur theoretischen und
experimentellen Untersuchung von Metatl-Halbleiterkontakten. Dabei stand
bisher die Frage im Vordergrund, ob Typ-A und Typ-B Grenzflichen mit
unterschiedlichen Schottky-Potentialen verknipft sind /138,150-154/.
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Mittlerweile zeichnet sich ab, daB — in qualitativem Einklang mit theore-
tischen Vorhersagen — die unterschiedliche Bindungsstruktur von Typ-A
und Typ-B NiSi,-Grenzflichen zu unterschiedlichen Schottky-Barrierenhthen
fuhrt (z.B. /1537, Ubersicht in /148/).

Die Vorziige epitaktischer Metallsilizid-Silizium Grenzflichen fir das
Studium von Schottky-Kontakten sind, wie eingangs erwidhnt, eine Ursache
fur das hohe Interesse an Metallsilizidfilmen. Ein weiterer Grund resultiert
daraus, daB es durch die Kontrolle der Kristallorientierung des Silizidfilms
moglich geworden ist, mit UHV-Methoden heteroepitaktische Si/NiSi,/Si-
bzw. CaF,/NiSi,/Si-Schichtstrukturen zu erzeugen, die sich zur Herstellung
neuartiger Halbleiterbauelemente eignen. Die Bildung und die Anwendungs-
moglichkeiten soclcher Schichtstrukturen werden in verschiedenen Arbeiten
erlautert /152,155-158/.
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4. Untersuchungsmethoden

4.1 Messung der optischen Reflektivititsdnderung

Die durch die lonenimplantation hervorgerufenen Bindungsstérungen des
Siliziumgitters sowie die erzeugten Fremdatombindungen fihren zu
Anderungen der optischen Konstanten n und k und somit zur Anderung
der optischen Reflektivitat R. Messungen der optischen Reflektivitats-
dnderung kénnen somit sowohl zur Bestimmung von Strahlenschadigungs-
profilen als auch flr Untersuchungen der Fremdatomverteilung eingesetzt

werden.

4.1.1 MeBprinzip

Zur Messung von Tiefenprofilen der optischen Reflektivititsdnderung an
schrdaggeschliffenen Proben (s. Kapitel 5.3) wurde die in Abb. 4.1
skizzierte Apparatur eingesetzt. Die Schliffflaiche wird mit monochroma-
tischem Licht bei Wellenldangen X zwischen 405 nm und 950 nm in

senkrechter Inzidenz beleuchtet und mit Hilfe eines Mikroskops vergrsBert

Yidicon

/F -
®_@__._ ..... ---\!\ ~—— Mikroskop

Monochromator
(x=405-950am}

Objektiv
Probe

Abb 4.1
Schematische Darstellung der verwendeten Apparatur zur Messung von

Tiefenprofilen der optischen Reflektivititsdnderung.
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auf das Photodiodenarray eines Vidicondetektors abgebildet. Die von
jeder Zeile des Diodenarrays registrierten Intensitaten werden mit Hilfe
eines Vielkanalanalysators (OMA 2, PAR) gemittelt, so daB man eine
eindimensionale Intensitdtisverteilung erhdit. Durch Vergleich mit einer im
nicht strahlengeschadigten Bereich der Schiiffflache gewonnenen Intensi-
tatsverteilung erhalt man daraus das Tiefenprofil der optischen Reflektivi-
tdtsdnderung, bezogen auf die Reflektivitdit ungestort kristallinen

Siliziums R :
C

AR R(z) - R
(z) = ————= (4.1)

Eine detaillierte Beschreibung des MeBprinzips und der verwendeten

MeBapparatur wird von Heidemann /159,160/ gegeben.

Der EinfluB der Zihlstatistik des Vidicondetektorsystems {48t sich so
klein halten, daB die Fluktuation der Reflektivitdtsanderung lediglich
durch die Rauhigkeit der Schliffflaiche bestimmt wird. Die erzielbare Giite
der Schiifffliche ist materialabhdngig. Fur kristallines Silizium lassen
sich typische Standardabweichungen der Reflektivitdtsanderung von etwa

-3

3 x 1074, fur amorphes Silizium von 1 x 10 bei einer Wellenlange

von 650 nm erreichen.

Die Tiefenauflosung betragt bei der verwendeten MikroskopvergréBerung
und Schliffwinkeln von 1.3° etwa 0.03 um pro MeBkanal. Durch die
Unsicherheit in der Zuordnung eines Kanals zur Schliffkante und durch
den Schliffwinkeifehler {s. Kapitel 5.3) resultiert daraus ein Fehler in der

Bestimmung der absoluten Tiefe von ¢ 0.1 um fir eine Tiefe von z = 3 um.

4.1.2 Interpretation von Tiefenprofilen der optischen
Reflektivititsdnderung

Untersuchungen der Strahlenschadigung von Silizium nach Niederdosis-
Germaniumimplantation bei tiefen Temperaturen zeigen, daB Gitterschaden
zur Erhohung der Reflektivitdt im Spektralbereich von etwa 420-1000 nm
fuhren /159/. Die Reflektivitdt steigt mit zunehmender Schadigung, bis
ein Sattigungswert erreicht wird, der vollstiandig amorphisierte Silizium-

schichten charakterisiert. Die auf die Reflektivitatsdanderung ARia/RC von
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ionenstrahlamorphisiertem Silizium normierte Reflektivititsianderung AR/RC
kann daher als MaB fiur den optisch bestimmten Schadigungsgrad s
verwendet werden (z.B. /65,71-73,80,84/):

AR/R AR R -R

— — - C
S T TAR._/R. T AR R_ - R (4.2)
a [ ia <

Diese Definition legt den Schadigungsgrad auf Werte zwischen O fiir
kristallines Silizium (c-Si} und 1 fiur ionenstrahtamorphisiertes Silizium
(ia~Si) fest. Sie a8t sich mit Hilfe der von Aspnes et al. /161/
diskutierten “effective medium approximation”, eines Modells zur
Berechnung der optischen Konstanten eines homogenen, mehrkomponentigen

Stoffgemisches, motivieren /64/.

In diesem Modell werden die komplexen Permittivitaten E’i unterschiedlicher

Materialien entsprechend ihrer relativen Volumenanteile V., gemischt:

E - €
Z\’ms:—-z—=0- iZvi=1 _ (4.3)

£ . Permittivitit der Mischung

Der Zusammenhang zwischen der komplexen Permittivitat ’svi und den

optischen Konstanten n  und ki einer Komponente ist gegeben durch:

si = E’i + 1‘82;

£y

1]
3

(4.4)

i i i
Sziz 2 nik

Der Realteil ¢y, beschreibt die Polarisation der Komponente i, der Imagindr-
teil g, gibt deren Absorption an.

Aus dem Brechungsindex n und dem Absorptionsindex k ergibt sich die

Reflektivitdt R fur den vorliegenden Fall senkrechter Inzidenz und unter

Vernachlassigung /159/ von Interferenzeffekten (vgl. Abb. 4.4}):
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R | Aot _ o _(n-1)%+ k2

5o+ 1 2 3

n (n+1)° + k (4.5)
?1'=n+ik

n : komplexer Brechungsindex

Mischt man die optischen Konstanten fur die beiden Extremalzustande
c-5i und ia-Si, so erhdlt man gemaB GIl. 4.2 - 4.5 fiur Wellenlingen
zwischen 550 nm und 850 nm einen nahezu linearen Zusammenhang
(Abb. 4.2) zwischen dem amorphen Volumenanteil und der normierten
Reflektivitdtsanderung (AR/RC) / (ARia/RC) , was die Interpretation
dieser GroBe als Schadigungsgrad (Gl 4.2) rechtfertigt.
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Abb. 4.2

Funktionaler Zusammenhang zwischen der normierten Reflektivitdtsdnderung
A.‘i’/z]f?l_cl einer Mischung aus amorphem und kristallinem Silizium und dem
Volumenanteil an amorphem Silizium fur verschiedene Wellenlingen,

berechnet mit Hilfe des EMA-Modells und optischen Konstanten aus /54/.
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Abb. 4.3
Spektraler Verlauf der optischen Reflektivititsinderung AR/R_ wvon
amorphem (ia-Si}) und kristallinem (c-5i) Silizium /54/.

Da die Reflektivititsinderung von ionenstrahlamorphisiertem Silizium
AR, /R_ bei einer Wellenidnge von etwa 650 nm maximal ist (Abb. 4.3),
eignet sich diese Wellenlange besonders zur Untersuchung der Strahlen-
schiddigung und wird daher in den nachfolgend beschriebenen Schidigungs-
analysen — falls nicht anders vermerkt — verwendet. Diese Wellenldnge
wurde auch bei einem groBen Teil /64,70-73,80,82-84/ der bisher durch-
geflihrten optischen Schadigungsuntersuchungen benutzt, wodurch ein

einfacher Vergleich mit bereits vorliegenden Ergebnissen ermsglicht wird.

Untersuchungen /73/ an Siliziumeigenimplantaten (T, = 210 K,
D=1-5x10"*si/em?) mit Wellenldngen zwischen 450 und 950 nm
zeigen, daB8 der gemaB GI. 4.2 bestimmte Schadigungsgrad im Bereich
von 600-950 nm nahezu wellenldngenunabhdngig ist, solange die bei
650 nm gemessene Schadigung etwa den Wert 0.1 ibersteigt. Bel
geringerer Schadigung (0.01 < s . nm < 0.05) fihrt die Verwendung
groBerer (750 nm) bzw. kleinerer (550 nm} Wellenlingen systematisch
zu gréBeren bzw. kleineren Schiadigungsgraden, die Abweichungen As/s

betragen bis zu 25%.
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Neben der Strahlenschéddigung k&nnen auch abgelagerte Fremdionen die
Reflektivitat beeinflussen. Dies laBt sich zur Bestimmung der Lage des
lonenprofilmaximums ausnutzen /54,160,41,83,42,84/, falls der schadi-
gungsbedingte Beitrag zur Reflektivitdtsanderung bekannt ist. Diese Bedin-

gung ist beispielsweise fiir den Tiefenbereich amorpher Schichten erfiillt.

A r m
LAMBDOAR (nm)

950
z - 850 -
: 750
650
2T 550 -

x&
~
x
< .1
0 405
AMORPHE
SCHICHT
-1 0O 1 ! 1 -
2 3 4
TIEFE Z (um)
Abb. 4.4

Spektralserie der relativen Reflektivititsanderung 4R/R_ von Silizium
nach 6 MeV **Ti%-impiantation (T, = 450 K, D = 5 x 10'7 Ti/em®) im
Tiefenbereich von 2 bis 4 um. Zwischen 2.4 und 3.2 um Tiefe liegt eine
amorphe Schicht vor, bei 3.0 um befindet sich das Maximum des Ti-
Konzentrationsprofils. Die starke Anderung des Brechungsindex an der
vorderen kristallin/amorphen Grenzschicht fiuhrt zu einer bei hohen
Wellenlingen schwach gedidmpften riicklaufenden Welle und wegen der
Interferenz mit der an der Probenoberfliche reflektierten Welie zu den

Oszillationen (Keilinterferenzen) im vorderen Profilbereich (z < 2.4 um).
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Abb. 4.4 zeigt beispielhaft Tiefenprofile der Reflektivitatsanderung von
Silizium bei unterschiedlichen Wellentingen nach der Bestrahlung mit
65 MeV *3Ti3“~ lonen fur eine Dosis von 5 x 10'7 Ti/em?. Die Implan-
tation bei 450 K fiuhrt im Tiefenintervall zwischen 2.4 und 3.2 um zur
Ausbildung einer amorphen Schicht, die bei einer Wellenlinge von 550 nm
durch eine nahezu konstante Reflektivitatserhchung gekennzeichnet ist.
Die abgelagerten Titanionen (Konzentrationsmaximum bei z = 3.0 um)
bewirken bei Wellenlangen oberhalb 550 nm eine zusédtzliche Reflektivitdats-
erhohung, bei Wellentangen unterhalb 550 nm eine Reflektivititsverringe-

rung unter den Plateauwert reiner amorpher Siliziumschichten.

Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wird gezeigt werden, daB die unter-
schiedliche Wellenlangenabhdngigkeit der Beitrdge der Strahlenschdden
und der deponierten Fremdatome zum optischen Signal ausgenutzt werden
kann, um den EinfluB der Fremdatome von dem der Strahlenschdden in

Tiefenprofilen der Reflektivitdtsanderung zu unterscheiden.

4.2 Messung des Ausbreitungswiderstandes

Um die hergestelliten Implantate nicht allein hinsichtlich ihrer strukturellen,
sondern auch beziiglich ihrer elektrischen Eigenschaften charakterisieren
zu k&nnen, wurde eine rechnergesteuerte Apparatur /162,163/ 2zur
Messung von Tiefenprofilen des Ausbreitungswiderstandes Rs(z) /164/

am Schragschliff entwickelt.

Der Ausbreitungswiderstand Rs (spreading resistance, constriction
resistance) ist definiert als der Quotient aus Spannungsabfall und
Stromstiarke, der sich bei StromfluB durch einen kleinen Metallkontakt
in ein Material mit dem spezifischen Widerstand ¢ ergibt. Er resultiert
aus der raumlichen Einschnirung des elektrischen Stromes im Bereich

hoher elektrischer Feldstirke nahe der Kontaktstelle.

Fir einen homogenen Kontakt zwischen einer ideal leitenden Substanz
und einem halbunendlich ausgedehnten, homogenen Material der Leitfihig-

keit ¢ = o' erhilt man unter der Annahme einer ebenen, kreisférmigen
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Kontaktflache (Abb. 4.5) mit dem Radius a und unter Vernachlassigung
von Schottky-Widerstanden /165/:

R = —2 (4.8)

Der Ausbreitungswiderstand verhdlt sich somit unter diesen stark
vereinfachenden Voraussetzungen proportional zum spezifischen Wider-
stand p und umgekehrt proportional zum Kontaktradius a. Der Faktor

1 /4 ergibt sich aus der vortiegenden Geometrie der Kontaktflache.

Da der graoBte Teil des Potentialabfalls in der direkten Umgebung des
Kontaktes auftritt (Abb. 4.5), wird der Ausbreitungswiderstand auBer
von der KontaktgréBe und ~form hauptsachlich von der Leitfahigkeit am
MeBort bestimmt. Messungen des Ausbreitungswiderstandes liefern somit
ein relatives MaB fiir die lokale Leitfahigkeit, das MeBvolumen umfaBt in
etwa eine Halbkugel mit dem Radius 2-3 a. In der daraus fur kleine
Spitzen resultierenden hohen raumlichen Auflosung liegt der wesentliche
Vorteil gegenuber anderen Verfahren /166/ zur Charakterisierung elek-
trischer Eigenschaften, wie z. B. der “"van der Pauw-"/167/ oder
“Vier-Spitzen-Methode” /168/.

Da Gl. 4.6 insbesondere fiur Druckkontakte auf Halbleiteroberflachen eine
zu starke Vereinfachung darstellt und die Kontaktgeometrie sowie der

Kontaktradius in der Regel nicht hinreichend genau ermittelt werden

Abb. 4.5

Potentialverlauf an einem ebenen, kreisférmigen Kontakt auf einem
halbunendlich ausgedehnten Material mit homogenem spezifischen Wider-
stand. Bereits im Abstand 4a vom Kontaktmittelpunkt ist das Potential

auf weniger als 1/5 abgesunken /165/.
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kénnen, sind umfangreiche Messungen des Ausbreitungswiderstandes an
Kalibrierproben bekannter Leitfahigkeit notwendig, um aus gemessenen

Rs—Werten spezifische Widerstande p exakt zu bestimmen /164/.

Ferner muB bei Proben endlicher Ausdehnung oder inhomogener Leitfahig-
keit, wie z.B. bei Schichtstrukturen, der EinfluB der Leitfahigkeitsanderung
auf den Potentialveriauf innerhaib des MeBvolumens bei der Berechnung
voern ¢ aus R_ beriicksichtigt werden. Die meisten Verfahren zur Berech-
nung entsprechender Korrekturfaktoren CF(z) fur Tiefenprofile des
Ausbreitungswiderstandes Rs(z) beruhen auf dem Vielschicht- Pctential-
verteilungsansatz nach Schuhmann und Gardner /169/ oder der "local-
slope”-interpolation nach Dickey und Ehrstein /170/ und erfordern

erheblichen numerischen Aufwand.

Aus diesem Grunde wird die spreading resistance-Messung am Schrig-
schtiff hdufig /166,171/ und auch in der voriiegenden Arbeit lediglich als
vergleichende Methode zur Beurteilung implantations- oder temperungs-
bedingter Anderungen des Leitfdhigkeitsprofils verwendet . Der spezifische
Widerstand kann allerdings aus dem Ausbreitungswiderstand abgeschatzt

werden,

Abb. 4.6
Geometrische Verhiltnisse bei der Zwei-Spitzen-Messung von Tiefen-

profilen des Ausbreitungswiderstandes am Schrdgschliff /162/.

Die Aufnahme eines Ausbreitungswiderstandsprofils erfolgt durch suk-
zessives Abtasten einer schriggeschliffenen Probe mit zwei MeBspitzen,
die jeweils an gleichweit von der Schliffkante entfernten Stellen abgesenkt
werden (Abb. 4.6). Die MeBsonden bestehen aus Wolframcarbid und

haben Spitzenradien von etwa 1 pm,.
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Abb. 4.7
Schematisches Schnittbild der Absenkmechanik einer MeBspitze sowie

des Aufbaus zur Probenjustierung und -translation (nach /162/).

Jede MeBspitze ist an einem ausbalancierbaren, schwingungsgedampften
Hebelarm angebracht, der mittels einer pneumatisch angetriebenen
Membran angehoben und abgesenkt werden kann (Abb. 4.7). Die Hebel-
arme werden von separaten Prazisionslagern getragen, die zur Justierung
der MeBspitzen in drei Dimensionen an Mikropositionierern befestigt sind.
Dieser Aufbau erlaubt ein unabhidngiges, langsames und senkrechtes

Aufsetzen der Sonden bei Auflagekrdften bis herab zu 1 mN.

Die Probe ist elektrisch isoliert auf einer Anordnung von Positioniertischen
befestigt und kann mittels eines untersetzten Schrittmotors um Strecken
von minimal 0.2 um verschoben werden. Als Abstand zwischen zwei
MeBpositionen auf der Schliffflaiche wird typischerweise ein Wert von
etwa 2.5 pm eingestellt, was bei einem Schliffwinkel von 1.3° einem

Tiefenintervall von 57 nm entspricht.

Die Widerstandsbestimmung im Bereich 10° - 2 x 10®% 0 erfolgt durch
Messung der Spannung, die bei Einstellen eines Konstantstromes zwischen
den MeBspitzen abfillt. Der Strom wird im Intervall von 5 x 1 07%-1x10"%A
so gewdhlt, daB sich ein Spannungsabfall von einigen mV ergibt und die
Messung mdoglichst (RS £ 2 x 10’ Q) im linearen Bereich der Strom-

Spannungskennlinie des Metall-Halbleiter-Kontakts erfolgt /162/.

Das verwendete Digitalvoltmeter (Keithley Modell 195A) sowie die
Konstantstromquelle (Keithtey Modell 224) werden von einem Kleinrechner
(Commodore CBM-3032) gesteuert und ausgelesen. Dieser Rechner
kontrolliert auch die Schrittmotorsteuerung und sorgt fiir das pneumatische

Anheben und Absenken der MeBspitzen.

- 37 -



4.3 Auger-Elektronenspektroskopie

Zur Bestimmung der Tiefenverteilung implantierter Ni-Atome eignet sich
die Auger-Elektronenspektroskopie (AES) /172,173/.

In Abb. 4.8 ist zur Erliuterung des Auger-Uberganges das Termschema
des Silizium-Festkdrpers dargestelit. lonisiert man ein inneres Energie-
niveau beispielsweise durch Bestrahiung mit Elektronen hinreichender
Ereraie (hier 3 keV), so kann das angeregte System durch Ubergang
eines Elektrons aus einem hdheren Niveau in die entstandene Licke
in einen energetisch gunstigeren Zustand zuriickkehren. Dieser Ubergang
karn strahlungslos erfolgen, wenn die dabei frei werdende Energie an ein
anderes Elektron des Atoms ibertragen wird. Bei hinreichend groBem
Energielbertrag verlaBt dieses sogenannte Auger-Elektron das Atom mit
einer elementspezifischen kinetischen Energie, typischerweise zwischen
10 und 2500 eV. Der Ubergang wird entsprechend der in der Rontgen-

Physik iblichen Nomenklatur nach den daran beteiligten Niveaus benannt.

AUGER-e~

Vakuum
Leitungsband

0 --f-=-=-=--=-- Fermi - Niveau

77 Valenzband
7

99 La3
Primar - e~
149 L
1839 K

Abb. 4.8
Schematische Darstellung des Si-KL,L, ;~Uberganges am Termschema
eines Silizium~Festkdrperatoms. Links sind die lonisationsenergien in eV

angegeben (nach /174/).

_38_



Hier handelt es sich um einen Si-KL,L, ;-Ubergang. Bei Beteiligung eines
L-Schalenelektrons und von Valenzelektronen spricht man von einem
Si-LVV-Ubergang.

Die hohe Wahrscheinlichkeit dafur, daB das freigesetzte Auger-Elektron
im Festkorper inelastisch gestreut wird, begrenzt seine Nachweiswahr-
scheinlichkeit in einem charakteristischen Peak des Auger-Elektronen-
spektrums N(E). Die mittlere freie Weglange zwischen zwei inelastischen
Streuprozessen betrdgt fir Elektronen in diesem Energiebereich etwa
2-10 Atomlagen 7175/, woraus die hohe Oberflichensensitivitat der
AES~Methode resultiert.

Da die Auger-Linien nur eine kleine Signaldanderung gegentiber dem
Untergrund der Sekunddr- und Rickstreuelektronen ausmachen, wird das
differenzierte Auger-Spektrum dN/dE aufgenommen, in dem die Linien

deutlicher hervortreten.

Die Differenz der zu jeder Linie gehdrenden zwei Extrema APPH (Auger
peak-to-peak hight) bzw. die Fliache unter dem untergrundkorrigierten
Peak im nicht-differenzierten Spektrum sind MaBe fir die Dichte der zu
Auger-Ubergingen angeregten Atome. Daraus konnen mit Hilfe von
elementspezifischen Empfindlichkeitsfaktoren und sogenannten Matrix~
korrekturtermen die in einer Probe vorliegenden Konzentrationsverhiaitnisse
bestimmt werden. Die quantitative Auswertung der an Ni-lmplantaten

durchgefiihrten Messungen wird detailliert in /176/ beschrieben.

Um tiefenaufgeloste Information iber die Probenzusammensetzung zu
erlangen, wird die Probe sukzessive durch Sputtererosion (1 keV Ar*-lonen,
30° zur Oberfliche, Scanfliche 2x2 mm?) abgetragen und analysiert. Die
Parameter werden dabei gemidB /177/ so gewiahlt, daB Anderungen der
Oberflichenzusammensetzung /178/ durch den Ar-lonenbeschuB unwahr-
scheinlich sind. Wegen der Materialabhidngigkeit der Sputterraten ist die
Transformation der Sputterzeit in Sputtertiefen grundsatzlich problematisch.
Einen Ausweg bietet die Korrelation von AES-Profilen zu optischen
Profilen /179,180/ oder — wie hier praktiziert — zu XTEM-Analysen.

Die in dieser Arbeit dargesteliten AES-Messungen wurden von A. Schénborn
im Rahmen fortlaufender Untersuchungen mit einem PHI-SAM 5390
Spektrometer am Institut fur Spektrochemie und angewandte Spektroskopie,

Dortmund, durchgefihrt.
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4.4 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen wurden mit einem
Philips EM 301 G Mikroskop im Beugungs- und Abbildungsmodus bei
einer Beschleunigungsspannung von 100 kV durchgeflihrt. In den folgenden
Abschnitten werden daher wichtige Aspekte der Elektronenbeugung sowie
einige Abbildungsverfahren dargestellt (z.B. /181-183/}.

4.4.1 Elektronenbeugung

Die Amplitude einer an den Atomen eines Kristalls elastisch gestreuten

ebenen Elektronenwelle @=Qye 2mikr ergibt sich im Rahmen der kinema-
tischen Theorie der Elektronenbeugung durch phasenrichtige Summation

der Streubeitrdage aller n Elementarzellen proportional zu

0 = > F e 2riK'm (4.7)

Der Streuvektor k' = FF; - I?; ist die Differenz der Wellenvektoren der
gestreuten und der einfallenden Welle, F’n ist der Translationsvektor zur
n-ten Elementarzelle. lhr Streuvermdgen in Richtung © wird durch den
Strukturfaktor Fn(G) beschrieben, der sich durch phasenrichtiges
Aufaddieren der Streubeitridge berechnen laBt, die von den zu der Elemen-

tarzelle gehdrenden Atomen ausgehen:

FlO) = > flo) e 2™ i (4.8)

Das winkelabhiangige Streuverm&gen des i-ten Atoms an der Stelle '?. wird
durch seine atomare Streuamplitude fi(G)) beschrieben, die fur alle Atom-
sorten tabelliert ist (z.B. /181 /).

Aus GI. 4.7 folgt, daB nur dann starke Beugungsintensitat auftritt, wenn

> . I H = H
der Streuvektor k' einem reziproken Gittervektor I entspricht :
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PRk =g

s Ko7 9nki (4.9)

Dies ist die Laue-Gleichung. Da der Betrag des reziproken Gittervektors
Tz dhkl mit dem Netzebenenabstand dhkl der durch die
Millerindizes {hkl} bezeichneten Netzebenenschar verknipft ist und

zwischen k' und der Elektronenwellenlange X\ die Beziehung e o=

=
uber fg, , /

gilt, kann Gl. 4.9 in die &quivalente Bragg-Bedingung

2 dhkisin thl = nx (4.10)
umgeformt werden. Hierin ist n die Beugungsordnung und @ ,  der Bragg-
Winkel, der zwischen dem einfallenden Straht k—)o und der Netzebene (hkl)

gemessen wird.

-
O hki

Abb. 4.9

Ewald-Konstruktion fir die Elektronenbeugung.

Die Laue-Gleichung laBt sich mit Hilfe der Ewald-Konstruktion veranschau-
lichen. Dazu wird, wie in Abb. 4.9 dargestellt, im reziproken Raum eine
Kugel mit Radius IE)OI um den FuBpunkt des die einfallende Welle beschrei-
benden Vektors k_ gelegt. k endet auf einem reziproken Gitterpunkt.
Zu jedem weiteren reziproken Gitterpunkt, den die Ewald-Kugel berihrt,
gibt es dann einen Wellenvektor f:g, fur den die Laue-Gleichung erfiillt
ist. Wegen der vergleichsweise geringen Krimmung der Ewald-Kugel
(K )= 27" =(0.0374)7" =27 A7 fir 100 kV Elektronen) steht K_ nahezu
senkrecht zu §’th, d.h. die Ewald-Kugel beriihrt eine reziproke Gitter-
ebene. Somit gibt es i.a. mehrere derart zum Elektronenstrah!l orientierte
Netzebenen, so daB die Gin. 4.9 und 4.10 im Rahmen eines zuldssigen

Anrequngsfehlers erfilit sind.



Cube

2
| -
T @
~- 10
Needte

Cisc

Abb. 4.10
Gegenuberstellung verschiedener Kristaliformen wund der zugehérigen

Intensitdtsverteilung (schematisch) im reziproken Raum (nach /181/).

Damit dann entsprechende Beugungsreflexe beobachtet werden konnen,
muB der Strukturfaktor F(@) fiir den Beugungswinkel O _ , von Nuil
verschieden sein, d.h. die an den Atomen einer Elementarzelle gestreuten
Elektronenwetlen dirfen in dieser Richtung nicht vollstindig destruktiv
interferieren (Strukturfaktorverbot). Nach Gl. 4.8 berechnete Struktur-

faktoren sind fur hier relevante Kristallstrukturen in Anhang A tabelliert.

Nach Gl. 4.7 wird die Amplitude der Streuwelle durch die Fouriertrans-
formierte des Kristalls beschrieben. Demzufolge ist die Intensitatsverteilung
im reziproken Raum flir einen endlich ausgedehnten Kristall nicht unendlich
scharf auf diskrete Ausbreitungsrichtungen ?g beschriankt, geringe Fehi-

orientierungen (Anregungsfehler) sind somit erlaubt.

Insbesondere folgt aus GI. 4.7, daB die Intensitit der Beugungsreflexe
von pldttchen- oder stabchenférmigen Kristalliten stabchen- bzw. platt-
chenartig im K-Raum verteilt ist (Abb. 4.10). Dabei entspricht im Falle
eines plattchenfdrmigen Kristalls der Dicke t die Halbwertsbreite des
Intensitatshauptmaximums etwa 1/t (Abb. 4.11). Die Richtung, in der

die stdbchenartige Verbreiterung des Reflexes auftritt, liegt paralle! zur
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Abb. 4.11

Normierte Intensitidtsverteilung fir ein Kristallplattchen der Dicke A in
Richtung des reziproken Gittervektors :Tpara!/el zur Pldttchennormalen
7181/. Da die Intensitdt in den ersten Nebenmaxima nur etwa 5% vom Wert

im Hauptmaximum betrdgt, sind die Nebenmaxima meist nicht sichtbar.

Normalen des Plattchens. Somit verursachen Plattchen je nach ihrer
Orientierung beziiglich der von der Ewald-Kugel beriihrten reziproken
Gitterebene (Abb. 4.12) im Beugungsbild Streifen (streaks, spikes) oder
zusdtzliche Reflexe, wodurch z.T. der Eindruck einer Reflexaufspaltung

{splitting) entsteht. Die von diinnen Kristallplattchen hervorgerufenen

K
[~]
T
Abb., 4.12

Darstellung der Reflexaufspaltung bei einem diinnen Kristallpldttchen,
dessen Flichennormale schrdg zum einfallenden Elektronenstrahl liegt,
mit Hilfe der Ewald-Konstruktion.
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Reflexe sind dadurch gekennzeichnet, daB sich — im Gegensatz zu
requldren Spots — bei einer Probenkippung deren Position &dndert, aber
ihre Intensitat vergleichsweise wenig variiert. Gleichungen zur Berechnung
der Richtung, unter der bei vorgegebener Probenorientierung und Pldattchen-
lage eine Reflexaufspaltung im Beugungsbild zu erwarten ist, werden in

Anhang D angegeben.

Die in einen Reflex abgebeugten Elektronen kdnnen weiteren elastischen
(oder auch inelastischen) Streuprozessen unterliegen. Von jedem Reflex
kann somit wie von einem Primarstrahl ein vollstiandiges Beugungsbild
erzeugt werden, das dem primdren Beugungsbild uUberlagert ist. Diese
sogenannte Umweganregung kann beispielsweise zum Auftreten von
Beugungsreflexen fiihren, flir die gemd8 der kinematischen Theorie das
Strukturfaktorverbot gilt. Eine exakte Beschreibung der Intensitatsverhdlt-
nisse gibt dann nur die dynamische Theorie der Elektronenbeugung.
Allerdings gelingt eine qualitative Deutung solcher Beugungsmuster
hinsichtlich der zugrundeliegenden Kristallstruktur i.a. durch Uberlagerung
"kinematischer” Beugungsbilder.

Aus dem in einer Beugungsaufnahme zu messenden Abstand R, eines

Refiexes zum Primarstrahl laBt sich gemaB tan (29’1“ )= th! /L der Bragg-—

Winkel @hkl bestimmen, aus dem sich gemaB Gl. 4.10 der Netzebenen-

abstand r:lhkl des Beugungsobjektles ergibt. Dabei bezeichnet L die einge-
stellte Beugungslange des Mikroskops, die dem virtuelien Abstand
( 50 cm) zwischen Probe und Photoplatte bei geradlinigem Strahiengang
entspricht. L hdngt von der Anregung der Mikroskoplinsen ab und mu8
daher fir jede Analyse neu mit Hilfe von Beugungsaufnahmen an einer
bekannten Kristalistruktur bestimmt werden. Bei der Untersuchung
implantierter Siliziumproben bietet sich hierfir die Verwendung der
Siliziummatrixreflexe als Referenz an. Die Genauigkeit in der Bestimmung
von Netzebenenabstinden hiangt u.a. von der Intensitat, Breite und Anzahl
der auf einer Aufnahme auszuwertenden Reflexe ab und liegt hier zwischen
etwa 0.5 und 1%.

Im Rahmen dieser Fehlergrenzen lassen sich Silizium (kubisch, Diamant~
struktur) und NiSi, (kubisch, CaF,-Struktur) aufgrund ihrer &hnlichen
Gitterkonstanten nicht durch TEM-Beugungsanalysen ihrer Netzebenenab-
stande unterscheiden. Allerdings gelingt die Unterscheidung zwischen Si
und NiSi, anhand der unterschiedlichen Reflexe, die entsprechend ihrer

verschiedenen Strukturfaktoren (Anhang A) erlaubt sind.

_44..



4.4.2 Abbildungsverfahren und Kontraste

Im folgenden werden die fur diese Arbeit wichtigen Verfahren der Hellfeld-
und Dunkelfeldabbildung skizziert.

Fur eine Hellfeldabbildung wird in Hohe der ersten Beugungsebene des
Mikroskops eine Objektivaperturblende eingefiihrt und um den Primarstrahl
zentriert (Abb. 4.13). Somit kénnen nur solche Elektronen zur Abbildung
beitragen, die nicht zuvor abgebeugt werden (Beugungskontrast}. Proben-
bereiche, in denen lokal z.B. aufgrund einer vorhandenen Ausscheidung
oder des Verzerrungsfeldes eines Gitterdefekts die Bragg-Bedingung

erfillt ist, erscheinen daher dunkel.

Kippt man nun den Elektronenstrahl so, daB ein ausgewdhlter Beugungsreflex
auf der optischen Achse des Mikroskcps liegt, so erhidlt man eine
Dunkelfeldabbildung (Abb. 4.13)}. Hierbei erscheinen nur soiche Proben-

bereiche hell, die zur Beugung des Priméarstrahls in den zur Abbildung

1
GB’.\__
&Xﬂﬁ
\
i k
OA — |—
ko
ZGB
kq
9/3g
Hellfeid Dunkelfeld Schwachstrahidunkelfeld
(HF) {DF) (WBDF]

Abb, 4.13

Schematische Darstellung des Strahlenganges durch Probe und Objektiv-
aperturblende (OA) im realen Raum sowie der entsprechenden Ewald-
Konstruktionen im reziproken Raum fir die Abbildung mit Hilfe der
Hellfeld-, Dunkelfeld~ und Schwachstrahldunkelfeldtechnik (nach /184/).
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Abb. 4.14
Beugungsbild eines Siliziumkristalls unter den Einstellbedingungen fir eine
WBDF-g/3g Aufrahme mit § = (202).

verwendeten Reflex beitragen. Folglich lassen sich durch Dunkelfeldab-
bildungen die beobachteten Reflexe mit zugehérigen Probenbereichen
korrelieren. Dariberhinaus ergibt die gegeniber dem Helifeld erfolgte

Kontrastinderung AufschluB uber vorliegende Gitterschiden.

Besonders deutliche Kontraste erzeugen beispielsweise Versetzungen bei
Anwendung der Schwachstrahldunkelfeldmethode (weak-beam dark field,
Abb. 4.13) /185/. Bei dieser Dunkelfeldtechnik wird ein schwach ange-
regter Reflex Ej zur Abbildung benutzt, wahrend mdglichst nur ein weiterer
Reflex hoherer Ordnung (z.B. 3;) stark angeregt ist. Eine soiche Ein-
stellung taBt sich bei nicht zu stark geschidigten Proben durch eine
geeignete Probenorientierung und Strahlkippung erzielen. Das Beugungsbild
einer zur Abbildung mit der WBDF-Technik vorbereiteten Probe wird in
Abb. 4.14 gezeigt.
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5. Probenherstellung und Probenprdparation

5.1 Implantation

Die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden am Dynamitron-Tandem-
Laboratorium (DTL) an der Universitdat Bochum implantiert. Hier kann ein
gut fokussierter Straht (@< 2 mm) von ¥Ni2* - lonen mit einer Energie
von 6 MeV erzeugt werden. Der Strahl ist iiber mehrere Tage stabil und
es werden Strahlstrome von einigen pA erreicht, so dafl wesentliche
Voraussetzungen zur Durchfihrung von Hochdosisimplantationen erfillt

sind.

Als Targetmaterial wurden (111)-orientierte Siliziumkristalle von
300 - 380 um Dicke verwendet. Die Siliziumwafer sind phosphordotiert
und haben einen sezifischen Ausgangswiderstand von 85 - 110 bzw.
2 2500 lcm. Um Channelingeffekte zu vermeiden, wird die Bestrahlung
unter einem Winkel von 7° zur Oberflachennormalen der Probe ausgefiihrt.
Die Siliziumscheibe befindet sich auf einer Kupferhalterung, deren
Temperatur durch Kiihien mit Fliissigstickstoff und elektrisches Gegenheizen
auf + 1 K konstant gehalten werden kann. Zur Temperaturmessung und
Regelung der elektrischen Heizung dient ein in die Probenhaiterung
eingelassener P11 00 MeBwiderstand. Um guten Wérmékontakt zu gewiahr-
teisten, wird Vakuumfett als Kontaktmittel zwischen Probe und Proben-
halter eingesetzt. Mit dieser Anordnung wurden Implantationen bei

Temperaturen von 125 - 450 K durchgefiihrt.

Zur Erzeugung homogen bestrahlter Probenflachen wurde ein elektrostatischer
Strahlwobblerentwickelt /186/. Dieser besteht aus einem quarzstabilisierten
Dreieck-Hochspannungsgenerator (+ 2 kV)} und zwei Plattenpaaren von
40 cm Lange und 3 cm Plattenabstand fiir die horizontale und vertikale
Ablenkung. Die Flugstrecke zwischen den Plattenmittelpunkten und der
Probe ist so groB (~ 2 m), daB Strahlflecke von 1 cm Kantenldnge
bereits bei Ablenkwinkeln von weniger als 0.2° erzielt werden. Strahl-
fleckgroBe und ~form werden mit Hilfe einer Geometrieblende im Abstand

von ~ 20 cm zur Probe festgelegt.
Ist das Verhdltnis der Wobble~Frequenzen flr die horizontale und die

vertikale Ablenkung eine rationale Zahl, so beschreibt der lonenstrahl

auf der Probe eine Lissajous-Figur aus parallelen, dquidistanten Linien /187 /.
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Bei den verwendeten Frequenzen von 812 Hz t(horizontal) und 8900 Hz
(vertikal) ergibt sich bei einer StrahifleckgroBe von 7.5 x 7.5 mm?
(4.3 x 7.5 mm?) ein Linienabstand von 0.14 mm (0.10 mm) bei einer
Bildwiederholungsrate von 24 Hz. Dadurch wird auch bei den fiur Niedrig-
dosisimplantationen auftretenden Bestrahlungszeiten von wenigen Sekunden

eine hinreichende Dosishomogenitdt (besser als 5%) erzielt.

Die Auslegung der gesamten Implantationskammer als Faradaycup ermoglicht
eine Berechnung der Dosis D durch zeitliche Integration des von der
Kammer abgefiihrten Stromes | und durch eine exakte Bestimmung der

implantierten Flache F:

f1dt

D = (5.1)

e : Elementarladung
z : Ladungszustand des lons

Die Flachenbestimmung erfolgt durch ortsaufgeloste Reflektivititsmessungen
von Niederdosisproben, bei denen die schadigungsbedingte Reflektivitats-
erhdohung proportional zur Dosis ist. Der Proportionalitatsfaktor ergibt
sich aus der uber die bestrahlte Fliche integrierten Gesamtschéadigung
und der insgesamt deponierten Teilchenzahl. Durch Normierung kann
somit das optische Signal in die Dosis umgerechnet werden. Als Ergebnis
erhdlt man die rdumliche Verteilung der Dosis, die fur eine Dimension in
Abb. 5.1 dargestellt ist. Unter der Annahme eines vernachlassigbar
kleinen Fehlers bei der Bestimmung des Stromes betrdgt der Fehler der

Dosisangaben * 5%.

Die in dieser Arbeit beschriebenen Untersuchungen umfassen einen
Dosisbereich von 3 x 10'2 Ni/cm? bis 1.3 x 10'8 Nizem2. Um Proben
innerhalb angemessener Implantationszeiten (5 s - 10 h) fertigstellen zu
konnen, muB die Implantation bei unterschiedlichen Strahlstromen
(0.1 - 4.0 pA) durchgefiihrt werden. Einige Implantationen gleicher Dosis
wurden bei unterschiedlichen Strahlstrémen wiederholt, um mdgliche

Stromdichteeffekte abschiatzen zu kdnnen.
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Abb. 5.1
Dosisverteilung im Strahlfleck einer Niederdosisprobe {T’,
D =3 x 10"% Nizem®) in horizontaler Richtung.

300 K;

5.2 Tempern

Einige Proben wurden nach der Implantation in flieBender Argonatmosphire
isotherm bei 800 °C getempert. Die gereinigten Proben werden dazu auf
einem Siliziumtrager in einen vorgeheizten Quarzrohrofen (Heraeus
RoK/F 10/60) gebracht. Die Zeiten fiir das Einfiihren sowie die Entnahme
der Probe aus dem Ofen liegen bei etwa 2 min, die Temperzeiten betragen

5 bzw. 20 h.
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5.3 Préparation

Schrigschliffpriparation

Zur Messung von Tiefenprofilen der optischen Refleklivitatsanderung und
des Ausbreitungswiderstandes sowie flir tiefenaufgeldste transmissions-
elektronenmikroskopische Untersuchungen in Aufsichtiperspektive werden
Scheibchen von 3 mm Durchmesser mit einem Ultraschallbohrer ausgebohrt
und auf einer rotierenden Quarzplatte unter flieBendem Wasser schrig
angeschliffen. Die verwendete Schieifapparatur wird detailliert in /159/
beschrieben. Durch den Schrigschliff wird die implantierte Zone auf der
Schliffflache freigelegt und erscheint um den Faktor 1/sin a gestreckt
(Abb.5.2). Der Schiiffwinkei a wird mit Hilfe eines Nomarski-Interferenz-
Kontrastverfahrens /188/ mit einer Genauigkeit von * 0.01° bestimmt,
typische Schliffwinkel betragen etwa 1.3°. Die so vorbereiteten Proben

kénnen optisch und elektrisch untersucht werden.

Zz=x.5in{x)

Iz

Abb. 5.2
Zusammenhang zwischen der Tiefe z und dem Abstand x von der
Schiiffkante.

Proben fiur die TEM~-Analyse missen zusatzlich bis zur Durchstrahlbarkeit
fur 100 keV Elektronen gedinnt werden. Fur gute Kontraste sind bei
reinem Silizium Probendicken von maximal 1000 A erforderlich, im Falle
hoher Nickelkonzentrationen sollte die Probendicke deutlich geringer sein.
Mit Hilfe eines Dusenatzverfahrens /189/ wird unter Verwendung eines

gekihlten Sduregemisches aus HF und HNO3 im Verhaltnis 1 : 6 von der
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Probenriickseite her eine kalottenformige Vertiefung in die Probe geédtzt,
bis im Bereich der implantierten Schicht ein Loch durchbricht (Abb. 5.3 a).
Der Atzvorgang wird durch Eintauchen der Probe in destilliertes Wasser

gestoppt.

Iz

al

b)

Abb. 5.3
Schematische Darstellung einer schrdggeschliffenen und anschlieBend

gedtzten Probe; (a) im Querschnitt; (b) in Aufsicht.

Der das Atzloch umgebende Probenrand ist keilférmig und enthalt in der
Regel ausreichend diinne Stellen, so daB entlang des Lochrandes
(Abb. 5.3 b) tiefenaufgeloste TEM Untersuchungen mdglich sind.

Zur Verbesserung der Durchstrahibarkeit im Bereich des Maximums der
Nickelkonzentration wurden einige Hochdosisimplantate zusédtzlich von der

gedtzten Probenseite aus mit 8 keV Ar*-lonen gesputtert.



Cross-sectlion - Priparation

Im Rahmen verschiedener Arbeiten /190-182/, die sich mit der Entwicklung
und Verbesserung von elektronenmikroskopischen Querschnitis-Pripara-
tionstechniken befassen, wurden unterschiedliche Verfahren zur Vorbe-
reitung von Proben flir XTEM-Untersuchungen angewandt. Die in dieser
Arbeit betrachteten tiefen Implantationen stellen besondere Anforderungen
an die Praparation hinsichtlich der Breite der zu durchstrahienden Bereiche.
Im folgenden wird das Verfahren skizziert, das sich durch eine hohe

Erfolgsquote sowie groBe durchstrahlbare Bereiche auszeichnet.

Mit Hilfe einer Diamantsage werden aus einem Strahlfleck kleine Quader
ausgesdgt (Abb. 5.4 a) und paarweise mit Epoxidharz zusammengekiebt

(Abb. 5.4 b). Um schmale Klebefugen zwischen den Siliziumklétzchen zu

.4

c)

‘ Kleber

Messing

d)

Abb.5.4

Verschiedene Stadien (a)-(d) der Cross-section-Praparation einer Probe.
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erhalten, werden diese wihrend des Klebevorganges mit einer Pinzetlte
gegeneinander gepreBt. Das Quaderpaar wird in ein vorbereitetes Silizium-
oder Messing- “"tépfchen” von 3 mm Durchmesser und etwa 500 pum
Dicke eingeklebt (Abb. 5.4 c), so daB die z-Richtung des Implantats
paratlel zur Oberfliche des "Topfchens” liegt. Dieses Scheibchen wird
zunidchst einseitig poliert, anschlieBend von der zweiten Seite aus mit
einem Planschliffgerdt auf NaBschleifpapier gedinnt und bis zu einer
Restdicke von 9 - 10 um poliert. Zur Erhohung der mechanischen Stabilitat
wird ein Verstarkungsring aus Messing aufgeklebt (Abb 5.4 d), der ein
Ablosen der erzeugten Folie vom Schleifhalter und anschiieBendes Reinigen
mit Aceton ermoglicht. Durch Sputtern (5 - 10 h) mit 8 keV Ar"~lonen
unter Winkein von 6 - 7° zur Oberflaiche werden die Prdparate bis zur

Durchstrahlbarkeit gedinnt.
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6.  Ergebnisse und Diskussion

Die Darstellung der Untersuchungsergebnisse ist wie folgt gegliedert.
Nach Untersuchungen zum FremdatomeinfluB von Nickel auf die Reflekti-
vitdtsanderung (Kap. 6.1) werden in Kap. 6.2 zunachst optische Messungen
zur Dosis- und Temperaturabhdngigkeit der Strahlenschiddigung von
Sitizium durch 6 MeV Ni-lonen vorgestellt. Die Schadigungsanalysen
wurden fiir Dosen zwischen 3 x 1072 und 2 x 107 Ni/em? und Tempe-
raturen von 125 bis 450 K in Zusammenarbeit mit R. Domres /183,194/
durchgefiihrt. AnschlieBend werden die Ergebnisse elektronenmikroskopischer
Untersuchungen an Hochdosisimplantaten zusammen mit weiteren optischen
sowie elektrischen Messungen dargestellt. Strukturelle Anderungen durch
Temperbehandlungen sowie die Auswirkungen auf die optischen und
elektrischen Eigenschaften sind Inhalt des letzten Abschnitts (Kap. 6.3).
Die darin vorgestellten TEM-Analysen erfoigten unter Mitarbeit von
T. Klassen /192/.

Die Ergebnisse werden abschnittsweise diskutiert, gegebenenfalls auch
unter Verweis auf weiterfihrende Diskussionen an anderer Stelle. Eine

Zusammmenfassung wird in Kap. 7 gegeben.

6.1  EinfluB von Nickel auf die optische Reflektivitdt

Zur Abschédtzung des Dosisbereiches, in dem Tiefenprofite der optischen
Reflektivitatsanderung als reine Strahlenschadigungsprofile interpretiert
werden konnen, muB der EinfluB der abgelagerten Nickelatome auf das
optische Verhalten ermittelt werden {s. Kap. 4.1.2). Daflr wurden
Tieftemperaturimplantate im Dosisbereich zwischen 2 x 10'* und
3x 10" Ni/em® herangezogen, bei denen sich das Maximum der lonen-
verteilung innerhalb einer amorphen Schicht befindet und somit die
Reflektivitdatsanderung durch Fremdatome einfach von dem konstanten

Beitrag der Strahlenschaden separiert werden kann.
Abb. 6.1 zeigt ein Beispiel fur eine Dosis von 1 x 10'7 Ni/cm®. Die

amorphe Schicht erstreckt sich von der Oberfliche bis in eine Tiefe von

3.9 £ 01 um und zeigt nahe der Oberflache ein fiur ia-Si Schichten
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Abb. 6.1

Tiefenprofile der optischen Reflektivitatsanderung fir verschiedene
Wellenlingen (D = 1 x 10'7 Nisem® . T, < 300 K).

typisches Spektralverhalten (vgl. Abb. 4.3). Die Abweichungen der Reflek-
tivitit von dem wellenlingenspezifischen Siattigungswert reiner ia-Si
Schichten sind auf das deponierte Nickel zurtckzufiihren, dessen Konzen-
trationsmaximum in einer Tiefe von 3.3 ¢ 0.15 um liegt. Der fremdatom-
bedingte Beitrag zur Reflektivitdtsdnderung nimmt im untersuchten
Spektralbereich monoton mit der Wellenldnge zu. Oberhalb von 500 nm
zeigt sich im Bereich des lonenprofilmaximums eine deutliche Erhdhung
des optischen Signals, bei 650 nm bewirkt das Nickel dort einen Beitrag
von 4.4 % zusidtzlich zu AR, _/R .

Fir diese, bei der Schadigungsanalyse benutzte Wellenldinge betragt die
kleinste Dosis, bei der ein EinfluB des Nickels auf das optische Signal
erkennbar ist, 5 x 10'® Ni/em?,

Nimmt man vereinfachend an, daB der nickelbedingte Beitrag zur Reflekti-
vititsdnderung unabhidngig vom Schadigungszustand der Siliziummatrix
ist, so laBt sich fir Dosen bis zu 2 x 10'> Ni/ecm? die Strahlenschi-

digung aus Tiefenprofilen der Reflektivititsanderung im Rahmen eines
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maximalen Fehlers As/s von etwa 5 ¥ (bei s ~ 0.05) nach Gl. 4.2
bestimmen. Bei groBeren Dosen fihrt der Fremdioneneinfluf auf das
optische Signal zu einer zunehmenden Uberschitzung des Schidigungs-
grades. Diese Abweichung kann dann abgeschdtzt werden, indem man
den an amorphen Proben gemessenen Fremdatombeitrag zu AR/R_ als
EinfluB des Nickels auf die Reflektivititsdnderung auch bei nicht amorphi-
sierten Proben gleicher Dosis ansieht. Dieser Ansatz wird dadurch unter-
stutzt, daB auch bei nicht amorphisierten Proben fir Wellenldngen von
500 bis 950 nm in Bereichen hoher Nickelkonzentration eine Erhdhung
der Reflektivitat zu beobachten ist, die ebenfalls mit zunehmender Wellen-

tange monoton ansteigt (s. Kap. 6.2.7).

6.2 Der implantierte Zustand
6.2.1  Tiefenverteilung von Strahlenschdden

Tiefenprofile der optischen Reflektivitdtsdanderung wurden fir Implantations-
temperaturen von 125 bis 450 K uUber einen weiten Dosisbereich gemessen.
Abb. 6.2 zeigt exemplarisch fiir Temperaturen von 125 und 400 K die
daraus bestimmten Tiefenprofile der Strahlenschiddigung bei verschiedenen

Dosen.

Einige der in Abb. 6.2 (b) enthaltenen Profile (400 K) konnen wegen des
oben diskutierten Nickel-Beitrags zur optischen Reflektivitdtsdnderung
nicht als reine Strahlenschadigungsprofile angesehen werden. Die Profil-
formen sind jedoch aufgrund des vergleichsweise hohen Schadigungs-
beitrags nur so schwach beeinfluBt, daB dies im Rahmen der sich anschlies-

senden qualitativen Betrachtung vernachldssigt werden kann.

Bei Temperaturen von 125 - 300 K und Dosen bis zu 1 x 10'> Ni/cm?
lassen sich Strahlenschiden im Bereich zwischen der Oberfliche und
einer Tiefe von etwa 4.5 ym nachweisen. Das Strahlenschadigungsmaximum

liegt in einer Tiefe von Ry = 3.0 £ 01 um.
Bei Dosen bis etwa 2 x 10'2 Ni/ecm? sind die Profilformen fir alle

Targettemperaturen einheitlich, die Schadigung nimmt in allen Tiefen

proportional mit der Dosis zu.
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Dieses Verhalten deutet darauf hin, daB in jeder Tiefe die von verschiedenen
StoBkaskaden erzeugten Defekie aufgrund genligend weiter rdumlicher
Trennung nicht miteinander wechselwirken konnen. Die von jedem lon
erzeugte Schadigung hangt somit in erster Linie von der Stédrke des
nuklearen Energieverlustes ab, so daf die Position des Schadigungs-
maximums Rd = 3.0 £ 0.1 pm als Lage des nuklearen Bremskraftmaximums
anzusehen ist. Diese Tiefe, sowie die experimentell bestimmte Lage des
Ni-lonenmaximums bei 3.3 + 0.15 um (Kap. 6.1), befinden sich in zufrieden-
stellender Ubereinstimmung zu den durch TRIM-Simulationen berechneten
Werten von RZRIM = 2.82 ym bzw. R:ZIXM = 3.16 um (Kap. 2.2).

Bei Dosen oberhalb ~ 2 = 10'3

im Profilmaximum, dann auch in kleineren und groBeren Probentiefen

Ni/cm?® wichst die Schéadigung zunachst

uberproportional mit der Dosis, woraus sich zundchst etwas spitzere
Profilformen ergeben. Bei einer Dosis von 1 - 2 x 10"* Ni/em® (T.=125K)
wird im Bereich des Strahlenschadigungsmaximums Schadigungssattigung
durch Amorphisierung erreicht. Eine weitere Dosissteigerung fiihrt zu

einer Verbreiterung der amorphen Schicht in groBere und kleinere Tiefen.

Bei hoheren Targettemperaturen (350 und 400 K) und Dosen bis zu
3 x 10'® Nisem? erstreckt sich die geschidigte Zone von der Oberflache
bis in eine Tiefe von etwa 5 um (Abb. 6.2 b). Fur D < 2 x 103 Nizem?®
ist der erreichte Schadigungsgrad bei gleichen Dosen aber hoheren
Temperaturen in allen Tiefen wegen der starkeren Ausheilung der in
jeder StoBkaskade erzeugten Defekte geringer. Im Dosisintervall von
~ 2 x 10" Nizem®

im Bereich des Maximums unterproportional zur Dosis zu, wahrend die

bis ~ 2 x 10" > Ni/cm® nimmt der Schadigungsgrad

Schadigung in kleineren Tiefen zundchst noch unveriandert, dann jedoch
auch hier vermindert stark ansteigt. Daraus resultieren voriibergehend
sehr flache Tiefenverteilungen der Schéadigung. Oberhalb einer Dosis von
~ 2 x 10"% Ni/em? wachst die Schadigung — &hnlich wie bei den
kleineren Temperaturen — im Bereich des Schiadigungsmaximums tberpro-
portional zur Dosis. Dagegen steigt der Schadigungsgrad in den ubrigen
Tiefenbereichen weiterhin schwach an, so daB sich insgesamt Profile mit
deutlich ausgepragten Maxima ergeben. Bei Dosen zwischen 2 und
3 » 10'® Ni/em® tritt im Bereich des Schddigungsmaximums Sdttigung
durch Amorphisierung (s = 1) ein. Im Bereich der amorphen Schicht bei
3 x 10'® Ni/em® ergibt sich durch den fremdatombedingten Beitrag zu
dem zugrunde liegenden Reflektivitatsprofil eine scheinbare Schadigung

s > 1, das Schadigungsprofil ist daher an dieser Stelle gepunktet dargestellt.
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Die fur Implantationstemperaturen von 420 und 450 K (Abb. 6.3)
gemessenen Tiefenprofile zeigen im Dosisbereich bis etwa 5 x 107 % Ni/ecm?
eine qualitativ ahnliche Entwickiung wie die Schadigungsprofile fir 400 K,
so dafBl auf eine separate Beschreibung zundchst verzichtet werden kann.
Bei hoheren Dosen hat der FremdioneneinfluB auf das optische Signal
wegen der im Vergleich zu 400 K-Implantationen geringeren Schadigung
ein starkeres Gewicht und muB bei der Interpretation der Profile beriick-
sichtigt werden. Die Defektentwicklung fur Dosen zwischen 1 x 10'®
und 2 x 1017 Ni/cm? wird daher erst in Kap. 6.2.6 - 6.2.8 unter Hinzu-
nahme von TEM-Analysen und weiterer oplischer Uniersuchungen bei

unterschiedlichen Wellenldngen naher behandelt.

Die Tiefe maximaler Schadigung ist fur Bestrahlungstemperaturen oberhalb
von 300 K nicht Uber den gesamten untersuchten Dosisbereich konstant.
Fir 400 K (Abb. 6.2 b) und Dosen bis zu 2.1 x 10'> Ni/ecm® sowie
oberhalb von 5.4 x 10'> Ni/cm? befindet sich das Maximum wie bei

den niedrigeren Temperaturen {(125-300 K) in einer Tiefe von 3.0 * 0.1 um.
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In dem dazwischen liegenden Dosisintervail verschiebt sich das Maximum
zu groBeren Tiefen (maximal 3.25 ¢ 0.1 ugm bei 1.1 x 10'% Nizem®)
und wieder zuriuck. Eine Verlagerung des Schadigungmaximums zu
groBeren Tiefen innerhalb des Dosisintervalls, in dem die Schadigung im
Bereich des Maximums unterproportional zur Dosis ansteigt, und eine bei
hoheren Dosen stattfindende Zuriickverlagerung 48t sich auch fir
Implantationstemperaturen von 350 und 450 K feststellen, bei der

geringeren Temperatur weniger stark ausgepragt.

Die Verlagerung des Maximums ist mit dem Erreichen von Quasisattigungs-
werten der Schadigung verbunden (450 K, 1 x 10'* -1 x 10" % Ni/em?®,
z & 3.25 um), wobei diese Werte mit der Tiefe zunehmen (Abb. 6.3).
Dies deutet darauf hin, daB die zu dem sattigungsédhnlichen Schddigungs-

verhalten fiihrende Punktdefektrekombination selbst tiefenabhdngig ist.

Wegen der untergeordneten Bedeutung der Verschiebung der Schéadigungs-
maxima in diesem Dosisbereich fiur das Schidigungsverhalten bei hoheren

Cosen soll darauf an dieser Stelle nicht naher eingegangen werden,

6.2.2 Dosis- und Temperaturabhdngigkeit der Schédigung
in der Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft

Der Verlauf des optisch bestimmten Schadigungsgrades in der Tiefe
maximaler nuklearer Bremskraft (3.0 gm) ist als Funktion der Dosis in
Abb. 6.4 fur Targettemperaturen von 125 bis 450 K dargestellt. Die
durchgezogenen Kurven wurden mit Hilfe des in Kap. 2.3.4 beschriebenen
Strahlenschadigungsmodells berechnet.

Fur Dosen bis zu 2 x 10" % Ni/em?

Modell fur alle betrachteten Temperaturen im Rahmen der MeBgenauigkeit

ldBt sich die Schidigung mit diesem

exakt durch geeignete Anpassung der Modellparameter beschreiben.

Fir 400 K und Dosen oberhalb von 2 x 10'5 Ni/em? ist eine modellhafte
Beschreibung der Defektentwicklung naherungsweise mdglich.

Fur Temperaturen von 420 und 450 K ist das Modell bei Dosen oberhalb
2 x 10'® Nizcm? nicht anwendbar. Fir 450 K-Implantationen wird
gezeigt werden, daB sich hier ausgedehnte Defekte bilden, die im
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Dosisabhingigkeit des optisch bestimmten Schadigungsgrades in der
Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft nach 6 MeV SBNi—lmpfantation in

Silizium bei unterschiedlichen Targettemperaturen.

Schidigungsmodell nicht bericksichtigt werden. Die Entwicklung der
Schidigung im Bereich der unterbrochen und gepunktet gezeichneten

Kurven wird daher gesondert in Kap. 6.2.6 behandelit.

Die Anwendbarkeit des Strahlenschidigungsmodells zur Beschreibung der
Schidigung nach & MeV Nickelimplantation Uber einen weiten Temperatur-
und Dosisbereich zeigt, daB die dem Modell zugrunde liegenden Defekt-
erzeugungs- und Wechselwirkungsmechanismen auch zur Deutung der
experimenteil beobachteten Schadigungsentwicklung nach 6 MeV Nickel-
implantation bei kieinen und mittleren Dosen herangezogen werden

kdnnen,

Der fir alle Implantationstemperaturen im Bereich kieiner Dosen
(<1 x 10" 3 Ni/cm?) beobachtete dosisproportionale Anstieg der Schédigung
ist darauf zuriuckzufuhren, daB sich StoBkaskaden in noch ungeschadigt
kristallinem Gebiet ausbreiten und somit jedes lon, unbeeinfludt vom
Schidigungszustand der Siliziummatrix, die gleiche Defektkonzentration
hinterfdiBt. Abweichungen von einem linearen Verhalten beruhen ent-

sprechend dem Modell auf der Wechselwirkung von Defekten, die entlang
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verschiedener lonenspuren erzeugt wurden. Bei hohen Targettemperaturen
uberwiegt die Rekombination von Punktdefekten gegeniiber der Defekt-
stabilisierung durch Bildung von Punktdefektclustern, was zu dem bei
Temperaturen von 300 bis 450 K zu beobachtenden unterproportionalen
Anstieg des Schidigungsgrades mit der Dosis fiihrt. Der fir alie
Temperaturen bis einschlieBlich 400 K vor Erreichen der amorphen
Sattigung festzustellende, Uberproportional zur Dosis erfolgende Anstieg
der Schédigung wird durch das Verclustern von Punktdefekten sowie das
stimulierte Wachstum amorpher Keime bewirkt,

Zusidtzliche Erlduterungen dieser Mechanismen und ihres Einflusses auf
die Entwicklung der Schadigung werden noch einmail im Zusammenhang
mit der Darstellung des Temperaturveriaufs der Modellparameter, die
diese Mechanismen beschreiben, gegeben (Kap. 6.2.4). Da die Modell-
parameter dort mit denen fiir die 2 MeV Si-Eigenimplantation verglichen
werden, soll zuvor untersucht werden, wie sich die gegeniiber 2 MeV

Si-Eigenbeschul geanderte Projektilsorte und Primérenergie quantitativ

N S | N ) 1 |y _ - PSR cngey PO T g | - 1.4
Ui Dl Kieinern vosen erivugle oornaciguny auswii ki,

aurt

6.2.3 Defektausbeute im Bereich dosisproportionaler Schidigung

Der fir jede lonensorte bei hinreichend kleinen Dosen zu erwartende
Bereich dosisproportionaler Schéadigung eignet sich besonders zur Unter-
suchung der Defektproduktion eines fons, da hier — wie bereits erldutert —
die resultierende Schiadigung nicht von Wechselwirkungsprozessen der

Defekte aus verschiedenen StoBkaskaden beeinfluBt ist.
Abb. 6.5 zeigt die Temperaturabhingigkeit der Defektausbeute s/D fur

6 MeV *®Ni-lonenbeschuB und zum Vergleich fur die 2 MeV %®Si-Eigen-

implantation.
Die Abnahme der Defektausbeute s/D mit steigender Targettemperatur
2Bt sich im untersuchten Temperaturintervall durch den von Heidemann

und Kappert /65/ vorgeschlagenen Ausdruck

s/D = A - Bexpl(-E_r/kT) (6.1)
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Implantation in Sitizium (Si-Daten aus /72/).

und die in Tab. 6.1 zusammengefaBten Parameter im Rahmen der Mef~
genauigkeit exakt beschreiben (durchgezogene Linien in Abb. 6.5).
Gl. 6.1 beruht auf der Annahme, daB ein Teil der primédr erzeugten
Schaden innerhalb der StoBkaskade thermisch aktiviert ausheilen kann.
Da im betrachteten Dosisbereich, wie in Kap. 6.2.4 gezeigt wird, Gitter-
schdden je nach Targettemperatur zu unterschiedlichen Anteilen in Form
von Punktdefekten und amorphen Keimen vorliegen kdnnen, repriasentiert
der ermittelte Wert von l':'a ~ 40 meV eine mittlere Anregungsenergie fir

das Ausheilen verschiedener Defektarten.

Tab. 6.1
Parameter zur Anpassung von Gl 6.1 an die in Abb. 6.5 dargesteliten
Defektausbeuten .
6 MeV °8Ni 2 Mev 28g;

AT107 1'% cm?) 4.50 1.57

[ r4n_15 ,~21 ~ 0= ~ A~

e LIuU cm J 9.0/ .90

Ey,[LmeV] 41 21 391
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Die Erzeugung von Strahienschiaden wird im vorliegenden Dosisbereich vor
allem durch die in nukiearen StsBen deponierte Energie bestimmt. Abb. 6.5
zeigt, daB die Defektausbeute von 6 MeV *8Ni-lonen bei allen Target-
aturen hoher ist als die von 2 MeV %%Si-lonen, dabei nimmt das
Verhidltnis der Ausbeuten von 2.9 bei kleinen Temperaturen (125 K) auf
2.3 bei héheren Implantationstemperaturen (450 K) ab. Es entspricht in
etwa dem aus TRIM-Simulationen (Abb. 2.3 bzw. /73/) ermittelten
Quotienten der nuklearen Energieveriuste S™%% = [dE_/dx3™** im Maximum

der Bremskraftprofile von Ni- und Si-lonen:

sr"'“a""““ 58 eV/A
= = 2.3 . (6.2)
s:‘a"-S‘ 25 evV/A&

TRIM-Simulationen der Abbremsung fir Si-lonen im Energieintervall
zwischen 2 und 20 MeV ergeben bei zunehmender Primarenergie eine
Verringerung des nuklearen Bremskraftmaximums um nur etwa 10 %
/80/. Darum ist die hdhere nukleare Bremskraft S"ﬁ"a"'Ni der Ni-lonen
und somit auch deren hohere Defektausbeute nicht auf ihre groBere
EinschuBenergie, sondern in erster Linie auf ihre hohere Masse zuriick-

zufiihren.

Entsprechende Untersuchungen /83,84/ zur Defektausbeute von 5 MeV
T Au-lonen in Silizium bei 450 K h

Schidigung bei einer 11-fach starkeren nuklearen Bremskraft im Falle
der Au-lmplantation, verglichen mit dem 2 MeV Si-lonenbeschuB. Die
beobachteten Abweichungen werden in /83,84/ vor dem Hintergrund der
unterschiedlichen StoBkaskadengeometrien von verschieden schweren lonen
diskutiert. Schweren lonen werden groBe, kompakte Kaskaden, leichten

lonen kleinere, mehr verastelte Kaskaden zugeschrieben /37/.

Da die Frage, ob ein quasi-flissiges spike-Volumen bei seiner Abktihlung
vollstdndig kristallisieren kann, empfindlich von den Weglingen abhingt,
die die Kristallisationsfronten zuriickzulegen haben, beeinfluBt bei gleicher
deponierter Energie und gleichem spike-Volumen sicherlich auch die Form
eines spikes die Produktion amorpher Bereiche. Unterschiedliche spike-
Formen kénnen allerdings nur dann zu einer Abweichung zwischen dem
Verhdltnis der nuklearen Bremskrafte und dem Verhdltnis der Defektaus-
beuten beitragen, falls die Produktion amorpher Keime bei der jeweiligen

Targettemperatur einen hinreichend groBen Anteil an der Gesamtdefekt-
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produktion ausmacht. Diese Bedingung ist fur die Nickelimplantation, wie
im folgenden Abschnitt gezeigt wird, nur im Bereich niedriger Target-
temperaturen erfiilit. Bei den hohen Temperaturen kann der Schadigungs-
anteil durch Amorphisierung gegenuber dem durch Punktdefekte im
betrachteten Dosisbereich vernachldssigt werden. Dagegen ist im Falle der
Au-Implantation auch bei 450 K noch mit einem stéarkeren Schadigungs-
anteil durch Amorphisierung zu rechnen, so daB sich ein EinfluB der
Kaskadengeometrie auf die Amorphisierung auch bei hoheren Temperaturen

auf die Defektausbeute auswirken kann.

Die sich anschlieBende Betrachtung der zur Beschreibung der Schadigungs-~
kurven in Abb, 6.4 und Abb. 2.5 verwendeten Modellparameter zeigt,
daB’ die Temperaturabhingigkeit der Produktion amorpher Bereiche, nicht
jedoch die der Punktdefektproduktion flr die Temperaturabhingigkeit der

Defektausbeuteverhaitnisse verantwortlich ist.

6.2.4 Temperaturabhdngigkeit der  Modellparameter  fir
Defektproduktion und Defektwechselwirkung

Die Modellparameter zur Beschreibung der in Abb. 6.4 dargesteilten
Dosisabhédngigkeit der Schadigung mit Hilfe des in Kap. 2.3.4 erdrterten

Strahlenschadigungsmodells sind in Tab. 6.2 zusammengefaBt.

Derin den Abb. 8.6 ~ 6.8 dargestellte Temperaturveriauf dieser Parameter
spiegelt die sich mit der Targettemperatur dndernden Beitrdge der im
Anwendungsbereich des Modells vorherrschenden Defektproduktions- und
-wechselwirkungsprozesse wider. Zum Vergleich sind in Abb. 6.6 - 6.8
zusdtzlich die Modellparameter zur Beschreibung der in Abb. 2.5
dargesteliten Schadigungskurven flr die 2 MeV Si-Eigenimplantation

aufgetragen.
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Tab. 6.2

AngepaBte Modellparameter zur Beschreibung der in Abb. 6.4 dargesteliten
Dosisabhdngigkeit der Schadigung nach 6 MeV 58Ni-]mplantation in
Silizium mit dem Schidigungsmodell nach Hecking et al. /72/. Die

Parameter Pp, R, C. P, und A_ sind in Einheiten von 10 T4 em €
tabelliert.
T,LKI| P R c s P, A,
125 0.195 0.0 0.70 1 0.23 4.5
210 0.185 0.8 0.55 0.5 0.15 3.2
300 0.180 2.1 0.35 0.16 0.065 1.7
350 0.170 2.4 0.30 0.09 0.020 0.5
4090 0.150 3.3 0.25 0.054 0.00075 0.017
420 0.130 3.5 0.22 0.047
450 0.100 3.5 0.18 0.032

Produktion, Rekombination und Verclustern von Punktdefekten

Der Parameter Pp beschreibt die Erzeugung von Punktdefekten innerhalb
einer einzelnen StoBkaskade. Zusammen mit dem Faktor Pa fur die
Froduktion amorpher Bereiche erhdlt man den Schadigungsgrad im Bereich

dosisproporticnaler Schadigung durch
s=(P +P ) D. (6.3)

Wegen der mit zunehmender Targettemperatur steigenden Wahrschein-
lichkeit fiir das Ausheilen von Punktdefekten beim Abklingen einer StoB-
kaskade nimmt die primare Punktdefektproduktion Pp mit steigender
Targettemperatur ab (Abb. 6.6).

Fur alle betrachteten Temperaturen ist die primdre Produktion von
Punktdefekten im Falle der Ni-lmplantation groBer als fir die Si-Eigen-
implantation (Abb. 6.6), das Verhiltnis der Produktionsfaktoren Pp fur
Ni- und Si-lonen ist temperaturunabhangig und betrdagt 2.3 = 0.15.
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Abb. 6.6

Temperaturabhangigkeit der Modeliparameter fur die Produktion und

Rekombination von Punktdefekten (Si-Daten aus /72/7).

Dies entspricht dem Verhidltnis der nuklearen Bremskridfte im Profilmaximum
gemaB den fir diese lonen durchgefiihrten TRIM-Simulationen (Gi. 6.2),
in Einklang mit der Vorstellung einer Punktdefektproduktion proportional
zu der in nuklearen StoBen deponierten Energie. Die Temperaturunab-
hangigkeit des Verhiltnisses der Produktionsfaktoren Pgi/Psi deutet
darauf hin, daB die Wahrscheinlichkeit zur Punktdefektrekombination als
thermisch aktivierter ProzeB fir jeden erzeugten Punktdefekt gleich ist
und allein von der Implantationstemperatur, nicht jedoch von der StoBkas-
kadengroBe oder -form abhiangt. Demzufolge sollte bei beiden lonensorten
ein von der Targettemperatur bestimmter relativer Anteil der erzeugten
Punktdefekte rekombinieren, so daB auch nach dem Abklingen einer
StoBkaskade das Verhidltnis an verbleibenden Punktdefekten fiir beide
lonensorten dem Verhidltnis der zundchst erzeugten Punktdefekte und

somit dem Verhiitnis ithrer nukiearen Bremskrdfte entspricht.
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Die Rekombination von Punktdefekten aus verschiedenen StoBkaskaden
fuhrt zu dem bei T, = 300 K und Dosen von etwa 2 x 10'3 Nizem® zu
beobachtenden Ubergang der Schidigungskurven (Abb. 6.4) von einem
dosisproportionalen zu einem unterproportionalen Verlauf und wird durch
den Parameter R beschrieben. Rekombinationsprozesse zwischen Punkt-
defekten aus unterschiedlichen Kaskaden treten erst dann merklich in
Erscheinung, wenn zum einen die einfallenden lonen mit hoher Wahr-
scheinlichkeit auf bereits durch Punktdefekte geschddigte Gebiete treffen
und zum anderen die Targettemperatur eine hinreichend hohe Punktdefekt-
beweglichkeit ermoglicht. Wegen der Zunahme des Rekombinationsvolumens
mit steigender Targettemperatur nimmt der Parameter R zu (Abb. 6.8),
bei Temperaturen unterhalb 300 K ist die Rekombination vernachldassigbar.
Die im Falle der Nickelimplantation fir alle Bestrahlungstemperaturen im
Vergleich zur Siliziumimplantation hdhere Rekombination ist wahrscheinlich
auf das von vornherein groBere Kaskadenvolumen bei Ni-lonenbeschuB

zurtickzufuhren,

Die Stabilisierung von Punktdefekten aus unterschiedlichen StoBkaskaden
zu Punktdefektclustern trdgt zu dem stédrkeren Schiddigungsanstieg bei,
der bei Temperaturen bis 300 K und Dosen oberhalb 2 x 10" 2 Ni/cm?
nach Durchlaufen des Bereiches dosisproportionalen Schadigungsverhaltens
erfolgt (Abb. 6.4). Bei hoheren Temperaturen flihrt die Bildung stabiler
Punktdefektcluster zu dem schwachen Anstieg des Schidigungsgrades in
dem flr Temperaturen oberhalb 300 K ausgeprdgten Bereich dosisunter-
proportionaier Schadigung. Ebenso wie die Punktdefektrekombination kann
dieser Defektwechselwirkungsmechanismus erst wirksam werden, wenn

sich die StoBkaskaden in vorgeschadigtem Material ausbreiten.

Das Verclustern wird durch den Parameter C flur die Starke des Cluster-
beitrages sowie den Sattigungsparameter s; fur den maximal erreichbaren
Schddigungsanteil durch einfache oder verclusterte Punktdefekte
beschrieben. Die in Abb. 6.7 dargestellte Abnahme der Modellparameter
C und s; taBt das mit zunehmender Targettemperatur abnehmende
Gewicht der Punktdefekiclusterbildung fiir die Defektproduktion erkennen.
Dies kommt bei den in Abb. 6.4 gezeigten Schddigungskurven beispiels~
weise in der mit zunehmender Temperatur geringer werdenden Steigung
im Bereich der "Plateaus”™ zum Ausdruck. Die fiir die 6 MeV Ni-Implantation

ermittelten Modellparameter C und s: stimmen im untersuchten Temperatur-
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Abb. 6.7
Temperaturabhdngigkeit der Modelliparameter fiur das Verclustern von
Punktdefekten (Si-Daten aus /72/).

intervall mit denen fir die Si-Eigenimplantation Uberein (Abb. 6.7). Dies
gibt Grund zu der Annahme, daB die Bildung von Punktdefektclustern bei
diesen Temperaturen in erster Linie vom Targetmaterial und weniger von

der Projektilsorte bestimmt wird.

Produktion und stimuliertes Wachstum amorpher Berelche

Die Parameter P_ und A_ fur die Produktion bzw. das stimulierte
Wachstum amorpher Schddigungsanteile sind in Abb. 6.8 als Funklion
der Targettemperatur dargestellt. Die Produktion amorpher Volumenanteile
Pa trigt demnach bei Temperaturen bis zu 350 K schon im Bereich
kleiner Dosen gemdaf Gl 6.3 wesentlich zur Schadigung bei, wiahrend
bei hcheren Targettemperaturen und kleinen Dosen dieser Schadigungs-

anteil gegeniiber dem durch Punktdefekte vernachliassigbar ist.
Die Verringerung der Produktion F’a amorpher Volumenanteile mit steigender

Targettemperatur kann im Rahmen des energy-spike-Konzepts (Kap. 2.3.2)
auf den langsameren Verlauf der Abkiihlung eines hochangeregten spike-
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Abb. 6.8
Temperaturabhdngigkeit der Modellparameter fiur die Produktion und das

stimulierte Wachstum amorpher Volumenanteile (Si-Daten aus /72/).

Volumens bei hdheren Umgebungstemperaturen zuruckgefiuhrt werden.
Damit nimmt die Wahrscheinlichkeit daflir zu, da die von der Berandung
des spike-Volumens ausgehenden Kristallisationsfronten das spike-Zentrum
erreichen, bevor dort die Kristallisationstemperatur unterschritten wird

und somit vollstandige Kristallisation erfolgt.

Aufgrund ihrer hoheren Masse erzeugen Ni-lonen bei allen untersuchten
Targettemperaturen mehr amorphes Material als Si-lonen (Abb. 6.8). Das
Verhidltnis der Produktionsfaktoren P:“ / Pii betrigt 3.6 bei T, = 125 K
und nimmt mit steigender Targettemperatur monoton zu. Es ist somit fur
alle Targettemperaturen groBer als das Verhédltnis der nuklearen Brems-
krdafte von Ni- und Si-lonen in den Profilmaxima. Zu diesem Unterschied
tragen mdéglicherweise — wie in Kap. 6.2.3 erldutert — unterschiedliche

spike-Geometrien aufgrund der verschiedenen Projektilmassen bei, indem
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sie eine vollstandige Kristallisation der aufgeschmolzenen Bereiche mehr
oder minder beglinstigen. Flr eine nahere Kldarung sind Simulationsrech-

nungen vollstandiger StoBkaskaden wiinschenswert,

Das stimulierte Wachstum amorpher Bereiche, beschrieben durch den
Parameter As (Abb. 6.8), fiuhrt zu dem bei allen Temperaturen bis 400 K
zu beobachtenden Uberproportional zur Dosis erfolgenden Anstieg der
Schadigung (Abb. 6.4), bever Schiadigungssattigung durch vollsténdige
Amorphisierung erreicht wird, Unter der Annahme, da® amorphe Bereiche
in der Berandung eines spike-Volumens die epitaktische Kristallisation
von diesen Stellen aus unterdriicken, erfolgt die Zunahme des amorphen
Schadigungsanteils proporticnal {(Faktor AS) zu den bereits vorhandenen

amorphen Volumenanteilen.

Die beobachtete Abnahme von A_ mit zunehmender Targettemperatur
{Abb. 6.8) bedeutet, daB der EinfluB amorpher Bereiche in der Berandung
eines spike-Volumens schwacher wird, wenn bei hoheren Temperaturen
langere Zeiten fir die Kristallisation der spike-Vglumina zur Verflgung

stehen.

Auffdllig ist, daB der fur die Nickelimplantation bestimmte Stimulations-
parameter zwar bei kleinen Targettemperaturen gréBer ist als der fur die
Si~Eigenimplantation, dann jedoch zu hdheren Temperaturen erheblich
steiler abfallt und fir TI_ = 400 K sogar kleiner ist als der entsprechende
Wert flir die Si-Implantation. Hierbei ist zu beriicksichtigen, daB sich
mit zunehmender Targettemperatur der Dosisbereich iberproportional zur
Dosis anwachsender Schadigung, durch den A_ vor allem festgelegt wird,
zu hoheren Dosen verschiebt {(Abb. 6.4}, so daB sich die StoBkaskaden
in einem zunehmend mit Nickel angereicherten Target ausbreiten. Das
Verhalten von A_ sowie der EinfluB von Nicke! auf die Amorphisierung
werden in Kap. 6.2.5 und 6.2.7 unter Bertucksichtigung weiterer Unter-

suchungsergebnisse naher diskutiert.



6.2.5 Temperaturabhingigkeit der Amorphisierungsdosis

Die kritische Dosis D", die notwendig ist zur Erzeugung einer amorphen
Schicht in der Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft, ist in Abb. 6.9
fur die 6 MeV 58Ni—lr'npiantation als Funktion der Implantationstemperatur
dargestellt. Zum Vergleich sind zusédtzlich experimentell ermittelte
Amorphisierungsdosen flur die Implantation von 2 MeV 285i_Jonen und

5 MeV '"""Au-lonen angegeben.
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Abb. 6.9

Temperaturabhdngigkeit der Amorphisierungsdosis von Silizium bei der
Implantation von 6 MeV 58N:'-, 2 MeV 285:'- und 5 MeV ’97Au-lonen.
(Si-Daten aus /72/, Au-Daten aus /84/.)

Fur die 5 MeV 197Au—Implantatior‘; in Silizium liegen zuverldssige Amorphi-
sierungsdosen nur fir Temperaturen ab 350 K vor, so daB fir tiefe
Temperaturen ein Vergleich nur zwischen den Ergebnissen fur Ni- und
Si-lonenbeschuB erfolgen kann. Aus den durch Extrapolation bestimmten

kritischen Dosen D:_) und den aus TRIM-Simulationen gewonnenen

0
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Kernbremskraften Snmax

2 MeV 285i-Si /73/ bzw. 58 eV/A fir 6 MeV *®Ni—Si (s. Abb. 2.3))
erhdlt man gemdB GI. 2.4 eine kritische Energiedichte e_ von
(55 +0.5) x 1023 bzw. (5.3 + 0.5) x 1023 eV/cma. die zum Erreichen

der Amorphisierung durch Ni- bzw. Si-lonenbeschuB deponiert werden

im Maximum der Tiefenprofile (25 eV/A fur

muB. Diese Werte stimmen gut mit den in der Literatur /55-57,63/
angegebenen Energiedichten von ~ 5 -6 x 1 023 ev/cm? fur Tieftemperatur-

implantationen im keV-Bereich Uberein.

Mit zunehmender Targettemperatur nimmt die Produktion sowie das
stimulierte Wachstum amorpher Bereiche ab, woraus sich der experimentel!
zu beobachtende Anstieg der kritischen Desen mit zunehmender Target-

temperatur ergibt.

Im Bereich kleiner Temperaturen (< 350 K} liegen die Amorphisierungsdosen

%7 Au- und denen der ZSSi—lonen, wie

fir *®Ni-lonen zwischen denen der
aufgrund der unterschiedlichen Massen zu erwarten ist. Mit zunehmender
Implantationstemperatur steigt die zur Amorphisierung durch Ni-lonen-
beschuB erforderliche Dosis D" jedoch unerwartet stark an. Bei 400 K
liegt die kritische Dosis fir die Ni-Implantation sogar hcher als die flr
die Si-Eigenbestrahlung. Bei einer Temperatur von 450 K (48t sich, wie
nachfolgend gezeigt wird, in der Tiefe des nuklearen Bremskraftmaximums
bis zu Dosen von 1.3 x 10'® Nizem® keine Amorphisierung feststellen

und es bildet sich eine schwer zu amorphisierende Ni-Si-Verbindung.

Da gemdB der oben diskutierten Modellrechnungen (Kap. 6.2.4) das
Verhiltnis der Produktionsfaktoren fiur amorphe Bereiche P':i /P:'i mit
steigender Targettemperatur zunimm?t, ist der starke Anstieg der Amorphi-
sierungsdosis im Falle der Nickelimplantation nicht auf eine (gegeniber
der Siliziumimplantation) verringerte Produktion, sondern vor allem auf
die unerwartet stark reduzierte Stimulation des Wachstums amorpher
Volumenanteile im Bereich hoher Implantationstemperaturen bzw. Dosen

zurluckzufuhren.

Eine Verringerung der Wachstumsstimulation amorpher Volumenanteile
ist gleichbedeutend mit einer ErhShung der Kristallisation der quasi-
flissigen spike-Volumina. Diese tritt offenbar dann auf, wenn zum
Erzeugen starker Schidigung aufgrund hoher Targettemperaturen hohe
Dosen erforderlich sind und sich die Stofikaskaden in einer Siliziummatrix

ausbreiten, die bereits merkliche Ni-Konzentrationen enthilt.
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GemaB der in Abb. 2.3 dargestellten TRIM-Simulation a8t sich — unter
Vernachldassigung moglicher Profilverdinderungen bei hohen Implantations-
temperaturen (Kap. 6.2.8) — fir eine Dosis von t x 10'® Nizem? eine
Nickelkonzentration von 0.3 at.% im Maximum des lonenprofils und ein
etwa halb so hoher Wert fiur die Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft

abschédtzen.

Es ist bekannt, daB Dotierstoffkonzentrationen in dieser GréBenordnung
(0.2 - 1 at%) zu Verinderungen der Kristallisationsgeschwindigkeit
amorpher Siliziumschichten um zwei bis drei GréBenordnungen fihren
kénnen /195,196/. Die Gegenwart von Fremdatomen kann dabei je nach
Atomsorte sowohl zu erhtdhten (B, P, As, Sb /195,197/) als auch zu
verringerten (C, N, O, Ne, Ar, Kr, Pb /196,198,199/) Kristallisationsraten
fuhren, wobei der Fremdatomgehalt und die Kristallisationsgeschwindigkeit
nicht in einem monotonen Zusammenhang stehen missen /185/. Unter-
suchungen von Della Mea et al. /200/ deuten darauf hin, daB Bor in
Konzentrationen von 0.2 at.¥ zu einer Erhohung der Raumtemperatur-

Amorphisierungsdosis von Silizium um mehr als einen Faktor 7 fihrt.

Entsprechende Untersuchungen des Einflusses einer Nickeldotierung auf
die Amorphisierungsdosis oder auf die Kristallisationsgeschwindigkeit
amorpher Siliziumschichten sind nicht bekannt. Weitere Hinweise auf
den EinfluB des implantierten Nickels auf die Entwicklung der Strahlen-
schadigung liefern aber die in Abschnitt 6.2.7 dargesteliten Untersuchungen

an 450 K-Hochdosisimplantaten.

6.2.6  Bildung ausgedehnter Defekte bei 450 K

Der in Kap. 6.1 erliuterte EinfluB der implantierten Nickelatome auf das
optische Signal kommt wegen der geringeren Defektausbeute insbesondere
bei hsheren Implantationstemperaturen zum Tragen und muB bei der
Interpretation normierter Tiefenprofile der optischen Reflektivitdtsanderung,
wie sie in Abb. 6.3 dargestellt sind, vor allem bei Dosen oberhalb etwa

2 x 105 Nizem? berticksichtigt werden.
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Mit Hilfe des in Kap. 6.1 beschriebenen Verfahrens zur Abschatzung
des nickelbedingten Beitrages zur Reflektivitdtsianderung kann aus den
in Abb. 6.3 dargesteliten Profilen ndherungsweise der Veriauf der
Schidigung in der Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft gewonnen werden.
Durch Anwendung dieses Verfahrens ergibt sich in Abb. 6.4 aus den
unterbrochen gezeichneten Verbindungslinien der unkorrigierten AR/ARmax~
MeBwerte fur 420 und 450 K die gepunklet dargestellte Schadigungskurve,
die im Rahmen der groben Abschédtzung den Schadigungsveriauf fiur beide

Temperaturen reprasentiert.

Demnach erreicht fur 420 und 450 K die Schadigung bei Dosen zwischen
2 und 5 x 10'8 Ni/cm? ein Maximum und fallt bei weiterer Dosisstei~

gerung ab.

Im Falle der 2 MeV Si-Eigenimpiantation wurde fiir Targettemperaturen
von 450 und 475 K in einem vergleichbaren Dosisbereich eine &hnliche
Entwickiung des optisch bestimmien Schadigungsgrades mit der Dosis
beobachtet und der Umwandlung von Punktdefektclustern in Stapelfehler
und deren anschlieBende Umformung zu Versetzungsringen und ungeord-
neten Versetzungsnetzwerken zugeschrieben (Kap. 2.3). Es ist daher zu
uberpriifen, ob auch im Falle der 6 MeV Ni-Implantation unter diesen
Implantationsbedingungen Stapeifehler und Versetzungen gebildet werden.
Dazu wurden transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen an

einigen der bei 450 K bestrahlten Proben durchgefiihrt.

Abb. 6.10 gibt einen Uberblick uber die Tiefenverteilung von Defekten
bei einer Dosis von 1 x 10'® Ni/em?2, aufgenommen an einer in cross-
seclion-Technik praparierten Probe. Strahlenschiden lassen sich von der
Oberflache an bis in eine Tiefe von etwa 3.8 um nachweisen. Es handelt
sich hauptsachlich um Punktdefektcluster, die eine kornige Kontraststruktur
(sog. salt and pepper Kontrast) mit Kontrastbereichen von etwa 80 A
Durchmesser hervorrufen (Abb. .10 b). Zusatzlich lassen sich, wie aus
den optischen Untersuchungen erwartet, insbesondere im Tiefenbereich
nahe dem nuklearen Bremskraftmaximum einige flachen- bzw. linienhafte

Kristallbaufehler beobachten.
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XTEM-Aufnahmen der Schiadigung bei einer Dosis von 1 x 10" Nisem?®
(T, = 450 K).

Oberflachennormale und Probenorientierung 1l [211].
(a) Helifeld; (b) (022)-Dunkelfeld; (c) f??I]—Beugungsbr’id.
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Abb. 6.11
Hellfeld- (a) / Dunkelfeld- (b) Aufnahmenpaar fiir einen Tiefenausschnitt
der in Abb. 6.10 dargestellten Frobe unter entsprechenden Abbildungs-

bedingungen. Verschiedene Defekte sind in beiden Aufnahmen markiert.

Diese Tiefenzone sowie der hintere Strahlenschadenauslaufer sind in
Abb. 6.11 detaillierter dargestellt. In einer Tiefe von etwa 2.6 * 0.2 um
beobachtet man einen Ubergang zwischen zwei Bereichen, von denen der
obere charakterisiert ist durch das Vorliegen von Stapelfehlern mit
typischen Durchmessern von etwa 250 A (maximal 400 A), wiahrend im
tiefergelegenen Bereich an Stelle von Stapelfehlern zahlreiche Versetzungs-
ringe mit Durchmessern bis zu 400 2 auftreten. Die Stapelfehler
verursachen scharfe Linienkontraste, von denen ein GroBteil in [471]-
oder [4171-Richtungen, d.h. senkrecht zu [1131- bzw. [1311-Richtungen
verlauft. Eine detailliertere Stapelfehleranalyse wird weiter unten fiur

eine Dosis von 5 x 10'% Nizem? gegeben.




Der Bereich hoher Dichte an Versetzungsringen nahe z = 3.0 pm ist
gekennzeichnet durch eine vergleichsweise geringe Dichte an Punktdefekt-
clustern. Dies gibt Grund zu der Annahme, daB sich &dhnlich wie bei der
2 MeV Si-Eigenimpiantation bei hohen Targettemperaturen eine
Umwandlung von ungeordneteren Schéaden in Form von Punktdefektclustern
zu den geordneteren Schéaden in Form von Versetzungen vollzieht. Mit
zunehmender Tiefe (z > 3.2 um) 4Bt sich ein kontinuierlicher Ubergang
zu einer Defektstruktur beobachten, die — wie in Abb. 6.11 (b) zu sehen —
vor allem durch Punktdefektcluster gekennzeichnet ist. Eine genaue
Analyse der hier vorliegenden Defekttypen wird durch die hohe Defektdichte

erschwert.

Die sich bei einer Dosis von 1 = 10'® Ni/cm?® abzeichnende Defekt-
umwandlung ist bei der doppelten Dosis noch starker ausgepragt. Abb. 6.12
zeigt ein weiteres Hellfeld/Dunkelfeld- Abbildungspaar der Tiefenverteilung
von Defekten fir eine Dosis von 2 x 10'® Nizem?Z.

Im Bereich nahe der Oberflaiche werden wie bei der kleineren Dosis
vornehmlich Punktdefektcluster beobachtet, die hier allerdings eine
grobkérnigere Kontraststruktur (@ ~ 100 - 200 A} hervorrufen. Bereits
ab einer Tiefe von etwa 1.3 um lassen sich einzeine Versetzungsringe
erkennen, die Dichte dieser Defekte nimmt deutlich mit der Tiefe zu.
Der typische Durchmesser der insbesondere zwischen 1.9 und 3.1 um
Tiefe auftretenden Versetzungsringe betrigt ~ 200 A, die groBten
\/érsetzungsringe mit Durchmessern bis zu 500 A liegen nahe z = 3 um
vor. Ein kleiner Teil dieser Versetzungsringe ist moglicherweise dekoriert
(vgl. Kap. 6.2.8). Der hintere Strahlenschddenauslaufer ist vor allem
gepragt durch Punktdefektcluster, die bis in Tiefen von etwa 4.0 um
beobachtet werden konnen. Die dort vorliegende salt and pepper Struktur
unterscheidet sich merklich durch ihre hohere Feinkornigkeit von der

Kontraststruktur nahe der Oberfliche.
Auch bei dieser Dosis lassen sich Stapelfehler beobachten, wie exemplarisch

in Abb. 6.13 an Hand der fur diesen Defekttyp charakteristischen
Hellfeld/Dunkelfeld-Umkehrung des Streifenkontrastes gezeigt wird.
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Abb. 6.12

XTEM-Aufnahmen der Schéddigung bei einer Dosis von 2 x 10" Nisem®
(T. = 450 K). Oberflachennormale il ~(325], Probenorientierung Il [212].
(a) Hellfeld; (b) Schwachstrahldunkelfeld 9/39_’, g_)= (202).



L2000 A |

Abb., 6.13

Ausschnitt aus der in Abb. 6.12 dargestellten Defektstruktur. Der Zeiger
weist auf einen kleinen Defekt mit gebogenem Streifenkontrast.
(a) Hellfeld; (b} Dunkelfeld g = (202).

Bei einer Dosis von 5 x 10'%® Ni/cm?® lassen sich im Bereich des
hinteren Auslaufers des Strahlenschadenprofils einige groBere Stapelfehler
beobachten, die sich fiir eine genauere Untersuchung eignen. Abb. 6.1 4 (a)
zeigt eine (111)-Bunkeifeldaufnahme, aufgenommen an einer XTEM-Probe
mit einer [110]-Oberflichennormalen. Fiir die Aufnahme wurde die Probe
so orientiert, daB ihre [2111~Richtung parallel zum Elektronenstrahl zeigt.
Das unter Bericksichtigung der magnetischen Bildrotation der Mikroskop-
linsen ausgerichtete Feinbereichsbeugungsbild ist in Abb. 6.14 (b)
wiedergegeben. Unter diesen Abbildungsbedingungen lassen sich Stapel-
fehler offenbar in zweil unterschiedlichen Defektlagen beobachten, bei
der einen (a) verlauft der Streifenkontrast in [1143-Richtung (senkrecht
zu [1311), bei der anderen (b) in [110]-Richtung (senkrecht zu {1131,
der Streifenabstand ist fur beide Lagen gleich. Ublicherweise liegen
Silizium-Stapelfehter auf {111}-Netzebenen, fiur den Fall der 2 MeV
Hochtemperatur-Si-Eigenimplantation zeigen ausfiihrliche Analysen jedoch
ausschtieBlich Stapelfehler auf {113}-Ebenen /70,71/. {t11}-Ebenen
scheiden hier als mogliche Stapelfehlerebenen aus, da sie keine Kontrast-
sireifen paratlel zu [1141 (Defektlage (a)) verursachen konnen. Nimmt
man an, daB die untersuchten Stapelfehler auf kristallographisch
dquivalenten Netzebenen liegen, so kommen dafiir die (311)-Ebene
(Defektlage (a)) bzw. die (113)-Ebene (Defektlage (b)) als Stapelfehier-
ebene in Frage. Da diese Netzebenen jeweils gleiche Neigungswinkel
beziigtich der Probennormalen und beziigiich der Elektronenstrahirichtung
besitzen, sind fiir Stapelfehler auf (311)- und (113)-Ebenen unter den
voriiegenden Abbildungsbedingungen gleiche Kontraststreifenabstande zu

erwarten, in Ubereinstimmung mit dem experimentellen Befund.
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Abb. 6.14

Stapelfehler im Bereich der hinteren Flanke des Schadigungsprofils bei einer
Dosis von 5 x 10'% Nizem® (Ti = 450 K). Oberflichennormale Il [110],
Orientierung Il [2111]. (a) (1 11)-Dunkelfeldaufnahme; (b) [2111-Beugungsbild.



Ausgedehnte Defekte werden nach HochtemperaturionenbeschuB von
Silizium auch fur den Fall kleinerer Primérenergien und anderer lonensorten
beobachtet (z.B. /83-85,201-204/).

Beispielsweise lassen sich nach 120 keV N-Implantation in (111)-Silizium
(D=2x10"7 N/em? , Ti £ 300 °C) im Bereich einer amorph/kristailinen
Grenzschicht {111}-Versetzungsschleifen von 150 A Durchmesser sowie
"ausgedehnte Defekte” auf {113}-Ebenen mit 30 - 100 A Linge feststellen
/203/. Die ausgedehnten Defekte werden bevorzugt auf einer der zwei
in (110)-cross-section Proben hochkant stehenden {11 3}-Ebenen gefunden,
anders als in den hier vorgestellten Untersuchungen, die keine Hinweise
auf die Bevorzugung einer bestimmten {113}-Ebene ergeben. Planare
Defekte auf {1 13}-Ebenen werden ebenfalls in /85/ und /7201 / beobachtetl.

Helland et al. 7204/ ermitteln durch RBS- und TEM-Analysen an mit
1.25 MeV Si-lonen implantierten (100)-Si-Wafern (D ~ 4 x 10' > Si/em?®)
ein vergrabenes Band von Versetzungsschleifen sowie kleine, nur bei der
RBS-Analyse beobachtbare Defektcluster (vermutlich Doppelleerstellen)
nahe der Probenoberfliche. Leider geben die Autoren nicht die verwendete

Implantationstemperatur an.

Elliman el al. /202/ untersuchen die Tiefenverteilung von Strahlenschidden
nach 1.5 MeV Ne-lmplantation in (100)-Silizium bei 200 und 350 °C
fur eine Dosis von 5 x 10'® Ne/cm?. Fiir 200 °C finden sie Punktdefekt-
cluster, "mittlere Defektkomplexe” und Versetzungsschleifen (@ < 200 &),
deren Konzentration von der Oberflache an bis in die Tiefe der mittleren
lonenreichweite zunimmt, Dagegen erhalten diese Autoren bei 350 °C
ausgedehnte Defekte nur innerhalb eines vergrabenen Bandes nahe R'L7
und schlieBen daraus, daB die Produktionsrate von Punktdefekten eine
wichtige Rolle fir die Bildung und das Wachstum stabiler, ausgedehnter
Defekte spielt,

TEM-Untersuchungen /83.,84/ nach 5 MeV Au-Implantationin (111)-Silizium
bei 450 K zeigen, daB bei Dosen unterhalb der Amorphisierungsschwelle
keine Schadigungsstadien durchlaufen werden, die durch das Vorliegen
merklicher Stapelfehler- oder Versetzungskonzentrationen gekennzeichnet
sind. Die hohe lonenmasse bedingt in diesem Faile allerdings bereits bei
einer Dosis von etwa 5 x 10'* Au/cm? das Eintreten der Amorphisierung.
Fur hohere Implantationstemperaturen (550 und 650 K) werden auch im

2

Falle der Goldimplantation bei einer Dosis von 2 x 10'7 Au/cm Stapel-

fehler und Versetzungen beobachtet.
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Die hier diskutierten Untersuchungsergebnisse lassen insgesamt den
SchluB zu, daB hohe Dosen und Targettemperaturen entscheidende
Kriterien fiir die Erzeugung merklicher Konzentrationen an ausgedehnten

Defekten darstellen.

Da ahniliche Defekte beim Tempern strahlengeschadigten Siliziums ublicher-
weise erst oberhalb 650 °C auftreten /69/, ist davon auszugehen, daB
die Umwandiung von Punktdefektclustern in stabile, ausgedehnte Defekte
wahrend der Relaxation von StoBkaskaden ausgeldst wird. Somit wire
jeder Kaskade eine Wahrscheinlichkeit fur die Initilerung eines solchen
Defektumwandlungsprozesses zuzuordnen. Kann die Bestrahlung bis zu
einer genugend hohen Dosis durchgefiihrt werden, ohne daB Amorphisierung
einsetzt, so konnen in meBbarem Umfang ausgedehnte Defekte erzeugt

werden.

Hohe Bestrahlungstemperaturen sind sichertich fur die Bildung ausgedehnter
Defekte erforderlich, um eine hinreichend lang andauernde hohe Beweglich-
keit der entlang einer lonenspur vorliegenden Punktdefekte zu gewahr-
leisten. Der Nachweis ausgedehnter Defekte durch TEM- oder RBS-
Analysen setzt dariuberhinaus voraus, daB die Konzentration an anderen
Defekttypen wie Punktdefekticlustern nicht zu hoch ist. Diese Bedingung
ist ebenfalls bei Hochtemperaturimplantationen im Falle nicht zu groBer

Projektilmassen erfullt.

Wihrend die Schidigung durch 2 MeV Si-fonenbeschuB bei 425 K monoton
zunimmt, findet man bei 450 K und im Falle der Ni-Implantation bei 420
und 450 K einheitlich das Durchlaufen eines Maximums (Abb. 2.5 bzw.
Abb. 6.5). Da dieser Bereich mit den genannten Defektumwandlungs-
prozessen verbunden ist, [dBt sich schlieBen, daB solche Prozesse bei
der 425 K-Si-Implantation eine untergeordnete Rolie spielen. Daher ist
anzunehmen, daB neben der Targetiemperatur auch die lonenmasse oder

die deponierten Fremdatome die Defektumwandlung beeinflussen.

Hohe Stapelfehlerdichten werden insbesondere bei den kleinsten
betrachteten Dosen (1 - 2 x 10'® NiZem®) und dabei vornehmlich im
Bereich der Ausltaufer des Defektprofils beobachtet. Mit zunehmender
Dosis verlagern sich die Tiefenabschnitte hoher Stapeifehlerkonzentration
weiter in die Profilflanken, bis nur noch im hinteren Defektauslaufer

Stapelfehler festgestellt werden kdnnen. Diese Beobachtungen lassen den
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SchluB zu, daB — wie fur die 2 MeV Si-Eigenimplantation beschrieben
/70,71/ — die Bildung von Stapelfehlern eine Ubergangsphase im Defekt-

umwandlungsprozeB darstellt.

Die mit der Umwandlung von Stapelfehlern in Versetzungsschleifen
einhergehende Relaxation von Spannungen wird als Ursache angesehen
flir die bei der 2 MeV Si-Eigenimplantation zu beobachtende Reduzierung
des optisch bestimmten Schidigungsgrades, die parallel zur Ausbildung
van Versetzungsnetzwerken und dem Verschwinden von Stapelfehiern
auftritt. GrioBere Versetlzungskomplexe bilden sich im Falle der 6 MeV
Ni-lmplantation bei 450 K im Bereich des nuklearen Bremskraftmaximums
etwa ab einer Dosis von 5 x 10'® Ni/cm?, die zu erwartende Reduzierung
der optischen Reflektivitdtsdnderung wird jedoch offenbar durch den

FremdatomeinfluB auf das optische Signal kompensiert.

6.2.7  Voriibergehende Amorphisierung bei 450 K

Im Falle der Si-Eigenimplantation bei 450 K endet das Schadigungsstadium
eines reduzierten, optisch bestimmten Schadigungsgrades durch das
Einsetzen der Amorphisierung bei Dosen oberhalb etwa 3 x 10'7 Sizem?
(Abb. 2.5). Dieser Ubergang in die Amorphisierung erfolgt durch die
Bildung und das Zusammenwachsen amorpher Bereiche, die — anders als
im Falle niedrigerer Implantationstemperaturen — aufgrund ihrer GroBe
(8 ~ 700-900 A) und der sie umgebenden geordneteren Defektstruktur
isoliert beobachtet werden kodnnen. Die Amorphisierung beginnt in der
Tiefe, in der bei kleinen Dosen das Schadigungsmaximum liegt und in

der bei hoheren Dosen zuerst die Defekireduzierung einsetzt /70,71/.

Die hier durchgefiihrten optischen Untersuchungen weisen auf ein deutlich
abweichendes Verhalten im Falle der 6 MeV Ni-Implantation hin.
Abb. 6.15 zeigt eine weitere Dosisserie von Tiefenprofilen der Reflektivi-
titsdnderung von Proben, die bei 450 K bestrahit wurden. Im Vergleich
zu der in Abb. 6.3 gezeigten Serie wurden bei den in Abb. 6.15 (a)
beschriebenen Implantationen 2 - 25 fach hohere Strahlstréme (maximal
4 uA) genutzt. Es ergeben sich daraus keine signifikanten Unterschiede

fur die Profilformen oder -hohen.
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Abb. 6.15
Tiefenprofile der
optischen Reflektivi-
titsdnderung AR/RC
(A =650 nm) nach 6
MeV Ni-Implantation
bei 450 K,
(a) fir Dosen
0.1-2x10"7 Nizem®,
(b)
2-3x10"7 Nivem?.
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Aus Abb. B.15 (a) wird deutlich, daB sich zusatzlich zu dem Maximum
bei 3.0 pm mit zunehmender Dosis ein zweiter Peak in einer Tiefe von
etwa 2.5 um entwickelt. Dieser Peak ist am stdrksten ausgepragt bei
einer Dosis von 2 x 10"7 Ni/ecm® und verschwindet bei weiterer Dosis-
erhohung (Abb. 6.15 b), wahrend das Maximum beil 3.0 um unter gering-
fligiger Verlagerung zu gréBeren Tiefen (3.1 um bei 3 x 10'7 Nizem?)

zrheblich ansteigt.

Die Welienlangenabhangigkeit der Reflektivitatsdanderung gibt Hinweise

zur Dautung dieser Profilentwickiung.

Abb. B8.18 zeigt eine Wellenlingenserie von Tiefenprofilen der Reflektivi-
tatsidnderung fur eine Dosis von 1.8 10'® Ni/cmZ. Im Bereich des
Profilmaximums ist AR/RC bei Wellenlangen ab 650 nm nahezu wellen-

tangenunabhangig, mit abnehmender Wellenlange bildet sich zundchst

I~ A {nm) -
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5 F D=1.8 x 10 em™ 950, 850, 650
B 550 -
4 + .
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O - o~
1 | ] 1 i =
O i 2 3 4 5

TIEFE =z [pm1
Abb. 6.16

Tiefenprofile der optischen Reflektivititsanderung AR/R_ bei verschiedenen
Welienlingen 3 (D = 1.8 x 10'® Nizem?, T = 450 K).
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(550 nm) eine Schulter bei etwa 3.25 um aus. Diese Schulter ist
vermutlich sowoh! auf die an dieser Steile zu erwartende hohe Ni-Konzen-
tration (Kap. 6.1} als auch auf die sich in diesen Tiefenbereichen dndernde
Defektstruktur (Kap. 6.2.6) zuruckzufithren. Das Auftreten wellenlangen-
unabhingiger Werte von AR/R_ = 0.05 im Bereich zwischen 650 und
950 nm wird bei Implantationstemperaturen unterhalb 400 K nicht beobachtet.

8 A {nm) -1
. 950
7 - D=7.0 x 10'® em 850 N
6 F 650 -
™
N 5 r - 550 -
fond
0o 47 450 }
C\C 3 405 —
o —"ﬁ-\_,—/ =
< 2
1 -
Or -
-1 0 | ! ] ] 1
0 1 2 3 4 5
TIEFE =z Cuml
Abb. 6.17

Spektralserie von Tiefenprofilen der optischen Reflektivitdtsdnderung AF\’/)‘?C
(D =7 x 10"° Nivem®, T = 450 K).

Abb. 6.17 zeigt eine weitere Wellenlangenserie fiur eine Dosis von
7 x 10'® Ni/cm?. Die Reflektivitatsanderung nimmt nun bei ~ 3.0 um
streng monoton mit der Wellenlange zu, fir 405 nm ergibt sich an dieser

Stelle ein lokales Minimum. Ein solches Spektraiverhalten ist fiir reines,

stark strahlengeschadigtes Silizium (s > 0.1) ungewdhnlich. Bei ~ 2.6 pym
bildet sich eine Schulter aus, die ab X = 750 nm einen wellentangen-

unabhangigen Wert beibehilt.
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Abb. 6.18

(a) Tiefenprofile der optischen Reflektivitatsanderung AR/R_ bei
verschiedenen Wellenlangen A (D = 2 x 10"7 Nisem®, T, = 450 K).
(b) Schematische Darsteliung der Defektverteilung (@ amorphe Bereiche,
O Versetzungsringe, ~ Versetzungslinien, = Stapelfehler, i Punktdefekt-

cluster, 4 NiSi,-Ausscheidungen).

Am deutlichsten ausgepriagt sind die Unterschiede im Spektralverhalten
der Reflektivitatsanderung im Bereich der zwei Extrema bei der Dosis

von 2 x 107 Ni/crn2 (Abb. 6.18 a). Die Schulter im vorderen Profilteil
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hat sich nun zu einem schmalen Maximum bei z = 2.45 + 0.07 um
entwickelt. Hier durchlauft AR/R_ mit zunehmender Wellenidnge ein
Maximum bei ~ 650 nm. Die gemessenen Reflektivitdtsanderungen
entsprechen dabei Werten, die typisch sind fiir implantiert-amorphes
Silizium (s. Abb. 4.3). Dagegen ist im Bereich um 3.0 ym Tiefe, ahnlich
wie bei einer Dosis von 7 x 10'® Ni/em® und ahnlich wie im Bereich
des Profilmaximums bei allen hoheren Dosen bis zu 1.3 x 10'® Ni/cm®,
ein streng monotones Anwachsen von AR/R_ mit zunehmender Wellenlange

zu beobachten,

Dieses unterschiedliche Spektralverhalten bei ~ 2.45 und ~ 3.0 um
weist darauf hin, daB die in Abb. 6.15 dargestellte Profilentwicklung auf
der Ausbildung unterschiedlicher strukturelier Zustidnde in den betrachtetenr
Tiefenbereichen beruht. Zur Klarung wurden weitere TEM-Analysen
durchgefuhrt, die schematisch in Abb. .18 (b} zusammengefaBt sind

und nachfolgend beschrieben werden.

2

Bei einer Dosis van 2 x 107 Ni/cm? sind bereits von der Probencberflache

an bis in Tiefen von 3.5 - 4 um Versetzungsringe (@ ~ 300 - 1400 &)

und ungeordnete Versetzungskomplexe zu beobachten, in groBeren Tiefen




bis etwa 4.6 um liegen Punktdefektcluster vor. Wie aufgrund der optischen
Untersuchungen erwartet, existiert nahe z ~ 2.45 um eine dinne,
geschlossene amorphe Schicht. Betrachtliche Dichten isolierter, amorpher
Bereiche mit Durchmessern von 500 bis 4000 A lassen sich im Tiefen-
intervall von ~ 2.3 bis 2.7 ym nachweisen (Abb. 6.19), sehr vereinzeit
treten kleinere amorphe Volumina (@ < 200 A) auch in geringeren

Probentiefen (2 1.7 um) auf.

Zusatzlich zu diesen Gitterschaden lassen sich im Tiefenintervall von
~ 1.8 bis 3.6 um Ausscheidungen mit Durchmessern bis zu 200 A
beobachten. Durch detaillierte Untersuchungen der zugehorigen Beugungs-
bilder (s. Kap. 6.2.9) lassen sich die in den nicht-amorphisierten Bereichen
vorliegenden Priazipitate als epitaktische NiSi,-Ausscheidungen identifi-

zieren. Diese besitzen vornehmlich Typ-A Orientierung {(Kap. 3.3).

Abb. 6.20 zeigt fiir verschiedene Probentiefen NiSi,~Ausscheidungenund
zugehorige Feinbereichsbeugungsbilder. Die maximale Konzentration an
ausgeschiedenem NiSi, beobachtet man in einer Tiefe von 3.0 ¢+ 0.1 um,
in Korrelation zu dem tieferen Extremum der in Abb. 6.18 dargesteliten

optischen Profile.

Auch innerhalb der amorphen Schicht in 2.45 um Tiefe liegen NiSi,-
Ausscheidungen vor, allerdings in merklich geringerer Konzentration
(Abb. 6.20 a). Diese Ausscheidungen treten in beliebigen Orientierungen
auf, wobei jedoch Orientierungen nahe der des Siliziumwirtskristalls {Typ-A)
deutlich bevorzugt sind. Daraus resultieren ungeschlossene Ringe im
Beugungsbild (Abb. 6.20 e, f) mit hohen Intensitaten nahe den Positionen,
an denen flr kristallines NiSi, mit Typ-A Orientierung Beugungsreflexe
zu erwarten sind (vgl. Abb. 6.20 f und g). Das Auftreten der fir Silizium
verbotenen (200)-Reflexe (Abb. 6.20 f) erlaubt die Unterscheidung der
NiSi,-Auscheidungen von moglichen Si-Kristalliten.

Das Anwachsen der Schadigung bis zur Amorphisierung in einer Tiefe
geringen Fremdatomgehalts (z ~ 2.45 pum) parallel zu dem Ausbleiben
der Amorphisierung in der Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft
(z = 3.0 £ 0.1 um) aber auch wesentlich hoherer Ni- bzw. NiSi,~
Konzentration zeigt deutlich die vom Nickel ausgehende Unterdriickung

der Amorphisierung.
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2000 &,

Abb. 6.20

TEM-Aufnahmen fir D = 2 x 10'7 Ni/em®, T = 450 K.

(a)-(d): (002)-Dunkelfeldabbildungen von NiSi,~Ausscheidungen in den
Tiefenz=2.45um(al),z=3.0um (b), z=3.4um(¢c), z=3.6 um (d).

(e)-(f): Beugungsbilder zu (a) bei Probenorientierungen nahe [1111] in (e)
bzw. {1107 in (f).

(g) : Beugungsaufnahme zu (b) unter [110J-Orientierung.



Anders als in Kap. 6.2.5 wird somit die fremdionenbedingte Unterdriickung
der Amorphisierung hier nicht aus der Temperaturabhidngigkeit einer
MeBgriBe (%), sondern aus der Tiefenabhdngigkeit der strukturelien

Anderungen geschlossen.

Die in der dinnen amorphen Schicht in 2.45 yum Tiefe enthaltenen
NiSi,-Ausscheidungen sind etwas groBer als die im Bereich des NiSi,-
Maximums. Wie aus ihrer teilweisen Fehlorientierung gegeniiber dem
Siliziumsubstrat hervorgeht, hat sich ein betrachtlicher Teil dieser
Kristallite erst nach Eintreten der Amorphisierung gebildet. Dies bedeutet,
daB bereits bei der vorliegenden Dosis von 2 x 10'7 Ni/em? innerhalb
der amorphen Bereiche Kristallisation stattgefunden hat. Bei weiterer
Steigerung der Dosis bzw. der Ni-Konzentration kristallisieren die amorphen
Bereiche zu einer Siliziumschicht mit epitaktischen NiSi,- Ausscheidungen,
das mit der amorphen Schicht verbundene Reflektivitatsmaximum bei
z = 2.45 um verschwindet (Abb. 6.15 b). Bis zu einer Dosis von
1.3 x 10"'® Nivem?

Bereiche.

bilden sich keine weiteren, beobachtbaren amorphen

Auch Campisi et al. /21/ schtagen zur Interpretation ihrer Ergebnisse
u.a. eine durch Nickel geforderte Kristallisation vor. Die Autoren unter-
suchen (100)-Siliziumscheiben nach 170 keV SeNi—Implantation bei
Temperaturen kleiner 70 °C. Fir eine Dosis von 1.5 x 10'7 Ni/zem®
zeigen XTEM-Untersuchungen innerhalb einer amorphen Schicht ein Band
von Clustern nahe der projizierten Reichweite. In diesem nickeireichen
Band beobachten die Autoren Kristallite von 20 bis 50 A Durchmesser,
die wegen "der Schwierigkeit, zwischen NiSi, und Silizium zu unterscheiden”,
nicht eindeutig identifiziert werden konnen. Sie nehmen daher an, da8
entweder Nickelsilizidbildung stattgefunden hat oder daB das Silizium

aufgrund der Gegenwart von Nickel kristallisiert ist.

Die in der vorliegenden Arbeit dargestellten Untersuchungen lassen vor
allem zwei mdgliche Mechanismen fur die Unterdrickung der Amorphisie-

rung in Betracht kommen.
Mit Dosen von etwa 10'© Ni/cm2 sind bereits Ni-Konzentrationen in

einer GroBenordnung verbunden, die im Falle anderer Fremdelemente zu

einer betrdachtlichen Beeinflussung der Kristallisationsgeschwindigkeit
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amorpher Si-Schichten fiuhren kann, so daB eine durch die Gegenwart
von Nickelatomen beschieunigte spike-Kristallisation denkbar erscheint
(Kap. 6.2.5). Dies steht auch in Einklang mit der bei hohen Temperaturen
zu beobachtenden starken Abnahme des Modellparameters As. der die
Stimulierung des Wachstums amorpher Keime beschreibt (Kap. 6.2.4).
Die Annahme, dafBl die Gegenwart von Nickelatomen die Kristallisation von
Silizium begtinstigt, wird besonders auch durch ein Modell 7205/ gestiitzt,
das entwickelt wurde, um die hohe Reaktivitdt von Siliziumoberflachen
mit Nickel und die sequentielle Bildung von Metallsiliziden (Kap. 3.2)
durch Niedrigtemperaturbehandlung von Si/Ni-Schichtsystemen zu erklaren.
Dazu wird angenommen, daB8 Nickel auf die Zwischengitterplitze des
Siliziums in einer Ni/Si-Schichtstruktur diffundiert, in Einklang mit der
niedrigen Aktivierungsenergie (1 .2 eV /206/) fur die Zwischengitterdiffusion
von Nickel in Silizium., Solch ein Ni-Zwischengitteratom erhcht die
Anzahl nidchster Nachbarn in seinem Wirtsgitter. Die Elekironen einer
kovalenten Si-Si-Bindung geben demnach ihre lokalisierten Zustande auf
und werden auf das Ni-Zwischengitteratom und die Si-Atome verteilt,
was zu untersattigten Si-Si-Bindungen fihrt. Untersattigte Bindungen
haben einen eher metallischen Charakter, d.h. sie sind weniger gerichtet
und einfacher zu brechen und wiederherzustellen.

Eine daraus resultierende hohere Mobilitat von Siliziumatomen an der
Ni/Si-Grenzschicht wird als Ursache fir das schnelle Wachstum von
Silizidfilmen bei niedrigen Temperaturen angesehen /205/. Da unter
Zugrundelegung eines solchen Mechanismus die Mobilitat einer metalireichen
Silizid/Silizium~-Grenzschicht besonders hoch sein solite, erscheint es
plausibel, daB (zumindest bei der Reaktion dicker Nickelfilme auf Silizium)
zuerst metallreiche Silizide gebildet werden. Das Modell wurde inzwischen
ebenfalls herangezogen, um die Umverteilung von Dotieratomen im Silizium
widhrend des Wachstums von Halbedelmetalisilizidfilmen zu erkldren
/96/. Zahlreiche experimentelle Befunde, die dieses Modell stitzen,

werden von Erskine et al. /137/ zusammengefaBt.

Entsprechend dieser Argumentation wéare eine Unterdrickung der Amor-
phisierung auf eine durch die Gegenwart einer hohen Konzentration an
Nickel-Zwischengitteratomen bedingte Veranderung der Si-Si-Bindungen
in Richtung eines mehr metallischen Bindungscharakters zurtickzuflihren,

die eine

einfachere Wiederherstetlung fehlgeordneter Bindun

anen ermoolicht
gen e oglicht.
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Ein weiterer, moglicherweise auch parallel wirksamer Mechanismus
berticksichtigt die strukturelle Ahnlichkeit zwischen Silizium und den sich

wahrend der Implantation bildenden NiSi,-Ausscheidungen:

Untersuchungen /109-111/ zur Strahlenschaddigung konventionell herge-
stellter NiSi,~-Filme zeigen, daB NiSi, wahrscheinlich aufgrund seines
metallischen Bindungscharakters erheblich schwerer zu amorphisieren ist
als Silizium. Die kritische Dosis zur Amorphisierung von NiSi, durch
BeschuB mit 100 keV Ar-lonen bei Raumtemperatur ist um einen Faktor 10
hoher als die Amorphisierungsdosis von Silizium /111/. Als Aktivierungs-
energie flr die epitaktische Kristallisation nahezu amorpher NiSi,-
Schichten werden Werte von 1.2 - 1.4 ¢ 0.2 eV angegeben /109,110/,

gegeniuber 2.35 eV fur die Kristallisation von amorphem Silizium /207 /.

Liegen daher einmal NiSi,~Ausscheidungen vor, so konnten diese schwer
zu amorphisierende Bereiche darstellen, die aufgrund ihrer Gitterstruktur
auch als Keim fiur eine epitaktische Kristallisation von geschéddigtem

Sitizium dienen konnten.

Aufgrund der geringen Dosen, bei denen im Falle der Implantation bei
400 K bereits ein EinfluB von Nickel auf die Amorphisierung bemerkbar
wird, und dem damit verbundenen kieinen Volumenanteil, den NiSi,-
Kristallite dann einnehmen kdnnten, ist der erstgenannten Interpretation

der Vorzug zu geben.

Die Bildung von NiSi,~Ausscheidungen und ihre Tiefenverteilung in

450 K-Implantaten sollen im folgenden naher betrachtet werden.
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6.2.8  Einflub von Stirahlenschiden auf die Bildung von
NiSi,-Ausscheidungen

Die in Kap. 6.1 dargesteliten Untersuchungen an Tieftemperatur-
Hochdosisimplantaten (D = 2 x 10'7 Ni/cm?) lassen als Tiefe maximaler

Nickelkonzentration einen Wert von 3.3 £ 0.15 um erwarten.

Die im vorangegangen Abschnitt beschriebenen TEM-Untersuchungen an
450 K-Implantaten gleicher Dosis zeigen hingegen das Maximum der
NiSi,-Verteilung bei 3.0 * 0.1 um, d.h. in der Tiefe maximaler nuklearer
Bremskraft bzw. der Tiefe maximaler Strahlenschadigung bei kleinen
Dosen. Die vorhandene hohe Ausscheidungsdichte legt nahe, daB sich an
dieser Stelle gleichzeitig das Maximum der Ni-Konzentration befindet Die
Untersuchungen der Wellenldngenabhiangigkeit von AR/RC geben Hinweise
darauf, daB sich dhnliche struktureille Zustinde wie fiur 3 ym Tiefe und
eine Dosis von 2 x 10"’ Ni/cm? in der gleichen Tiefenregion bereits bei
kleineren Dosen ausbilden. Beispielsweise findet man bereits fiir Dosen
von 7 x 10'® Ni/em? bei 3.0 ym — wenn auch weniger deutlich ausgeprigt
als bei D =2 x 10'7 Ni/em® ~ monoton mit der Wellenlange ansteigende
Reflektivitatsanderungen (Abb. 6.17).

Die Ausbildung des NiSi,~ bzw. Ni-Konzentrationsmaximums bei 3.0
statt bei 3.3 um Tiefe legt die Annahme nahe, daB die an dieser Stelle
mit maximaler Konzentration gebildeten Defekte als Nukleationszentren

flir NiSi, und als Senken fiir diffundierende Nickelatome wirken.

Eine Senkenwirkung von Strahlenschaden auf Metallatome ist als Gettern
bekannt und wird beispieisweise bei der Herstellung von Halbleiter-
Bauelementen ausgenutzt, um in einem TemperprozeB metallische Verun-
reinigungen unterhalb der aktiven Schichten oder sogar nahe der Wafer-

riickseite zu binden. Ein Uberblick iiber das Getterverhalten verschiedener

Metalle in Silizium sowie uber Gettermodelie findet sich in /208/.

Nickel bildet zusammen mit Kupfer die Klasse der am starksten durch
Strahlenschdden zu getternden Elemente, was auf deren schnelle inter-
stitielle Diffusion und niedrige Loslichkeit in Silizium zuriickgefiihrt wird
/7209,210/. Uber die Art der am GetterprozeB beteiligten Gitterdefekte

wird in diesen Arbeiten keine Aussage gemacht.
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Die TEM-Untersuchung von Proben geringer Dosis im Bereich des nuklearen
Bremskraftmaximums sowie von Hochdosisproben im Bereich kleiner
NiSi,-Konzentration ergibt deutliche Korrelationen zwischen der rdumlichen

Anordnung von Typ-A NiSi,-Ausscheidungen und dem Verlauf von

Versetzungen.

Abb. 6.21
XTEM-Dunkelfeldaufnahmen der NiSi,-Ausscheidungen (Typ-A) bei einer
Dosis von 5 x 10'® Ni/cm® (T, = 450 K). Oberflichennormale Il [{10].

(a) 5 = (200), Probenorientierung [0101, (b) 3 = (202}, ca. 6° gegen

(a) verkippt. (c) zeigt eine AusschnittsvergréBerung von (b).



Abb. 6.21 (a) zeigt beispielhaft Typ-A NiSi,~Ausscheidungen im Tiefen-
bereich nahe dem Profilmaximum einer mit 5 x 10'® Ni/em? bestrahlten
Probe. Dies ist die kleinste Dosis, bei der nach 6 MeV Ni-lmplantation
bei 450 K Typ-A NiSi, identifiziert werden kann. Insbesondere im Bereich
kieiner Ausscheidungsdichte fdllt auf, daB ein betrdchtlicher Anteil der
Prazipitate (@ < 80 A) ringférmig oder linienhaft angeordnet ist, und
zwar, wie durch Vergleich mit Abb. 6.21 (b) zu ersehen, entlang der
hier vorliegenden Versetzungsringe und -linien. Zur Verdeutlichung sind
mit Typ—A NiSi, dekorierte Versetzungen in einer AusschnittsvergroBierung
(Abb. 6.21 c) dargestellt. Die zur gleichzeitigen Anregung von Versetzungen

und NiSi,-Ausscheidungen notwendigen Anregungsbedingungen sowie die

1 en Relichtis zeiten wirken hier einer he
N DedHCnt e er DE

intensitétsbe ungszeiten wirken hier ein

Q

inglen lange

Abbildungsqualitdt entgegen.

Uber eine Getterwirkung von Versetzungen auf Nickel wird inzwischen
auch von anderen Autoren berichtet. Lee et al. /211/ erzeugen geordnete
Netzwerke von Fehipassungsversetzungen an den Grenzflichen einer im
CVD-Verfahren hergestellten epitaktischen Si/Si(2% Ge)/Si-Schichtstruk-
tur. Nach Eindiffusion von Nicke! bei Temperaturen zwischen 600 und
1000 °C werden 50 bis 100 A groBe Ausscheidungen an den Versetzungen
bzw. in Kolonien nahe den Verselzungen beobachtet. Die Autoren nehmen
an, daB die Ausscheidungen in Form eines Silizids vorliegen. Mit ab-
nehmender Diffusionstemperatur verringern sich die Kolonien und die
Dekoration der Versetzungen wird gleichformiger. Es wird vorgeschlagen,

dies zur Herstellung vergrabener Mikrodriahte auszunutzen.

Die hier exemplarisch dargestellten Untersuchungen zeigen, daB die bei
der Bestrahlung erzeugten Versetzungen die Keimbildung fur Typ-A

NiSi,~Ausscheidungen fordern.
Neben den hochreinen Bedingungen, unter denen Nickel und Silizium bei

beitragen, daB die Bildung von NiSi, bei verhdltnismaBig geringen Tempe-
raturen erfolgt, verglichen mit den Temperaturen bei der (keimbildungs-
beschriankten) NiSi,-Schichtsynthese durch Tempern dicker Nickelfilme auf
Siliziumkristallen (Kap. 3.2). In Anbetracht der geringeren NiSi,-Bildungs-
temperaturen, die bei der Ni-Diinnfilmdeposition unter UHV-Bedingungen
becbachtet werden und im Hinblick auf die Diskussion iber eine mégliche
NiSi,~Bildung bei Raumtemperatur (Kap. 3.2) erscheint das Auftreten von

NiSi, nach Implantation bei 450 K allerdings weniger erstaunlich. Die
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Beglinstigung der Keimbildung an Versetzungen ist vor dem Hintergrund
der gednderten Spannungsverhaltnisse in der Umgebung solcher Defekte
zu betrachten /212/. Eine Diskussion der mit der NiSi,-Keimbildung

verbundenen Gitterverzerrung erfolgt in Kap. 6.2.9.

Da Versetzungen zuerst merklich im Bereich des nuklearen Bremskraft-
maximums erzeugt werden (Kap. 6.2.6), ist es denkbar, daB8 mit ihrer
Bildung eine Verlagerung des Ni-Profils in diese Tiefenzone ausgeldst
wird. Es ist jedoch nicht auszuschlieBen, daB auch andere dort gebildete

Defekte eine entsprechende Wirkung auf diffundierendes Nickel haben.

Aus den durch Extrapolation der Diffusionsdaten verschiedener Autoren
/7206,213/ abzuschitzenden Diffusionskoeffizienten fur interstitietles
Nickel in ungeschadigtem Silizium bei 450 K ergeben sich Diffusionsidangen
von ~ 1A bzw. ~ 60 um fur eine Stunde. Somit ist eine zuverldssige
Beurteilung der Frage, ob gewbdhnliche Diffusion hinreichend schnell ist,
um wahrend der Bestrahlung zu entsprechenden Profilverlagerungen zu
fuhren, an Hand der flr diese Temperaturen verfigbaren Daten nicht

maglich,

Das bei Dosen bis zu 2 = 10'7 Ni/em? erzeugte Tiefenprofil von
NiSi,~Ausscheidungen beeinfluBt offenbar die Tiefenverteilung von Aus-
scheidungen nach weiterer Dosissteigerung. Ausscheidungsverteilungen
werden, insbesondere fur hchere Dosen, im anschlieBenden Abschnitt

vorgestellt und diskutiert.

6.2.9 Charakterisierung von NiSi,-Ausscheidungen und
ihrer Tiefenverteilung bei 450 K-Implantationen

Abb. 6.22 zeigt XTEM-Aufnahmen der Defekt- (a) und Ausscheidungs-
verteilung (b-d) einer bei 450 K mit 3 x 10"7 Ni-lonen/cm? bestrahlten
Sitiziumprobe im Tiefenbereich zwischen etwa 2 und 4 pm. An der
gleichen Probe aufgenommene Feinbereichsbeugungsbilder finden sich in

Abb. 6.23 und 6.25.
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Abb. 6.23
Feinbereichsbeugungsauf-
nahmen der in Abb. 6.22

dargesteliten  Ausschei-

dungsschicht;

(a) in [O1T1-Orientierung;
(b) in [O10J-Orientierung.

Der Pfeil in (a) kenn-
zeichnet den fiir Abb.
6.22 (d) benutzten Reflex

9= s ryp-B IS,
Das Beugungsschema zu

{a) wird im Text erldutert.

Die Beugungsbildervon 450 K~-Hochdosisproben sind dadurch gekennzeichnet,
daB im Bereich der Ausscheidungsverteilung neben den fiur Silizium
erlaubten Reflexen auch solche auftreten, die fur ein Diamantgitter
verboten, fur ein fcc-Gitter jedoch erlaubtl sind. Beispielsweise sind dies
die {200}-Reflexe in <011 >-Beugungsmustern (Abb. 6.23 a) oder 2usétzlich
auch die {420}- und {600}-Reflexe in <100>-Beugungsbildern {(schwache
Reflexe in Abb. 6.23 b). Das Auftreten dieser Reflexe ist charakteristisch
fur epitaktische NiSi,~Ausscheidungen in Typ-A-Orientierung (Kap. 3.3), die
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aufgrund ihrer CaF,-Struktur und der nahezu gleichen Gitterkonstanten
zu Silizium nur an Hand solcher Reflexe identifiziert werden kdnnen. Da
fur NiSi, erlaubte, fiir Silizium jedoch verbotene Reflexe nicht in allen
Beugungsmustern vorkommen, konnen NiSi,-Ausscheidungen nur unter
wenigen Probenorientierungen im Dunkelfeldabbildungsmodus sichtbar

gemacht werden, z.B. unter <011 >-Orientierungen.

Bei dynamischen Anregungsbedingungen wie in Abb. 6.23 (a} kann in
einem [011]-Beugungsbild z.B. der (200)-Reflex auch durch Doppel-
beugung in [1113- und [177]-Richtung erzeugt werden (Abb. 6.24).

« 000 = 1M
/
99 o — o’
M= —=* 200
Abb. 6.24
Anrequng eines (200)-Reflexes durch Doppelbeugung.

Eine solche Umweganregung stért und sollte daher bei der Dunkelfeld-
abbildung von Typ-A NiSi, unterdrickt werden. Dies 148t sich erreichen,
indem man durch Verkippen der Probe gegen die exakte [(0111-Orien-
tierung fir eine schwache Anregung der beteiligten {111}-Reflexe sorgt.
Abb. 6.25 zeigt, daB die Intensitat von {200}- und {600}-Reflexen in
diesem Fall nur dann hoch ist, wenn das Beugungsbild in einem Bereich

hoher Ausscheidungsdichte erzeugt wird.

Eine mit einem kinematisch angeregten (200)-Reflex aufgenommene
Dunkelfeldabbildung der Tiefenverteilung von Typ-A NiSi,~Ausscheidungen
ist in Abb. 6.22 (b) fir die Dosis von 3 x 10"’ Ni/cm? dargestellt, die
zugehdrige Hellfeldaufnahme ist in Abb. 6.22 (c) zu sehen. Typ~-A NiSi,~
Prazipitate tlassen sich im Tiefenintervali zwischen ~ 1.8 und 4.0 um
nachweisen. Die maximaie NiSi-Kristallitdichte befindet sich bei etwa
3.1 um Tiefe. Dagegen liegen die groBten Kristallite (@ ~ 300 A) bei

etwa 3.0 um vor.
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(600) (200)(T11)  (111)(200)

Abb. 6.25

Feinbereichsbeugungsaufnahmen zu der in Abb. 6.22 gezeigten Probe bei
gleicher Verkippung gegen die exakte [011]-Orientierung; (a) in einem
Bereich ohne NiSi, nahe der Oberfliche; (b) im Bereich der NiSi,~Aus-
scheidungen. Man beachte die Intensitit der (200)-Reflexe sowie das

Auftreten aufgespaltener {111}-Reflexe in (b).

AuBer diesen polyedrischen Typ~A NiSi,~Ausscheidungen treten in deutlich
geringerer Dichte entsprechende Kristallite in Typ-B Orientierung
{"Zwillingsorientierung”, s. Kap. 3.3) sowie plattchenférmige NiSi,~
Ausscheidungen auf (Abb. 6.22 d).

Die Typ-B NiSi,~Polyeder verursachen in dem in Abb. 6.23 (a) gezeigten
Beugungsbild eine Uberlagerung mit zwei zusidtzlichen <011 >-Beugungs-
mustern (schwache Reflexe), die mit dem [0171]-Beugungsbild von Typ-A
NiSi, bzw. Silizium (starke Reflexe) durch eine 180°-Rotation um die
[1113- bzw. [T11]-Achse verknupft sind.

Dieser Zusammenhang soll exemplarisch fiir einen Typ-B NiSi,-(117)-Reflex
anhand des in Abb. 6.23 schematisch gezeichneten [01711]-Beugungs-
musters veranschaulicht werden. Hierin sind die [1111- und [1111-Kristall-
richtungen von Silizium durch geschlossene Pfeile gekennzeichnet. Durch
eine 180°-Rotation um die [111]-Achse geht der (177)-Refiex von
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Silizium bzw. Typ-A NiSi, in den Typ-B NiSi,~Reflex Uber, der durch den
unterbrochen eingezeichneten Pfeil markiert ist. Dieser auch in Abb. 6.23 (a)
gekennzeichnete Reflex wurde fiir die Dunkelfeldaufnahme in Abb. 6.22 (d)

benutzt.

Die Uberlagerung mit mehreren <011>-Beugungsmustern (Abb. 6.23) ist
eine Folge der unterschiedlichen <111>-Richtungen, bezlglich derer eine
Zwillingsorientierung moglich ist (Anhang C). Eine Bevorzugung einer
bestimmten Typ-B Orientierung kann bei den polyedrischen Ausscheidungen

nicht festgestellt werden.

In <100>-Beugungsbildern wie in Abb. 6.23 (b) erzeugt Typ-B NiSi, keine
Reflexe zusatzlich zu denen von Typ-A NiSi, {(Anhang C). Aus diesem
Grunde werden die Proben zur Untersuchung von NiSi,-Tiefenverteilungen

im folgenden meist aus einer <011 >-Richtung betrachtet.

Die plédttchenférmigen Ausscheidungen rufen in [017]-Beugungsbildern
nadelfsrmige Intensitidtsverteilungen (streaks) in [1111- und [1111-
Richtungen hervor {Abb. 6.23 a). Die Plattchen liegen folglich auf (111)-
und (T11)-Ebenen. Ein Verkippen der Probe (z.B. um die [1001-Richtung)
fihrt zu einer Verkiirzung der streaks zu Reflexen, die entsprechend
ihres Schnittpunktes mit der Ewald-Kugel bei der Kippung der Probe wandern
(Kap. 4.4.1). Weiterhin beobachtet man in gekippter Probenlage ein
Aufspalten der nun nur noch schwach angeregten {111}-Reflexe in
(1001- und [100]-Richtung {Abb. 6.25 b, vgl. auch Atb. 6.20 g). Dieses
“splitting” (Kap. 4.4.1) beruht auf dem Vorliegen von streaks in [1711-
und [117]1-Richtung, die nun die Ewald-Kugel auBerhalb der {111}-Reflexe
schneiden.

Dies zeigt, daB plattchenformige Ausscheidungen auch auf den ubrigen
{111}-Ebenen vorliegen. GroBe Plattchen mit Durchmessern bis zu 2000 A
lassen sich allerdings bevorzugt auf der (i111)-Ebene parallel zur

(111)-Probenoberfliche becbachten.

Aufgrund der groBen Ausdehnung der streak-Intensitdtsverteilung Uuber
oftmals einen vollstidndigen reziproken Netzebenenabstand (Abb. 6.23 a)
ist eine Zuordnung der streaks zu Typ-A oder Typ-B Reflexen und somit
eine Festlegung des Orientierungszusammenhanges (Typ-A/B) schwierig.
NiSi,—-Plattchen lassen sich im dynamischen Dunkelfeld stets dann stark

anregen, wenn zur Abbildung Intensitdt aus einem streak-Abschnitt

- 103 -



verwendet wird, der auf einem gleichzeitig stark angeregten Typ-B Reflex
liegt (Abb. 6.22 d). Sie sind jedoch weniger stark anregbar, wenn zur
Abbildung ein Typ-A Reflex benutzt wird, so daB davon auszugehen ist,
daB das Maximum der streak-Intensitdtsverteilung am Ort der Typ-B

Reflexe liegt.

Die Plattchen weisen folglich Typ-B Kristallorientierung auf, wobei die
Plattchennormale zugleich Zwillingsachse ist. Die Typ-B Orientierung der

Plattchen zeigt sich auch in weiter unten beschriebenen Untersuchungen.

Durch Betrachtung der Plittchen aus der [01T1-Richtung kann ein
Maximalwert fiir die Plattchendicke abgeschdtzt werden, da auf (111)-
und (111)-Netzebenen liegende Plattchen dann hochkant stehen. Unter
annahernd exakter Orientierung erhdlt man Kontrastbreiten von minimal
11 A (Abb. £.26). Dieser Wert stellt eine obere Grenze fur die Dicke
der diinnsten Plattchen dar. Auch die Ausdehnung der streak-Intensitits-
verteilung im reziproken Raum ist ein MaB fir die Plattchendicke
(Abb. 4.11). Nimmt man anhand von Beugungsaufnahmen wie in Abb. 6.23 (a)
eine Halbwertsbreite von 2 0.5 x Igy, an, so erhalt man eine maximale
Plattchendicke von zwei Netzebenenabstanden dy,, d.h. £ 6.2 A,

[111]

Abb. 6.26
Helifeldabbildung hochkant stehender NiSi,-Plattchen (D = 3 x 10"7 Nisem?,
T. = 450 K, z ~ 2.1 pm, Probennormale und -orientierung 1l [0117).
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Bei der hier betrachteten Dosis von 3 x 10'7 Ni/em? ist die insgesamt
vorliegende Menge an Typ-B NiSi, gering im Vergleich zu der an Typ-A
NiSi,. Es soll betont werden, da8 Typ-B orientierte NiSi;-Auscheidungen
und NiSi,~Plattchen zwar auch im Bereich des NiSi,~Profilmaximums
vorkommen, jedoch bevorzugt in den Profilausldufern zu finden sind. Solch

ein Verhalten ist charakteristisch auch fiir héhere Dosen.

Abb. 6.27 zeigt Tiefenverteilungen von Typ-A und Typ-B orientierten
NiSi,-Prazipitaten fur eine Dosis von 5 x 10'7 Nizem?, Ausscheidungen
konnen nun in einem nahezu unverdandertem Tiefenintervall von ~ 1.7 bis
4.1 pm beobachtet werden. Ahnlich wie fur 3 x 10'7 Nizem? befinden
sich die groBten Typ-A NiSi,~Ausscheidungen in einer Tiefe von etwa
2.8 - 3.1 um. Sie erreichen dort im Mittel etwas groBere Durchmesser von
nun etwa 300 A. Die NiSi,-Dichte im Bereich des Maximums hat deutlich
zugenommen, die maximale NiSi,~Konzentration ist bei 3.2 * 0.2 um zu
beobachten. Die vordere "Plattchenschicht” hat sich merklich zur Ober-
flache verlagert und befindet sich nun in einem Tiefenintervall zwischen
~ 1.7 und ~ 21 um (21 - 2.3 um fir D = 3 x 107 Ni/em?).

Weitere Dosissteigerungen fiihren zu einer Verbreiterung des Tiefenintervalls,
in dem NiSi,~Ausscheidungen zu beobachten sind, sowie zu einer Erh&hung

der NiSiy-Konzentration im Profilmaximum.

Abb. 6.27 =>
XTEM-Dunkelfeldaufnahmen der Typ-A (a) bzw. Typ-B NiSi,-Tiefenver-
teilung (b) fiir eine Dosis von 5 x 10’7 Nisem® (T, = 450 K). Proben-
normale !l [235] , Orientierung Il [011].

g = (200)in (a); § = (733)“1”Typ_8 NS, in (b}
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Abb. 6.27
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Bei einer Dosis von 7.5 x 10'7 Ni/cm?® 148t sich im Bereich des
NiSi,-Profilmaximums ein Zusammenwachsen einzelner Prazipitate fest-
stellen (Abb. 6.28}. Dies betrifft sowoh! die groBeren Ausscheidungen
(@ ~ 400 A) in der "Tiefenzone groberer Ausscheidungsstruktur” zwischen
~ 2.8 und 3.1 pm als auch die Prazipitate in der sich zwischen ~ 3.1
und 3.4 um anschlieBenden Zone hoherer NiSi,-Dichte. Die Lage des
NiSi,-Konzentrationsmaximums wurde an besonders diinnen Probenstellen
zu 3.2 £ 0.1 um bestimmt.

Die vordere Zone plattchenformiger Ausscheidungen ist bei dieser Dosis

noch weiter zur Oberflache verlagert und erstreckt sich zwischen ~ 1.3

und 1.8 um.

z[um]

Abb. 6.28
XTEM-Aufnahmen fir den Bereich des NiSi,-Konzentrationsmaximums bei
einer Dosis von 7.5 x 107 Nizem® (T, = 450 K). (a) Hellfeld;

(b} (200)-Dunkelfeld fur die Typ-A NiSi,~Ausscheidungsverteilung.

Oberflachennormale und Probenorientierung ~ /I [017].
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Abb. 6.29
XTEM (200)-Dunkelfeldabbildungen fir eine Dosis von 1.3 x 10"8 Nisem®
(T, = 450 K). Oberflichennormale /I [1 121, Probenorientierung 11 [023].

Die hier gezeigte Probe wurde soweit gedinnt, daB an einigen Stellen

der Oberflichenbereich bis in verschiedene Tiefen vollstandig abgetragen
ist. Um der in z-Richtung zunehmenden Probendicke Rechnung zu tragen,
werden iberlappende Abschnitte des Tiefenprofils an Hand von drei
verschiedenen durchstrahlbaren Bereichen (a-c) dargestellt. Aufgrund von
Absorption erscheint in (a) und (b) der Bereich maximaler NiSi,-Konzen-

tration teilweise schwarz.

Abb. 6.29 zeigt fir eine Dosis von 1.3 x 10"8 Nizem? (200)-XTEM-
Dunkelfeldaufnahmen der Tiefenverteilung von Typ-A NiSi,, das sich nun
in Tiefen zwischen ~ 1.0 und 4.0 gum beobachten laBt. Die kleinsten
NiSi,~Teilchen haben dabei Durchmesser von etwa 30 A. Relativ starke
Anderungen der NiSi,-Konzentration findet man in Tiefen von etwa
2.0, 2.6 und 3.7 um. Zwischen z = 1.8 ym und z = 2.2 pum wachst

der typische Ausscheidungsdurchmesser von ~ 80 auf ~ 120 A an, in
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2.6 ~ 2.7 ym Tiefe findet man erste zusammengewachsene Kristallite
(@ ~ 400 - 600 A). Diese polyedrischen Ausscheidungen bilden, ebenso wie
die Teilchen im Bereich der hinteren Profilflanke {vgl. Abb. 6.30),
bevorzugt {111}-Grenzflachen zur Siliziummatrix aus. Die groBten isoliert
zu beobachtenden Ausscheidungen mit Durchmessern bis zu ~ 1000 A
liegen in einer Tiefe von ca. 2.8 um vor und sind nur noch durch schmale

Sdume kristallinen Siliziums getrennt.

Das NiSi,-Konzentrationsmaximum wird flr diese Dosis bei etwa 3.0 - 3.1 um
erreicht. Da es keinen Beugungsreflex gibt, mit dem allein Silizium, nicht
jedoch auch NiSi, angeregt wird, kann nur durch Kippexperimente beurteilt
werden, ob im Bereich des Maximums eine geschiossene NiSi,-Schicht

vorliegt.

Abb. 6.30 zeigt eine Dunkeifeldkippserie fiur den Bereich des Profil-
maximums, aufgenommen an einem Ausschnitt der bereits in Abb. 6.29

dargestellten cross-section-Probe. In der vorliegenden (023)-Orientierung

Z[um]
Abb. 6.30

Kippserie von XTEM-(200)-Dunkelfeldabbildungen fiir den Bereich des
Maximums und der hinteren Flanke des NiSi,-Konzentrationsprofils der in
Abb. 6.29 gezeigten Probe (D = 1.3 x 10" ® Nisecm®, T = 450 K). Die Probe
ist hier soweit gediinnt, daB der vordere Profilteil fehlt. Die Probenorien-
tierung ist ~ Il [023] in (b), in (a) und (c) ist die Probe um * 0.3° gegen-
iber der Orientierung in (b) verkippt. Die im Bereich des Profilausliufers

voriiegenden Ausscheidungen weisen bevorzugt {111}-Grenzflichen auf.
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ist eine Umweganregung des verwendeten (200)-Reflexes durch
{111}-Reflexe ausgeschiossen. Defektfreies Typ-A NiSi, wirde unter
diesen Abbildungsbedingungen hell erscheinen. Bereits geringfugiges
Verkippen der Probe um 0.3° fihrt zu erheblichen Verdanderungen der
vorliegenden Kontraste. Durch weiteres Kippen der Probe lassen sich
sukzessive alle Bereiche im kinematischen (200)-Dunkelfeld hell anregen,
was schlieBen 1581, daB die Kontraste durch Defekte und nicht durch

Siliziumeinschlisse hervorgerufen werden.

Abb. 6.31

Plane-view TEM-Aufnahmen fiir das Profilmaximum (D = 1.3 x 10" Ni/em?,
T‘. = 450 K). (a) Dunkelfeld mit dem (002)}-NiSi,-Reflex, Probenorien=
tierung ~ (I [110]. (b) wie (a), jedoch um 0.5° gekippt. Das zu beob-
achtende Verschwinden dunkler Bereiche ist exemplarisch durch Pfeile
in (a) und (b) gekennzeichnet. (c) Hellfeldabbildung zu (a). (d) Dunkel-
feldabbildung mit dem fur Si und NiSi, erlaubten (111)-Reflex, Proben-
kippung 7° gegeniber (a). Die hohe Defektdichte fiihrt zu &hnlichen
Kontrasten wie bei Verwendung eines allein fir NiSi, erlaubten Reflexes
in (a) und (b).
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Eine weitere Kippserie fiir den Bereich maximaler NiSi,-Konzentration,
untersucht an einer in plane-view Technik préparierten Probe, ist in
Abb. 6.31 dargestelit. Auch in der Aufsicht |dBt sich eine gleichmaBige
Anregung des gesamten Ausschnitts im (002)-Dunkelfeld nicht erreichen,
und kleine Kippwinkelanderungen beeinflussen deutlich den Kontrast
(Abb. 6.3t a und b). Die hohe Dichte an Gitterstorungen zeigt sich
ebenfalls im Hellfeld (Abb. 6.31 ¢) sowie in Dunkelfeldabbildungen unter
Verwendung von Reflexen, die fur Silizium wnd NiSi, erlaubt sind
(Abb. 6.31 d). Die groBe Defektdichte verhindert weitgehend eine Analyse

einzelner Defekte.

Es 1aBt sich allerdings zeigen, daB im Bereich des NiSi,-Konzentrations~
maximums eine geringe Dichte an NiSi,-Zwillingen vorliegt (Abb. 6.32 b).
Diese kommen hauptsachlich als Plattchen vor. Die Beobachtbarkeit von
Ausscheidungspldttchen in einer Typ-A NiSi,-Umgebung zeigt, daB diese
Plattchen Typ-B Orientierung besitzen.

S I

2 [pm]

Abb. 6.32

XTEM-Dunkelfeldaufnahmen fir die Tiefenzone nahe dem Profilmaximum
fir eine Dosis von 1.3 x 10'% Nisem® (T, = 450 K). (a) Typ-A NiSi,,
Probenorientierung [0111], 3 = (200); (b) Typ-B NiSi,, Probenorientie-
rung 11 [011], Abbildungsbedingungen wie in Abb. 6.22 (d); (c) Defekt-
struktur, Probenorientierung Il [112], 5 = (1171).
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Ahnlich wie bei kleineren Dosen existieren polyedrische Typ-B NiSi,-
Ausscheidungen vornehmlich in den Ausldufern des NiSi,-Konzentrations-
profils (Abb. 6.32 b). Die vordere Schicht hoher Dichte an plattchen-
formigen Ausscheidungen parallel zu (111) erstreckt sich bei dieser Dosis
von der Oberfliche bis in etwa 0.7 um Tiefe (Abb. 6.29 a). In der
[111]-Aufsichtperspektive (Abb. 6.33 al} ist der Tiefenbereich hoher
Plattichendichte durch das Auftreten von versetzungsartigen Kontrasten
in Form groBer Ringe (@ ~ 6500 A) sowie durch Zusatzreflexe im
Beugungsbild (Abb. 6.33 b) gekennzeichnet. Diese ergeben sich an den
Schnittpunkten von [111]-streaks mit der Ewald-Kugel und lassen sich

beim Kippen der Probe uber Winkelbereiche von 45° verfolgen.

Abb. 6.33
(a) Plane~view (202)-Dunkelfeldaufnahme im Bereich hoher Plittchendichte

bei z ~ 0.6 um (D = 1.3 x 10"% Nizem®, T, = 450 K) und zugehériges

[1111-Beugungsbild (b). Die (schwachen) Zusatzreflexe treten zusammen

mit den in {(a) zu erkennenden groBen Ringen auf.
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Die in diesem Abschnitt betrachteten Ausscheidungsverteilungen fiir Dosen
zwischen 3 x 107 und 1.3 x 10'8

Merkmale:

Ni/cm? zeigen folgende gemeinsame

1. Es wird ausschlieBlich die NiSi,~-Phase beobachtet.

2. Die groBten polyedrischen Ausscheidungen mit Typ-A und Typ-B

Orientierung befinden sich in einer Zone bei etwa 2.8 - 3.1 pm.

3. Die hochste Dichte an NiSi, wird in Tiefen von 3.0 - 3.2 um
festgestelit.

4. Der groBte Anteil an NiSi, liegt in Form polyedrischer Préazipitate
mit Typ-A Orientierung vor.

5. Hohe Dichten plattchenformiger und polyedrischer Typ-B
NiSi,~Ausscheidungen treten hauptsidchlich in den Flanken der

NiSi,~Verteilung auf.

Diese Ergebnisse werden im folgenden diskutiert.

Nickelslilizidbildung

Die Bildung von NiSi, durch Ni-Hochdosisimplantation bei 450 K wurde
bereits in Kap. 6.2.8 hinsichtlich der bei "konventioneller” Herstellung
notwendigen Bildungstemperaturen diskutiert. An dieser Stelle sollen
Ergebnisse anderer Arbeiten betrachtet werden, die sich mit dem Vorliegen
von Sitiziden im Zustand nach Ni-Implantationen befassen. Bei anderen

Implantationsbedingungen wird z.T. auBer NiSi, auch NiSi beobachtet.

Petukhov et al. /21 4/ implantieren Ni-lonen mit einer Energie von 40 keV
im Dosisbereich zwischen 1.8 und 9.0 x 10'7 NiZcm? bei Temperaturen
von 420 und 670 K. Mit Etektronen- und Rontgenbeugung finden sie poly-
kristaliines NiSi, im Bereich "nahe der Oberflache”. Durch Kurzzeittempern
von Raumtemperaturimplantaten (D = 2.5 x 10"7 Ni/ecm?) bei Temperaturen
ab 750° C kann die Bildung einer epitaktischen NiSi,-Schicht auf (111)}-Si
erreicht werden /215/. Die NiSi,-Schicht ist mit einer diinnen amorphen

Schicht bedeckt, die vermutlich aus Siliziumoxid besteht.
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Campisi et al. /21/ untersuchen 170 keV Ni-lmplantate (Ti < 70° C,
D=5x10""-18x 10" Nivcm®) u.a. mit Hilfe von XTEM und RBS.
Es wird angenommen, daB bei einer Dosis von 1.5 x 10"7 Ni/em? innerhalb
einer amorphen Schicht Silizium oder NiSi, kristallisiert ist. Nach 30 minii-
tigem Tempern bei 900 °C finden die Autoren NiSi,-Plattchen auf {1111}~
Ebenen sowie NiSi an der Oberfliche der (100)-orientierten Proben. Zur
Erklarung der hohen Ni-Konzentration an der Oberfliche wird der
"Schneepflugeffekt™ in Betracht gezogen, der durch die sich beim Tempern
verschiebende amorph/kristalline Grenzschicht bewirkt wird. Bei Dosen
von 6 x 10'7 Ni/cm? befindet sich das Maximum des Ni-Konzentrations-

profils bereits im Zustand nach der Implantation an der Oberfldche.

Sanchez et al. /20/ beobachten nach 100 keV Ni-lmplantationen in
(100)~Si bei Raumtemperatur fur Dosen bis & x 10'7 Nizcm? keine
Silizidbildung. Durch Sputtern hat sich das lonenprofilmaximum bei der
hdchsten Dosis um mehr als 600 A& zur Oberfliche verlagert und befindet
sich in einer Tiefe von ~ 200 A. Tempern bei 400° C (30 min.) fuhrt
zur Bildung von NiSi,, das allerdings nicht homogen zu sein scheint /20/.
Nach 150 keV Ni-lonenbeschuB bei 350° C (D = 8 x 10"/ Ni/cm?) wird
NiSi zusammen mit polykristailinem Sitizium durch Rontgenbeugung und
RBS identifiziert.

In allen Féllen werden so kleine Energien verwendet, daB das Ni-Konzen-
trationsprofil drastisch durch die Verlagerung der Probenoberfliche durch
Sputtererosion beeintrachtigt ist. Die Silizidbildung findet an der Proben-
oberfliche statt, so daB diese — anders als in den hier vorgestellten

Untersuchungen — das Resultatl beeinflussen kann.

Zone grober Ausscheldungsstruktur

Die bei allen Proben mit Dosen ab 3 x 10'7 Ni/ecm® zu beobachtende
Zone groBer Ausscheidungen befindet sich etwa in der Tiefe, in der bei
der kleineren Dosis von 2 x 10'7 Ni/cm® die maximale NiSi,-Konzentration
und — abgesehen von den Ausscheidungen in der dinnen amorphen
Schicht — die gréBten NiSi,~-Prazipitate beobachtet werden (z = 3.0 pym,
Kap. 6.2.8). Das auffaillige Fehlen kleiner Prazipitate (@ < 100 A) in
dieser Zone bei Dosen ab 3 x 10'7 Ni/em?

daB die bei kleineren Dosen bereits vorliegenden Teilchen lokale Senken

laBt sich damit erklaren,

flir die bei weiterer Bestrahlung zugefihrten Ni-Atome darstellen, was
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in einer Vergrdberung der Ausscheidungsstruktur resultiert. Ein  zur
Vergroberung einer Ausscheidungsverteilung fiihrender Mechanismus wird
in Kap. 6.3 in Zusammenhang mit den dort beschriebenen Temper-

experimenten naher erfdutert.

Tlefe maximaler NISi,~Konzentration

Die Tiefe maximaler NiSi,~Konzentration Z an ISt offenbar dosisabhdngig.
Darauf deutet auch die Verlagerung des Maximums der optischen Reflek-
tivitatsanderung hin, das sich bei hohen Dosen aufgrund seiner Wellen-
langenabhangigkeit als NiSi,-Konzentrationsmaximum ansehen  ldBt
(Kap. 6.2.7). Entsprechende Tiefenprofile der optischen Reflektivitats-
dnderung von Hochdosisproben sind in Abb. ©6.34 dargestellt. Bei der
hochsten Dosis ist ein ricklaufiges Verhalten der Reflektivitdtsanderung
festzustellen, das wahrscheinlich mit dem Zusammenwachsen der

Ausscheidungen zu einer geschlossenen Schicht in Verbindung steht.

75F .
T,= 450 K

X =950 nm

D107 Ni/em?]

13 -
f{ ———

TIEFE z [pm]]
Abb. 6.34
Tiefenprofile der optischen Reflektivitdtsdnderung AF"/I'?C bei 950 nm nach
Hochdosis-Ni-Implantation in Silizium bei 450 K.
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Abb, 6.35

Elektronenmikroskopisch bzw. optisch bestimmte Tiefen maxirmaler NiSi,~-
Konzentration nach 6 MeV SSNI—ImpIantation in Silizium bei 450 K als
Funktion der Dosis. Die eingetragenen Werte reprisentieren Messungen
an unterschiedlichen Proben und/oder bei verschiedenen Wellenlingen.

Die Kurve beschreibt die Mittelwerte aller Messungen.

In Abb. 6.35 sind die optisch und elektronenmikroskopisch bestimmten
Tiefen z _ _ in Abhdngigkeit von der Dosis dargestelit. Im Dosisintervall
zwischen 2 und 5 x 10'7 Ni/ecm® verschiebt sich das Maximum der
NiSi,~-Konzentration von z = 3.0 pm zu groBeren Tiefen und bei weiterer
Dosissteigerung wieder zuriick. Es ist wichlig anzumerken, daB die
beobachteten Verlagerungen wegen der GroBe der MeBfehler nur aus den

Mittelwerten gefolgert werden konnen.

Das Auftreten maximaler NiSi,-Konzentration bei z = 3.0 um nach
Bestrahlung mit 2 x 10'7 Ni-lonen/cm?® bei 450 K anstatt bei 3.3 um
wie bei tiefen Temperaturen wurde in Kap. ©.2.8 durch Getterprozesse
erklart. Die Verschiebung von z__  ~ von 3.0 ym in eine Tiefe von etwa
3.25 ym im Dosisintervall 2 - 5 x 10'7 Ni/cm?® deutet darauf hin, da8
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die zuerst in 3.0 ym Tiefe gebildeten Senken abgesé&ttigt werden oder
entsprechende bzw. neue Senken auch in groBeren Tiefen auftreten. Auf
ein Sattigungsverhalten der Getterwirkung von Strahlenschaden auf Nickel
weisen auch Buck et al. /210/ hin. Die mit zunehmender Dosis auch in
Tiefen z 2 3.0 um wachsenden Ausscheidungen stellen im Sinne der
obigen Diskussion zusatzliche Senken fiir die nachfolgend eingebrachten
Ni-Atome dar und hemmen die Diffusion von Ni-Atomen aus der Tiefe des

Reichweitemaximums (3.3 um) in die Zone gréberer Ausscheidungsstruktur.

i DOSIS [10*7 Ni/cm-2]
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Abb. 6.36

Tiefenprofile der Ni-Konzentration nach 6 MeV 58Ni-!mp/anta tion in Silizium,
berechnet mit dem Programm HIDOS /48-50/ fiir verschiedene Dosen.

Ein ProzeB, der zu der bei Dosen oberhalb 5 x 10" 7 Ni/cm?® festzustellenden
Abnahme von z_ __ (Abb. 6.35) beitragt, ist die Verkiirzung der lonenreich-
weite aufgrund der mit steigender Dosis zunehmenden Dichte des Targets. Die
Dichtezunahme ergibt sich sowohl dann, wenn Nickel als Zwischengitter-
atom in eine starre Siliziummatrix eingebaul wird, als auch dadurch, da8

es zur Bildung von NiSi,~Ausscheidungen verbraucht wird, denn die Dichte
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an Siliziumatomen ist fur NiSi, und reines Silizium nahezu Iidentisch
{(Kap. 3.3). Um den EinfluB der Dichtezunahme auf das Ni-Konzentrations-
profil zu berechnen, wurden dynamische Monte-Carlo-Simulationen der
Abbremsung von 6 MeV 8Ni-lonen in Silizium fir Dosen bis zu
1.5 x 10'® Ni/em? mit dem Programm HIDOS (Kap. 2.2) durchgefiihrt
(Abb. 6.36). Unter Vernachlissigung anderer moglicher dosisabhdngiger

Effekte erhilt man fiur eine Dosis von 1.3 x 1018 Ni/cm2

eine Verringe-
rung von R um 0.12 ym gegeniiber einem ohne Beriicksichtigung der
Dichtezunahme berechneten Profil. Parallel verringert sich die Halbwerts-
breite des lonenprofils von 0.57 ym auf 0.41 uym, so daB die zum Erreichen
der NiSi,-Stéchiometrie notwendige Dosis von 1.6 x 10'8 Nizem? auf

1.3 x 1018 Ni/crh2 sinkt.

Tiefenvertellung von Typ—A und Typ-B NISI,~Ausscheidungen

Die Tiefenverteilung epitaktischer NiSi,~Ausscheidungen mit Typ-A wund
Typ~B Orientierung zeigt bei den hier betrachteten Dosen auffidllige
Unterschiede. Es werden hauptsachlich Ausscheidungen mit Typ-A
Orientierung gebildet, die bei hinreichend hohen Dosen im Tiefenbereich
maximaler Konzentration zu einer vergrabenen, geschlossenen NiSi,~Schicht
zusammenwachsen. Typ-B Orientierung tritt bevorzugt in den Flanken des
NiSi,-Profils, d.h. in Gebieten kleinerer Ni-Konzentration auf. Hierin liegt
offenbar eine Analogie zu den Beobachtungen von Tung et al. /123/.
Diese finden in ihren Untersuchungen an ultradinnen Filmen (Kap. 3.3)
epitaktische NiSi,-"templates” mit reiner Typ-B Orientierung gerade dann,
wenn eine bescnders geringe Menge an Nickel (1 - 7 A) unter UHV-
Bedingungen auf atomar saubere (111)-Siliziumoberflichen aufgebracht wird,
wihrend bei groBeren Nickelmengen (16 - 20 A) ausschlieBlich Typ-A
NiSi, entsteht. Bei Nickelfilmen groBerer Dicke ergeben sich schlieBlich

doppeltpositionierte Schichten,

Um das Vorliegen einer Analogie zu den Beobachtungen von Tung et al.
ndher zu untersuchen, wurde das Orientierungsverhallen der Ausscheidungen
auch bei kleineren Dosen (2 und 5 x 10'® Nizcm?, T. = 450 K) genauer

analysiert.

Fiir die Dosis von 5 x 10'® Ni/ecm? wurde bereits in Kap. 6.2.8 gezeigt,
daB kleine Typ-A NiSi,~Ausscheidungen im Bereich des Profilmaximums
existieren (Abb. 6.21). In den zugehdrigen Beugungsbildern laBt sich keine
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Intensitdt an den Stellen erkennen, wo dies fiur Typ-B NiSi, Polyeder
oder Plattchen auf {111}-Ebenen zu erwarten widre. Erzeugt man dennoch
Dunkelfeldanregungsbedingungen, wie sie zur Abbildung von Typ-B NiSi,
und NiSi,-Plattchen auf der (t111)-Ebene parallel zur Probenoberflache
notwendig sind, so findet man entsprechende Priazipitate (Abb. 6.37).
Demnach gibt es bei der vorliegenden Dosis eine Tiefenzone, in der
neben Typ-A NiSi, auch Typ-B NiSi, in Form polyedrischer und pliattchen-

formiger Ausscheidungen vorkommt.

Y zi{pm]

Abb. 6.37

XTEM-Dunkelfeldaufnahme von plattchenférmigen und volumenhaften Typ-B
NiSi,~Ausscheidungen bei einer Dosis von 5 x 10" Nisem? (Tf, = 450 K.
Oberflichennormale Il [T10], g ~ (220) . (Vgl. Abb. 6.21
fir Typ-A NiSi, bei gleicher Dosis.)

[1113 Typ-8 NiSi,

Entsprechende Untersuchungen an verschiedenen Proben mit einer Dosis
von 2 x 10'® Ni/em? ergeben hingegen keinen Hinweis auf die Existenz
von volumenhaften Typ-A oder Typ-B NiSi,~Ausscheidungen. Jedoch lassen
sich plattchenformige Ausscheidungen (8 ~ 140 - 1000 A) auf (111)-
Netzebenen in einem Tiefenintervall zwischen ~ 2.4 und ~ 3.4 um nach-
weisen (Abb. 6.38).
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Abb. 6.38
XTEM~-Dunkelfeldaufnahme von platichenférmigen Typ-B NiSi,-Ausschei-
dungen bei einer Dosis von 2 x 10'® Nisem® (T. = 450 K). Proben-

normale 1i [224], QOrientierung /| [011], g =~ (111)[”1] Typ-B NiSi,

Die Bildung polyedrischer NiSi,-~Ausscheidungen mit Typ-A Orientierung
sowie verzwillingter NiSi,-Plattchen auf {111}-Ebenen wird auch in Unter-
suchungen an mit Nickel verunreinigten Siliziumwafern beobachtet /216/.
Weiterhin werden NiSi,-Ausscheidungen unterschiedlicher Morphologie in
gezielt mit Nickel dotierten Siliziumkristallen gefunden /217,218/. Dabei
wird nach Eindiffusion von Nickel in Silizium bei 850 - 1050 °C und
Abschrecken der Proben auf Raumtemperatur vollstindiges Ausscheiden
von Nickel in Form von Typ~A orientierten NiSi,~Plattchen mit einer Dicke
von zwei {111}-NiSi,-Netzebenen festgestellt /218/. HRTEM-Analysen
zeigen, daB diese Plattchen durch Si-Si-Bindungen mit dem Wirtsgitter
verbunden sind. Dies bedeutet, dafl die Ni-Atome, von denen jedes ein
Grenzflichenatom darstellt, wie die Grenzflachenatome von NiSi,-Aufdampf-
schichten auf (111)-Silizium 7-fach koordiniert sind (s. Kap. 3.3).
Auslagerung bei Temperaturen zwischen 500 und 800 °C fuhrt zu einer
Orientierungstransformation zu Typ-B. Als Ursache hierfir wird eine
Relaxation der Fehlpassungsspannungen angenommen. Die Koordination

der Ni-Grenzflachenatome inden Typ-B NiSi,~-Pldttchen wird nicht angegeben.
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Die genannten Untersuchungen liefern keine Informationen hinsichtlich der
Konzentrations- oder Tiefenabhdngigkeit des Orientierungsverhaltens der

Ausscheidungen.

Um das in dieser Arbeit festgestellte Ausscheidungsverhalten interpretieren
zu kdnnen, sind Annahmen bezliglich der Koordination der Ni-Grenzflachen-
atome der Ausscheidungen notwendig, da mit dem verwendeten Mikroskop

keine direkte Gitterabbildung mdoglich ist.

LdBt man unterschiedliche Koordinationen flr Ni-Atome der Pradzipitat-
grenzflichen zu, so |&Bt sich das beobachtete Orientierungsverhalten
basierend auf einem Modell von Augustus /216/ interpretieren. Da in
NiSi, die dichteste Flachenbelegung mit Ni-Atomen auf {111}-Ebenen
vorliegt, nimmt Augustus an, daB NiSi,~Keime durch eine Agglomeration
von Ni-Atomen auf diesen Ebenen entstehen. Er geht weiter davon aus,
daB die Keimbildung fur den Orientierungstyp glinstiger ist, dessen Grenz-
flaichenenergie geringer ist. Es werden verschiedene Keimgeometrien
betrachtet, bei denen zwischen Keim und Siliziummatrix sowoch! Si-Si-
als auch Ni-Si-Bindungen vorkommen. Er stellt fest, daB die Keimbildung
dann mit kleineren Grenzflachenenergien verknipft ist, wenn die Si-Atome
eines Keims wie in einer Typ-B NiSi,~Ausscheidung angeordnet sind, sc

daB demnach die Keimbildung fiir Typ-B NiSi, beglinstigt ist.

Die Keimbildung fur NiSi, kann gefordert werden, wenn die Grenzfidichen-
energie im Spannungsfeld eines Gitterfehlers reduziert wird. Das bevorzugte
Vorkommen kleiner Typ—-A NiSi,~Ausscheidungen entlang von Versetzungen
wurde in Kap. 6.2.8 gezeigt und weist auf eine dort geforderte Bildung

der energetisch unglinstigeren Typ-A Keime hin,

Das Wachstum der von Augustus betrachteten Keime fiihrt zu kohidrenten
Kristalliten, wie sie fur beide Orientierungstypen in den [1101-Projektionen
in Abb. 6.39 dargestellt sind. Im Falle des Typ-A orientierten Prazipitats
sind die Tetraederbindungen der Siliziummatrix entlang aller Ausscheidungs-
berandungen ungestdrt. Bei der Typ-B orientierten Ausscheidung treten
auBer entlang den (111)-Zwillingsgrenzflachen erhebliche Bindungsdefekte

auf. Um bei weiterem Wachstum die in der Berandung gespeicherte
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Abb. 6.39
[110]1-Projektionen von Typ-A (a) bzw. Typ-B (b) NiSi,~Ausscheidungen

nach Augustus /216/. Man beachte die unterschiedliche Struktur an
fjeweils der oberen und unteren Grenzfliche beider Ausscheidungen. Die
Grenzflichen werden sowohl! aus Ni-S5i- als auch aus Si-Si-Bindungen

gebiidet.

Grenzfldchenenergie gering zu halten, sollte sich die Typ-B NiSi,~Aus-
scheidung vornehmlich in der (111)-Ebene ausdehnen, so daB flache
Typ-B NiSi,-Pldattchen entstehen. Dagegen ist das Wachstum der Typ-A
NiSi,~Ausscheidungen in keiner Richtung Einschriankungen unterworfen.
Hierbei soliten allerdings die als besonders niederenergetisch angesehenen
{1111}-Grenzflichen gebildet werden, woraus sich oktaedrische Ausschei-

dungsformen ergeben wiirden.

Fur das weitere Wachstum eines Typ-A NiSi,~Kristallits ist es erforderlich,
daB jeweils lediglich ein Siliziumatom durch ein Nickelatom von seinem
Gitterplatz in eine Oktaederlicke des Si-Gitters verlagert wird. Dagegen
ist fur das Wachstum der Typ-B NiSi,~Ausscheidung pro zusdtzlichem
Ni-Atom die Verlagerung von einem oder zwei Si-Atomen notwendig, je
nach angenommener Koordination der Ni-Atome in der Grenzfliche. Beim
Wachstum in [111]-Richtung um nur eine Si-Ni-Si-(111)-Lage ergibt
sich zusdtzlich eine merkliche Storung der Tetraederbindungen der

Siliziummatrix entlang der (111)-Zwillingsgrenzflache.
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In Probenbereichen kleiner Nickelkonzentration ist wegen der geringen
Wahrscheinlichkeit fir die Bildung hinreichend groBer Ni-Agglomerate mit
einer geringen Keimbildungsrate fir NiSi,- Ausscheidungen zu rechnen. Im
Rahmen des beschriebenen Modells ware daher zu verstehen, daB in
solchen Probenbereichen bevorzugt die keimbildungsbegiinstigten Typ-8
NiSi,-Plattchen auftreten, wédhrend in Gebieten hoherer Ni-Konzentration
aufgrund ihres Vorteils beim Wachstum vor allem polyedrische Typ-A

NiSi,-Prédzipitate beobachtet werden.

Wegen der oben erwidhnten experimentellen Hinweise darauf, da8
NiSi,/(111)-Si-Grenzflachen bevorzugt aus tetraedrischen Si-Si-Bindungen
aufgebaut werden (Ni-Grenzflichenatome 7-fach koordiniert), soll die
Bildung von NiSi,~Ausscheidungen iber das Modell von Augustus /216/
hinaus hier auch unter der einschridnkenden Annahme betrachtet werden,
daB die atomare Anordnung sowohl in den Keimen als auch den Aus-
scheidungsberandungen der in einer (111)-Grenzflache mit 7-facher

Ni-Koordination entspricht.

Abb. 6.40 (a) und 6.41 (a) zeigen mogliche Keime fur Typ-A und Typ-B
NiSi, auf einer {(111)-Si-Netzebene. In beiden Anordnungen ist die dicht
gepackte Si-Ni-Si-Reihe hier ailein durch Si-Si-Bindungen mit dem Wirts~-
gitter verbunden. Um dies zu ermoglichen, ist in beiden Féllen ein
Abgleiten der Siliziummatrix oberhalb bzw. unterhalb des Keims erforderlich,
um % [1111 im Falle des Typ-A Keims und um -13—2 [111] fur den Typ-B
Keim. Das Abgleiten ist durch Doppelpfeile in den Abbildungen gekenn-
zeichnet. Die atomaren Anordnungen in Abb. 6.40 (a) und 6.41 (a) sind
zu beiden Seiten der Keime aquivalent zu denen entsprechender NiSi,/{111)-
Si-Grenzflichen. Da nach Modellrechnungen von Fujitani und Asano /149/
Typ-B NiSi,/{(111)-Si-Grenzflichen energetisch glinstiger sind und da
weiterhin die Abgleitung des Siliziumgitters im Falle des Typ-B Keims
geringer ist, scheint die Bildung eines solchen Typ-B Keims mit einer

hoheren Wahrscheinlichkeit verbunden zu sein als die des Typ-A Pendants.
Fur beide Keime ist sicherlich laterales Wachstum giinstig. Dariberhinaus

kann der Typ-A Keim wiederum auch in [111]-Richtung wachsen, indem

pro angelagertem Ni-Atom ein Si-Atom auf einen Oktaederplatz verlagert

- 123 -



Abb. 6.40

[1701-Projektionen fur Keimbildung (a) und Wachstum (b) von Typ-A NiSi,
‘unter der Annahme, da8 ausschlieBlich S5i-Si-Bindungen in den Grenz-
flachen verkommen. Die Relaxation von Bindungsstérungen bleibt hier zur
Verdeutlichung des Abgleitens der Siliziummatrix (Doppelpfeile) unberiick-
sichtigt.

wird. Hierbei werden offenbar keine =zusédtzlichen Bindungsstorungen
entlang der sich verschiebenden (111)-Grenzfliche erzeugt. Fur ein
Kristallwachstum in [111]-Richtung ist lediglich eine Verlagerung der an
dieser Grenzfliche vorhandenen Gitterstérungen erforderlich, auch hier

werden keine zusatzlichen Bindungsdefekte geschaffen.
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Abb. 6.41

[110]-Projektionen fir Keimbildung (a) und Wachstum (b) von Typ-B NiSi,
‘unter der Annahme, daB ausschlieBlich S$i-Si-Bindungen in den Grenz-
flichen vorkommen. Die Relaxation von Bindungsstérungen in der Silizium-

umgebung ist nur zum Tejil beriicksichtigt.

Dagegen ist wiederum fiir ein Wachstum des Typ-B Keims pro angelagertem
Ni-Atom die Umordnung von zwei Si-Atomen notwendig. Fir ein Wachstum
in [11131-Richtung um einen (111)-Netzebenenabstand muB zusdtzlich
ein weiteres Abgleiten des Siliziumgitters oberhalb der Ausscheidung um
% [112] erfolgen, wenn tetraedrische Si-Si-Bindungen an der Grenzfliche
erhalten bleiben sollen. Folglich erscheint ein volumenhaftes Kristall-

wachstum auch hier im Falle einer Typ-A NiSi,~Ausscheidung gtinstiger.
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Insgesamt ergeben somit beide betrachteten Konzepte eine hdhere Keim-
bildungsrate fiur Typ-B NiSi, und ein schnelleres Wachstum von
Typ-A NiSi,~Ausscheidungen, was ein bevorzugtes Auftreten kleiner Typ-B
NiSi,-Teilchen in Gebieten geringer Ni-Konzentration bzw. von Typ-A NiSi,-
Ausscheidungen in Bereichen hoheren Ni-Gehalts erklart. Darliberhinaus
wird das Auftreten dinner NiSi,-Plittchen mit Typ-B Orientierung

verstandlich.

Fur eine Uberprifung der hier dargestellten Ausscheidungsmodelle sind
zusatztliche HRTEM-Untersuchungen an Ausscheidungsgrenzflachen

wlnschenswert.

6.2.10  Anderung des Ausbreitungswiderstandes

Die Messung von Tiefenprofilen des Ausbreitungswiderstandes wurde wegen
der mit den meisten MeBapparaturen erreichbaren geringen Tiefenauflosung
bisher bevorzugt zur Bestimmung tiefliegender Diffusionsprofile eingesetzt
(z.B. /164,219/). Die hier entwickelte Apparatur erlaubt aufgrund der
verwendeten kleinen MeBspitzen und wegen der geringen Auflagekrafte
auch die Untersuchung von Implantationsprofilen nach MeV- und keV-
IonenbeschuB /162,163/.

Tiefenprofile des Ausbreitungswiderstandes nach 6 MeV SBNi—lmp!an\atiOn
in Silizium bei 450 K sind in Abb. 6.42 dargestellt. Fir eine detaillierte
Interpretation solcher Profile sind genaue Kenntnisse iiber den EinfluB
“reiner” Strahlenschdden nach Hochenergieimplantation notwendig, die
gegenwartig erst durch Untersuchungen an 2 MeV Si-Eigenimplantaten
gewonnen werden /220/. Daher soll lediglich der Bereich nahe z » 3 um
genauer betrachtet werden.

'S Nizem®

eine Absenkung des Widerstandes unter die durch die MeBelektronik

Hier beobachtet man bereits etwa ab einer Dosis von 1 x 10

bedingte MeBgrenze von 4 x 10% Q. Mit wachsender Dosis entwickelt
sich ein breites Minimum, das sich zunehmend zur Oberfliche ausdehnt.
Ein solches Verhalten wird auch nach 2 MeV Si-Eigenimplantation fest-

gestellt /220/ und ist daher vermutlich auf elektrisch meBbare Strahlen-
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Abb. 6.42

Tiefenprofile des Ausbreitungswiderstandes R_nach 6 MeV 58Ni—lmplantation
in Silizium (n-Phosphor, p, = 85-110 {2cm) bei 450 K fir verschiedene
Dosen. Die Pfeile markieren Tiefenbereiche, in denen mit TEM NiSi,~

Ausscheidungen beobachtet werden.

schiadigung zurickzufiihren. Eine gednderte Verteilung der Substratdotier-
atome oder einer Anderung ihrer elektrischen Aktivierung sind mdgliche

- Ursachen fur die festgestellte Widerstandsverringerung.

Bei einer Dosis von 1 x 10'® Ni/ecm® erkennt man ein zusitzliches
Minimum bei ~ 3.0 ym, das sich mit zunehmender Dosis starker ausbildet,
wdahrend der vordere Teil des Profils immer flacher verlauft. Der Bereich
des Minimums ist offenbar korreliert mit Beginn und Ende der Tiefen-

intervalle, in denen elektronenmikroskopisch NiSi,~-Prazipitate nachgewiesen
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werden koénnen (Markierungen in Abb. 6.42). Demnach ist anzunehmen,
daB bereits bei einer Dosis von 1 x 1016 Ni/crn2 in einer Tiefe von

~ 3.0 um NiSi,~Ausscheidungen vorhanden sind.

Untersuchungen nach Hochdosis Ni-Implantation bei 450 K in Siliziumwafer
unterschiedlicher Grunddotierung (Phosphor, 85-110 bzw. 22500 Qcm)
ergeben qualitativ gleiche Profilformen. Die Dosisabhdngigkeit des
Ausbreitungswiderstandes im Bereich des Minimums bei ~ 3 um ist fur
Siliziumscheiben mit einem spezifischen Ausgangswiderstand 22500 (Qcm
in Abb. 6.43 dargestelit. Die in diesem Bereich mit zunehmender Dosis
fortschreitende Bildung von NiSi, ist mit einer monotonen Abnahme des

Ausbreitungswiderstandes verbunden. Der starke Abfali des Ausbreitungs-

Rs [0

10® 10" 10"
DOSIS [Ni/cm?]

Abb. 6.43

Dosisabhdngigkeit des Ausbreitungswiderstandes Rs in der Tiefe des
Profilminimums bei z ~ 3.0 um nach 6 MeV 58Ni—]mplantat/'on in Silizium
(n-Phosphor, p, 2 2500 2cm) bei 450 K.
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widerstandes bei Dosen zwischen 5 und 7.5 x 10"’ Ni/cm? ist offenbar
auf das hier einsetzende Zusammenwachsen von NiSi,~Ausscheidungen

im Maximum ihrer Tiefenverteilung zuriickzufiihren.

D=13x 10" Ni/cm?
Ti= 450K

L0G Re Q)
LOG AR/R,

e i ' { \ 1’“
0 1 2 3 (A S

DEPTH 2z [um]

Abb. 6.44

Tiefenprofile des Ausbreitungswiderstandes und deroptischen Reflektivitdts-
dnderung bei A = 880 nm im Vergleich (D = 1.3 «x 10'% Nisem?®,
T. = 450 K, pp = 85-110 flem). Man beachte die unterschiedlichen

logarithmischen Skalen.

Fur eine Dosis von 1.3 x 10'® Ni/em? erhalt man entsprechend der
_breiten Verteilung von polyedrischen NiSi,-~Ausscheidungen ein breites
Widerstandsprofil mit einem Minimum bei z ~ 3.0 - 3.1 um (Abb., 6.44},
Die Form des Minimums entspricht bei dieser hohen Dosis in etwa der
des Maximums im zugehorigen Tiefenprofil der optischen Reflektivitats-
anderung bei 980 nm. Die elektronenmikroskopisch beobachteten Gradienten
der NiSi,-Dichte bei ~ 2.0, ~ 2.6 und ~ 3.7 um spiegeln sich in ausge-
pragten Flanken in beiden Profilen wider. Die Bildung von NiSi, fihrt bei
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dieser Dosis in einer Tiefe von ~ 3.0 um zu einer Verringerung des
Ausbreitungswiderstandes um mehr als sechs GroB8enordnungen gegeniber

dem bei ca. 4 um zu messenden Wert.

Dies zeigt, daB sich durch 6 MeV Ni-Implantation in Silizium bei 450 K
tief vergrabene, elektrisch gut leitende Schichten herstellen lassen. Um
eine diskrete Schichtstruktur mit hochohmiger Siliziumdeckschicht zu
erzeugen, wurden die im nachfolgenden Kapitel beschriebenen Temper-

experimente durchgefiihrt,
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6.3 Der Zustand nach Temperbehandlung

Es ist bekannt, daB eine Temperbehandlung von Silizium nach Hochdosis-
implantation von Stickstoff unter geeigneten Bedingungen zu einem
Aufsteilen des Fremdatomprofils fuhrt. Es bildet sich ein Schichtsystem,
bestehend aus einer kristallinen Siliziumdeckschicht, einer isclierenden
Si3N4-Schicht und dem kristallinen Sitiziumsubstrat /57, Solche Schicht-
strukturen konnen zur Realisierung hochintegrierter elektronischer Schal-
tungen in der gegeniiber dem Substrat isolierien Deckschicht eingesetzt

werden.

Es soll im folgenden gezeigt werden, daB durch Tempern auch im Falle
der Hochenergie-Hochdosis Nickelimplantation ein merkliches Aufsteilen
der Fremdatomverteilung erreicht werden kann. Durch Vergleich mit den
in Kap. 6.2 dargestellten Ergebnissen soll dariiberhinaus deutlich gemacht
werden, wie die Verteilung der nach der Implantation vorliegenden Aus-

scheidungen das Resultat einer solchen Temperbehandlung beeinflufit.

Abb. 6.45 zeigt Tiefenprofile der optischen Reflektivitatsanderung bei
Wellenldngen von 450 und 950 nm fiir 450 K-Hochdosisproben nach
funfstindigem Tempern bei 800 °C. Es ist davon auszugehen, daB bei
den vorliegenden hohen Dosen und nach einer solchen Temperbehandlung
der Beitrag von Strahlenschdden gegeniiber dem des deponierten Nickels
eine untergeordnete Rolle spieit, so daB nun der gesamte Profilvertauf
hauptsdchlich durch die Ni-Verteilung bestimmt wird. Mit AES an
entsprechenden Proben bestimmte Tiefenprofile der Ni-Konzentration

werden zum Vergleich weiter unten gezeigt.

Das Auftreten deutlicher Reflektivitdtsanderungen nahe der Oberflache
deutet darauf hin, daB bei Dosen von 5 und 7.5 x 10'7 NiZcm® ein Teil
des implantierten Nickets beim Tempern zur Oberfidche diffundiert ist.

Hier lassen sich bereits lichtmikroskopisch Ausscheidungen beobachten.

Fiir die kleinste Dosis (5 x 10'7 Ni/cm2) erhalt man nahe z =~ 3.0 im
ein schwach ausgepragtes Maximum, das mit zunehmender Wellenliange
(X = 405 - 950 nm) ansteigt, wahrend die optischen Untersuchungen
fur den ungetemperten Zustand ein solches Maximum in einer Tiefe von
~ 3.25 pym zeigen (Abb. 6.34). Das bei A = 950 nm gemessene Profil
ist fir Tiefen z < 2.9 ym gepragt durch Keilinterferenzen, die kennzeichnend

sind fiir eine abrupte Anderung der optischen Konstanten an der vorderen
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Abb. 6.45

Tiefenprofile deroptischen Reflektivititsanderung AR/RC bei 450 und 950 nm
nach Hochdosis-Ni-Implantation in Si bei 450 K und Tempern (5h/800 °C).
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Flanke des "vergrabenen” Profils. Aufgrund der stédrkeren Dampfung der
hin- und rucklaufenden Wellen sind bei der kleineren Wellenlinge keine

Oszillationen zu beobachten.

Bei einer Dosis von 7.5 x 10'7 Ni/em? ist offenbar ein groBerer Anteil
an Nickel in der vergrabenen Schicht zurilickgeblieben. Der vergrabene
Teil des Profils unterteilt sich in zwei Maxima in 2.9 und 3.1 um Tiefe
mit einer deutlichen Einschniirung um z = 3.0 um. Diese ist bei allen
Wellenldngen an dieser Stelle zu beobachten und daher nicht auf Keilinter-

ferenzen zuriuckzuftihren.

Bei der hochsten Dosis (1.3 x 10'® Ni/cm?) lassen sich nach dem
Tempern lichtmikroskopisch an der Oberflache nur ganz vereinzelt Kristallite

beobachten. Die optischen Messungen ergeben im Oberflichenbereich

D =131 10'® Ni/em? ]
gao L T =450K B
A =650 nm
i \ y
60 -
mM
B
= getempert —
0 40 (5h/7800°C) -
o
E [ ungetempert -
q
20 -
o+ . |
N i 1 1 1 ]
o) 1 2 3 4 5
TIEFE z Cuml
Abb. 6.46

Tiefenprofile der optischen Reflektivititsdnderung AR’/R'c bei 650 nm fur
den ungetemperten und den getemperten (5h/800 °C) Zustand nach Hoch-
dosis-Nickel-Implantation in Silizium (D = 1.3 x 108 Nisem?, Tr, =450 K).
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keine Reflektivitdtserhohung. Zwischen z ~ 2.9 und z ~ 3.3 pgm erhiall
man einen durch eine hohe Reflektivitat gekennzeichneten Bereich, der
durch steite Flanken begrenzt ist. Das sehr hohe Signal im vorderen Teil
dieser Schicht sowie die Absenkungen an den Rédndern sind stark fokus-

sierungsabhangig und beruhen vermutlich auf Grenzflachenspannungen.

Tiefenprofile der optischen Reflektivitdtsanderung bei €50 nm sind in
Abb. 6.46 fir den ungetemperten und den getemperten Zustand zur
Verdeutlichung der Profilformanderung gegeniibergestellt (D = 1.3 x 1018
Ni/cm?). Das Tempern fihrt offenbar in allen Tiefen z £ 4 um =zu
erheblichen strukturellen Anderungen. Der Schwerpunkt des Profils fur
den getemperten Zustand ist gegeniiber dem des breiteren Profits fur
den ungetemperten Zustand zu groBeren Tiefen verlagert. Die bei 650 nm
im hinteren Bereich der Schicht (getemperter Zustand) gemessene
Reflektivitdtsdnderung von etwa 0.38 befindet sich in zufriedenstellender
Ubereinstimmung mit dem Wert von 0.36, der sich anhand der von
Frampton et al. 7221/ bei X = 832.8 nm gemessenen optischen Konstanten

von konventionell hergestelltem NiSi, berechnen 14Bt.

An entsprechenden Proben durchgefithrte AES-Messungen /176,222/ der
Ni-Verteilung ergeben sehr dhnliche Profiifformen (Abb. 6.47). Es zeigt
sich, daB bei der kleinsten Dosis etwa 2/3 des Nickels in der oberflaichen-
nahen Schicht und '4 im vergrabenen Teil des Profils enthalten sind. Fiir
die Dosis von 7.5 x 10'7 Ni/cm? sind die Anteile in etwa umgekehrt
auf die oberflichennahe und die vergrabene Zone verteilt. Ahnliche
Verhdltnisse erhdit man, wenn man die bei A = 850 nm gemessenen
Tiefenprofile der optischen Reflektivitdtsdnderung iber entsprechende

Tiefenintervalle integriert.

Die AES-Messungen zeigen deutlich (Abb. 6.47 c), daB bei einer Dosis
von 1.3 x 10'® Ni/em® nach dem Tempern eine scharf begrenzte
Schicht konstanter Nickelkonzentration vorliegt. Die aus den AES-Signal-
- hohen berechnete /176,222/ Ni-Konzentration entspricht hier nahezu
der von Ni in NiSi,. Weiterhin findet man kleine Mengen an Nicke! in
schmalen Tiefenintervallen nahe der Schicht, insbesondere am vorderen
Ubergang. Eine durch Nickei hervorgerufene Signalinderung zeigt sich an
dieser Stelle {(z = 2.7 - 2.8 um) auch in den optischen Profilen (Abb. 6.46).
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Abb. 6.47
Dosisserie von AES-Tiefenprofilen der Ni-Konzentration nach Hochdosis-

Nickel-Implantation in Silizium (T. = 450 K) und Tempern (5h/800 °C)
7176,2227.
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Tiefenprofile des  Ausbreitungswiderstandes von  Nickelimplantaten
verschiedener Dosis nach Temperbehandlung (5h/800 °C) werden in
Abb. ©6.48 miteinander verglichen. Wie aufgrund der oben dargestellten
MeBergebnisse zu erwarten, treten bei Dosen von 5 und 7.5 x 10’ 7 Ni/cm2
ein oberflachennaher und ein tief vergrabener Bereich reduzierten Wider-
standes auf. Entsprechend den verschiedenen Ni-Anteilen in den beiden
Tiefenzonen und entsprechend den unterschiedlichen Ni-Dosen sind die
Widerstandsverringerungen unterschiedlich stark ausgepridqt. Die mit den
anderen Methoden beobachtete Aufspaltung des tiefliegenden Maximums
in zwei Peaks fur D = 7.5 < 10'7 Ni/cm® sowie die der homogenen
Schicht bei D = 1.3 x 10'® Ni/em® vorgelagerten lokalen Maxima werden
nicht aufgeldst. Fur die Dosis von 1.3 x 10"® Ni/cm? erkennt man die
Bildung einer breiten Schicht konstanter hoher Leitfdhigkeit in einer

hochohmigen Umgebung.
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Abb. 6.48
Tiefenprofile des Ausbreitungswiderstandes nach Hochdosis-Ni-Implantation
in Si (n-Phosphor, pp =85 - 1100cm) bei 450 K und Tempern (5h/800 °C).
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Abb. 6.49

Tiefenprofile des Ausbreitungswiderstandes nach Hochdosis-Ni-Implantation
in Si (n-Phosphor, py =85 - 110 1cm, T,= 450K, D = 1.3 x 10" % Nizem®)
fir den ungetemperten und den getemperten (5h/800 °C) Zustand.

Zum Vergleich ist das fur eine Dosis von 1.3 x 10'8 Ni/em? gemessene
Profil in Abb. 6.48 noch einmal zusammen mit dem einer ungetemperten
Probe dargestellt. Wahrend in Tiefen z £ 2.3 pm nach dem Tempern ein
um mehrere GroBenordnungen erhdhter Widerstand vorliegt, ist im Bereich
der Profilminima nur eine vergleichsweise geringe Widerstandsidnderung
festzustellen. Hierbei ist zu beriicksichtigen, daB bereits im ungetemperten
Zustand an dieser Stelle eine diinne, defektreiche NiSi,-Schicht besteht.
Auch Untersuchungen an konventionell hergesteliten und anschlieBend
durch lonenbeschuB stark strahlengeschadigten NiSi,-Filmen ergeben
/223,109,113/, daB das Ausheilen von Schiaden durch Tempern bei
600 - 800 °C mit vergleichsweise geringen Anderungen des elektrischen

Widerstandes (Faktor 3 - 4) verbunden ist.
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Fiur eine grobe Abschdtzung sei angenommen, daB sich der Ausbreitungs-
widerstand gemdB Gl. 4.6 proportional zum spezifischen Widerstand
verhalt und daB der spezifische Widerstand im Bereich oberhalb oder
unterhalb der vergrabenen Schicht dem eines unimplantierten Wafers von
85 - 110 Qcm entspricht. Man erhdlt dann fiur den spezifischen Widerstand
der vergrabenen Schicht einen Wert in der GroBenordnung von 10 p{cm.
Typische spezifische Widerstande f{fiur konventionell hergestellte NiSi,-
Fitme liegen bei 50 - 60 uflcm /91/.

Insgesamt zeigen somit die hier vorgestellten optischen, elektronen-
spekiroskopischen und elektrischen Untersuchungen, daB eine funfstundige
Temperbehandlung von Hochdosis-Nickel-Implantaten bei 800 °C zu einer
dosisabhangigen Umverteilung von Nickel zu einer vergrabenen Schicht
und/oder zur Oberflache fiihrt. TEM/XTEM-Analysen geben naheren

AufschluB Uber die damit verbundenen strukturellen Anderungen.

Abb. 6.50 zeigt XTEM-Abbildungen fiur den ungetemperten (a) und den
getemperten Zustand (b-d) bei einer Dosis von 5 x 107 Nizcm?Z. Die
bereits lichtmikroskopisch beobachteten Ausscheidungen an der Proben-
cberflache weisen eine Ausdehnung von bis zu 1.2 um in vertikaler und
6.8 um in lateraler Richtung auf (Abb. 6.50 d). Es handelt sich um

NiSi,-Kristalle ohne feste Orientierungsbeziehung zur Siliziummatrix.

Zusdatzlich dazu zeigt sich eine tief vergrabene Zone epitaktisch
gewachsener NiSi,-Ausscheidungen (Abb. 6.50 b,c). Ahnlich wie im
Zustand nach der Implantation liegt hier der gréBte Volumenanteil an

NiSi, in Form von Typ~A orientierten Ausscheidungen vor. Die Verteilung

Abb. 6.50 =>
XTEM-Dunkelfeldaufnahmen fir eine Dosis von 5 x 10" 7 Ni/em® (T, =450K).
fa) Ungetemperter, (b-d) getemperter (5h/800 °C) Zustand.

(a) Typ-A NiSi,, (200), vgl. Abb. 6.27 (a);

(b) Typ-A NiSi,, (002), Orientierung ~ Il [210];

(c) Typ-B NiSi,, 5 = (.2‘-02—)"..1”‘7 Typ-B NiSi," Orientierung ~ Il [1017];
(d) Bereich mit Oberflichenprdzipitat, 5 = (111), Orientierung ~ Il [1071.

©|0|
H

Oberfiachennormale der getemperten Probe ~ Il [321].
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Abb. 6.50
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von vergrabenem Typ-A NiSi, ist nach dem Tempern wesentlich schmaler
(vgl. Abb. 6.50 a,b). Kleine Ausscheidungen in den Flanken des Profils
werden durch das Tempern offenbar zugunsten groBerer Prizipitate
aufgelost. Der maximale Anteil an groBen Ausscheidungen, welche Durch-
messer bis zu ~ 550 A erreichen, sowie die hdchste NiSi,-Dichte liegen
in einer Tiefe von etwa 3.0 - 3.1 um vor, Dies ist die Tiefe, wo im
Zustand nach der Implantation der Ubergang zwischen dem Gebiet mit
wenigen, aber groBen Ausscheidungen und der Zone maximaler NiSi,-
Konzentration bei kleinem mittlerem Ausscheidungsdurchmesser erfoigt
(vgl. Abb. 6.50 a,b).

Die nach dem Tempern fiir eine Dosis von 7.5 x 10'7 Ni/em? vorliegende
Schichtstruktur ist in Abb. 6.51 dargestellt. Ahnlich wie fur die kleinere
Dosis von 5 x 10'7 Ni/cm? sind an der Oberfliche isolierte groBe NiSi,-
Ausscheidungen zu beobachten (Abb. 6.51 a). Zwischen diesen Aus-
scheidungen existiert eine schmale, oberflichennahe Zone mit zahlreichen
NiSi,-Plattchen auf (111)-Ebenen (z 50 - 120 nm, Abb. 6.51 c). Der
groBte Teil der Ausscheidungen liegt in Form von Typ-A NiSi,-Kristalliten
(@ 2 80 A) vor, die im Tiefenintervall zwischen ~ 2.4 und ~ 3.6 um
nachgewiesen werden konnen {(Abb. 6.5t a,b). Vor allem in einer Zone
zwischen ~ 3.0 und ~ 3.3 um Tiefe befinden sich zahireiche, insbesondere
lateral gewachsene Prazipitate mit Kantenlangen von ~ 2000 - 8500 A,
die durch bis zu ~ 3500 A breite Zwischenrdume getrennt sind. Die
groBen Ausscheidungen sind umgeben von kleineren Typ-A NiSiy,~Teilchen
(@ ~ 200-800 A), die in einer Zone in 2.9 um Tiefe mit besonderer
Dichte auftreten. Wie in Abb. 6.51 (a) zu erkennen ist, existiert zwischen
dieser Zone und der Schicht groBer Ausscheidungen ein schmaler,

ausscheidungsverarmter Bereich.
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Abb. 6.52

XTEM-Dunkelfeldaufnahme der Schichtstruktur fir eine Dosis von
1.3 x 10'® Ni/em?® (T. = 450 KJ) nach Tempern (5h/800 °C). Die
Kontraste innerhalb der vergrabenen, einkristallinen NiSi,-Schicht beruhen
auf einer Variation der Probendicke. Probennormale Il [011], Proben-
orientierung 1l [0351, g = (300).

'8 Ni/em? finden sich nach dem Tempern

Bei einer Dosis von 1.3 x 10
an der Oberflache groBe NiSi,-Ausscheidungen nur ganz vereinzelt. Der
groBle Anteil an implantiertem Nickel findet sich in einer homogenen
NiSi,-Schicht, die sich zwischen 2.96 + 0.05 und 3.35 % 0.05 ygm Tiefe
erstreckt (Abb. 6.52 und 6.53). XTEM-Untersuchungen uber einen Bereich
von mehr als 40 um Breite zeigen, daB diese Schicht einkristallin ist.
Zusammen mit der Siliziumdeckschicht und dem Substrat bildet sie ein
heteroepitaktisches Typ-A/A/A Schichtsystem. Die NiSi,-Schicht ist
umgeben von zwei schmalen Bédndern aus NiSi,~Prazipitaten, die iber-

wiegend Typ-A Orientierung aufweisen. Zwischen diesen Biandern mit
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Abb. 6.53
Detailaufnahme der in Abb. 6.52 gezeigten Typ-A NiSi,-Schicht. In der
vorliegenden [011]-Orientierung sind die zwischen der Schicht und der

Ausscheidungsbandern befindlichen Saume deutlich zu erkennen. 5 = (200).

maximaler NiSi,-Konzentration bei ~ 2.8 bzw. ~ 3.5 um und dem
NiSi,-Kristall befinden sich dinne Zonen verringerter Ausscheidungsdichte.
Die lokal glatten Grenzflichen der NiSi;-Schicht sind facettiert, was
— von vereinzelten Einschniirungen der Schicht abgesehen — zu Interface-
breiten von etwa 50 + 5 nm (vorn) bzw. 35 + 5 nm (hinten) fihrt (Abb. 6.53).
Die Facettierung resultiert wahrscheinlich aus dem Zusammenwachsen
der sich ausdehnenden Schicht mit den nahe den Grenzflachen vorhandenen
groBeren Ausscheidungen. Auch an in plane-view-Technik praparierten
Proben durchgefiihrte Untersuchungen der Grenzschicht ergeben, daB die

Facetten bevorzugt auf {111}-Ebenen liegen.

Ahnlich wie bei einer Dosis von 7.5 x 10'7 Ni/cm? zeigen sich in einer
~ 0.3 um dicken Oberflichenzone einige dinne NiSi,~Plattchen auf
(111)-Ebenen. In gréBeren Tiefen treten in der Siliziumdeckschicht soiche
Ausscheidungen (mittierer Durchmesser ~ 1500 A) nur sporadisch
(~ 5 um™>) auf.
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Die dargestetiten Untersuchungsergebnisse zeigen, daB sowohl die
Probenoberfliche als auch die bereits nach der Implantation vorliegenden
Ausscheidungen bei der Temperbehandlung als Senken flr diffundierende

Nickelatome wirken.

Hohe Metallkonzentrationen an der Probenoberfidiche werden bei den
meisten Langzeitdiffusionsexperimenten mit Ubergangsmetallen in Sitizium
beobachtet /224/. Uber die Nickeldiffusion in Silizium liegen verschiedene
Arbeiten vor, die ein Aufsteilen des Ni-Konzentrationsprofils nahe der
Probenoberfliche /225/ bzw. eine dort bevorzugte Bildung von NiSi,-
Ausscheidungen /226/ nach dem Abschrecken der auf 1000 - 1100 °C
erwarmten Wafer zeigen. Merkliche bzw. nahezu vollsténdige Ausdiffusion
von Nickel wird in /218/ nach 20-minlitiger Auslagerung von nickeldotierten
Sitiziumkristatlen bei 900 bzw. 1050 °C beobachtet und vor allem dem
beim Abkiihlen (4 K/s) vorhandenen hohen Temperaturgradienten nahe

der Oberflache zugeschrieben.

Die auch in der vorliegenden Arbeit beobachtete Bildung einer nickelreichen
Schicht nahe der Siliziumoberfliche wird durch die schnelle Zwischen-
gitterdiffusion von Nickel bei der verwendeten Temperatur ermoglicht.
Aus den von Bakhadyrkhanov et al. 7213/ bestimmten Diffusions-
koeffizienten erhdlt man fiir 5-stiindiges Tempern bei 800 °C eine
Diffusionslange von nahezu 2 mm. Da bei den vorhandenen Ni-Konzen-
trationen die Loslichkeitsgrenze von Nickel in Silizium (1.9 x 10"® Nizem?
bei 800 °C, /224/) auch wiahrend des Temperns erheblich uberschritten
wird, ist mit Ausscheidungen oder Ausdiffusion zu rechnen. Das Ausbleiben
einer epitaktischen Orientierung der beobachteten Ausscheidungen deutet
auf einen EinfluB der implantationsbedingten Kontamination der Silizium-

oberflache auf die Prazipitation hin.

In Konkurrenz zur Probenoberflache kommen als Senken fir diffundierende
Ni-Atome auch die bereits nach der Implantation vorliegenden NiSi,-
Ausscheidungen in Frage, wenn diese hinreichend gro8 sind. Bei der
kleinsten betrachteten Dosis (5 x 10'7 Ni/em?) gibt es zundchst nur
wenige genigend grofe Ausscheidungen. Nickel wird vor allem dort
zuriickbehalten, wo sich im implantierten Zustand der Ubergang zwischen
der Zone weniger, besonders groBer Ausscheidungen und der Zone

zahlreicher kleiner Prazipitate befindet (z = 3.0 - 3.1 um), weil sich
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offenbar an dieser Stelle am schnellsten ausreichend groBe Ausscheidungen
bilden konnen. Entsprechend den in Kap. 6.2.9 dargestellten Untersuchungen

ist dies nicht die Tiefe maximaler NiSi,-Konzentration (z ~ 3.25 um).

Der Anteil an zurickgehaltenem Nickel in der vergrabenen Schicht ist
um so hoher, je groBer die bereits nach der Implantation vorliegenden
Ausscheidungen sind. Hier sei noch einmal darauf hingewiesen, daB im
implantierten Zustand im Bereich des Maximums der NiSi,~Verteilung bei
einer Dosis von 7.5 x 10'7 Ni/cm® zahlreiche Ausscheidungen miteinander
zusammengewachsen sind und bei einer Dosis von 1.3 x 10'8 Ni/em?

eine geschlossene Schicht vorliegt (Kap. 6.2.9).

Dadurch, daB die nach der Implantation hauptsdchlich in den Fianken der
NiSi,-Tiefenverteilung vorhandenen kleineren Ausscheidungen beim Tempern
zugunsten groBerer Prazipitate aufgeldost werden, ergibt sich eine
Vergroberung der Ausscheidungsstruktur und letztlich eine Verringerung
der Verteilungsbreite. Ein solcher UmldsungsprozeB ist als Ostwald-

Reifung von Ausscheidungen bekannt /227/.

Hierbei wird der Konzentrationsverlauf (Abb. 6.54) einer ubersattigten
Festkorperldsung in der Umgebung von zwei unterschiedlich groBen,
kugelformigen Ausscheidungen (Radius ry, r,) betrachtet, deren gegen-
seitiger Abstand p groB gegen ihre Durchmesser ist. In Abb. 6.54 gibt

cp die Konzentration im Teilchen, Ca die Matrixkonzentration an der

c 4 $ ¢
Cp == Cp
C° <

e, (t) 1

Co i)

Cm

0 it r 1) 0

Abb. 6.54

Konzentrationsverlauf fiir zwei wachsende Ausscheidungen unterschiedlicher
GréBe nach 7227/ (Erlduterungen im Text).
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Teilchenoberfliche im Gleichgewicht mit dem Teilchen, ¢, die Matrixkon-
zentration in groBer Entfernung zum Teilchen, <o die Startkonzentration
und ¢ __ die Gleichgewichtskonzentration an. In der Teilchenumgebung
bilden sich Diffusionshofe verringerter Fremdatomkonzentration aus. Sie
sind umso starker ausgepragt, je gréBer der Teilchenradius ist. Daraus
ergibt sich eine hohere Wachstumsrate im Falle des groBeren Teilchens.
Beide Teilchen wachsen, solange die Bedingung €, > cylr) > c_(r;) erfullt
ist. Dadurch reduziert sich jedoch zunehmend die Matrixkonzentration Co
Unterschreitet diese die in der Berandung eines Teilchens erforderliche
Gleichgewichtskonzentration, ¢ () >c > ca(rz) ., S0 stoppt das Wachstum
des kleineren Teilchens und es beginnt sich zugunsten des Wachstums

der gréBeren Ausscheidung aufzuldsen.

Betrachtet man die GroBenverteilungen der nach der Implantation
vorliegenden NiSi,~Ausscheidungen und nimmt man einen qualitativ gleichen
Umlosungsvorgang im hier vaorliegenden Fall hoher Ausscheidungsdichte an,
so ergibt sich folgende mogliche Interpretation fir das beobachtete

Temperverhaiten:

Im implantierten Zustand erhdlt man bei hohen Dosen eine Zone grober
Ausscheidungsstruktur, in deren hinterem Teil bei einer Dosis von
7.5%x10"7 Nizcm? bereits zusammengewachsene NiSi,-Bereiche existieren.

Fur eine Dosis von 1.3 x 10'® Ni/cm?

ist die Situation vergleichbar,
allerdings hat hier die Koaleszenz von Ausscheidungen bereits zur Bildung
einer geschlossenen Schicht mit einer vorgelagerten Zone groBer Prazipitate
gefiihrt. Diese Schicht bzw. die zusammengewachsenen NiSi,-Bereiche

bei einer Dosis von 7.5 x 1017 Ni/cm?

stellen auch im Vergleich zur
Oberflache effektive Senken dar. Sie wachsen folglich schnell an,
insbesondere schneller als die weniger groBen vorgelagerten Ausscheidungen.
Dieser Unterschied in der Wachstumsrate wird noch dadurch verstarkt,
daB im implantierten Zustand die Dichte an kleinen, mdglicherweise
auflgsbaren Prazipitaten oberhalb und unterhalb der Zone grober
Ausscheidungsstruktur bzw. zu beiden Seiten der NiSi,~Schicht unter-
schiedlich hoch ist. Dariiberhinaus wird durch den Dichteunterschied ein
Wachstum der NiSi,~-Schicht bzw. der zusammenhdngenden NiSi,-Bereiche
zu groBeren Tiefen begiinstigt. Somit bilden sich aus den zusammen-
gewachsenen NiSi,-Ausscheidungen (D = 7.5 x 10'7 Ni/cm®) bzw. der
dinnen NiSi,-Schicht (D = 1.3 x 10'® Nizem?) beim Tempern die
beobachtete unterbrochene sowie die geschlossene breite NiSi,~Schicht.
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Auch an die groBen Ausscheidungen im vorderen Teil der Zone grober
Ausscheidungsstruktur werden beim Tempern Nickelatome angelagert.
Dadurch erhoht sich deren Stabilitdt gegen AuflGsung zugunsten anderer
Ausscheidungen und die Nickelkonzentration in kleineren Tiefen (abgesehen
von der oberflichennahen Zone} nimmt ab. Dennoch verlieren diese
Ausscheidungen parallel Nickelatome an die schneller gewachsenen,
ausgedehnteren NiSi,-Bereiche in groBerer Tiefe. Der resultierende Nickel-
fluB reicht zur Bildung einer geschlossenen Schicht an dieser Stelie oder
zum Zusammenwachsen mit den ausgedehnteren NiSi,-Bereichen in

groBeren Tiefen nicht aus, es bleibt ein Band groBerer NiSi,-Teilchen.

Durch die Saugwirkung groBer Ausscheidungen auf diffundierende Nickel-
atome bilden sich zu beiden Seiten der geschlossenen bzw. unterbrochenen
NiSi,~Schicht (D = 7.5 x 10"7 bzw. 1.3 x 10'®

verarmte Sdume aus.

Ni/em?) ausscheidungs-

Die in den Ausscheidungsbandern auflerhalb dieser Saume vorliegenden
groBen Prazipitate bilden lokale Senken, an denen bei fortschreitendem
Tempern die vornehmtich in den Ausidufern der NiSi,-Verteilung freigesetzten
Nickelatome angelagert werden konnen. Diese missen fiur ein weiteres
Wachstum der geschlossenen bzw. unterbrochenen NiSi,-Schicht aufgeldst

werden. Durch langeres Tempern konnte dies zu erreichen sein.

Untersuchungen nach Verlingerung der Temperzeit auf 20 Stunden
zeigen fur eine Dosis von 1.3 x 10'® Nizem® eine Dickenzunahme der
vergrabenen NiSi,-Schicht um etwa 0.05 um und eine Verringerung der
lateralen Ausdehnung der in den Biandern vorliegenden Ausscheidungen
um ca. 20 %. Bericksichtigt man, daB die Aufldsung der Ausscheidungen
zugunsten einer dickeren NiSi,~Schicht mit einer Verringerung der
Gesamtgrenzflachenenergie einhergeht, so ist zu erwarten, daB sich bei
dieser Dosis durch eine weitere Steigerung der Temperzeit bei 800 °C
ein "verbessertes” Si/NiSi,/Si-Schichtsystem ohne Ausscheidungsbander
herstellen 1aBt. Die Optimierung der Temperparameter ist Gegenstand

derzeit durchgefiihrter Untersuchungen /176,192/.

AbschlieBend seien die hier dargestellten Ergebnisse den in der Einleitung
erwidhnten Untersuchungen zur lonenstrahlsynthese vergrabener metallischer
Schichten durch Hochdosisimplantation im keV-Energiebereich gegeniber-

gestellt.
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White et al. /23/ gelingt die Erzeugung eines Systems diskreter
Schichten bestehend aus 600 & Si, 1100 A CoSi, und dem Silizium-
substrat durch 200 keV Co-Hochdosisimplantation (D = 3 x 10'7 Cosem®)
in {(100) oder (111) Silizium bei 350 und 450 °C und anschlieBendes
Tempern bei 600 °C (th) und 1000 °C (0.5 h). Die Siliziumdeckschicht
sowie die CoSi,-Schicht sind einkristallin (Typ-A/A/A-Heteroepitaxie
wie im hier dargestellten Fall des zu CoSi, isomorphen NiSi,), wobei die
Deckschicht allerdings zahireiche Fehlpassungsversetzungen und Offnungen
{pinholes) enthalt /24/. Die vergrabene metallische Schicht zeichnet sich
durch einen besonders niedrigen spezifischen Widerstand (p = 14 pQ) cm
bei 300 K) aus /24/. Mit Hilfe von RBS- und TEM-Analysen finden
White et al. /28/ eine Schwellkonzentration von 18.5 * 0.5 at.%¥ Co,
die im Maximum der lonenverteilung vorliegen muB, damit sich beim
Tempern unter den genannten Bedingungen eine kontinuierliche CoSi,-
Schicht ergibt. Die Tatsache, daB sich durch keV-lmplantation ein
vergrabenes Co-Profil mit entsprechenden Maximumskonzentrationen
erzeugen ldBt, ist wegen der bei diesen Energien betrachtlichen Sputter-
erosion der Oberfliche verwunderlich /23/. Fur Implantationen bei Raum-
temperatur und -196 °C erhatten White et al. — wie auch fir hohere
Implantationstemperaturen zu erwarten wire — den Hauptanteil an Kobalt
an der Oberfliche und nehmen daher an, daB bei Hochtemperaturimplan-
tationen eine Eindiffusion von Kobalt die Bildung vergrabener Profite
unterstitzt. Dagegen deuten neuere Untersuchungen von van Ommen et
al. /29/ eher auf einen chemischen EinfluB des implantierten Kobalts

auf die Sputterrate hin.

Die von White et al. beschriebene Synthese vergrabener CoSi,-Schichten
durch keV Co-Implantation in Silizium wurde inzwischen durch andere
Gruppen unter dhnlichen /26,30,32,33/ oder abgednderten /29,32,34,35/
experimentellen Bedingungen weitgehend reproduziert. Die neueren Unter-
suchungen befassen sich dabei auch detaillierter mit dem nach der
Implantation vorliegenden Zustand /34,35/. Dabei wird festgestellt, da8
bereits vor dem Tempern epitaktische CoSi,-Ausscheidungen vorliegen,
wie hier beschrieben fiir den Fall der Ni-Implantation. Kohlhoff et al. /33/
gehen daher ebenfalls davon aus, da8 das Aufsteilen des Metallatomprofils
bei Tempern auf einer im Sinne der Ostwald-Reifung zu beschreibenden

Umlbsung von Prédzipitaten beruht.

White et al. /25,28,31/ stellen auch vergrabene Schichten aus CaSiy,
CrSi,, NiSi,, YSi, und Co,_,Ni,Si her. Im Falle von Ca-, Cr- und
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Y-Implantationen sind die Schichten — offenbar dhnlich wie hier — umgeben
von Aysscheidungsbéandern, die jedoch durch Kurzzeittempern (10 s) bei
1300 °C teilweise abgebaut werden konnen. Die Autoren weisen darauf
hin /31/, daB solche Ausscheidungszonen in ihren Si/CoSi,/Si- und
Si/NiSi,/Si-Schichtstrukturen nicht auftreten. Andererseits werden
CoSiy-Ausscheidungen auBerhalb einer kontinuierlichen vergrabenen
Disilizidschicht auch von Bulle-Lieuwma et al. /34/ beobachtet, die
allerdings einstufig (1000 °C) tempern. In dieser Arbeit wird auBerdem
iber starke Zwillingsbildung innerhalb der Siliziumdeckschicht bei der

Verwendung von (111)-Wafern berichtet.

Eine detaillierte Charakterisierung der von White et al. erzeugten Silizid-
schichten liegt auBer fiir CoSi, bisher nicht vor. Die Autoren beschreiben
ihre durch 200 keV Ni~implantation (D = 2.5 x 107 Ni/em?, Ti = 250 °C)
in Silizium und Tempern (1 h/550 °C, 0.5 h/3900 °C) erzeugten Schicht-
systeme als “vergleichbar zu denen mit CoSi,” /31/. Hierbei wird
allerdings durch RBS-Analysen eine geringfugig tiberhdhte Ni-Konzentration
(35 at.%) in der NiSi,-Schicht und — vermutlich aufgrund der unter-
schiedlichen Temperbedingungen — eine hohere Schadigung der Silizium-

deckschicht festgestellt /25/.
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7. Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit behandelt Untersuchungen zur lonenstrahlsynthese
vergrabener metallischer Schichten durch 6 MeV 58Ni—lmplantation in
Silizium. Durch Messungen der optischen Reflektivitatsanderung und des
Ausbreitungswiderstandes sowie durch elektronenmikroskopische Unter-
suchungen werden die durch die Implantation hervorgerufenen struktu-
rellen und elektrischen Verdnderungen charakterisiert, wobei insgesamt
ein Dosisbereich von 10'2 - 10'8 Ni/cm? erfaBt wird.

Die optisch gemessene Strahlenschéddigung kann uber einen weiten
Dosis- und Temperaturbereich mit Hilfe eines fur die 2 MeV Si-Eigen-
implantation entwickelten Schadigungsmodells /72/ beschrieben werden.
Das Modell beriicksichtigt die Produktion, das Verclustern und die
Rekombination von Punktdefekten sowie die Produktion und das stimulierte

Wachstum amorpher Bereiche.

Der temperaturabhédngige Beitrag dieser Prozesse zur Entwicklung der
Schadigung durch 8 MeV Ni-lImplantation wird anhand von Modellparametern
dargestellt und mit entsprechenden Beitrdgen nach 2 MeV Si-Eigen-
implantation verglichen. Die ermittelte hohere Defektproduktion und
~rekombination beim Beschuf#l mit Ni~lonen 48t sich vor allem auf deren
hohere Masse zuruckfihren. Dagegen wird offenbar die Bildung von Punkt~
defektclustern bei den betrachteten Temperaturen hauptsdachlich vom

Targetmaterial und weniger von der Projektilsorte bestimmt.

Mit zunehmender Dosis zeigt sich ein wachsender Einflu8 des deponierten
Nickels auf die Entwicklung der Schadigung. Dieser auBert sich in einem
unerwartet starken Anstieg der kritischen Dosis, die zum Erreichen der
Amorphisierung in der Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft notwendig
ist, mit steigender Targettemperatur. Bei 450 K {48t sich in Bereichen
hoher Ni-Konzentration vollstidndige Unterdrickung der Amorphisierung
beobachten. In Tiefen geringeren Ni~-Gehalts wird in einem begrenzten

Dosisintervall eine voribergehende Amorphisierung festgestellt.

Das Temperaturverhalten der die Amorphisierung beschreibenden Modeli-
parameter legt nahe, daB der EinfluB auf die Amorphisierung auf einer
durch die Anwesenheit von Nickel geforderten Kristallisation der bei der

Implantation erzeugten quasi-flissigen spike-Volumina beruht. Ein
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gedndertes Kristallisationsverhalten 1d8Bt sich vor dem Hintergrund eines
zunehmend metallischen Charakters der Si-Si-Bindungen durch die Gegen-

wart von Ni-Atomen /205/ interpretieren.

Bei Targettemperaturen von 450 K und Dosen ab 1 x 10'® Ni‘em? findet
man — dhnlich wie bei Si-Eigenimplantationen /70,71/ mit vergleichbaren
Implantationsparametern — eine Umwandlung von Punktdefektciustern zu
ausgedehnten Defekten in Form von {113}-5tapeifehlern, Versetzungsringen
und ungeordneten Versetzungsnetzwerken. Diese Defektumwandlung
vollzieht sich zuerst in der Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft. Hierbei
stellt die Bildung von Stapelfehlern eine Ubergangsphase dar, bei Dosen
ab ~ 5 x 10'® Ni/ecm?® dominieren Versetzungen im Bereich des Maxi-

mums der nuklearen Bremskraft.

Bei 450 K-Implantationen wird eine dosisabhangige Vertagerung des
Ni-Konzentrationsprofils zur Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft beob-
achtet, die auf eine Getterwirkung der hier vorliegenden Defekte hindeutet.
Eine bevorzugte Bildung von Typ-A NiSi,-Ausscheidungen entlang von

Versetzungen wird nachgewiesen.

Epitaktische NiSi,-Ausscheidungen werden nach Ni-Hochdosisimplantationen
bei 450 K in Form polyedrischer Kristaliite mit Typ-A oder Typ-B Orien-
tierung beobachtet. Zusatzlich finden sich diinne Typ-B NiSi,-Plattchen
auf {111}-Ebenen, wobei die {(t11)-Ebene parallel zur Substratoberflache
bevorzugt ist. Bei hinreichend hohen Dosen liegt der groBte Anteil an
NiSi, in Form polyedrischer Ausscheidungen mit Typ-A Orientierung vor.
Typ-B NiSi,~Ausscheidungen existieren bevorzugt in Bereichen geringer
Ni-Konzentration. Bei der kleinsten Dosis (2 x 10'8 Ni/cmz), fir die
elektronenmikroskopisch NiSi,-Ausscheidungen nachgewiesen werden,

treten ausschlieBlich NiSi-Plattchen auf.

Zur Interpretation der beobachteten Konzentrationsabhangigkeit der Bildung
epitaktischer Ausscheidungen mit Typ-A oder Typ-B Orientierung wird
ein  Keimbildungs- und Wachstumsmodell /216/ herangezogen und
modifiziert. Hieraus ergibt sich eine bevorzugte Keimbildung und ein vor
allem flachenhaftes Wachstum fur Typ-B NiSi,. Fur Typ-A NiSi, erhalt

man ein erheblich begiinstigtes, auch volumenhaftes Wachstum.
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Fir Dosen ab 3 x 10'7 Ni/cm® wird in konstanter Tiefe eine Zone
besonders groBer, in verringerter Dichte auftretender Ausscheidungen
beobachtet, die dem Bereich maximaler NiSi,~Konzentration vorgelagert
ist. Die Senkenwirkung groBer Ausscheidungen auf die eingebrachten
Ni-Atome wird hinsichtlich ihres Einflusses auf die Entwicklung der

Tiefenverteilung von NiSi,—Ausscheidungen diskutiert.

Durch das Zusammenwachsen hauptsachlich Typ-A orientierter, epitak-
tischer NiSi,~Ausscheidungen im Bereich des Konzentrationsmaximums
erhalt man bei hinreichend hohen Dosen bereits im Zustand nach der
Implantation eine zusammenhidngende NiSi,~Schicht, die durch hohe Leit-

fahigkeit charakterisiert ist.

Das Tempern von 450 K-Hochdosisimplantaten bei 800° C fiihrt zu einer
dosisabhidngigen Umverteilung der Ni-Atome. Bei kleineren Dosen diffundiert
ein betrachtlicher Anteil des Nickels zur Oberflache. Mit zunehmender
Dosis wird ein groBerer Anteil an Nickel in einer vergrabenenen Schicht
zuriickbehalten. Das Aufsteilen des Ni-Konzentrationsprofils an dieser
Stelle 1Bt sich im Sinne der Ostwald-Reifung /227/ der nach der
Implantation vorliegenden Ausscheidungen verstehen. Liegt bei geniigend
hohen Dosen nach der Implantation bereits eine geschlossene, vergrabene
NiSi,-Schicht vor, so fiihrt das Tempern zur Bildung eines hetero-
epitaktischen Typ~A/A/A - Si/NiSi,/Si - Schichtsystems, wobei unter den
gewidhlten Temperbedingungen der vergrabene NiSi,~Einkristall von schmalen

Ausscheidungsbandern umgeben ist.

Die durchgefiihrten Temperexperimente und derzeit fortschreitenden
Untersuchungen /176,192/ zeigen bereits, daB8 sich unter veridnderten
Temperbedingungen der Ni-Gehalt in den Ausscheidungsbandern erheblich

reduzieren laBt und verbesserte Schichtstrukturen erreichbar sind.
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ANHANG

A Strukturfaktoren

In Tab. A1 sind fur niedrig indizierte Reflexe die Quadrate der Struktur-
faktoren F_, ~von Si und NiSi, aufgelistet, berechnet nach Gl. 4.8 und
4.10 mit den in /181 / angegebenen Atomformfaktoren f(©) fur 100 keV

Elektronen.

Tab. A1
Akl Fskl Fikt
NiSi2 Si
002 6t.17 - ---=
004 297 .85 85.00
022 684 .49 226 .05
024 0.40 - ----
044 124.68 31.92
111 270.13 338.71¢
113 S4.02 72.56
133 54.61 33.02
222 3.3 -----
224 183.89 49.16
244 .01 - ---
333 37.83 20 .47
444 71.95 18.52

Das Beugungsbild von NiSi, (kubische CaF,-Struktur) geniigt prinzipiell
fcc-Auswahlregeln. Fur NiSi, sind, anders als bei Si, Reflexe erlaubt,
bei denen die Summe der Millerindizes durch 2, aber nicht durch 4 teiibar

ist.
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B Richtungstransformation in Typ-B NiSi,

Zur Interpretation von Beugungsbildern miussen die Richtungszusammenhange
zwischen den epitaktischen Ausscheidungen und der Siliziummatrix bekannt
sein. Bei Typ-A NiSi, entsprechen alle Richtungen denen der Matrix.
Typ-B NiSi, hat eine gemeinsame <111>-Richtung mit Sitizium, alle
anderen Kristallrichtungen sind gegeniber der gemeinsamen Achse um
180° gedreht. Fir eine solche Zwillingsgeometrie ergibt sich nach /181/
in kubischen Kristallen aus einer [hkl]l-Richtung die neue Richtung [h'k’'l']

gemal

p{ph+2qgk+2rl) - h(q2+ r?)

h' =
p2+q2+r2
g (2ph+gk+2rl) - k(p2+r2)
k' = 2, 2, 2
p +q°+r
. r{2ph+2qgk+rl) - l(p2+q2)
02+ qlerl

wobei [pgr] die Zwillingsachse angibt. Hiermit berechnete Richtungstrans-
formationen sind fiir einige wichtige Kristallrichtungen in Tab. A2 fur

die vier moglichen <111 >-Zwillingsachsen zusammengefaBt.

Tab. AZ

pgr L1111 (11713 [1111 [1111
hkl h' k'L

001 02211 2022131 302211 302213
010 02123 4021231 4$02121  dtr2iz23
100 101223 301223 dri221 jr122]
011 (0i1l) 304112 3C411) £0l1]
101 301417 (1011 31413 (1011
101 r1oly 301z} (10131 3r01411)
111 r1113  3ci153 301511 05113
111 505111 301513 301153 [111]
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C Uberlagerung von Beugungsmustern

Mit Hilfe der oben angegebenen Richtungstransformation kénnen Beugungs-
muster berechnet werden, die bei Vorliegen von Typ-A und Typ-B NiSi,-
Ausscheidungen mit verschiedenen Zwillingsachsen zu erwarten sind.
Abb. A1 (a) zeigt ein [017]1-Beugungsbild fur Typ-A NiSi,. Typ-B NiSi,-
Ausscheidungen mit [111]- bzw. [1111-Zwillingsachsen fihren zu
Uberlagerung mit zwei weiteren [0T11-Mustern (Tab. A2), die so orientiert
sind, daB die [1111- bzw. [111]-Richtungen fiur Typ-B NiSi, mit den
[1113- bzw. [117]-Richtungen von Typ-A NiSi, ubereinstimmen
(Abb. A1 b.c). Typ-B NiSi,-Ausscheidungen mit den beiden Lubrigen
Zwillingsachsen rufen keine zusidtzlichen Reflexe hervor. Im allgemeinen
kann auch nur ein Teil der in Abb. A2 eingezeichneten Reflexe gleichzeitig

stark angeregt werden.

In <001 >-Beugungsbildern rufen Typ-B NiSi,~Ausscheidungen keine
Zusatzreflexe zu denen von Typ-A NiSi, hervor. Dies wird anhand eines
(010]1-Beugungsbildes von Typ~A NiSi, in Abb. A2 gezeigt. Typ-B
NiSi,~Ausscheidungen mit einer [111]1-Zwillingsachse sind in diesem Fall
[212)-orientiert (Tab. A2), ihre [101]-Richtung liegt parallel zur
[1011-Richtung von Typ~A NiSi, bzw. Si. Die Reflexe des [272]1-Beugungs-
musters kommen dann mit denen des Typ-A [010]-Musters zur
Deckung (Abb. A2 c).
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Abb. Al

(a) [0111- Beugungsmuster fiur Typ-A NiSi,; (b) Beugungsbild wie in (a),
jedoch iuberlagert mit dem von Typ-B NiSi, mit einer [111]1-Zwillingsachse;
(c) Beugungsmuster wie in (b), allerdings mit Zusatzreflexen von Typ-B

NiSi, mit einer [111]-Zwillingsachse.

- 156 -



2,8,-1)
8,8,-2) (2,8,8
(-2,8,-1) (8,0,8) (7,8,2)

(-2,9,8) (8,8,2}

(-2,8,2)
d

-4,-4.2)
(-2,8, 11

(-1,-4,8) 8,4,2)

.

{8,8,8}

i8,-4,-) (2,4,0)
2,8,-2}

(4.‘:-1)
b : :

. . .
. . . .
- . . .
. . .
8,8,9
. . . .
. . [
3 . .

Abb. AZ

(a) [010]-Beugungsbild fir Typ-A NiSi,; (b) [212]1-Beugungsmuster fir
Typ-B NiSi, mit einer [111]-Zwillingsachse; (c) Uberlagerung der
Beugungsmuster .
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D Aufspaltung von Beugungsreflexen

Die nadelfdrmige Intensitatsverteilung im reziproken Raum aufgrund von
plattchenférmigen Ausscheidungen kann zu anscheinend aufgespaltenen
Beugungsreflexen fiuhren. Aus der Richtung [p'q'r'], unter der diese
Aufspaltung zu beoachten ist, kann auf die Ausrichtung [pgrl der
Plattchennormalen im reailen Raum zuriickgeschlossen werden. Fiir kubische

Kristalle gitt naherungsweise der Zusammenhang /181/

p(v2+w2) -ulrw+qv)

13

q (udsw?)y - v (pu+rw)

Fulev?) - wlpu+qgv)

wobei [uvw] die vorliegende Zonenachse angibt.

E Tiefenskalen

Bei TEM~Analysen in Dunkelfeldtechnik wird durch eine Rotatlion der Probe
im Probenhalter und eine Kippung mit Hilfe des TEM-Goniometers um
eine zur Drehachse senkrechte Richtung eine Probenorientierung aufgesucht,
in der der zur Abbildung ausgewdhlte Reflex angeregt ist. In XTEM-
Untersuchungen kann die Verkippung der Probe zu einer Stauchung der
Tiefenskala in der Projektion auf die Photoplatte fihren, wenn die
Kippachse nicht senkrecht zur Originalprobenoberflache (Klebekante) steht.
Kippungen um solche Achsen sind jedoch oft notwendig, um epitaktische
NiSi,~Ausscheidungen im Dunkelfeld anzuregen, da dies nur unter

bestimmien Orientierungen moglich ist.

Zur Bestimmung des Stauchungsfaktors wird ein Vektor Fos (x"y"z")
betrachtet, der sich durch Drehungen um Winkel ¢ (Drehung der Probe
im Halter, ¢ = O fiir Klebekante parallel Goniometerachse) bzw. § (Verkippen
der Probe mit Hilfe des Goniometers) beziglich der Achsen x bzw. y aus
einem in der ungekippten cross-section Probe liegenden Ortsvektor F=(0,0,z)
ergibt (Abb. A3). Die Komponente z gibt z.B. den Abstand zur Proben-
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Abb. A3

Geometrie zur Herleitung des Stauchungsfaktors S.

oberflache an. Den Vektar T erhalt man mit Hilfe zweier Drehmatrizen
B {p) und B (9) aus r
x y

-

=D (8D ()7
y x

In der Projektion auf die y~z-Ebene verkiirzt sich der Vektor Fozu \?1"1
gemaB
2 ‘.2}1/2

Ir 1= (y2sez

1/2

I

z {cosz(zp)cosz(ﬂ) + sinz(zp)}

-1
=:2z S ,

wobei S = S5(8,¢) den Stauchungsfaktor angibt. Die angegebenen XTEM-
Tiefenskaten wurden mit Hilfe dieser Stauchungsfunktion und geeichter

MikroskopvergroBerungen bestimmt.
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