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I. Einleitung 

Die Ionenirnplantation f indet  heute wei te  Anwendung bei de r  Herstel lung 

von Halbleiterbauelementen. Hierbei werden zu r  Dotierung von Si l iz ium 

beispielsweise me is t  lonenenergien bis zu einigen hundert  keV und Dosen 

unterhalb 10' benöt igt .  Gegenwärtig ze ig t  s ich ein wachsendes 

ln teresse an Implantationen m i t  höheren Energien / I  -4 /  oder  höheren 

Dosen /5-9/.  

Durch lonenbestrahlung bei Energien von einigen MeV können geziel t  

Mater ia le igenschaften in  einer Tiefe von wenigen P m  un te r  der  Oberf läche 

verändert werden. Da in zwei Dimensionen in tegr ier te  Bauelemente im 

Zuge der  for tschrei tenden Hochintegration zunehmend f lachere Schicht-  

s t ruk turen benötigen. lassen sich durch MeV-Implantationen Zonen d i rekt  

unterhalb der  aktiven Baueiernentschichten erreichen. Verschiedene s ich 

daraus ergebende Anwendungsbeispiele werden in / 1  -4 /  genannt. Auch 

im Hinblick auf die f ü r  zukünft ige Bauelementgenerationen angestrebte 

dreidimensionale Integrat ion b ie te t  die t-lochenergieimplantation wicht ige 

Anwendungsmöglichkeiten, so z . B .  bei de r  Herstel lung ver t ika ler  

Transistoren /I 01. 

Das In teresse an Hochdosisimplantationen beruht auf de r  Mögl ichkei t ,  

vergrabene Schichten zu erzeugen, in denen die implant ier ten Fremdatome 

eine stöchiometr ische Verbindung m i t  dem Targetmater ia l  eingehen. 

Vor allem die Ionenstrahlsynthese vergrabener S i02 -  und Si3N4-Schichten 

wurde in  den le tz ten Jahren intensiv untersucht  (Überbl ick in 1 5 - 7 / f ,  

da in de r  über  diesen Isolat ionsschichten liegenden S i l iz iumdeckschicht  

eine erhöhte Packungsdichte von Halbleiterbauelementen er re icht  werden 

kann. Während sich die meisten Arbeiten m i t  Implantationen i m  keV- 

Energiebereich beschäft igen, f indet man zunehmend auch Untersuchungen 

f ü r  Energien von einigen MeV / l  1 -1 4 / .  

Ein wei teres Beispiel i s t  de r  Halblei ter  SiC. der  m i t  Hi t fe anderer 

Verfahren wegen der erforder l ichen Reinheit nu r  schwier ig herzustel len 

i s t  / I  S / .  Bei der  lonenstrahlsynthese / 1  5 /  i s t  die nötige Reinheit durch 

die Verwendung eines massenselekt ier ten StrahIs gegeben, sofern die 

Verbindungsbildung hinreichend wei t  innerhalb des Sil iziurnwafers er fo lg t .  



Si l iz ium geht m i t  e iner Vielzahl von chemischen Elementen stabile 

Verbindungen ein.  Es s te l l t  s ich somit  die Frage, ob durch Hochdosis- 

impiantat ion neben SiC. S i 0 2  und Si3N4 auch andere Siliziumverbindungen 

in Form einer vergrabenen Schicht  erzeugt  werden können. 

Wegen des in der 3d-Integrat ion ungelösten Problems der  Herstel lung 

vergrabener Kontaktierungen / I  0/ sind Untersuchungen zur  lonenstrahl- 

synthese vergrabener le i t fähiger Verbindungen wünschenswert .  Hierbei 

bieten s i ch  die gu t  leitenden Siliziumverbindungen der Ubergangsmetatle 

an. Un te r  ihnen sind die si l iziumreichen Sil izide NiSi2 und CoSiz auch von 

grundlegendem In teresse.  O ie  .strukturelIe Ähnlichkeit von NiSi2 und 

Si l iz ium bei nahezu gleichen Git terkonstanten (Aa/a * 0.4 %) ermögl icht  

die Bildung einer epi takt ischen meta[ l ischen Schicht  au f  Si l iz ium / I  6 / .  G u t e  

epitakt ische Verhäl tn isse bestehen auch zwischen CoSiz und Si l iz ium. 

Z u r  Bildung von NiS iz und anderen Sitiziden durch Hochdosisimplantation 

l iegt inzwischen eine Reihe von Untersuchungen f ü r  den keV-Energiebereich 

vor.  Wegen der  bei  hinreichend hohen Dosen merkl ichen Sputtererosion 

de r  Oberf läche erhä l t  man in de r  Regel metal l ische Schichten an der 

Probenoberf läche, die s ich o f t  aus verschiedenen Sil izidphasen zusammen- 

setzen und deren Bildung schwer  z u  interpret ieren i s t  (2.B. / 1  7-22/1. 

Das Problem der Sputtererosion der  Oberfläche Iäßt s ich durch Implanta- 

t ion bei  hohen Targettemperaturen begrenzen /23 / .  Dies ha t  in den 

le tz ten zwei  Jahren z u  zahlreichen Untersuchungen der lonenstrahlsynthese 

vergrabener Metal ls i l iz idschichten geführ t .  Die bisher erschienenen 

Veröffentl ichungen /23-35/ befassen sich v o r  allem mit CoSi2-Schichten 

und h ie r  hauptsächlich m i t  dem Zustand nach verschiedenen Ternper- 

behandlungen. 

In dieser Arbei t  werden Untersuchungen zur lonenstrahlsynthese vergrabener 

meta l l ischer  Schichten durch 6 MeV 5 8 ~ i - ~ r n p l a n t a t i o n  in Si l iz ium vorgestel l t .  

Die hohe Energie füh r t  zu t ie fen und bre i ten lmplantat ionsprof i len.  so 

da13 die Veränderungen des Targets  be i  hoher re la t iver  Tiefenauflösung 

untersucht  werden können. Darüberhinaus werden Probleme aufgrund der  

Sputtererosion und d e r  nahen Oberfiäche vermieden. 

Voraussetzung für ein Verständnis der bei  Hochdosic implantationen in  

einem sich kont inuier l ich verändernden Target  auftretenden Prozesse sind 

hinreichende Kenntnisse über das Ionenprof i l  sowie die Strahlenschädigung 



irn Bereich k le inerer Dosen. Daher wi rd  zunächst detai l l ier t  die Dosis- 

und Temperaturabhängigkeit de r  Schädigung durch 6 MeV 58~ i -~onenbeschu6  

bei kleineren Dosen opt isch und elektronenmikroskopisch untersucht .  Es 

zeigt  sich. da6 bei  hohen Dosen und Targettemperaturen das Schädigungs- 

verhalten merkl ich durch die deponierten Ni-Atome beeinf lust  wird.  

Gleichzeit ig erhä l t  man eine durch die vorliegende Strahlenschädigung 

veränderte Nic kelvertei lung . 

Die Bildung von Silizidausscheidungen wi rd  im weiteren Verlauf de r  Arbei t  

e lektronenmikroskopisch analysiert. Die Größe der  Ausscheidungen und 

ihre Orientierungsbeziehung zur  umgebenden Si l iz iummatr ix werden in 

Abhängigkeit von  der  lmplantat ionsdosis t iefenaufgelöst  best immt.  Z u r  

In terpreta t ion des beobachteten Ausscheidungsverhaltens werden Keirn- 

bildung und Wachstum näher bet rachtet .  

Die mit zunehmender Dosis for tschrei tende Veränderung der  elektr ischen 

Eigenschaften wird durch t iefenaufgelöste Messungen des Ausbreitungs- 

widerstandes untersucht .  

Irn le tz ten  Tei l  de r  Arbei t  wird der  Zustand von Hochdosisimplantaten 

nach e iner  Temperbehandlung opt isch, e lekt r isch und elektronenmikros- 

kopisch charakter is ier t .  Die s ich beim Tempern bildende Sch ich ts t ruk tu r  

wird deutt ich durch die nach der Implantation vorliegende Ausscheidungs- 

vertei lung beeinf lußt.  Bei genügend hohen Dosen erhä l t  man eine 

t ie f  vergrabene, homogene Si l iz idschicht  hoher e lekt r ischer  Le i t fäh igke i t .  



2.1 Abbremsung 

Ionen unterl iegen be i  ih rer  Bewegung durch einen Festkörper  im 

wesentl ichen der  Coulombwechselwirkung m i t  dessen Atomkernen und 

Elektronen. Eine detai l l ier te Beschreibung der auftretenden Prozesse 

geben Ziegler, Siersack und L i t tmark /36/, eine Einführung f indet s ich 

in / 3 7 / .  Z u r  Beschreibung de r  Abbrernsung i s t  eine Betrachtung des 

interatomaren Potentiafs zwischen dem Projekt i l  und den Targetatomen 

notwendig.  

Bei Energien oberhalb von e twa  20 MeV/amu bewegt  s ich ein Ion 

schneller als die Elektronen seiner K-Schale und i s t  daher m i t  hoher 

Wahrscheinl ichkeit vol lständig ionis ier t .  Die h ie r  vornehmlich durch die 

Wechselwirkung m i t  den Targetelektronen hervorgerufene Abbremsung 

wird f u r  n icnt-relat iv ist ische Energien durch die Bethe-Bloch-Theorie 

/38,39/  beschrieben. 

M i t  abnehmender Geschwindigkeit kann ein Projektil im Festkörper 

Elektronen aufnehmen. Die in  dem als ~ b e r ~ a n g s b e r e i c h  bezeichneten 

EnergieintervalI durchlaufenen dynamischen Ladungszustände werden 

durch eine ef fek t ive Ladung charakter is ier t  (Abb 2.1 1, die Werte zwischen 

nul l  und der  Kernladungszahl des Projekt i ls  annehmen kann / 4 0 / .  Die 

elektronische Abbremsung irn Übergangsbereich w i rd  f ü r  einioe Ionensorten 

m i t  Hi l fe von Fi t formeln beschrieben /z .%. 41 ,421. 

Eine über  den Übergangsbereich hinaus gült ige mathematische Formulierung 

der Abbremsung auf semiempirischer Grundlage gibt  Ziegler /40/. 

Bei hinreichend kteinen Teilchengeschwindigkeiten bewegt  s ich das Projekt i l  

im  Target  als weitgehend neutrales Atom (Abb. 2.1 1.  Z u r  Beschreibung 

de r  Abbremsung bei  Energien unterhalb 0.1 MeV/amu (e 6 MeV fü r  

5 8 ~ i - l o n e n )  wurde bisher me is t  die nach Lindhard, Schar f f  und Schißtt  

benannte LSS-Theor ie /43 /  herangezogen. Danach i s t  die elektronische 

Bremskraf t  S e  proport ional  zu r  Projekti lgeschwindigkeit bzw.  der  Wurze l  

der Teilchenenergie E und proport ionaI zu r  Targetdichte N: 
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Abb. 2.1 

Energieabhängigkeit der  e f fek t iven Ladung von " ~ i - l o n e n  (nach /40/1 .  

Der  kLSS-Koeff iz ient  i s t  eine Funktion der  Kernladungszahlen von Ion 

und Target sowie der  Projekt i lmasse. Die Vernachlässigung von Schalen- 

e f fek ten in de r  LSS-Theorie f uh r t  zu  Ungenauigkeiten von bis zu 50 %. 

Verbesserungen l i e fe r t  eine neuere Theorie von Ziegler, Biersack und 

Littrnark (ZBL-Theorie /36/). 

Bei den nun bet rachteten Energien er fo lo t  die Abbrernsung außer durch 

die inelast ische Wechselwirkung m i t  Targetelektronen wesent l ich auch 

durch elast ische Zweierstöße mit den Targetkernen. Beide Prozesse 

werden als unabhängig angesehen und getrennt behandelt. Die Gesamt- 

b remskra f t  S se t z t  s ich somi t  aus dem elektronischen Antei l  S e  und 

einem nuklearen Ante i l  Sn zusammen: 

Z u r  Berechnung der  nuklearen Bremskraf t  geben Lindhard, Schar f f  und 

Schi f l t t  /43/ auf der Grundlage des s ta t is t ischen Thomas-Fermi-Atom- 

rnodells einen di f ferent ie l len Streuquerschni t t  in tabe l l ie r ter  Form an. 



AL(S diesem kann eine universal f ü r  atle Ion-Targetkombinationen gül t ige 

Bremskraf t  in reduzierten Energie- und Weglängeneinheiten abgeleitet 

werden. Ein wicht iger  analyt ischer Ausdruck für den LSS-Streuquerschni t t  

w i rd  von Winterbon. Sigmund und Sanders /44/  ermi t te l t .  

Eine genauere Beschreibung auch f ü r  die nukleare Bremskraf t  gel ingt m i t  

H i l fe  de r  neueren ZBL-Theorie /36/. Nach Berechnung von Potentialen 

für eine große Anzahl von Ion-Targetkombinationen wi rd  durch Anpassung 

das sogenannte "universal potent ia l"  best immt,  das s ich gegenüber dem 

Thomas-Fermi-Potential i n  der  LSS-Theorie durch eine genauere Coulomb- 

abschirmung auszeichnet. Eine für  Simulationsrechnungen (s. Kap. 2.21 

wichtige F i t formel  f ü r  den hieraus nur  numerisch best immbaren ZBL- 

Streuquerschni t t  geben Kang. Kawatoh und Shimizu / 4 5 / .  Für die d i rekt  

aus dem "universal potent ia l"  berechenbaren Bremckräf te  geben Z ieg ler  

e t  a l .  Approximationsgleichungen /46/ an, m i t  H i l fe  derer s i ch  die 

nuk(eare Bremskraf t  " in den meisten Fällen" mit einer G e n a u i g k e i t  von 

besser als 10 % best immen laßt. 

Energie CeW 

Abb.  2.2 

Energieabhängigkeit der nuklearen Bremskraf t  von 5 8 ~ i - l o n e n  in Silizium 

(nach / 4 6 / 1 .  



Abb. 2.2 zeigt  die danach berechnete nukleare Bremskraf t  von " ~ i - l o n e n  

in Si l iz ium. Berei ts bei  Energien von einigen MeV erfahren die Projekt i le 

einen deut l ichen Energieverlust durch Kernstöße. Anders als die elektro- 

nische Bremskraf t ,  die in diesem Bereich m i t  abnehmender Energie 

monoton fäl l t .  wächst  die nukleare Bremskraf t  zunächst an und durch läuf t  

ein Maximum von e t w a  980 eV/nm bei e iner Energie von Ca. 60 k e V .  

2 , 2  Monte-Carlo-Simulation 

Tiefenprof i le de r  etektronischen und der nuklearen Bremskraf t  sowie der  

abgelagerten Ionen lassen s ich  m i t  Hil fe von Monte-Carlo-Simulationen 

berechnen. 

Das häuf ig verwendete. auf  der  ZBL-Theorie basierende Simulat ionspro- 

gramrn TRIM / 3 6 /  ermöglicht Berechnungen f ü r  s t ruktur lose Targets,  die 

aus bis zu dre i  homogenen Schichten vorzugebender konstanter  Dichte 

bestehen (s ta t ische Simutat ion).  

0 .o 
i 2 3 4 

TIEFE z Cpm3 

Abb. 2.3 

Mit  TRIM /36/ berechnete lonenverteilung sowie Tiefenprofile der 

elektronischen und nuklearen Abbrernsung für die 6 MeV 58~i- l rnplantat ion 

in Si l iz ium. 



M i t  TRlM berechnete lonen- und Bremskraf tprof i le sind in Abb. 2 . 3  f ü r  

den Fall der 6 MeV 58~ i - lmp lan ta t i on  in Si l iz ium dargeste l l t .  Nahe der  

Oberfläche überwiegt der elektronische Energieverlust erheblich gegenüber 

der  nuklearen Bremskraf t .  Während die elektronische Bremskra f t  mit 

zunehmender T ie fe  abnimmt, durch läuf t  de r  mi t t le re  nukleare Energieveriust 

ein Maximum von 58 eV/A in einer Tiefe von 2.82 Pm. Das Maximum 

der lonenvertei lung bef indet s ich gemäß der  Simulation 3 .16  Pm t ie f  

un te r  d e r  Substratoberf läche. 

Abb. 2.4 zeigt  auf der Grundlage des TRIM-Programms simu(ierte 

räurn1ich.e Ionenspuren /47 /  f ü r  6 MeV S 8 ~ i - ~ o n e n  in Si l iz ium. Die m i t  

abnehmender Energie wahrscheinl icher werdenden nuklearen Stöße m i t  

s ta rker  Irnpulsänderung führen zu größeren Streuwinkeln m i t  zunehmender 

Tiefe. 

- 1 

0 1 2 3 4 

T i E F E  z I p m l  

Abb. 2.4 

Auf  der Grundlage des TRIM-Programms simulierte Trajektorien / 4 7 /  

von 38 mi t  einer Primärenergie von 6 MeV eingeschossenen 58~ i - /onen 

in Sil izium. 

6 MeV 58Ni + Si 

Bei Hochdosisimplantationen können sich veränderte Brernskraf te und 

Ionenprofi le beispielsweise dadurch ergeben, daß sich die Targetdichte 

und -zusammensetzung im Laufe der Bestrahlung verändern oder die 

Targetoberf läche sukzessive durch Sput tern abgetragen wird. Solchen 

dos isabhängigen E f fek ten  t r äg t  das Mon te-Carlo-S imulationsprogramm 



HIDOS /48-50/ Rechnung. in  dem Kang-Streuquerschnitte (s. Kap. 2.1 

für  die nukleare und LSS-Bremskräf te für die elektronische Abbremsung 

benutz t  werden. Irn dynamischen Sirnulationsprogramm HIDOS wird nach 

jedem Teilchen die Targetzusarnmensetzung neu festgelegt.  wobei ein 

Teilchen als repräsentat iv f ü r  eine best immte Dosis angenommen wi rd .  

2.3 Strahlenschädigung 

2.3.1 Grundlegende Modelle 

I s t  die be i  einem nuklearen Stoß auf  ein Targetatom übertragene Energie 

hinreichend gro8, so  wird dieses von seinem Gi t terp ia tz  verlagert und 

hinter läßt eine Leerstel le.  Die zu r  Erzeugung eines stabilen Frenkel- 

Paars in Si l iz ium erforder l iche Energie bet rägt  bei  t ie fen Temperaturen 

etwa 10-1 5 eV /51 . 5 2 / .  

In vielen Fallen erhalten die von einem Ion pr imär  angestoßenen Target-  

(Recoil-) atome ausreichend hohe kinet ische Energien. um ihrersei ts 

wei tere Targetatome von ihren Gi t terp lä t ren zu verlagern. so daß sich 

entlang de r  lonenspur innerhalb von e twa  10-' sec eine Stoßkaskade 

ausbildet. Oie Anzahl N d e r  von einem einfatienden Ion hervorgerufenen 

Atomverlagerungen i s t  folgl ich eng korre l ier t  zum Bruchtei l  f ( E )  de r  in 

nuklearen Stößen deponierten Energie E .  Im Rahmen des einfachen, auf 

der Annahme binärer Stöße basierenden Kinchin-Pease Modells / 5 3 /  

erg ib t  s ich 

Bei hinreichend kleinen Dosen entspr icht  das Tiefenprof i t  de r  Strahlen- 

schädigung in e twa  dem Verlauf des nuklearen Bremskraf tprof i ls  ( 2 . 0 .  /54/). 

Ein Tei l  de r  innerhalb einer Stoßkaskade erzeugten Defekte  i s t  in der  

Lage. so fo r t  wieder auszuheilen. Die pro Ion erzeugte Schädigung und 

somi t  auch die zum Erreichen der  Amorphisierung notwendige Dosis 

hangen daher wesent l ich auch von der  Target temperatur  ab. 



Vook / 5 5 /  s te l l t  durch Untersuchung zahlreicher exper imentel ler  Daten 

für Implantationen im keV-Bereich f es t ,  da6 es f ü r  Temperaturen un te r -  

halb 85 K eine kr i t ische Energiedichte ec von 6 X 1 023 ev/crn3 gibt. 

die zum Eintreten der  Amorphisierung deponiert werden muß. Dieser 

Wer t  w i rd  in zahlreichen Untersuchungen (z.B. /56.57/) bes tä t ig t .  

Somit  fäßt s ich beispielsweise m i t  Hi l fe s imul ier ter  Tiefenprof i le der  

nuklearen Bremskraf t  die zur  Amorphisierung in e iner  best immten Proben- 
* 

t iefe bei kleinen Targetternperaturen notwendige kr i t ische Dosis DT+*(z) 

abschätzen: 

Hierbei w i rd  vorausgesetzt ,  daß bei hinreichend kleinen Temperaturen 

keine Ausheiivorgänge s ta t t f inden.  

Morehead und Crowder  /58/ beschreiben den exper imentel(  zu beobach- 
* 

tenden Anstieg de r  kr i t ischen Dosis D m i t  de r  Target temperatur  un te r  

der  Annahme, da8 bei höheren Temperaturen ein Abbau des d i rekt  

geschädigten Volumens durch Leerstel lendi f fusion aus de r  Kaskade 

heraus und anschließende Rekombination s ta t t f i nde t .  

Z u r  Beschreibung des bei  de r  Bestrahlung erzeugten amorphen Volumen- 

antei ls als Funktion der Dosis wurde eine Reihe von ModeIlen /59.60/ 

entwicke l t .  die auf dem " ~ b e r l a p ~ u n g s m o d e l l "  von Gibbons 15.21 basieren. 

Hierin i s t  die Anzahl an Stoßkaskaden, die ein Gebiet er fassen mi issen. 

dami t  Amorphisierung e in t r i t t ,  ein f re ier  Parameter. d e r  an experimentel le 

Ergebnisse angepaBt wird.  Man n immt heute v ie l fach an /61 -63/, daß 

die kristal l in-amorphe Phasenumwandlung sowohl durch d i rekte  Arnorphi- 

sierung im Kern einer dichten Stoßkaskade als auch durch Überlappung 

mehrerer Kaskaden e in t re ten kann. Dabei w i rd  der  e rs te  Prozeß eher 

schweren. der  zweite mehr  le ichten Ionen zugeschrieben. 

Obgleich die z i t ie r ten Modelle zum Tei l  / 6 0 /  auch temperaturabhängige 

Ausheilmechanismen berücksichtigen, i s t  h iermi t  eine zufriedenstel lende 

quant i tat ive Beschreibung de r  durch umfangreiche opt ische sowie 

elektronenmikroskopische Untersuchungen /64-71 / ermi t te l ten  Schädigung 

von Si l iz ium nach 2 MeV Si-lonenbeschuß n ich t  mögl ich /64/.  Hecking 

e t  a l .  /72,73/ schlagen daher ein neues Model l  f ü r  die Dosis-  und 

Temperaturabhängigkeit de r  Schädigung vor, das auf sogenannten "sp ikeW- 

Konzepten beruht .  Die ldee des "energy-spikes". auf  die auch andere 

neuere Schädigungsrnodelle /62/ zurückgreifen, und d a s  darauf aufbauende 



Modell nach Hecking e t  al.  werden im folgenden er läuter t .  Die m i t  

diesem Model l  in wei ten Grenzen beschreibbare Temperatur-  und Dosis- 

abhängigkeit de r  Schädigung von Si l iz ium nach 2 MeV Si-Implantation 

wi rd  spä te r  (Kap. 6.2.3-6.2.6) m i t  entsprechenden Ergebnissen nach 

Hochenergie Ni-lonenbeschuß verglichen. 

Hinsicht l ich wei terer  Untersuchungen, die hauptsächlich f ü r  Prirnärenergien 

im keV-Bereich vorliegen, sei  auf die umfangreiche L i te ra tu r  ( 2 . 0 .  

74 -76 / )  hingewiesen. Auch der  f ü r  die Anwendung in der  Mikroelektronik 

wicht ige Defektzustand nach Temperbehandlungen wi rd  dor t  ausführ l ich 

er läuter t .  

2.3.2 Erzeugung  und Relaxation von "ene rgy -sp i kes "  

Die Defekterzeugung wird im Rahmen des "energy-spikeU-Konzepts 

/77-79,' n icht  mehr als Folge von Zweikörperstößen zwischen einem 

ruhenden und einem bewegten Teilchen angesehen. sondern als Ergebnis 

nach de r  energetischen Relaxation eines kol lekt iv angeregten Volumens 

hoher Energiedichte. Solche Volumina (spikes) können sich insbesondere 

bei de r  Implantat ion schwerer  Ionen ausbilden, wenn e s  aufgrund der  

geringen mi t t le ren freien Weglänge des Prcjekt i ls  zwischen zwei  Stößen 

zu hohen Dichten bewegter  Recoilatorne kommt .  Man erhä l t  dann ein 

hochangeregtes Volumen m i t  einem quasi-f lüssigen Kern. M i t t l e re  Form 

und Größe des spike-Volumens sowie  die dar in vertei l te Energie hängen 

von der  Ion-Targetkombination ab. 

Die energet ische Relaxation von spikes läßt s ich als Wärmedif fusions- 

prozeß behandeln. Unter  der Annahme einer radialsymmetrischen, 

gaußförmigen Energiedichtevertei lung berechnet Hecking / 7 3 /  für die 

2 MeV Si-Eigenimplantation den Radius der  aufgeschmolzenen Zone als 

Funktion de r  Ze i t ,  de r  Substrat temperatur,  der  Vertei lungsbreite sowie 

der  Kaskadenenergie. E r  s te l l t  f es t ,  daß das Auseinanderlaufen der  

Energieverteilung in der  ersten Phase nach der  Erzeugung eines Spikes 

zu einer Vergrößerung des aufgeschmolzenen Volumens f ü h r e n  kann und 

erhäl t  maximale Schmelzradien in der  Größenordnung von wenigen nm.  

Das spike-Volumen kann anschließend be i  de r  Abkühlung von seiner 

Berandung aus ep i tak t isch kr istal l is ieren. Wird  die Kr istal l isat ionsternperatur 



im  Bereich des Kaskadenkerns unterschr i t ten,  bevor die Kr istal l isat ionsfront 

das spike-Zentrum erreicht .  so bleibt  ein amorpher Keim zurück. Seine 

GröOe i s t  ternperaturabhängig. 

Eine (vol lständige) Kr istai l isat ion von Spikes kann un te r  den oben 

geschilderten Annahmen nur  dann eintreten. wenn die vorliegenden 

Kristal l isationsgeschwindigkeiten sehr  hoch sind /7 3/ .  M i t  zunehmenden 

Substrat temperaturen n immt  dann der  kr is ta l l is ier te  Volumenanteil zu. 

Da die epi takt ische Kristafl isation von der  Berandung des aufgeschmotzenen 

Bereichs ausgeht, übt auch die do r t  vorliegende Schädigung einen EinfluB 

auf den Defektzustand des abgekühlten spike-Volumens aus. Insbesondere 

kann die epi takt ische Kr istal l isat ion n icht  von solchen Teilen der  Kaska- 

denberandung ausgehen, wo bere i ts  amorphe Bereiche vorliegen. Dies 

füh r t  zu einem "st imul ier ten" Wachstum /64,72.73/ amorpher Volumina 

proport ional  zu  den bere i ts  vorliegenden amorphen Volumenanteilen. 

2.3.3 Strahlenschädigung durch Siliziurneigenimplantation 

Abb. 2 . 5  ze ig t  die Dosis- und Ternperaturabhängigkeit des opt isch 

( s .  Kap. 4.1 1 in der  Tiefe des Prof i lmaximums best immten Schädigungs- 

grades s f ü r  die 2 MeV Si-Eigenirnplantation. 

Vergleichbare Entwicklungen der Schädigung werden be i  entsprechenden 

Targettemperaturen Ti auch f ü r  andere Primärenergien und Ionensorten 

beobachtet  ( 1  -20 MeV * '~ i+-+~ i ,  T. = 21 0 K,  /80/; 2 MeV "8++si. 

T. = 1 5 0  K, 181 /; 0.3 MeV ' "N+ +Si, T, = 1 5 - 3 0 0  K .  /82/; 5 MeV 

' 97~ui++~i .  T i  = 350-500 K .  /83,84/)  Darüberhinaus l iefern auch m i t  

RBS/Channeling-Techniken durchgeführte Schädigungsuntersuchungen 

/85 /  an 1 50 keV Si-Eigenirnplantaten ähnliche Resultate. 

Für die fün f  iri Abb. 2.5 markierten Bereiche Iäßr sich die Defektentwicklung 

getrennt diskut ieren. 
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Abb. 2.5 

Dosis- und Ternperaturabhängigkeit des optisch bestimmten Schädigungs- 

grades im Bereich des Strahlenschädigungsmaximums für  die 2 MeV 

Siliziumeigenimplantation. Die eingezeichneten Kurven wurden mit  dem in 

Kap.  2.3.4 erläuterten Modell berechnet / 7 2 / .  

Bei hinreichend kleinen Dosen wächst  die Schädigung proport ional  zu r  

Dosis an, da sich jede Stoßkaskade noch in ungeschädigtem Gebiet 

ausbrei ten kann und somi t  einen best immten Schädigungsbeitrag bewirk t .  

Die Abnahme der  Defektausbeute ds/dD m i t  steigender Targettemperatur 

i s t  auf  die zunehmende Ausheitung der innerhalb einzelner Kaskaden 

erzeugten Schäden zurückzuführen. 

Oberhalb einer Dosis von e twa  2 X 1 o ' ~  5i/crn2 werden die Kaskaden 

zunehmend in bere i ts  geschädigtem Gebiet erzeugt ,  so da8 nun die von 

verschiedenen lonen verursachten Punktdefekte  in den überlappenden 

Defektbereichen miteinander rekornbinieren oder verclustern können. Bei 

höheren Temperaturen i s t  wegen der  größeren Diffusionslängen die 

Rekombination begünst igt ,  wodurch sich ein schwächerer, p lateauart iger 

Anstieg de r  Schädigung in  Bereich 11 erg ib t .  



Berelch I I I  

Stoßkaskaden bi lden sich in zunehmend s tä rker  geschädigten Target-  

bereichen aus. Die epi takt ische Kr istal l isat ion eines Spikes i s t  h ie r  

zunehmend eingeschränkt.  Die Stabil isierung von Punktdefekten zu Clustern 

sowie das "s t imul ier te  Wachstum" amorpher Volurnina führen zu einem 

sich überproport ional m i t  der Dosis entwickelnden Schädigungsgrad. Da 

die Wahrscheinl ichkeit f ü r  die Bildung amorpher Bereiche m i t  zunehmender 

Targettemperatur s inkt .  wird Bereich I I I  im Falle höherer Temperaturen 

e r s t  bei  groReren Dosen durchlaufen. 

Berelch IV  

Bei allen Targettemperaturen b is  zu 4 5 0  K er fo lg t  im Prof i lmaximum bei 

Dosen unterhalb 5 10'  ' si/crn2 Schädigungssätt igung durch Arnorphi- 

sierung (s  = 1 ) .  Eine weitere Steigerung der  Dosis f uh r t  zu einer 

Verbreiterung der amorphen Schicht .  

Der  opt isch best immte Schädigungsgrad durch läuf t  bei Implantat ions- 

ternperaturen von 450 und 475 K irn Dosicintervalt zwischen 1 x 10'  

und 2 x 1 017 s i /c rn2 ein bre i tes  Maximum. Dieses Verhalten des 

Schädigungsgrades i s t  korrel ier t  /70.71/ m i t  de r  Umwandlung von 

Punktdefektc lustern zu Stapelfehlern I0 - 100 - 1 5 0  A l ,  die 2.8. fü r  

T = 475  K ab einer Dosis von 1 x 10 ' "  s i / cm2  beobachtet  werden. 
i 

Die Stapel fehler liegen auf (1  1 31-Ebenen. Sie wachsen m i t  zunehmender 

Dosis bis zu  Durchmessern von e twa  350 - 400 A und wandeln s ich schließ- 
2 { i c h  (D - 2 X 1 o ' ~  S i / c r n  in Versetzungsr inge (0  - 300 .&I um, die bei  

wei terer  Dosicsteigerung bis e twa  3 x 1 017 si /crn2 zu einem dichten 

Versetzungsnetzwerk verknäulen. Die beobachtete Verringerung des 

opt isch best immten Schädigungsgrades wi rd  auf die m i t  d ieser Defekt -  

umwandlung verbundene Relaxation ges tö r te r  Bindungen zurückgeführ t .  Die 

Defekturnwandlungen können nach / 70 /  als thermisch akt iv ier te Prozesse 

e r s t  dann m i t  größerer Wahrscheinl ichkei t  auf t re ten.  wenn aufgrund 

höherer Targettemperaturen hinreichend lange Ze i t  f ü r  die Abkühlung des 

Kaskadenvoturnens zur Verfügung s teh t .  



2.3 .4  Strahlenschädigungsrnodell nach Hecking et  al. 

Die Entwicklung des Schädigungsgrades bei der  2 MeV Sil iziumeigen- 

implantat ion kann in den oben beschriebenen Bereichen I - tV  im Rahmen 

der Meßgenauigkeit exakt  m i t  Hitfe des von Hecking e t  a l .  /72/  vorge- 

schlagenen Modells beschrieben werden. Auch zur  Berechnung der  

Schädigung von Si l iz ium durch Beschuß m i t  300 keV N-Ionen bei  t ie fen 

Temperaturen (1 5-300 K l  wurde dieses Modell er fo lgreich angewandt 

/7 3 / .  

Der Schädigungsgrad s wi rd  beschrieben als Summe der  relativen Anteile 

der  durch isol ier te oder verclusterte Punktdefekte  ( s  1 bzw .  durch 
P 

Amorphisierung (sa) geschädigten Bereiche: 

Die Dos isabhängigke i~ wi rd  m i t  Hi l fe zweier gekoppel ter Di f ferent ia l -  

gleichungen behandelt: 

s 
P ds, 

sp  ! 1 - s a )  1 -  -" d D  1-5,  

Der  e r s te  Term von GI. 2.6 beschreibt  den Zuwachs des Schädigungs- 

antei ls s durch die primäre Produktion P von Punktdefekten in noch 
P P 

nicht  amorphisierten Bereichen ( I  -sa) unter  Berücksichtigung der  

Rekombination R.  Der  zweite Ausdruck in GI. 2 .6  behandelt die Stabi l i -  

sierung von Punktdefekten durch Clusterbi ldung, die zunächst proport ional  

(Parameter C) zum berei ts vorliegenden Punk tdefektante i l  s beginnt. 
P * 

und endet, wenn in den nicht  amorphisierten Bereichen ein durch s 
P 

beschriebener Sätt igungswert  vorl iegt. Durch den Kopplungsterrn in 

GI. 2.6 wi rd  der  Abbau des Punktdefektantei ls s zugunsten der  Bildung 
P 

amorpher Bereiche sa  e r faß t .  Der  Anstieg des amorphen Volurnenanteils sa 

m i t  zunehmender Dosis wi rd  in GI. 2 .7  durch die Parameter  Pa für die 



primäre Produktion amorpher Bereiche und den Parameter  A s  f ü r  d e r e n  

"s t imul ier tes  Wachstum" proport ional zu den bere i ts  vorliegenden amorphen 

Anteilen sa beschrieben. 

Die Model lparameter werden für jede Target temperatur  durch Anpassung 

berechneter Schädigungskurven an experimentel le Daten e rmi t te l t  

( s .  Abb. 2.5) .  Die dami t  festgelegte Temperaturabhängigkeit der Parameter 

spiegelt die s ich m i t  der Targetternperatur ändernden Beiträge der  

verschiedenen Oefekterzeugungs- und -wechselwirkungsrnechanismen 

wider. Daruberhinaus läßt s ich an Hand der  Parameter der  verschieden 

s tarke Einflu6 der  einzelnen Mechanismen bei der Schädigung durch Ionen 

unterschiedlicher Masse diskut ieren (Kap.  6.2.41. 



3 .  Metall-Silizium Verbindungen 

Für das Verständnis der  bei  der  lonenstrahisynthese e iner  Verbindung 

auftretenden Prozesse i s t  es hi l f re ich.  wenn über das als Ion-Target 

Kombination gewählte S to f f sys tem umfangreiche Untersuchungsergebnisce 

vorliegen. Gerade un te r  diesem Aspekt  bieten sich einige Übergangsmetalle 

und darunter  besonders Nickel  f ü r  die Hochdosisimplantation in Si l iz ium 

an. I m  folgenden werden einige Eigenschaften von ~ b e r ~ a n ~ s r n e t a l l s i l i z i d e n  

(Kapi te l  3.1 1 und dabei vor  al lem von Nickelsi l iziden (Kapi te l  3.2 und 

3.3) dargestel l t .  die überwiegend aus Untersuchungen an Dünnf i lmsystemen 

bekannt sind. 

Die Bildung s tab i ler  Metal l-Si l izium Verbindungen an Sil iziumoberflächen 

wi rd  insbesondere aus zwei Gründen se i t  gu t  zehn Jahren intensiv 

untersucht.  Zum einen eignen sich, wie später  noch näher er läuter t  

wird. Metallsilizid/Silizium-Grenzf läc hen gut  f ü r  das Stud ium von Schot tky-  

Barrieren. Zum anderen können ~ b e r ~ a n ~ s m e t a l l a i l i z i d e  als Mater ia l  f ü r  

Leiterbahnen sowie ohmsche oder gleichrichtende Kontakte in hoch- 

integr ier ten elektronischen Schal tkreisen verwendet werden ( z . 0 .  /86-89/). 

Ein Vor te i l  gegenüber dem Liblicherweise f u r  Leiterbahnen und 

Kontaktierungen verwendeten Aluminium l iegt in der  hoheren Temperatur-  

s tab i l i tä t  von Sil iziden an Grenzflächen m i t  Si l izium, die m i t  zunehmender 

Hochintegration wegen de r  damit  verbundenen kleineren Schichtdicken 

immer wicht iger  wi rd  /87/ .  Außerdem können Si l iz id-Schichten als 

Di f fusionsbarr iere gegen das Eindringen von Aluminium in Si l iz ium ver -  

wendet werden /88/. Weiterhin ermoglichen die ats Si t iz idkontakt  herge- 

s te l l ten Schottky-Dioden kürzere Schal tzei ten als p-n Dioden /87 / .  

Gegenüber dem hauf ig als Gate- oder Lei terbahnmater ia l  verwendeten 

polykristal l inen Si l iz ium /90,91/ und auch gegenüber hochdot ier ten 

Sit iziumeinkristal len /92/ zeichnen sich Sil izide durch ihre bessere 

Lei t fähigkei t  aus.  Diese kann in einkristal l inen Filmen /93/ sogar die 

des reinen metal l ischen Verbindungspartners erreichen. 



Die konventionelle Herstel lung von Sil izidf i lrnen auf  einem Sil izium- oder 

S i02-Subst ra t  umfaßt in der  Regel zwei  Schr i t te .  De r  e r s te  besteht  i m  

Aufbringen einer dünnen Metal lschicht ,  einer Metall/Silizium-Mehrschicht- 

s t ruk tu r  oder einer Metatl/Sil izium-Micchschicht durch Aufdampfen oder 

Aufsput tern auf eine gereinigte Oberfläche. Der  zweite Schr i t t  beinhal tet  

meis t  das Tempern in  einem Ofen. m i t  H i i fe  einer Halogenlampe oder  

eines Lasers, eine Elektronenbestrahtung oder  das lonenstrahlrnischen 

bzw.  eine Kombination solcher Behandlungen. Einen Überblick über  die 

Bildungskinetik von Metai lsif iziden durch Wärmebehandlung metal l ischer 

Dünnfi lme auf Si l iz ium geben d'Heurle und Gas /94/. 

Die Siliziumverbindungen der  Übergangsmetalle sind untergl iedert  in die 

sogenannten Halbedelrnetallsil izide (near noble rnetal s i t ic idesl  und die 

"hochschmelzenden" Sil izide (refracitory meta1 s i l ic ides) .  Zu der ers ten 

Gruppe zählen die Siliziurnverbindungen von Ni,  Co, Pd und P t ,  zur  

zweiten die von Ti, V,  Cr ,  Y ,  Zr. Nb, Mo. H f ,  Ta und W. Beide Ar ten  

unterscheiden sich sowohl hinsicht l ich ihrer Festkörpereigenschaften als 

auch in ihrem Wachstumsprozeß während konventione(1er Herstel lung. Der  

augenfäl l igste Unterschied in den Festkörpereigenschaften bes teh t  im 

Schmelzpunkt, de r  bei den Sil iziden der  genannten Halbedelmetalle be i  

835-1 460 " C  und f ü r  die "hochschmelzenden" Sil izide der oben genannten 

Elemente bei e twa  1520-2200 "C /95/ l iegt .  Charakter is t isch sind auch 

die geringeren Bildungstemperaturen der Hatbedeimetal lsi l izide. Sie 

scheinen verknüpf t  zu sein m i t  grundlegenden Unterschieden im Wachs-  

tumsproze8 /96/. Während Sil izide der  ers ten Gruppe dadurch wachsen, 

da8 hauptsächlich die Metal latome durch die zwischen Meta l l  und Si l iz ium 

gebildete Sil iz!dschicht in das Si l iz ium eindiffundieren. sind es bei  der  

zweiten Gruppe in e rs te r  Linie die Si i iz iumatome, die während des 

Wachstumsprozesses wandern. W i t t m e r  und Tu /96/ korrel ieren damit  

die Beobachtung, daß m i t  der  Verlagerung der Sil izid/Sil izium-Grenzfläche 

beim Wachstum von Halbedelmetal lsi l iziden eine Umvertei lung von Dot ier -  

s t o f f en  i m  Si l iz ium er fo lg t ,  welche beim Wachstum von hochschmelzenden 

Sil iziden n icht  beobachtet  w i rd  . 

Verschiedene Metal lsi l izide sind auf Grund ihrer  Kr is ta l ls t ruktur  in der 

Lage. ep i tak t isch auf  Sil izium aufzuwachsen. Systemat ische Untersuchungen 

/97/  der Fehlpassung zwischen (1  00)-, (1 101- und (1 1 1  1-Sil iziumnetz- 

ebenen und den Netzebenen der  Si( izide al ler  Elemente d e r  Reihen I110 

bis IB des Periodensystems (und die von LaSiz) ergeben besonders gute 

epi takt ische Verhaltnisse zwischen Sil izium und NiSi2 (s. Kap. 3.3). Dies 



macht das Nickel-Silizium System gegenüber anderen Metall-Silizium 

Systemen, in denen epitaktisch auf Silizium aufwachsende Silizide 

beobachtet werden (CoSi2, Pd2Si, PtSi. PtZSi. FeSi2 und CrSi2; 2 . 0 .  /97/),  

interessant. 

3.2 Das Nickel - Si l iz ium System 

Gemäß dem Phasendiagramm in Abb. 3.1 gibt es sechs stabile 

Ni-Si-Verbindungen: Ni3Si. Ni5SiZ. NiZSi, Ni3Si2. NiSi und NiSi2. Die 

strukturellen Daten dieser Nickelsilizide sind in Tabelte 3.1 zusammengefaßt. 

0. T. H. Weighi Peicentbqe Silicon 

Abb. 3.1 

Das Nickel-Silizium Phasendiagramm /98/. Die verschiedenen Phasen 

werden in Tabelle 3.1 erläutert. 



Tab. 3.1 

Die Phasen des Nickel-Sil izium Systems. Die Daten der ersten vier 

Spalten stammen aus /98/, die Git terkonstanten in der fünf ten Spalte 

aus /89/. ( * I  Die Git te rs t ruk iu r  von Ni5SiZ wird in /98/ als trigonal 

angegeben, in neueren Arbeiten (.?.B. /89.99/) als hexagonal. Die genaue 

Stöchiometrie is t  dann Nj3,SilZ. Ferner wird in /99/ ein zwei ter  hexago- 

naler Polytyp von Ni5Si2 mi t  den in Klammern angegebenen Git terkonstanten 

beschrieben. In verschiedenen Arbeiten wird hexagonales NiSi beobachtet 

mit den Git terkonstanten c=5.16 A und a = 3 . 2 3  A / I  00/, a= 3.28 A /101 /  

bzw.  a=3 .27  A /102/. 

Al le sechs Verbindungen können als Dünnf i lm durch Aufdampfen 

entsprechender Mengen an Silizium und Nicke l  auf eine nicht reakt ive 

Si02-Unter lage und anschlieeende Temperung des Ni/S i /S i02-Schicht -  

Sys tems  erzeugt  werden / 1 0 3 / .  Bei e twa  2 5 0  OC b i ldet  s ich zunächst 

eine Ni2Si-Schicht zwischen der  Nickel- und der Sil iziumlage (Abb. 3.2) .  

Die weitere Bildungssequenz d e r  verschiedenen Phasen hängt wesentlich 

vom aufgebrachten Mengenverhältnis an Si l iz ium und Nickel ab. Un te r  

si l iziumreichen 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  Si02-Substraten für unterschiedliche Ni/Si-Schichtdicken- 

verhältnisse im Temperaturbereich 200-750 "C /103/ .  

aufgebrachte Ni  vollständig f ü r  die Bildung von Ni2Si verbraucht i s t .  Die 

NiSi /Si-Schicht  i s t  gegen weiteres Tempern bis zu einer Temperatur von - 750  "C stabil ,  bei der eine Umwandlung zu NiSi2/Si  e r fo lg t .  Mindest-  

temperaturen werden auch f ü r  die Bildung anderer Nickelsi l izide angegeben 

(Ni3Si2: 4 0 0  OC; Ni3Si: 450  "C;  / 1 0 3 / ) .  

Die gleiche Bildungssequenz mit Ni2Si als Voriäuferphase f i i r  NiSi, das 

wiederum als Vorläuferphase f ü r  NiSi2 au f t r i t t .  und gleiche Bildungs- 

temperaturen wie in dem oben geschilderten Exper iment wurden häufig 

beim Tempern dünner Nickelf i lme auf einem S i l i z iums~tbs t ra t  beobachtet  

/94/ .  Die selektive Bildung von Ni2Si b z w .  NiSi  werden als di f fusions- 

kontrol l ier te Prozesse m i t  von der  Substrator ient ierung abhängigen 

Anregungsenergien zwischen 1 .3 und 1 .6 eV / I  04/  b z w .  1 .23 und 

1 .83 e V  /105 ,106 /  beschrieben. Die abrupt bei  Temperaturen von meist 

750 -800  "C (s.u.1 auftretende Umwandlung von NiSi  i n  NiSis wi rd  

dagegen als keimbildungskontrol l ierter ProzeB angesehen 194.1 07.1 08 / ,  



ges tu tz t  auf die Beobachtung einzelner "NiSi2-Säulen", die sich in der  

Anfangsphase der  Reaktion senkrecht zur  Oberfläche durch den gesamten 

Film ausbrei ten.  

Wegen des abrupten Verlaufs i s t  f ü r  d ie Bildung von NiSi2 auf kr is ta l l inem 

Sil izium bisher keine Anregungsenergie bekannt.  Lediglich f ü r  die bere i ts  

bei  e twa  80 'C ( 3 0  min)  merkl iche Rekr istal l isat ion einer Si- ionenstrahl- 

geschädigten. "nahezu amorphen" NiSi2-Schicht w i rd  eine Ak t ivierungs- 

energie von 1 .2 2 0 . 2  eV best immt / l o g / .  Dabei i s t  allerdings zu 

berücksicht igen, da8 d ieser  Prozeß, anders als bei  den oben beschriebenen 

Temperexperimenten an Ni/Si-Schichtsystemen. keine langreichweit ige 

Di f fusion er forder t .  da bere i ts  stöchiometr ische Verhäl tn isse vorliegen. 

Die epi takt ische Kr istal l isat ion der NiSi2-Filme auf  Si l iz iumsubstraten 

er fo lg t  schichtweise von ungeschädigten Tiefenzonen ausgehend. 

Vergleichbare Anregungsenergien /1 1 0/ und Kristal l isationsternperaturen 

/ 1  10-1 1 3 /  wurden beim Tempern von amorphem oder  "nahezu amorphem" 

NiSi2 nach Xe- /I 10,' und Ar-lonenbeschuß / 1  1 1  -1 1 3 /  beobachtet .  In 

einigen dieser Untersuchungen /1 10,1 t 2/ deutet  sich ein kr istal l isat ions- 

hemmender Einfluß der implant ier ten Fremdionen an. 

Berei ts bei der Herstel lung von Metal ls i l iz idschichten m i t  "konventionellen" 

Methoden Is. Kap. 3.1 stel len Verunreinigungen der  Sil iziumoberfläche 

sowie der Fremdatomgehalt de r  aufgedampften Meta l lsch icht  ein ernst -  

haf tes Problem dar  (2.8. / 1  14 -1  1 7 /  ) .  Beispielsweise können St icksto f f -  

verunreinigungen i n  einer aufgedampften Nickelschicht  n i ch t  nur zu  

verringerten Wachstumsraten und erhöhten Silizidbildungstemperaturen, 

sondern auch zu Anderungen in der  Phasenbildungssequenz beim Tempern 

fuhren /I 1 6 / .  

Vor diesem Hintergrund i s t  es verständlich, daß sowohl die Frage der  

Phasenbildungssequenz / I  02,l 1 8/  als auch die der  Bildungstemperaturen 

gegenwärtig noch Gegenstand kontroverser Diskussion sind. 

Für die Bildung von NiSiz auf kr is ta l l inem oder polykr istal l inem Si l iz ium 

durch Tempern von Nicketf i lmen mit Dicken von mehr als e twa  100 A 
werden Temperaturen zwischen 9 0 0  "C /1 19/  und 650 "C /92.120,1 21 / 

angegeben. Mäenpää e t  at. / I  1 0 /  und Lien e t  al. / I  22/ finden, daß 

sich die Bildungstemperaturen von NiSi2 auf kr istal l inem und amorphem 

Subst ra t  erheblich unterscheiden (C-Si :  8 0 0  OC : a-Si: 350-425 "C ) .  



Lu e t  al. /118 /  beobachten NiSi2-Bildung auf hoch B*- bzw.  B F ~ + -  

dot ier tem kr is ta l l inem Si l iz ium bere i ts  bei  Temperaturen von 250 - 280 "C.  

Die Reaktion e r fo lg t  o f fenbar  ohne vorherige Bildung von NizSi oder NiSi  

a ts Vorläuferphasen und ohne vollständigen Verbrauch der  aufgedampften 

Ni -Schicht .  

Wesent l ich geringere NiSi2-Bildungstemperaturen ( -  120 - 450 OC) werden 

beobachtet .  wenn wenige Monolagen an Nickel  bei Raumtemperatur un te r  

Ultrahochvakuurnbedingungen (UHV) auf a tomar  reine Sil iziumoberflächen 

aufgebracht und ancch(ief3end getempert  werden / I  23-1 27,'. 

Es i s t  schon länger bekannt, da8 un te r  UHV-Bedingungen bere i ts  bei  

Raumtemperatur eine Durchmischung von Nickel  und Sit izium er fo lg t  

/ I  28-1 31 / .  Hinsicht l ich der Zusammensetzung und S t ruk tu r  de r  s ich 

dabei bildenden Schicht  wurden allerdings sehr  widersprüchl ich erscheinende 

Ergebnisse publ iz ier t .  Die m i t  e iner Vielzahl an unterschiedlichen Methoden 

durchgeführten Untersuchungen ergeben Hinweise f ü r  das Vorliegen von 

Ni2Si (z.B.  /1 32-1 34/)  oder NiSi  (2.6. / 125 / )  ebenso wie von NiSi, 

(2.8.  /1 26.1 27.1 35-1 37 / )  bei Raumtemperatur.  Darüberhinaus werden 

Dif fusionsschichten (z .B.  /1 29.1 31 ,1 37-1 38 / )  m i t  Ni-Atomen auf unter-  

schiedlichen Si-Zwischengitterplätzen sowie Schichten m i t  abges tu f te r  

Zusammensetzung / 1  28.1 29.1 39/ (Ni  b is  NiSi) d i sku t ie r t .  Ein wicht iger  

Parameter f ü r  die Zusammensetzung der resul t ierenden Schicht  i s t ,  wie 

aus einigen / I  26.1 35.1 36,l 40 /  Arbeiten hervorgeht, die genaue Menge 

des irn Monolagenbereich deponierten Nickels.  

Trotz  de r  t 'nklarhei t  über die bei  Raumtemperatur an der  Oberfläche 

s ta t t f indende Reaktion kann als s icher angesehen werden, da0 Tempern 

bei  450 *C zur  Bildung einkristal l iner. ep i tak t ischer  NiSi2-Filme auf 

(1 00) -S i -  und (1 1 1 1-Si-Oberf lächen führ t ,  wenn zuvor wenige Monolagen 

an Nicke l  auf eine atomar  reine Sil iziumoberfläche aufgedampft  werden 

(sog. " templateq-Technik /123 / .  s .  Kap. 3 .3 ) .  Darüberhinaus zeigen 

neue Untersuchungen von Tung e t  al.  /1 40/ zu r  NiSi2-Synthese durch 

Molekularstrahlepitaxie, daß sich epi takt ische NiSi2-Filme (1 5 0  Al sogar 

bei Raumtemperatur durch gleichzeit iges Aufdampfen von Ni  und Si 

herstel len lassen. wenn zunächst e twa  2.5 Monolagen Nickel  auf eine 

atomar  reine Sil iziumoberfläche bei  Raumtemperatur aufgebracht werden. 

Die atomare S t ruk tu r  epitak t ischer  NiSi2-Schichten auf Si l iz ium wi rd  im 

folgenden näher er läuter t .  



3 . 3  Epltaxie von N i S i i  auf Silizium 

NiSi2 wächst  in kubischer Ca f2 -S t ruk tu r  m i t  e iner Git terkonstanten von 

5.406 A bei Raumtemperatur. die Elementarzelle enthä l t  vier Nickel- und 

acht  Si l iz iumatome IAbb.  3.3) .  Der NiSi2-Git terparameter i s t  somi t  nu r  

urn etwa 0.4% kleiner als der  des Si-Diamantgi t ters,  dessen kubische 

Elementarzeile ebenfalls acht  Sil iziumatome umfaßt .  

Nickel 
Silizium 

Abb. 3.3 

Schematische Darstellung einer NiSiZ-Elementarzelle. Der Pfeil gib t  eine 

der vier möglichen Zwillingsachsen an. 

Die Grenzflächen "konventionell" (Kap.  3.1 1 hergestel l ter ,  ep i tak t ischer  

NiSiz-Filme auf Si l iz ium sind auf a tomarer  Skala glat t ,  aber makroskopisch 

face t t ie r t ,  wobei { t  1 1 )-Grenzflächen gegenüber I 1  00)-Facet ten bevorzugt 

auf t re ten / 1  41 -1 46/ .  Dies beruht möglicherweise auf der  geringeren 

Dichte an gestör ten Bindungen in  {I 1 1  )-Grenzft i ichen /1 46 / .  

Auf ( 1  1 1  1-Sil iziumoberfiächen kann NiSi2 unter  zwei  verschiedenen 

Orientierungen ep i tak t isch wachsen. In Typ-A or ient ier tem NiSi2 verlaufen 

alle Kr istal l r ichtungen wie i m  Sil izium. Bei der  Typ-B Orientierung haben 

NiSiz und Si l iz ium eine gemeinsame < I  1 1  >-Richtung. alle übrigen Kr istal l -  

r ichtungen sind bezüglich de r  gemeinsamen ( 1  1 1  >-Achse um 180" 



Abb.  3.4 

C1 101- Projektionen der atomaren S t ruk tu r  von Typ-A l a )  b r w .  Typ-B !bl 

N S S 1  1 1 ,J- Grenzflächen entsprechend dem Mode/ /  7- facher  

Ni-Koordination f nach / 1 4 8 / ) .  

gedreht (Abb. 3.3). Die Typ-B Orientierung w i rd  daher auch als Zwi l l ings- 

orientierung bezeichnet. denn m i t  der 180"-Drehung i s t  eine Spiegelung 

in de r  Stapel fo lge der  (I t 1 )-Ebenen verbunden (Abb. 3 .4 ) .  

Untersuchungen der  atomaren Grenzflächenstruktur- von NiSi2-Filmen m i t  

H i l fe  de r  Hochauflösungselektronenmikroskopie (HRTEM) / 1  45.1 46/,  

Ionenchanneling /1  4 7 /  und anderer Methoden /1 48/ zeigen. daß sowohl 

Typ-A als auch Typ-B NiSi2 /S i ( l  1 1  )--Grenzflachen aus Si-Si  Bindungen 

gebildet werden. Dies bedeutet, daß die Nickelatome der  Grenzfläche 

7- fach koordiniert  sind, während jedes Ni-Atom innerhalb eines NiSi2- 

Kr istal ls acht  nächste (Si-)  Nachbarn ha t .  Die Si-Si Bindungen der 

Grenzfläche sind um wenige Prozent kont rah ier t  /147/ .  Typ-A und 

Typ-B NiSi2 /S i ( l  1 t )-Grenzflächen sind in Abb. 3 .4  schematisch dargestel l t .  

Konventionell un te r  Nicht-UHV-Bedingungen hergestel l te,  epi takt ische 

NiSi2-Filme auf ( I  1 1 ) -or ient ier ten Si l iz iumsubstraten bestehen gewöhnlich 

zu e twa  gleichen Anteilen aus Typ-A und Typ-B NiSi2-Bereichen (Doppel- 

posit ionierung) . 



Tung e t  ai. / I  2 3 1  gelingt es ,  un te r  UHV-Bedingungen die Kr istal l -  

orientierung zu kontrol l ieren und einkr istal l ine epi takt ische NiSi2-Filme 

auf ( 1  1 I )-Sil izium zu erzeugen. Dabei w i rd  die Beobachtung /1 2 3 /  

ausgenutzt. da0 sich dünne einkr istal l ine Filme m i t  Typ-B Orientierung 

nach kurzem Tempern (450-550 "C. 3-5 min.) gerade dann bilden, wenn 

bei Raumtemperatur aufgedampfte Nickel f i lme von 1 - 7 A Dicke verwendet 

werden, während man bei  Schichtdicken von 16 - 20 A reine Typ-A 

NiSi2-Dünnfilme erhäl t .  Bei Ni-Schichtdicken zwischen 7 und 16 A sowie 

oberhalb von 20 A bilden sich doppeltposit ionierte NiSi2-Schichten. Die 

versetzungsfreien, ultradünnen NiSi2-Filme (Typ-A oder B) lassen sich 

als Vorlage ( " template" )  verwenden. um anschliesend durch abwechselndes 

Aufdampfen von Nickel  und anschließendes Tempern einen dicken ( -1  000 Al 
NiSi2-Film un te r  Beibehaltung der  Kristal lorientierung des templates zu 

erzeugen. 

Die Ursache f ü r  die Abhängigkeit de r  Kr istal lor ient ierung solcher NiSi2- 

Dünnfi lme von der  Dicke der  verwendeten Ni -Schicht  konnte bis heute 

nicht  geklärt  werden /148/, da die Untersuchungen zu r  Raumtemperatur- 

reakt ion von Nickelf i lmen auf Si l iz ium kein schlüssiges Bild hinsicht l ich 

der  Bildung von Vorläuferphasen ergeben. 

Eine mögliche Erklärung / 1  23,t 48/ fü r  das "A-8-Rätsel"  /1 3 6 1  beruht  

auf der  Feststel lung /1 491. da8 die f re ie  Energie einer Typ-B NiSiz / ( l  1 1  ) S i  

Grenzfläche geringer i s t  als die des Typ-A Pendants. Die Bildung von 

Typ-B NiSi2 aus einer bei  geringen Nickelmengen mögl icherweise vorhan- 

denen Vorläuferphase i s t  demnach begünst igt .  Bei größeren Nickelmengen 

könnte eine solche Vorläuferphase durch das eindiffundierende Nicke l  

verändert werden und die Bildung von Typ-A NiSi2-Keimen ermöglichen. 

Das Wachstum von Typ-A NiSiZ schein t  gegeniiber dem des Zwi l l ingstyps 

begünst igt  zu sein, da die Verschiebung der  Typ-A NiSi2-Grenzschicht 

um einen (1 1 1  1-Gitterabstand lediglich die Umordnung einer Lage von 

Si-Atomen bei g le ichzei t iger Di f fusion einer Atomlage von Nickel  er forder t .  

Dagegen i s t  f ü r  das Wachstum von Typ-B NiSi2 u m  einen (1 11 ) -Netz-  

ebenenabstand die Verlagerung einer größeren Anzahl von Si-Atomen 

erforder l ich / I  23/ ( s .  Diskussion in Kap. 6 .2 .9 ) .  

Einkristal l ine Metal l f i lme auf Si l iz ium m i t  a tomar  scharfen Grenzflächen 

bekannter S t ruk tu r  bieten ideale Voraussetzungen zur  theoret ischen und 

experimentel len Untersuchung von Metall-Halbleiterkontakten. Dabei stand 

bisher die Frage im Vordergrund, ob Typ-A und Typ-B Grenzflächen m i t  

unterschiedlichen Schottky-Potent ia len verknüpft  sind / I  38.1 50-1 5 4 / .  



Mit t lerwei le  zeichnet sich ab. da0 - in quali tat ivem Einklang m i t  theore- 

t ischen Vorhersagen - die unterschiedliche Bindungsstruktur von Typ-A 

und Typ-B NiSi2-Grenzflächen zu unterschiedlichen Schottky-Barrierenhöhen 

führ t  ( 2 . B .  /I 53/ ,  Ubersicht  i n  /1 48 / ) .  

Die Vorzuge ep i tak t ischer  Metal ls i l iz id-Si l iz ium Grenzflächen f ü r  das 

Studium von Schottky-Kontakten sind, wie eingangs erwähnt.  eine Ursache 

f ü r  das hohe In teresse an Metal ls i l iz idf i lmen. Ein wei terer  Grund resu l t ie r t  

daraus. daß es durch die Kontrol le der  Kr istal lor ient ierung des Si i iz idf i lms 

möglich geworden i s t .  m i t  UHV-Methoden heteroepi takt ische Si/NiSi2/Si- 

bzw.  CaF2/NiSi2/Si-Schichtstrukturen zu erzeugen, die s ich zu r  Herstel lung 

neuart iger Halbleiterbauelemente eignen. Die Bildung und die Anwendungs- 

möglichkeiten soicher Schichts t rukturen werden in verschiedenen Arbeiten 

er läuter t  /I 52.1 55-1 58/.  



4. Untersuchungsmethoden 

4.1 Messung der optischen Reflektivitätsänderung 

Die durch die lonenimplantation hervorgerufenen Bindungsstorungen des 

Si l iz iumgit ters sowie die erzeugten Frerndatombindungen führen zu 

~ n d e r u n ~ e n  der  opt ischen Konstanten n und k und somi t  zu r  Änderung 

der opt ischen Ref lekt iv i tät  R. Messungen de r  opt ischen Ref lekt iv i täts-  

änderung können somi t  sowohl zu r  Bestimmung von Strahlenschädigungs- 

profilen a(s auch für Untersuchungen der Fremdatomvertei lung e ingesetz t  

werden. 

Zur  Messung von Tiefenprof i len der opt ischen Ref lekt iv i tätsänderung an 

schräggeschli f fenen Proben ( s .  Kapitel 5.3) wurde die in Abb. 4.1 

skizzierte Apparatur eingesetzt .  Die Schl i f f f läche wird mit monochroma- 

t ischem L ich t  bei Wellenlängen X zwischen 405 nm und 950 n m  in 

senkrechter lnzidenz beleuchtet  und mit Hi l fe  eines Mikroskops vergrößert 

I 
Monochromator 

( X= 105 - 950 nm 1 

,_._.C.*. - Mikroskop 

Objektii 

V Probe 

Abb 4 .1  

Schematische Oarstel iung der verwendeten Apparatur zur Messung von 

Tie fenprofilen der optischen Re flektivitä tsänderung . 



auf das Photodiodenarray eines Vidicondetektors abgebildet. Die von 

jeder Zei le des Diodenarrays reg is t r ier ten In tens i tä ten werden mit Hi l fe  

eines Vielkanalanalysators (OMA 2. P A R )  gemi t te l t .  so da0 man eine 

eindimensionale Intensi tätsvertei lung erhäl t .  Durch Vergleich m i t  e iner im 

nicht  strahlengeschädigten Bereich der  Schl i f f f läche gewonnenen Intensi-  

tätsvertei lung erhä l t  man daraus das T ie fenprof i l  de r  opt ischen Reflektivi- 

tätsänderung, bezogen auf die Ref lekt iv i tät  ungestör t  kr istal l inen 

Sil iziums R c :  

Eine detai l l ier te Beschreibung des Meßprinzips und der  verwendeten 

Meßapparatur wird von Heidemann /1 59.1 6 0 /  gegeben. 

Der  Einfluß der  Zähls ta t is t ik  des Vidicondetektorsystems läßt s ich so 

klein hatten. da8 die Fluktuat ion der  Ref lekt iv i tätsänderung lediglich 

durch die Rauhigkeit der  Schl i f f f läche bes t immt  wi rd .  Die erzielbare Gute 

der  Schl i f f f läche i s t  materialabhängig. Für  kr istal l ines Si l iz ium lassen 

sich typische Standardabweichungen de r  Ref lekt iv i tätsänderung von e twa  

3 x 1 0 - ~ ,  f ü r  amorphes Si l iz ium von 1 X 1 ö3 bei einer Wellenlänge 

von 650 nm erreichen. 

Die Tiefenauf lösung bet rägt  bei de r  verwendeten Mikroskopvergrößerung 

und Schl i f fw inke ln  von 1.3" e twa  0.03 Fm pro  Meßkanal. Durch die 

Unsicherheit i n  der  Zuordnung eines Kanals zur  Schl i f fkante und durch 

den Schl i f fw inke l feh ler  (s .  Kapitel 5.3) resu l t i e r t  daraus ein Fehier in der 

Bestimmung der  absoluten Tiefe von + 0.1 pm f ü r  eine T ie fe  von z = 3 Fm. 

4.1 .2 In terpretat ion von Tiefenprof i len der optischen 
Reflektivitatsanderung 

Untersuchungen der  Strahlenschädigung von Si l iz ium nach Niederdosis- 

Gerrnaniumimplantation bei  t iefen Temperaturen zeigen, da8 Git terschäden 

zur  Erhöhung der  Ref lekt iv i tät  im Spektralbereich von e twa  420-1 000 n m  

fuhren / 1  591. Die Ref lekt iv i tät  s te ig t  mi t  zunehmender Schädigung, bis 

ein Sät t igungswer t  er re icht  w i rd ,  der vol lständig arnorphisierte Sil izium- 

schichten charakter is ier t .  Die auf die Reflektivit i i tsanderung ARia/Rc von 



ionenstrahlamarphisiertem Sil izium normier te  ReflektivitätsPnderung AR/Rc 

kann daher als Mai3 f ü r  den opt isch best immten Schädigungsgrad s 

verwendet werden (z.B. /65,71 -73,80,84/): 

AR/R 
C 

A R  R - R  
= - =  C 

S = 
A R i a / R c  A R  i a R i a  - R e  

Diese Def in i t ion iegt  den Schädigungsgrad auf Wer te  zwischen 0 f ü r  

kriatai l ines Si l iz ium (C-Si)  und 1 f ü r  ionenstrahtarnorphisiertes Si l iz ium 

I ia-Si)  f es t .  Sie iä8t sich mit Hi l fe der von Aspnes e t  al. /I61 / 

diskut ier ten "e f fec t ive medium approximation". eines Modells zur  

Berechnung de r  opt ischen Konstanten eines homogenen, rnehrkomponentigen 

Stof fgemisches, motivieren /64/.  

i n  diesem Modell werden d ie  komplexen Permi t t iv i tä ten f unterschiedl icher 

Material ien entsprechend ihrer  relat iven Volumenantei le Vi gemischt :  

Y 

E : Permi t t iv i ta f  der  Mischung 

Der  Zusammenhang zwischen der  komplexen Permi t t iv i tä t  h i  und den 

optischen Konstanten  ni und k i  einer  Komponente i s t  gegeben durch: 

D e r  Realtei l  s , i  beschreibt  die Polarisation der  Komponente i, de r  Imaginär- 

te i l  g ib t  deren Absorption an. 

Aus dem Brechungsindex n und dem Absorptionsindex k ergibt  s i ch  die 

Ref lekt iv i tät  R f ü r  den vorliegenden Fall senkrechter Inzidenz und unter  

Vernachlässigung / I  59/ von In ter ferenzef fekten ( ~ 9 1 .  Abb. 4.4):  



-., 
n = n + i k  - 

n : komplexer Brechungsindex 

Mischt  man die optischen Konstanten f ü r  die beiden Extremalzustände 

C - S i  und ia-Si. so erhäl t  man gemäß GI. 4.2 - 4.5 f ü r  Wellenlängen 

zwischen 550 nm und 950 nm einen nahezu linearen Zusammenhang 

(Abb .  4.2)  zwischen dem amorphen Volurnenanteil und der  normierten 

Reflektivitätsänderung ( A R / R  ) / (AR. /R , w a s  die In terpreta t ion 
ia C 

dieser Größe als Schädigungsgrad (GI .  4.2) r ech t f e r t i g t .  

RELATIVER AMORPHER VOLUMENANTEIL 

Abb. 4.2 

Funktionaler Zusammenhang zwischen der normierten Reflektivitätsänderung 

dR/AR. einer Mischung aus amorphem und kristal l inem Sil izium und dem 
I I  

Volumenan teil an amorphem Silizium für verschiedene Wellenlängen. 

berechnet mi t  Hilfe des EMA-Modells und optischen Konstanten aus / 5 4 / .  



x ( p m )  
m raa .e .7 .G a .4 

Abb. 4.3 

Spektraler  

amorphem 

Verlauf d e r  optischen Reflektivitätsänderung 

f ia  -Si„ und kr is  t a  llinern (C-Si) Sil izium / 5 4 / .  

von 

Da die Reflektivitätsänderung von ionenstrahlamorphisiertem Si l iz ium 

ARia/!?= bei einer Wellenlänge von e twa  650 nm maximal  i s t  (Abb .  4.31, 

eignet s ich diese Wellenlänge besonders zu r  Untersuchung der  Strahlen- 

schädigung und wird daher in den nachfolgend beschriebenen Schädigungs- 

analysen - fal ls n icht  anders vermerkt  - verwendet. Diese Wellenlänge 

wurde auch bei einem großen T e i l  /64.70-73,80,82-84/  de r  b isher  durch- 

geführten opt ischen Schädigungsuntersuchungen benutz t ,  wodurch ein 

einfacher Vergleich mit berei ts vorliegenden Ergebnissen ermögl icht  wird.  

Untersuchungen / 7 3 /  an Siiiziumeigenimplantaten (T j  = 21 0 K ,  

D = 1 - 5 x 10 '  si/crn2) m i t  Wellenlängen zwischen 4 5 0  und 950 nm 

zeigen, da8 der  gemäß GI. 4.2 best immte Schädigungsgrad im Bereich 

von 6 0 0 - 9 5 0  nm nahezu wellenlängenunabhängig i s t ,  solange die be i  

650 nrn gemessene Schädigung e twa  den Wer t  0.1 übersteigt .  Bei 

geringerer Schädigung (0 .01 s e S 0  nm 0.051 f üh r t  die Verwendung 

größerer ( 7 5 0  nm) bzw.  k le inerer (550  nm) Wellenlängen systemat isch 

zu größeren b z w .  kleineren Schädigüngsgraden. die Abweichungen As/s 

betragen bis zu 25%. 



Neben der  Strahlenschädigung können auch abgelagerte Fremdionen die 

Ref lek t iv i tä t  beeinflussen. Dies Iäßt s ich zu r  Best immung der Lage des 

lonenprofi lmaxirnums ausnutzen /54.1 60.41 .83,42,84/. fa l ls  de r  schädi- 

gungsbedingte Bei t rag zu r  Reflektivitätsänderung bekannt i s t .  Diese Bedin- 

gung i s t  beispielsweise f ü r  den Tiefenbereich amorpher Schichten e r f ü l l t .  

TIEFE Z [ w m l  

Abb. 4 . 4  

Spektralserie der relativen Re flektivitätsanderung dR/R von Silizium 
C 

nach 6 MeV 48~i"- lmpiantat ion (Ti = 450 K ,  D = 5 X 10' ~ i / c m ' l  im 

Tiefenbereich von 2 bis 4 F m .  Zwischen 2 .4  und 3.2 ,um Tiefe liegt eine 

amorphe Schicht vor, bei 3.0 pm befindet sich das Maximum des Ti- 

Konzentra tionspro f i ls .  Die starke Änderung des Brechungsindex an der 

vorderen krista l/ in/amorphen Grenzschicht führt zu einer bei hohen 

Wellenlängen schwach gedämpften rücklaufenden Welle und wegen der 

Interferenz mi t  der an der Probenoberfläche reflektierten Welie zu den 

Oszillationen (Keilinterferenzen) im vorderen Pro filbereich Ir 2 .4  pml.  



Abb. 4.4 zeigt  beispielhaft Tiefenprof i le der  Reflektivitätsänderung von 

s i l izium b e i  unterschiedlichen Wellenlängen nach der Bestrahlung m i t  

6 MeV 4 8 ~ i 3 + -  Ionen f ü r  eine Dosis von 5 x 10"  ~ i / c r n ' .  Die Implan- 

ta t ion bei 450  K f uh r t  im Tiefeninterval l  zwischen 2.4 und 3.2 Pm zur 

Ausbiidung einer amorphen Schicht .  die bei e iner Wellenlänge von 5 5 0  nrn 

durch eine nahezu konstante Reflektivitätserhöhung gekennzeichnet i s t .  

Die abgelagerten Titanionen ~Konzent ra t ionsmaximum bei z = 3.0 p r n )  

bewirken bei Wellenlängen oberhalb 5 5 0  n m  eine zusätzl iche Ref lekt iv i täts-  

erhohung, bei Wellenlängen unterhalb 5 5 0  n m  eine Ref lekt iv i tätsverr inge- 

rung unter  den Plateauwert  re iner  amorpher Si l iz iumschichten. 

Im weiteren Verlauf dieser Arbeit w i rd  gezeigt  werden, da8 die un te r -  

schiedliche Wellentängenabhängigkeit de r  Beiträge der  Strahlenschäden 

und der deponierten Fremdatorne zum opt ischen Signal ausgenutzt  werden 

kann, u m  den Einfluß der Fremdatorne von dem der  Strahlenschäden in 

Tiefenprof ilen der  Ref lektivitätsänderung zu unterscheiden. 

4 .2  Messung des Ausbreitungswiderstandes 

Um die hergestel l ten Implantate n ich t  al lein h ins icht l ich  ihrer  strukturel len,  

sondern auch bezüglich ihrer elektr ischen Eigenschaften charakter is ieren 

zu können, wurde eine rechnergesteuerte Apparatur  / I  62,163/ zur  

Messung von Tiefenprofi len des Ausbreitungswiderstandes R5(z) / I  64/  

am Schrägschl i f f  entwicke l t .  

Der  Ausbreitungswiderstand R S  (spreading resistance, const r ic t ion 

resistance) i s t  def in ier t  als der Quot ient  aus Spannungsabfal l  und 

St romstärke,  der  s ich bei  Stromfluß durch einen kleinen Meta l lkontakt  

in ein Mater ia l  m i t  dem spezi f ischen Widerstand p erg ib t .  E r  resu l t ie r t  

aus der  räumlichen Einschnürung des elektr ischen Stromes im Bereich 

hoher e lekt r ischer  Feldstärke nahe der  Kontakts te l le .  

Für einen homogenen Kontakt  zwischen einer ideal  leitenden Substanz 

und einem halbunendlich ausgedehnten, homogenen Mater ia l  der Lei t fähig- 

ke i t  6 = erhä l t  man un te r  der  Annahme einer ebenen. kreisförmigen 



Kontakt f läche (Abb. 4 .5 )  m i t  dem Radius a und un le r  Vernachlassigung 

von Schottky-Widerständen / I  65/ :  

Der  Ausbreitungswiderstand verhält s ich somit  un te r  diesen s tark  

vereinfachenden Voraussetzungen proport ional  zum spezi f ischen Wider- 

stand p und umgekehrt  proport ional  zum Kontaktradius a. Der  Faktor  

1 /4  erg ib t  s ich aus der vorliegenden Geometrie der Kontakt f läche.  

Da der  größte Tei l  des Potentialabfal ls in der d i rekten Umgebung des 

Kontaktes au f t r i t t  (Abb .  4.51, wird der  Ausbrei tungswiderstand aul3er 

von der  Kontaktgröße und - fo rm hauptsächlich von der  Lei t fähigkei t  a m  

Meßort best immt.  Messungen des Ausbre i tungcwiders tandes l iefern somi t  

ein relat ives Maß f ü r  die lokale Le i t fäh igke i t ,  das Meßvolumen umfaßt in 

e twa  eine Halbkugel m i t  dem Radius 2-3 a. In  der  daraus f ü r  kleine 

Spi tzen result ierenden hohen räumlichen Auflösung l iegt  de r  wesentl iche 

Vortei l  gegenuber anderen Verfahren /I 66/ zur  Charakter is ierung elek- 

t r ischer  Eigenschaften. wie z .  B. der "vari de r  Pauw-" / I  6 7 /  oder 

"Vier-Spi tzen-Methode" / 1  68/.  

Da GI. 4.6  insbesondere f ü r  Druckkontakte auf Halbleiteroberf lächen eine 

z u  s ta rke  Vereinfachung dars te l l t  und die Kontaktgeometr ie sowie der  

Kontaktradius in der  Regel n icht  hinreichend genau e rmi t te l t  werden 

Abb. 4.5 

Potentialverlauf an einem ebenen, kreis förmigen Kontakt auf einem 

halbunendlich ausgedehnten Material m i t  homogenem spezif ischen Wider- 

stand. Bereits im Abstand 4a vom Kontaktmittelpunkt i s t  das Potential 

auf weniger als 1/6 abgesunken 1165,'. 



können, sind umfangreiche Messungen des Ausbreitungswiderstandes an 

Kalibrierproben bekannter Lei t fähigkei t  notwendig, um aus gemessenen 

Rs-Werten spezif ische Widerstände p exak t  zu best immen / I  641. 

Ferner muB bei  Proben endlicher Ausdehnung oder inhomogener te i t fäh ig-  

ke i t .  w ie  2 . 0 .  bei  Schichtstrukturen, de r  EinfluB de r  Leitfähigkeitsänderung 

auf  den Potentialverlauf innerhaib des MeBvolurnens bei  der  Berechnung 

von aus Rs berücksicht igt  werden. Die meis ten Verfahren z u r  Berech- 

nung entsprechender Korrektur faktoren C F ( r )  für  Tiefenprof i le des 

Aucbrei tun5swiderstandes R ( z l  beruhen auf  dem Vielschicht-  Potent ia l -  
s 

vertei!ungsansatz nach Schuhmann und Gardner /1  69/ oder der " local- 

slope"-Interpolation nach Dickey und Ehrstein /1  7O/ und erfordern 

erheblichen numerischen Aufwand. 

Aus diesem Grunde w i rd  die spreading resistance-Messung arn Schräg- 

sch l i f f  häufig / 1  66,l 71 / und auch in der  vorliegenden Arbei t  lediglich als 

vergleichende Methode zur Beurtei lung implantat ions- oder temperungs- 

bedingter Änderungen des Lei t fähigkei tsprof i ls  verwendet . D e r  spezi f ische 

Widerstand kann allerdings aus dem Ausbrei tungswiderstand abgeschätzt  

werden. 

Abb.  4.6 

Geometrische Verhältnisse bei der Zwei-Spitzen-Messung von Tiefen- 

profilen des Ausbreitungswiderstandes am Schrägschliff /7  62/. 

Die Aufnahme eines Ausbreitungswiderstandsprofils er fo lg t  durch suk- 

zessives Abtasten einer schräggeschli f fenen Probe m i t  zwei  Meßspitzen. 

die jeweils an gleichweit von der Schliffkante ent fernten Stel len abgesenkt 

werden (Abb. 4.6 1 .  Die MeBsonden bestehen aus Wolframcarbid und 

haben Spitzenradien von etwa 1 Pm. 



D r u c k d o s e  

f+'l S p i t z e  
, f 

Dämpfung G e t r i e b e  
1 : 1 0  

Abb. 4.7 

Schema tisches Schnit tbild der  Absenkmechanik einer Meßspitze sowie 

des Aufbaus z u r  Probenjustierung und -transla tion (nach /162/). 

Jede Meßspi tze i s t  an einem ausbalancierbaren. schwingungsgedämpften 

Hebelarm angebracht. der m i t te l s  einer pneumatisch angetriebenen 

Membran angehoben und abgesenkt werden kann (Abb. 4 . 7 ) .  Die Hebel- 

arme werden von separaten Präzisionslagern getragen, die zu r  Justierung 

der Meßspitzen in drei Dimensionen an Mikroposi t ionierern be fes t ig t  sind. 

Dieser Aufbau er laubt ein unabhängiges. langsames und senkrechtes 

Aufsetzen der  Sonden bei Auf lagekräf ten bis herab zu 1 mN. 

Die Probe i s t  e lek t r isch isol ier t  auf einer Anordnung von Posi t ioniert ischen 

be fes t ig t  und kann mi t te l s  eines untersetz ten Schr i t t rnotors u m  Strecken 

von minimal 0.2 p m  verschoben werden. Als Abstand zwischen zwei 

Meßposit ionen auf der  Schl i f f f läche wi rd  typischerweise ein W e r t  von 

e twa  2.5 prn eingestel l t ,  was bei  einem Schl i f fw inke l  von 1 .3" einem 

Tiefenintervati von 57 n m  entspr icht .  

Die Widerstandsbest immung im Bereich 10' - 4 X 10' fl er fo lg t  durch 

Messung de r  Spannung, die bei Einstel len eines Konstantstromes zwischen 

den Meßspitzen abfä l l t .  Der St rom wi rd  im In terva l l  von 5 X 1 o - ~  - 1 X 1 o - ~  A 

so gewählt ,  daß sich ein Spannungsabfall von einigen mV erg ib t  und die 

Messung mögl ichst  (Rs  r 2 X 10' !d) irn linearen Bereich der  St rom- 

Spannungskennlinie des Metal l -Halblei ter-Kontakts er fo lg t  / 1  62/ 

Das verwendete Digi ta lvot tmeter (Keithley Modell 1 9 5 A )  sowie die 

Konstantstromquel le (Keithley Modell 224) werden von einem Kleinrechner 

(Commodore CBM-3032) gesteuert  und ausgelesen. Dieser Rechner 

kont ro l l ie r t  auch die Schr i t tmotorsteuerung und sorgt  f ü r  das pneumatische 

Anheben und Absenken der  Meßspitzen. 



4 . 3  Auger-Elektronenspektroskopie 

Zur Bestimmung der  Tiefenvertei lung implant ier ter  Ni-Atome eignet s ich 

die Auger-E lek t ronenspekt r~skop. ie  ( A E S )  / I  72.1 7 3 / .  

In A5b. 4 . 8  is t  zur  Erläuterung des ~ u ~ e r - Ü b e r g a n g e s  das Termschema 

des Sil izium-Festkorpers dargestel l t .  Ionis ier t  man ein inneres Energie- 

niveau beispielsweise durch Bestrahlung m i t  Elektronen hinreichender 

Ecergle (h ier  3 k e V ) ,  so kann das angeregte System durch Übergang 

eines Elektrons aus einem höheren Niveau in die entstandene Lücke 

in einen energet isch günstigeren Zustand zurück kehren. Dieser Übergang 

kann strahlungslos erfolgen, wenn die dabei f re i  werdende Energie an ein 

anderes Elektron des Atoms übertragen wi rd .  Bei hinreichend großem 

Energieübertrag ver läßt  dieses sogenannte Auger-Elektron das Atom m i t  

einer elernentspezlf ischen kinet ischen Energie, typischerweise zwischen 

10 u n d  2500 e V .  Der  Übergang wi rd  entsprechend de r  in der Röntgen- 

Physik üblichen Nomenklatur nach den daran betei l igten Niveaus benannt. 

AUGER - e- 

Vakuum 
Leitungsband 

Fet mi - Niveau 

Valenzband 

Primär - e- 

Abb. 4 .8  

Schematische Darstellung des ~ i - ~ ~ , ~ ~ , ~ - Ü b e r g a n ~ e s  am Termschema 

eines Silizium-Festkörperatoms. Links sind die Ionisationsenergien in eV 

angegeben (nach / 1 7 4 / ) .  



Hier handelt es s ich um einen ~ i - ~ ~ ~ ~ ~ , ~ - ~ b e r g a n ~ .  Bei Beteiligung eines 

L-Schatenelektrons und von Valenzelektronen spr icht  man von einem 

Si-LVV- Übergang. 

Die hohe Wahrscheinl ichkei t  dafür.  da8 das f re igesetz te  Auger-Elektron 

im Festkörper  inelast isch gest reut  wird.  begrenzt seine Nachweiswahr- 

scheinl ichkeit i n  einem charakter ist ischen Peak des Auger-Elektronen- 

spektrums N(E).  Die mi t t le re  f re ie Weglänge zwischen zwei  inelastischen 

Streuprozessen be t räg t  f ü r  Elektronen in  diesem Energiebereich e twa  

2-1 0 Atomlagen /I 7 5 / ,  woraus die hohe Oberf lächensensi t iv i tät  de r  

AES- Methode resu l t ie r t .  

Da die Auger-Linien nur  eine kleine Signaländerung gegenüber dem 

Untergrund de r  Sekundär- und Ruckstreueiektronen ausmachen, wi rd  das 

d i f ferenz ier te  Auger-Spektrum dN/dE aufgenommen. in dem die Linien 

deut l icher hervortreten. 

Die Di f ferenz der  zu jeder Linie gehörenden zwei Ext rema APPH (Auger 

peak-to-peak hight) bzw .  die Fläche un te r  dem untergrundkorr ig ier ten 

Peak im nicht-di f ferenzierten Spektrum sind MaBe f ü r  die Dichte der  zu 

~ u ~ e r - Ü b e r ~ ä n ~ e n  angeregten Atome. Daraus können m i t  Hi l fe von 

elementspezi f ischen Empfindlichkeitsfaktoren und sogenannten Matr ix -  

kor rektur termen die in einer Probe vorliegenden Konzentrationsverhältnisse 

bestimmt werden. Die quant i tat ive Auswertung der an Ni-Implantaten 

durchgeführten Messungen wi rd  detai l l ier t  in / I  76,' beschrieben. 

Um t iefenaufgelöste In format ion über die Probenzusammensetzung zu 

erlangen, wi rd  die Probe sukzessive durch Sputtererosion 11 keV ~ r + - ~ o n e n ,  
2 30" z u r  Oberfläche, Scanfläche 2x2 m m  abgetragen und analysiert. Die 

Parameter werden dabei gemäß 1 1 7 7 1  so gewählt, da8 Änderungen der  

Oberflächenzusammensettung /178/ durch den Ar-lonenbeschuß unwahr- 

scheinl ich sind. Wegen der  Materialabhängigkeit der Sput ter ra ten i s t  die 

Transformat ion der Sput terze i t  in Sput ter t ie fen grundsätzl ich problemat isch. 

Einen Ausweg b ie te t  die Korrelation von AES-Profi len zu optischen 

Prof i len /1 79.1 80/ oder - wie h ier  p rak t i z ie r t  - zu XTEM-Analysen. 

Die in  dieser Arbei t  dargestel l ten AES-Messungen wurden von A .  Schönborn 

im Rahmen fort laufender Untersuchungen mit einem PHI-SAM 590 

Spekt rometer  am fns t i tu t  f ü r  Spektrochemie und angewandte Spektroskopie, 

Dortmund , durchgeführt .  



4.4 Transrnissionselektronenrnikroskopie (TEM)  

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen wurden m i t  einem 

Phjlips EM 301 G Mikroskop irn Beugungs- und Abbildungsmodus bei  

einer Beschleunigungsspannung von 100 kV durchgeführt .  In den folgenden 

Abschnitten werden daher wichtige Aspekte de r  Elektronenbeugung sowie 

einiqe Abbildungsverfahren dargestel l t  (z.0. /1 81 -1 8 3 1 ) .  

4.4.1 Elektronenbeugung 

Die Amplitude einer an den Atomen eines Kr istal ls e last isch gest reuten 

ebenen Elektronenwelle O=Ooe 2 ,r ikj- erg ib t  s ich im Rahmen der  kinema- 

t ischen Theorie der  Elektronenbeugung durch phasenrichtige Summation 

der Streubei t räge al ler  n Elernentarzellen proport ional  zu 

Der St reuvektor  = k - kfo i s t  die Di f ferenz de r  Wellenvel<toren der  
9 + 

gestreuten und der  einfallenden Welle, rn i s t  der  Translat ionsvektor zur 

n- ten Elementarzelle. I h r  Streuvermögen in  Richtung O wird durch den 

S t ruk tu r fak to r  Fn(8)  beschrieben, de r  s ich durch phasenrichtiges 

Aufaddieren der  Streubei t räge berechnen Iäßt, die von den zu der  Elemen- 

tarzel le gehörenden Atomen ausgehen: 

+ 
Das winkelabhängige Streuvermögen des i - ten Atoms an der Stelle ri wird 

durch seine atomare Streuamplitude f i ( 0 )  beschrieben. die für alle Atom- 

Sorten tabel l ier t  i s t  (,?.B. /1 81 /). 

Aus GI. 4.7 fo lg t .  daß nur  dann s ta rke  Beugungsintensität au f t r i t t ,  wenn - 
de r  S t reuvektor  einem reziproken Gi t tervektor  g h k i  entspr icht  : 



Dies i s t  die Laue-Gleichung. Da der  Betrag des reziproken Git tervektors 
+ 

über lghk, I = dhkl m i t  dem Netzebenenabstand dhkl der  durch die 

Mil lerindizes thk l }  bezeichneten Netzebenenschar verknüpf t  i s t  und 
+ 

zwischen k '  und de r  Elektronenwellenlänge X die Beziehung lk 'I - '  = 

gi l t .  kann GI. 4.9 in die äquivalente Bragg-Bedingung 

umgeformt  werden. Hierin i s t  n die Beugungsordnung und EIhki der Bragg- 

Winkel, der  zwischen dem einfallenden St rah l  und der  Netzebene (hk l )  

gemessen w i rd .  

9 h k l  

Abb. 4 . 9  

Ewa ld-Konstrukt ion für die Elek tronenbeugong 

Die Laue-Gleichung Iäßt s ich m i t  Hi l fe der  Ewald-Konstrukt ion veranschau- 

lichen. Dazu wird.  wie in Abb. 4.9 dargestel l t ,  im  reziproken Raum eine 

Kugel mi t  Radius lrO1 um den Fußpunkt des die einfal lende Welle beschrei-  
+ 4 

benden Vektors  k o  gelegt.  k o  endet auf einem reziproken Gi t terpunkt .  

Zu jedem weiteren reziproken Git terpunkt,  den die Ewald-Kugel beruhrt ,  
4 

gibt  es dann einen Wel lenvektor k f ü r  den die Laue-GIeichung er fü l l t  
9 ' 

i s t .  Wegen der  vergleichsweise geringen Krümmung der  Ewald-Kugel 

( / T /  = A - '  = (0.037A)-'  =27 A-'  f ü r  100 k V  Elektronen) s t eh t  k nahezu 
0 + 0 

senkrecht zu g h k l ,  d.h. die Ewald-Kugel berühr t  eine reziproke Gi t ter -  

ebene. Somi t  g ibt  es i .a. mehrere derar t  zum Elektronenstrahl  or ient ier te 

Netzebenen, so daß die Gln. 4.9 und 4.1 0 im Rahmen eines zulässigen 

Anregungsfehlers e r fü l l t  sind. 



Abb.  4.1 0 

Gegenijberstellung verschiedener Kr is ta l i formen und de r  zugehörigen 

Intensitätsverteilung (scherna tisch) irn reziproken Raum (nach / I  81 / I .  

Damit  dann entsprechende Beugungsreflexe beobachtet  werden können, 

mu0 der S t ruk tu r fak to r  F(@) f ü r  den Beugungswinkel O h k l  von Nul l  

verschieden sein. d .h. die an den Atomen einer Elementarze lle gestreuten 

Eiektronenwellen dürfen in dieser Richtung n icht  vol lständig dest rukt iv  

interfer ieren (St ruktur faktorverbot l  . Nach GI. 4 .8  berechnete S t ruk tu r -  

faktoren sind f ü r  h ie r  relevante Kr is ta l ls t rukturen in Anhang A tabel l ier t .  

Nach GI. 4.7 wi rd  die Amplitude der  Streuwel le durch die Fouriertrans- 

formierte des Kr istal ls beschrieben. Demzufolge ist die Intensi tätsvertei lung 

im reziproken Raum fur  einen endlich ausgedehnten Kr is ta l l  n i ch t  unendlich 

scharf  auf  d iskrete Ausbreitungsrichtungen k beschränkt.  geringe Fehl-  
9 

orientierungen (Anregungsfehler) sind somi t  er laubt.  

Insbesondere fo lg t  aus GI. 4 .7 .  daß die In tens i tä t  der Beugungsreflexe 

von p lä t tchen-  oder stäbchenförmigen Kr istal l i ten stäbchen- bzw . p lä t t -  

chenart ig irn k - ~ a u m  ver te i l t  i s t  (Abb.  4.1 0 ) .  Dabei entspr icht  irn Falle 

eines plät tchenförmigen Kr istal ls der  Dicke t die Halbwertsbrei te des 

Intensitätshauptmaximums e twa  1 / t  (Abb. 4.1 1 ) .  Die Richtung. in der  

die stäbchenart ige Verbreiterung des Reflexes au f t r i t t .  l iegt paral lel zur 



u- 

Abb. 4 .11  

Normierte In  tensi tä tsvertei lung fü r  ein Kris tallptä t tchen der Dicke A in 
7, 

Richtung des reziproken Gif tervektors u parallel zu r  Plättchennormalen 

/ I  51 /. Da die Intensi tät  in den ersten Nebenmaxima nur etwa 5% vom Wert 

im Hauptmaximum beträgt ,  sind die Nebenmaxima rneis t n icht s ichtbar.  

Normalen des Plä t tchens.  Sornit verursachen Plät tchen je nach ihrer 

Orientierung bezüglich de r  von de r  Ewald-Kugel berührten reziproken 

Gitterebene (Abb. 4.1 2 im Beugungsbild St re i fen (s t reaks .  spikes) oder 

zusätzl iche Reflexe, wodurch z.T.  de r  Eindruck e iner  Re f l exau f spa l t un~  

(sp l i t t ing l  en ts teh t .  Die von dünnen Kr istal lp lät tchen hervorgerufenen 

Abb. 4.12 

Darstellung der Reflexaufspaltung bei einem dünnen Kris tallplA'ttchen, 

dessen Flächennormale schräg zum einfallenden Elektronenstrahl l iegt, 

mit Hi l fe der Ewald-Kons trukt ion. 



Reflexe sind dadurch gekennzeichnet. da0 sich - im Gegensatz zu 

regu (ären Spots  - bei einer Probenkippung deren Posit ion ändert. aber 

ihre In tens i tä t  vergleichsweise wenig var i ier t .  Gleichungen zur  Berechnung 

der  Richtung, unter  der  be i  vorgegebener Probenorientierung und Plät tchen- 

lage eine Reftexaufspaltung im Beugungsbild zu  erwar ten is t ,  werden in 

Anhang D angegeben. 

Die in einen Reflex abgebeugten Elektronen können weiteren elast ischen 

(oder  auch inelastischen) Streuprozessen unterl iegen. Von jedem Reflex 

kann somi t  wie von einem Pr imärst rah l  ein vol lständiges Beugungsbild 

erzeugt werden. das dem pr imären Beugungsbild über lagert  i s t .  Diese 

sogenannte Umweganregung kann beispielsweise zum Auf t re ten von 

Beugungsreflexen fuhren. f ü r  die gemäß de r  kinematischen Theorie das 

St ruktur faktorverbot  g i l t .  Eine exakte Beschreibung der  Intensi tätsverhäl t -  

n isse gibt  dann nur  die dynamische Theorie der  Elektronenbeugung. 

Allerdings gelingt eine quali tat ive Deutung solcher Beugungsmuster 

hinsicht l ich der  zugrundeliegenden Kr i s ta l l s t ruk tu r  i .a .  durch Überlagerung 

"k inemat ischer" Beugungsbilder. 

Aus dem in einer Beugungsaufnahme zu messenden Abstand Rhkl eines 

Reflexes zum Pr imärst rah l  Iäßt s ich gemäß tan (2Qhkl = Rhkl  / L der Bragg- 

Winkel  EIhkl bestimmen, aus dem s ich gemäß GI. 4.1 0 der  Netzebenen- 

abstand dhkl des Beugungsobjektes ergibt .  Dabei bezeichnet L die einge- 

s te l l te  Beugungslänge des Mikroskops, die dem virtuel len Abstand 

(a 50  cm) zwischen Probe und Photoplat te bei geradlinigem Strahlengang 

entspr icht .  L hängt  von der  Anregung de r  Mikroskopl insen ab und muß 

daher für jede Analyse neu mit Hilfe von Beugungsaufnahmen an einer 

bekannten Kr is ta I ts t ruktur  best immt werden. Bei der Untersuchung 

implant ier ter  Si l iziumproben b ie te t  s ich h ie r fü r  die Verwendung der 

Sil iziumrnatrixreftexe als Referenz an.  Die Genauigkeit i n  der Bestimmung 

von Netzebenenabständen hängt u.a. von der  In tens i tä t ,  Brei te und Anzahl 

der  auf einer Aufnahme auszuwertenden Reflexe ab und l iegt  h ie r  zwischen 

e twa  0.5 und 1 %. 

Im Rahmen dieser Fehlergrenzen lassen sich Si l iz ium (kubisch. Diamant- 

s t ruk tu r )  und NiSiz (kubisch, CaFt-Struktur)  aufgrund ihrer ähnlichen 

Gi t terkonstanten nicht  durch TEM-Beugungsanalysen ihrer Netzebenenab- 

stände unterscheiden. Allerdings gelingt die Unterscheidung zwischen S i  

und NiSi2 anhand der  unterschiedlichen Reflexe. die entsprechend ihrer 

verschiedenen St ruktur faktoren (Anhang A l  erlaubt sind. 



4.4.2 Abbildungsverfahren und Kontraste 

Irn folgenden werden die f ü r  diese Arbei t  wicht igen Verfahren de r  Hell feld- 

und Dunkelfeldabbildung sk izz ier t .  

Für eine Hellfeldabbildung wird in Höhe der  ers ten Beugungsebene des 

Mikroskops eine Objektivaperturblende eingeführt  und um den Pr imärst rah l  

zent r ier t  (Abb. 4.1 31.  Somit  können nur  solche Elektronen zur  Abbildung 

beitragen. die n icht  zuvor abgebeugt werden (Beugungskontrast) .  Proben- 

bereiche, in denen lokal  z . 0 .  aufgrund einer vorhandenen Ausscheidung 

oder des Verzerrungsfeldes eines Gi t terdefekts  die Bragg-Bedingung 

e r fü l l t  i s t ,  erscheinen daher dunkel. 

Kippt man nun den Elektronenstrahl  so,  3aß ein ausgewählter Beugungsreflex 

auf der  optischen Achse des M i k r o s k ~ p s  l iegt, so erhä l t  man eine 

Dunkelfeldabbildung (Abb. 4.1 3). Hierbei erscheinen nu r  solche Proben- 

bereiche hell ,  die zu r  Beugung des Pr imärstrahls in den zur  Abbildung 
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Hel l ie id  Dunkel fe ld Schwachstrahldunkelfeld 
(HF) (DFI  (WBDFI 

Abb. 4.1 3 

Schematische Darstellung des Strahlenganges durch Probe und Objektiv- 

aperturblende (OA) im realen Raum sowie der entsprechenden Ewald- 

Konstruktionen im reziproken Raum für die Abbildung mit  Hi l fe der 

Hellfeld-, Dunkelfeld- und Schwachstrahldunkelfeldtechnik (nach /184/1.  



Abb. 4 . 1 4  

Beugungsbild eines Siliziumkristalls unter  den Eins tellbedingungen für eine 

W B D F - ~ / ~ ~  Aufnahme mit g = (202). 

verwendeten Reflex beitragen. Folglich lassen  s ich durch Dunkelfeldab- 

bildungen die beobachteten Reflexe mit zugehorigen Probenbereichen 

korrel ieren. Darüberhinaus erg ib t  die gegenüber dem He\l fe ld er fo lg te  

Kontraständerung Aufschluß über vorliegende Git terschäden. 

Besonders deut l iche  K o n t r a s t e  erzeugen beispielsweise Versetzungen bei  

Anwendung der  Schwachstrahldunkelfeldmethode (weak-beam dark field, 

Abb. 4.1 3 )  / 1  85 / .  Bei dieser Dunkelfeldtechnik wird ein schwach ange- 
+ 

reg te r  Reflex g zur  Abbildung benutz t ,  während mögl ichst  nu r  ein wei terer  

Reflex höherer Ordnung (2.B. 3; 1 stark  angeregt ist .  Eine solche Ein- 

stetlung Iäßt s ich bei nicht zu stark geschädigten Proben durch eine 

geeignete Probenorientierung und Strahlkippung erzielen. Das Beugungsbild 

einer zur  Abbildung m i t  der WBDF-Technik vorberei teten Probe wi rd  in 

Abb. 4.1 4 gezeigt .  



5. Probenherstel lung und Probenpraparat ion 

5.1 Imp lan ta t ion  

Die in dieser Arbei t  untersuchten Proben wurden am Dynamitron-Tandem- 

Laborator ium (DTL) an der  Universi tät  Bochum implant ier t .  Hier kann ein 

gu t  fokuss ier ter  S t rah l  (05 2 mm)  von 5BNi2+- Ionen m i t  e iner Energie 

von 6 MeV erzeugt  werden. Der  St rah l  i s t  über  mehrere Tage s tab i l  und 

es werden St rah ls t röme von einigen PA er re icht ,  so da8 wesentl iche 

Voraussetzungen zur  Durchführung von Hochdosisimplantationen e r fü l l t  

sind. 

Als Targetmater ia l  wurden (1 1 1 1 -or ient ier te Si l iz iumkristal le von 

3 0 0  - 3 8 0  Fm Dicke verwendet.  Die Si l iz iumwafer sind phosphordot ier t  

und haben einen sezi f ischen Ausgangswiderstand von 8 5  - 1 1  0 bzw.  

2 2500 f l c r n .  Um Channelingeffekte zu vermeiden, w i rd  die Bestrahlung 

un te r  einem Winkel  von 7" zur  Oberflächennormalen der  Probe ausgeführ t .  

Die Sit iziumscheibe bef indet sich auf einer Kupferhal terung. deren 

Temperatur  durch Kuhlen m i t  F lüss igst icksto f f  und elektr isches Gegenheizen 

auf + 1 K konstant  gehalten werden kann. Z u r  Temperaturmessung und 

Regelung der  elektr ischen Heizung dient ein in die Probenhalterung 

eingelassener Pt1 00 Meßwiderstand. Um guten Wärmekontakt  zu gewähr- 

leisten, wi rd  Vakuumfet t  als Kontaktmi t te l  zwischen Probe und Proben- 

ha l te r  e ingesetz t .  M i t  d ieser Anordnung wurden Implantat ionen be i  

Temperaturen von 125 - 450 K durchgeführt .  

Z u r  Erzeugung homogen best rah l ter  Probenflächen wurde ein e lekt rosta t ischer  

St rah lwobblerentwicke l t  /1 86/ .  Dieser besteht  aus einem quarzstabi l is ier ten 

Dreieck-Hochspannungsgenerator ( ?  2 kV)  und zwei  Plattenpaaren von 

4 0  cm Länge und 3 c m  Piat tenabstand f ü r  die hor izontale und vert ikale 

Ablenkung. Die Flugstrecke zwischen den Plat tenrni t te lpunkten und der 

Probe i s t  so groß ( -  2 m) ,  da6 St rah l f lecke von 1 c m  Kantenlänge 

bere i ts  bei  Ablenkwinkeln von weniger als 0.2" erz ie l t  werden. St rah l -  

f leckgröße und - fo rm werden m i t  Hi l fe e iner  Geometrieblende i m  Abstand 

von - 2 0  cm zu r  Probe festge legt .  

I s t  das Verhältnis der  Wobble-Frequenzen f ü r  die hor izontale und die 

vert ikale Ablenkung eine rationale Zahl, so beschreibt  de r  Ionenstrahl  

auf  de r  Probe eine Lissajous-Figuraus parallelen. äquidistanten Linien /I 87 / .  



Bei den verwendeten Frequenzen von 91 2 Hz  (horizontal) und 900 Hz 

(vert ikal)  erg ib t  s ich be i  einer Strahl f leckgröße von 7 . 5  X 7 . 5  mm2 

(4 .3  X 7.5 mm2) ein Linienabstand von 0.1 4 rnm (0.1 0 mm)  bei einer 

Bildwiederholungsrate von 24 Hz. Dadurch wi rd  auch be i  den f ü r  Niedrig- 

dosisimplantationen auftretenden Bestrahtungszeiten von wenigen Sekunden 

eine hinreichende Dosishomogenität (besser  als 5%)  erz ie l t .  

Die Auslegung der  gesamten Implantat ionskammer als Faradaycup ermögl icht  

eine Berechnung der  Dosis D durch zei t l iche Integrat ion des von der  

Kammer abgeführten St romes I und durch eine exakte Bestimmung der  

implant ier ten Fläche F: 

D = 
J 1  d t  

F e z  

e : Elementarladung 
z : Ladungszustand des Ions 

Die Flächenbestimmung er fo lg t  durch ortsaufgelöste Reflektivitätsrnessungen 

von Niederdosisproben, bei denen die schädigungsbedingte Ref lekt iv i tats-  

erhöhung proport ional  zu r  Dosis i s t .  Der  Propor t iona l i tä ts faktor  ergibt  

s ich aus der über  die best rah l te  Fläche integr ier ten Gesamtschädigung 

und der  insgesamt deponierten Tei lchenrahl .  Durch Normierung kann 

somi t  das opt ische Signal  in die Dosis umgerechnet werden. Als Ergebnis 

erhä l t  man die räumliche Vertei lung de r  Dosis, die f ü r  eine Dimension in 

Abb. 5.1 dargestel l t  i s t .  Un te r  der  Annahme eines vernach\ässigbar 

kleinen Fehlers bei  der  Bestimmung des St romes be t räg t  der  Fehler der 

Dosisangaben I 5%. 

Die in dieser Arbei t  beschriebenen Untersuchungen umfassen einen 

Dosisbereich von 3 X 10' ~ i / c r n ~  b is  1 .3  x 1 0' ~ i / c m ~ .  Um Proben 

innerhalb angemessener lmplantat ionszei ten ( 5  s - 10  h) fer t igs te l len zu 

können. muß die Implantat ion be i  unterschiedlichen St rah ls t römen 

(0.1 - 4.0 P A )  durchgeführt  werden. Einige Implantationen gleicher Dosis 

wurden bei unterschiedlichen St rah ls t römen wiederholt.  um mögliche 

St romdichteef fekte  abschätzen zu können. 



Abb. 5.1 

Dosisverteilung i m  Strahlfleck einer Niederdosisprobe (T; = 
2 D = 3 X 1 0' Ni/cm I in hor izontaler Richtung. 

5.2 Tempern 

Einige Proben wurden nach der Implantat ion in f l ießender Argonatmosphäre 

isotherm bei  800 " C  getempert .  Die gereinigten Proben werden dazu auf 

einem Si l iz iumträger in einen vorgeheizten Quarzrohrofen (Heraeus 

RoK/F 10/60) gebracht.  Die Zei ten fü r  das Einführen sowie die Entnahme 

der Probe aus dem Ofen  liegen bei e twa  2 min.  die Temperzei ten betragen 

5 bzw .  20 h .  



5.3 Präparation 

Schrägschl l f fpr i iparat lon 

Z u r  Messung von Tiefenprof i len de r  opt ischen Ref lekt iv i tätsändemng und 

des Ausbreitungswiderstandes sowie f ü r  t iefenaufgelöste transrnissions- 

elektronenmikroskopische Untersuchungen in Aufsichtperspekt ive werden 

Scheibchen von 3 mm Durchmesser m i t  einem Ultraschal lbohrer ausgebohrt 

und auf einer rotierenden Quarzplat te unter  f l ießendem Wasser  schräg 

angeschli f fen. Die verwendete Schlei fapparatur w i rd  detai l t ier t  in / I  59/ 

beschrieben. Durch den Schrägschl i f f  w i rd  die implant ier te Zone auf der 

S c h l i f f f k c h e  freigelegt und erscheint  um den Faktor  1 /s in ar ges t reck t  

(Abb.5.2) .  Der  Sch( i f fwinke1 rx w i rd  mit Hi l fe  eines Nornarski- lnterferenz- 

Kontrastverfahrens /1 88/ m i t  e iner Genauigkeit von 2 0.01 best immt,  

typische Schl i f fw inke l  betragen e twa  1 .3". Die so vorbereiteten Proben 

können opt isch und e lekt r isch untersucht  werden. 

Abb. 5.2 

Zusammenhang zwischen der Tiefe z und dem Abstand X von der 

Sch l i f f kan te .  

Proben f ü r  die TEM-Analyse müssen zusätzl ich b is  zu r  Durchstrahlbarkei t  

für 100 keV Elektronen gedünnt werden. F ü r  gute Kont raste  sind bei 

re inem Si l iz ium Probendicken von maximal  1 0 0 0  A erforder l ich,  irn Falle 

haher Nickelkonzentrationen sol l te die Probendicke deut l ich geringer sein. 

M i t  H i l fe  eines Dusenätrverfahrens /1 89/ wi rd  un te r  Verwendung eines 

gekühlten Säuregemisches aus HF und HN03 i m  Verhäl tn is 1 : 6 von der  



Probenrücksei te her eine kalottenförrnige Vert iefung in  die Probe geatz t ,  

b is  irn Bereich der  implant ier ten Schicht  ein Loch durchbr icht  (Abb. 5.3 a) .  

Der  Ätzvorgang wi rd  durch Eintauchen der Probe in dest i l l ie r tes  Wasser  

gestoppt .  

Abb. 5.3 

Schematische Darstellung einer schräggeschliffenen und anschließend 

geätzten Probe; ( a )  im Querschnitt; fbl in Aufsicht.  

Der das Atzloch umgebende Probenrand i s t  kei l förmig und enthä l t  in der 

Regel ausreichend dünne Stelten, so da8 entlang des Lochrandes 

(Abb. 5.3 b)  t iefenaufgelöste TEM Untersuchungen mögl ich sind. 

Z u r  Verbesserung de r  Durchstrahlbarkei t  irn Bereich des Maximums der  

Nickelkonzentrat ion wurden einige Hochdosisimplantate zusätz l ich von der 

geätz ten Probenseite aus m i t  8 keV ~ r + - l o n e n  gespu t te r t .  



Cross - sec t lon  - Prkiparation 

im Rahmen verschiedener Arbeiten / I  90-1 92/ ,  die s ich m i t  der  Entwicklung 

und Verbesserung von elektronenmikroskopischen Querschni t ts-Präpara- 

t ionstechniken befassen. wurden unterschiedliche Verfahren zur  Vorbe- 

rei tung von Proben f ü r  XTEM-Untersuchungen angewandt. Die in dieser 

Arbei t  bet rachteten t ie fen Implantat ionen stel len besondere Anforderungen 

an die Präparation hinsicht l ich der Brei te der  zu  durchstrahlenden Bereiche. 

lm folgenden wi rd  das Verfahren sk izz ier t ,  das s ich durch eine hohe 

Erfolgsquote sowie große durchstrahlbare Bereiche auszeichnet.  

M i t  Hi i fe e iner  Diamantsäge werden aus einem Strahl f leck kleine Quader 

ausgesägt (Abb. 5.4 a) und paarweise mit Epoxidharz zusammengeklebt 

(Abb.  5.4 b l  . Um schmale Klebefugen zwischen den Sil iz iumk lötzchen zu 

Klmbar 

A b b . 5 . 4  

Verschiedene Stadien ( a ) - f d l  der Cross-section-Präparation einer  Probe. 



erhalten. werden diese während des Klebevorganges mit e iner  Pinzette 

gegeneinander gepreßt.  Das Quaderpaar wi rd  in ein vorberei tetes Sil izium- 

oder Messing- " töpfchen" von 3 m m  Durchmesser und e twa  500 Km 

Dicke eingeklebt (Abb.  5 .4  C ) ,  so da0 die z-Richtung des Implantats 

paral lel zu r  Oberf läche des "Töpfchens" l iegt .  Dieses Scheibchen wi rd  

zunächst einsei t ig pol ier t ,  anschließend von de r  zwei ten Sei te  aus m i t  

einem Planschl i f fgerät  auf Naßschleifpapier gedunnt und bis zu einer 

Restdicke von 9 - 10 Pm pol ier t .  Zur Erhöhung der  mechanischen Stab i l i tä t  

wird ein Verstärkungsr ing aus Messing aufgeklebt (Abb 5.4 d), der ein 

Ablösen der  erzeugten Folie vom Schlei fhal ter  und anschließendes Reinigen 

mit Aceton ermögl icht .  Durch Sput tern ( 5  - 10 h) m i t  8 keV ~ r + - l o n e n  

unter  Winkeln von 6 - 7 O  zur  Oberfläche werden die Präparate bis zu r  

Durchstrahlbarkei t  gedünnt. 



6. Ergebnisse und Diskussion 

Die Darstel lung der  Untersuchungsergebnisse i s t  wie fo lg t  gegliedert. 

Nach Untersuchungen zum Fremdatomeinfluß von Nickel  auf  die Ref lekt i -  

vitätsänderung (Kap. 6.1 werden in Kap. 6.2 zunächst opt ische Messungen 

zur Dosis- und Temperaturabhangigkeit de r  Strahlenschädigung von 

Sil izium durch 6 MeV Ni-Ionen vorgestel l t .  Die Schadigungsanalysen 

wurden f ü r  Dosen zwischen 3 x 1 012  und 2 10" ~ i / c r n ~  und Ternpe- 

raturen von 125 b is  450 K in  Zusammenarbeit m i t  R .  Domres /1 93,l 9 4 1  

durchgeführt .  Anschließend werden die Ergebnisse elektronenmikroskopischer 

Untersuchungen an Uochdosisimplantaten zusammen m i t  wei teren optischen 

sowie elektr ischen Messungen dargestel l t .  St rukture l le  Änderungen durch 

Temperbehandlungen sowie die Auswirkungen auf die opt ischen und 

elektr ischen Eigenschaften sind lnha l t  des le tz ten Abschni t ts (Kap. 6.3). 

Die darin vorgestel l ten TEM-Analysen er fo lg ten un te r  Mi tarbe i t  von 

T. Klassen / 1  92,'. 

Die Ergebnisse werden abschni t tsweise d iskut ier t ,  gegebenenfalls auch 

unter  Verweis auf wei ter führende Diskussionen an anderer Stel ie.  Eine 

Zusammmenfassung wi rd  in  Kap. 7 gegeben. 

6.1 EinfluB von Nickel auf die optische Ref lekt iv i ta t  

Z u r  Abschätzung des Dosisbereiches, in dem Tiefenprof i le der  opt ischen 

Reflektivitätsänderung als reine Strahlenschädigungsprof i le in terpret ier t  

werden können, muß der Einfluß der  abgelagerten Nickelatome auf das 

opt ische Verhalten e rmi t te l t  werden ( s .  Kap. 4.1 . 2 ) .  Dafür  wurden 

Tief temperatur implantate im Dosisbereich zwischen 2 10 '  und 

3 X 10 ' '  ~ i / c r n *  herangezogen, bei  denen sich das Maximum der  lonen- 

vertei lung innerhalb einer amorphen Schicht  bef indet und somi t  die 

Reflektivitätsänderung durch Fremdatome einfach von dem konstanten 

Bei t rag der  Strahlenschäden separ ier t  werden kann. 

Abb. 6.1 zeigt  ein Beispiel f ü r  eine Dosis von 1 X 1 017 ~ i / c m ~ .  Die 

amorphe Schicht  e rs t reck t  sich von der  Oberf läche bis in eine Tiefe von 

3.9 2 0.1 Pm und zeigt  nahe der  Oberf läche ein f ü r  ia-Si  Schichten 
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Abb. 6.1 

Tiefenprofile der optischen Reflek tivitätsänderung für verschiedene 

Wellenlängen ID = 1 X 10' ' ~i/crn' , T,, r 300 W .  

typisches Spektralverhal ten (vgl .  Abb. 4 .3 ) .  Die Abweichungen der  Reflek- 

t iv i tä t  von dem wellenlängenspezif ischen Sät t igungswer t  re iner ia-Si  

Schichten sind auf  das deponierte Nicke l  zurückzuführen. dessen Konzen- 

trat ionsmaximurn in  einer Tiefe von 3.3 2 0.1 5 prn l iegt .  De r  f remdatom- 

bedingte Bei t rag zur Reflektivitätsanderung n immt  i m  untersuchten 

Spektratbereich monoton m i t  der Wellenlänge zu .  Oberhalb von 500 nm 

ze ig t  s ich im Bereich des lonenprofiImaximurns eine deut l iche Erhöhung 

des opt ischen Signals, bei 650 n m  bewirk t  das Nicke l  dor t  einen Beitrag 

von 4.4  % zusätz l ich zu A R i a / R c  

Für diese, bei der  Schädigungsanalyse benutz te  Wellenlänge bet rägt  die 

k le inste Dosis. be i  de r  ein Einfluß des Nickels auf das opt ische Signal 

erkennbar i s t .  5 X 10' b4i/crn2. 

Nimmt man vereinfachend an, daß der n ic  kelbedingte Bei t rag zu r  Ref lekt i -  

vitätsänderung unabhängig vom Schädigungszustand der  Si l iz iummatr ix 

i s t .  so Iäßt s ich f ü r  Dosen bis zu 2 x 10' ~ i / c m ~  die Strahlenschä- 

digung aus Tiefenprof i len der  Ref lekt iv i tätsanderung i m  Rahmen eines 



maximalen Fehlers As/s von e twa  5 % (bei  s s 0.05) nach GI. 4.2 

best immen. Bei größeren Dosen f üh r t  der  Fremdioneneinfluß auf das 

opt ische Signal zu einer zunehmenden Überschätzung des Schädigungs- 

grades. Diese Abweichung kann dann abgeschätzt  werden, indem man 

den an  amorphen Proben gemessenen Fremdatombeitrag zu A R / R c  als 

Einfluß des Nickels auf die Reflektivitätsänderung auch bei n icht  amorphi- 

s ier ten Proben gleicher Dosis ansieht.  Dieser Ansatz w i rd  dadurch unter -  

s t ü t z t .  daß auch bei  n icht  amorphisierten Proben f ü r  Wellenlängen von 

500 bis 950 nrn in Bereichen hoher Nickelkonzentrat ion eine Erhöhung 

der  Ref lekt jv i tat  zu beobachten i s t .  die ebenfal ls m i t  zunehmender Wellen- 

länge monoton anste ig t  ( s .  Kap. 6.2.7). 

Der implantierte Zustand 

6 .2  . I  Tiefenverteilung von Strahlenschaden 

Tiefenprof i le der optischen Reflektivitätsänderung wurden f ü r  Implantations- 

temperaturen von 125 bis 450 K über  einen wei ten Dosisbereich gemessen. 

Abb. 6.2 zeigt  exemplarisch f ü r  Temperaturen von 1 2 5  und 400 K die 

daraus best immten Tiefenprof i le der  Strahlenschädigung bei  verschiedenen 

Dosen. 

Einige der in  Abb. 6.2 (b) enthaltenen Prof i le I400 K) können wegen des 

oben d iskut ier ten Nickel-Beitrags zu r  opt ischen Reflektivitätsänderung 

nicht als reine Strahlenschädigungsprofile angesehen werden. Die Profi l-  

formen sind jedoch aufgrund des vergleichsweise hohen Schädigungs- 

bei t rags nu r  so schwach beeinflußt, da0 dies im Rahmen der  s ich anschlies- 

senden quali tat iven Betrachtung vernachlässigt werden kann. 

Bei Temperaturen von 1 25  - 300 K und Dosen bis zu 1 1 0' ~ i / c m '  

lassen s ich Strahlenschaden im Bereich zwischen der Oberf läche und 

einer Tiefe von etwa 4.5 Pm nachweisen. Das Strahlenschädigungsmaximum 

l iegt  in einer T ie fe  von R = 3.0 2 0.1 ym. 
d 

Bei Dosen b is  e twa  2 X 10' ~ i / c r n '  sind die Prof i l formen f ü r  alle 

Targettemperaturen einheit l ich, die Schädigung n immt  in allen Tiefen 

proport ional  m i t  der Dosis zu. 
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Tie fenpro f i le des 
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Schädigungsgrades 

nach 6 MeV Ni- 

Implantation bei 

125 K ( a )  brw.  

400 K (b) .  



Dieses Verhalten deutet  darauf hin, daß in jeder Tiefe die von verschiedenen 

Stoßkaskaden erzeugten Defekte  aufgrund genügend wei ter  räumlicher 

Trennung n icht  miteinander wechselwirken können. Die von jedem ion 

erzeugte Schädigung hängt somi t  in e rs te r  Linie von der Stärke des 

nuklearen Energieverlustes ab. so daO die Posit ion des Schädigungs- 

maximums R = 3.0 -+ 0.1 Fm als Lage des nuklearen Bremskraf tmaximums 
d 

anzusehen i s t .  Diese Tiefe,  sowie die exper imentel l  best immte Lage des 

Ni-Ionetirnaximums bei 3.3 ? 0.1 S Pm (Kap. 6.1 1 ,  befinden sich in ru f r ieden-  

stel lender Übereinstimmung z u  den durch TRIM-Simulationen berechneten 

Wer ten  von Rd = 2.82 p m  b z w .  R ~ ~ ' ~  = 3.1 6 yrn (Kap.  2.21. 
max 

Bei Dosen oberhalb - 2 .: 10' ~ i / c r n ~  wächst  die Schädigung zunächst 

im Prof i lmaximi im, dann auch in kleineren und größeren Probentiefen 

uberproport iorial m i t  der  Dosis, woraus sich zunächst e twas spi tzere 

Prof i l formen ergeben. Bei einer Dosis von 1 - 2 X 10 ' " ~ i / c r n ~  (T. = 1 2 5  K )  

w i r d  im Bereich des Strahlenschädigungsmaximums Schädigungssätt igung 

durch Amorphisierung er re icht .  Eine weitere Dosissteigerung führ t  zu 

einer Verbreiterung der  amorphen Schicht  in größere und kleinere Tiefen. 

Bei höheren Targettemperaturen (350  und 400 K )  und Dosen bis zu 

3 X 10 ' "  ~ i / c m ~  e rs t reck t  s ich die geschädigte Zone von der  Oberfläche 

bis in eine T ie fe  von e twa  5 Fm (Abb. 6.2 b ) .  Für D s 2 X 10' ~ i / c m ~  

i s t  der erreichte Cchädigungsgrad bei  gleichen Dosen aber höheren 

Temperaturen in allen Tiefen wegen der  stärkeren Ausheilung der  in 

jeder Stoß kaskade erzeugten Defekte  geringer. I m  Dosisintervall  von - 2 10'  F4i/cm2 bis - 2 X 10 '  ~ i / c m ~  n immt de r  Schadigungsgrad 

im Bereich des Maximums unterproport ional  zu r  Dosis zu, während die 

Schädigung in kleineren Tiefen zuni ichct  noch unverändert, dann jedoch 

auch h ier  vermindert  s tark  ansteigt .  Daraus resul t ieren vorübergehend 

sehr  f lache Tiefenvertei lungen der  Schädigung. Oberhalb einer Dosis von 

-. 2 X 1015 b!i/cm2 wächst  die Schädigung - ähnlich wie bei den 

kleineren Temperaturen - im Bereich des Schädigungsmaximums uberpro- 

port ional  zu r  Dosis.  Dagegen s te ig t  de r  Schädigungsgrad in den übrigen 

Tiefenbereichen weiterhin schwach an, so daß sich insgesamt Profi le m i t  

deut l ich ausgeprägten Maxima ergeben. Bei Dosen zwischen 2 und 

3 X 1 0' Ni/crn2 t r i t t  irn Bereich des Schädigungsmaximums Sätt igung 

durch Amorphisierung ( s  = 1 )  ein. I m  Bereich de r  amorphen Schicht  bei  

3 X 1 0 '  Ni /cm2 erg ib t  s ich durch den fremdatombedingten Beitrag zu 

dem zugrunde liegenden Ref lekt iv i tätsprof i i  eine scheinbare Schädigung 

s > 1 . das Schädigungsprofi l  i s t  daher an dieser Stel le gepunktet  dargestel l t .  



Abb. 6.3 
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normierten Ref lek-  
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Die f ü r  lmplantationstemperaturen von 420 und 450  K (Abb.  6.3) 

gernsssenen Tiefenprof i le zeigen im Dosisbereich bis e twa  5 X 10' ~ i / c r n *  

eine quali tat iv ahnliche Entwicklung wie die Schädigungsprofi le f¿ir 400 K,  

so da8 auf eine separate Beschreibung zunächst verzichtet  werden kann. 

Bei höheren Dosen hat der  Fremdioneneinfluß auf das opt ische Signal 

wegen der  im Vergleich zu 400 K-Implantationen geringeren Schädigung 

ein s tärkeres Gewicht und rnuß bei  de r  In terpreta t ion der  Prof i le berück- 

s icht ig t  werden. Die Defektentwicklung f ü r  Dosen zwischen 1 X 10" 

und 2 X f 0j7 b l i / c rn2  wi rd  daher e r s t  in Kap .  6.2.6 - 6.2.8 un te r  Hinzu- 

nahme von TEM-Analysen und weiterer opt ischer  Untersuchungen bei 

unterschiedlichen Wellenlängen näher behandelt. 

Die T ie fe  maximaler Schädigung i s t  fur EIestrahlungstemperaturen oberhalb 

von 300 K n ich t  über den gesamten untersuchten Dosisbereich konstant .  

Fü r  400 K (Abb. 6.2 b)  und Dosen b is  zu 2.1 X 10' b/i/cm2 sowie 

oberhalb von 5.4 X 10' ~ i / c r n ~  bef indet s ich das Maximum wie bei  

den niedrigeren Temperaturen (1 25-300 K )  in e iner  T ie fe  von 3.0 2 0.1 Pm. 



In dem dazwischen liegenden Dosisintervall  verschiebt s ich das Maximum 

zu größeren Tiefen (maximal 3 .25  + 0.1 pm bei  1 .I X 10' ~ i / c r n ~ )  

und wieder zurück.  Eine Verlagerung des Schädigungmaximums zu 

größeren Tiefen innerhalb des Dosisintervails. in dem die Schädigung im 

Bereich des Maximums unterproport ional  zu r  Dosis ansteigt ,  und eine bei  

höheren Dosen stat t f indende Zuruckverlagerung IäAt s ich auch f ü r  

lmpiantat ionstemperaturen von 350 und 450 K fes ts te l len,  be i  der 

geringeren Temperatur weniger stark ausgeprägt. 

Die Verlagerung des Maximums i s t  m i t  dem Erreichen von Quasisätt igungs- 

wer ten der  Schädigung verbunden ( 4 5 0  K, 1 X 10' - 1 X 10' ~ i / c m ~ .  

z G 3.25  pml, wobei diese Wer te  m i t  der Tiefe zunehmen (Abb. 6 .3 ) .  

Dies deutet  darauf hin. da8 die zu dem sätt igungsahnlichen Schädigungs- 

verhalten fuhrende Punktdefektrekombinat ion se lbst  t iefenabhängig i s t .  

Wegen der untergeordneten Bedeutung der  Verschiebung de r  Schädigungs- 

rnaxima in diesem Dosisbereich f ü r  das Schädigungsverhalten bei  höheren 

Dosen sol l  darauf an dieser Stel le n icht  näher eingegangen werden. 

6.2.2  Dosis-  und Temperaturabhingigkeit der Schädigung 
in der Tiefe maximaler nuklearer Bremskraft 

Der  Verlauf des opt isch best immten Schädigungsgrades in der  T ie fe  

maximaler nuklearer Bremskraf t  (3.0 pm) i s t  als Funktion der  Dosis in 

Abb. 6.4 f ü r  Targettemperaturen von 1 2 5  bis 450 K dargestel l t .  Die 

durchgezogenen Kuwen wurden m i t  Hi l fe des in Kap. 2 .3 .4  beschriebenen 

Strahlenschadigungsmodells berechnet.  

Für  Dosen b is  zu 2 X 10' ~ i / c r n ~  Iäßt s ich die Schädigung m i t  diesem 

Modell f ü r  alle bet rachteten Temperaturen i m  Rahmen der MeBgenauigkeit 

exak t  durch geeignete Anpassung de r  Model lparameter beschreiben. 

Für  400 K und Dosen oberhatb von 2 X 10'  ~ i / c r n '  ist  eine model lhaf te 

Beschreibung der Defektentwicklung näherungsweise möglich. 

Für Temperaturen von 4 2 0  und 450 K i s t  das Model l  bei Dosen oberhalb 

2 X 1 015 ~ i / c m ~  n icht  anwendbar. Für 450 K-Implantationen wird 

gezeigt  werden, daß sich h ier  ausgedehnte De fek te  bilden, die im 
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Abb. 6 .4  

Dosisabhangigkei i  des opt isch bestimmten Schädigungsgrades in der 

T ie fe  rnaxirna /er nuklearer B remskra f t  nach 6 Me V 58~ i - lmplanta  tion in 

Silizium be i  unterschiedlichen Targettempera turen. 

Schädigungsmodell n i ch t  berücksicht igt  werden. Die Entwicklung d e r  

Schädigung im Bereich der unterbrochen und gepunktet  gezeichneten 

Kurven wird daher gesondert in Kap.  6.2 .6  behandelt. 

Die Anwendbarkeit des Strahlenschädigungsmodells zu r  Beschreibung der  

Schädigung nach 6 MeV Nickel implantat ion über einen wei ten Temperatur- 

und Dosisbereich ze ig t .  daß die dem Modell zugrunde liegenden Defekt -  

erzeugungs- und Wechselwirkungsrnechanismen auch zur  Deutung der  

exper imentel l  beobachteten Schädigungsentwicklung nach 6 MeV Nickel- 

imptantation be i  kleinen und mit t leren Dosen herangezogen werden 

können. 

Der  f ü r  alle lmplantationstemperaturen im Bereich k le iner Dosen 
2 

(I 1 X 10' Ni/crn 1 beobachtete dosisproport ionale Anstieg de r  Schädigung 

i s t  darauf zurückzuführen, daß sich Stoßkaskaden in noch ungeschädigt 

kr istal l inem Gebiet ausbrei ten und somit jedes Ion, unbeeinflußt vom 

Schädigungszustand der  Si l iz iummatr ix.  die gleiche Defektkonzentrat ion 

h in ter läßt .  Abweichungen von einem linearen Verhalten beruhen ent -  

sprechend dem Modell auf  der Wechselwirkung von Defekten. die entlang 



verschiedener Ionenspuren erzeugt wurden. Bei hohen Targetternperaturen 

überwiegt die Rekombination von Punktdefekten gegenüber de r  Defekt -  

stabil isierung durch Bildung von Punktdefek tc lus tern,  was zu dem bei 

Temperaturen von 300 bis 450 K zu beobachtenden unterproport ionalen 

Anstieg des Schädigungsgrades m i t  der  Dosis f üh r t .  Der  f ü r  alle 

Temperaturen bis einschließlich 400 K vor Erreichen der  amorphen 

Sätt igung festzustet lende, überproport ional zu r  Dosis erfolgende Anstieg 

der Schädigung wi rd  durch das Verclustern von Punktdefekten sowie das 

s t imul ier te  Wachstum amorpher Keime bew i r k t .  

Zusätzl iche Erläuterungen dieser Mechanismen und ihres Einflusses auf 

die Entwicklung der Schädigung werden noch einmal im Zusammenhang 

m i t  der Darstel lung des Temperaturver laufs de r  Modellparameter, die 

diese Mechanismen beschreiben, gegeben (Kap. 6.2.4). Da die Modell- 

parameter dor t  m i t  denen f ü r  die 2 MeV Si-Eigenimplantation verglichen 

werden. sol l  zuvor untersucht  werden. wie s ich die gegenüber 2 MeV 

Si-Eigenbeschuß geänderte Projekt i lsorte und Primärenergie quant i tat iv 

auf die bei kleinen Dosen erzeugte Schädigung auswi rk t .  

6.2.3 Defektausbeute  im  Bereich dosisproportionaler Schädigung 

Der f ü r  jede lonensorte bei hinreichend kleinen Dosen zu erwartende 

Bereich dosisproport ionaler Schädigung eignet s ich besonders zu r  Unter -  

suchung der  Defektprodukt ion eines Ions, da h ier  - wie bere i ts  er läuter t  - 

die resul t ierende Schädigung n icht  von Wechselwirkungsprozessen der 

Defekte  aus verschiedenen Stoßkaskaden beeinflußt i s t .  

Abb. 6.5 zeigt  die Temperaturabhängigkeit de r  Defektausbeute s /D  f ü r  

6 MeV 58~i - lonenbeschuß und zum Vergleich f ü r  die 2 MeV 2 8 ~ i - ~ i g e n -  

implantation. 

Die Abnahme der  Defektausbeute $/D m i t  steigender Targettemperatur 

Iäßt s ich i m  untersuchten Temperatur interval l  durch den von Heidemann 

und Kappert /65/ vorgeschlagenen Ausdruck 
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Abb. 6.5 

Defek ?ausbeute s/D irn Bereich dosisproportionaler Schädigung als  

Funktion der Targettemperatur für die 6 MeV 58~i- b r w .  2 MeV ".Si- 

l rnplanfation in Silizium (Si-Daten a u s  /72/1. 

und die in Tab. 6.t  zusamrnengefaßten Parameter irn Rahmen der  MeR- 

genauigkeit exak t  beschreiben (durchgezogene Linien in Abb. 6 . 5 ) .  

GI. 6.1 beruht auf de r  Annahme, daß ein Te i i  der pr imär erzeugten 

Schäden innerhatb der  Stoßkaskade thermisch akt iv ier t  ausheilen kann. 

Da irn bet rachteten Dosisbereich, wie in Kap. 6.2.4 gezeigt  wird,  Gi t ter -  

schäden je nach Targettemperatur zu unterschiedlichen AnteiIen in Form 

von Punktdefekten und amorphen Keimen vorliegen können, repräsent ier t  

de r  e rmi t te l te  W e r t  von Ea  * 4 0  m e V  eine mi t t l e re  Anregungsenergie für  

das Ausheilen verschiedener Defektarten. 

Tab.  6.1 

Parameter zur Anpassung von GI. 6.1 an die in Abb. 6.5 dargestel l ten 

Defektausbeuten . 

2 M e V  2 8 ~ i  

1 .57  

2.96 

3921 

A E I  0 - '  c r n 2  I 

B L 1  0-' c rn2  I 

E,[ rneV  I 

6 M e V  " ~ i  

4.50 

9.87 

41 ? I  



Die Erzeugung von Strahlenschäden wi rd  im vorliegenden Dosisbereich vor 

allem durch die in nuklearen Stößen deponierte Energie bes t immt .  Abb. 6 .5  

zeigt .  daß die Defektausbeute von 6 MeV 5 8 ~ i - l o n e n  bei  allen Target-  

temperaturen höher i s t  als die von 2 MeV 2 8 ~ i - ~ o n e n ,  dabei n immt  das 

Verhältnis der  Ausbeuten von 2.9 be i  kleinen Temperaturen (1 2 5  K )  auf  

2.3 bei höheren lmplantationstemperaturen ( 4 5 0  K)  ab. Es entspr icht  in 

e twa  dem aus TRIM-Simulationen (Abb. 2 .3  bzw.  1 7 3 1 )  ermi t te l ten 

Quotienten der nuklearen Energieverluste s r a X  = CdE /dx lmax  - 
n 

im Maximum 

der  Bremskraf tprof i ie von Ni- und Si- Ionen: 

TRIM-Sirnulationen der Abbremsung f ü r  Si-Ionen i m  Energieintervall 

zwischen 2 und 20 MeV ergeben be i  zunehmender Primärenergie eine 

Verringerung des nuklearen Bremskraf tmaximums u m  nur  e twa  10 % 
m a x  .N i /80/. Darum i s t  die höhere nukleare Bremskraf t  Sn der  Ni-Ionen 

und somi t  auch deren höhere Defektausbeute n ich t  auf ihre größere 

Einschußenergie. sondern in e r s te r  Linie auf ihre höhere Masse zuruck- 

zufuhren. 

Entsprechende Untersuchungen /83,84/ zu r  Defektausbeute von 5 MeV 
197 Au-Ionen in  Si l iz ium bei 450  K ergeben eine um den Faktor  1 5  höhere 

Schädigung bei  e iner 1 1 - fach stärkeren nuklearen Bremskra f t  im  Falle 

der  Au-Implantation, verglichen m i t  dem 2 MeV Si-lonenbeschuß. Die 

beobachteten Abweichungen werden in /83,84/ vo r  dem Hintergrund der  

unterschiedlichen Stoßkas kadengeometrien von verschieden schweren Ionen 

d iskut ier t .  Schweren Ionen werden große. kompakte Kaskaden, leichten 

Ionen kleinere. mehr  verästel te Kaskaden zugeschrieben /37 / .  

Da die Frage. ob ein quasi-f lüssiges spike-Volumen bei seiner Abkühlung 

vollständig kr istal l is ieren kann, empfindl ich von den Weglängen abhängt. 

die die Kr istal l isat ionsfronten zurückzulegen haben, beeinf lußt bei  gleicher 

deponierter Energie und gleichem spike-Volumen sicher l ich auch die Form 

eines Spikes die Produktion amorpher Bereiche. Unterschiedliche spike- 

Formen können al lerdings nur  dann zu einer Abweichung zwischen dem 

Verhältnis de r  nuklearen Bremskräf te  und dem Verhäl tn is de r  Defektaus- 

beuten bei t ragen, fa l ls  die Produktion amorpher Keime be i  de r  jeweiligen 

Target temperatur  einen hinreichend großen Antei l  an der  Gesamtdefekt-  



produkt ion ausmacht.  Diese Bedingung i s t  f ü r  die Nicketimplantation, wie 

im folgenden Abschni t t  gezeigt wird, nu r  im Bereich niedr iger Target-  

temperaturen e r fu l l t .  Bei den hohen Temperaturen kann der  Schädigungs- 

antei l  durch Amorphisierung gegenüber dem durch Punk tdefek te  irn 

bet rachteten Dosisbereich vernachlässigt werden. Dagegen ist im Fal le  der 

Au-lmplantation auch bei  4 5 0  K noch mit einem stärkeren Schädigungs- 

antei l  durch Amorphisierung zu rechnen, so  da6 s ich ein EinfluB der 

Kaskadengeometrie auf die Amorphisierung auch bei höheren Temperaturen 

auf die Defektausbeute auswirken kann. 

Die s ich anschließende Betrachtung der zur  Beschreibung der  Schadigungs- 

kurven in Abb.  6.4 und Abb. 2.5 verwendeten Modellparameter zeigt .  

daß'die Temperaturabhängigkeit de r  Produktion amorpher Bereiche, nicht  

jedoch die der Punktdefektprodukt ion f u r  die Temperaturabhängigkeit der 

Defektausbeuteverhäl tn isse verantwort l ich i s t .  

6.2.4 Temperaturabhängigkei t  de r  Model lparameter  f ü r  
Defektprodukt ion und Defek twechse lw i rkung  

Die Model lparameter zur  Beschreibung der  in Abb. 6.4 d a r g e s t e i l t e ~  

Dosisabhängigkeit der  Schadigung m i t  Hi i fe des in  Kap.  2 .3 .4  erörterter:  

Strahlenschadigungsmodel ls  sind in Tab. 6.2 zusammengefaßt. 

Der  in den Abb. 6 .6  - 6.8 dargestel l te Temperaturverlauf d ieser Parameter 

spiegelt die s ich m i t  de r  Targettemperatur ändernden Beiträge der irn 

Anwendungsbereich des Modells vorherrschenden Defektprodukt ions- und 

-wechselwirkungsprozesse wider. Zum Vergleich sind in Abb. 6.6 - 6.8 

zusätzl ich die Modellpararneter zur Beschreibung d e r  in Abb. 2 . 5  

dargestel l ten Schädigungskurven fü r  die 2 MeV Si-Eigenimplantation 

aufgetragen. 



Tab. 6.2 

AngepaBte Modellparameter zur Beschreibung der in Abb. 6.4 dargestellten 

Dosisabhängigkeit der Schädigung nach 6 MeV 58~i- lmplantat ion in 

Sil izium mit dem Schädigungsmodell nach Necking e t  al. /72/. Die 

Parameter P R, C,  P und As sind in Einheiten von 10 -1 4 cm 2 
P' a 

tabelliert. 

Produkt ion,  Rekombination u n d  Verc lus te rn  von Punktdefekten 

D e r  Parameter P beschreibt die Erzeugung von Punktdefekten innerhalb 
P 

einer einzelnen Stoßkaskade. Zusammen m i t  d e m  Faktor  Pa f ü r  die 

P r o d u k t i ~ n  amorpher Bereiche erhäl t  man den Schädigungsgrad im Bereich 

dosisproport ionaler Schädigung durch 

Wegen de r  m i t  zunehmender Target temperatur  steigenden Wahrschein- 

l ichkei t  f ü r  das Ausheilen von Punktdefekten beim Abklingen einer Stoß- 

kaskade n immt die pr imäre Punktdefektprodukt ion P m i t  steigender 
P 

Target temperatur  ab (Abb. 6.6). 

Für alle bet rachteten Temperaturen i s t  die pr imäre Produktion von 

Punktdefekten irn Falle der  Ni-Implantation größer als f ü r  die Si-Eigen- 

implantat ion (Abb. 6 . 6 ) .  das Verhältnis der  Produkt ionsfaktoren P f ü r  
P 

Ni- ~ i n d  Si-Ionen i s t  ternperaturunabhängig und bet rägt  2.3 2 0.1 5. 
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Abb. 6.6 

Tempera turabhängigkeit der Modeliparame te r  für die Produktion und 

Rekornbina tion von Punk tdefek ten (Si-Da ten aus /72/1.  

Dies entspr icht  dem Verhältnis der nuklearen Bremskräf te  im Profi lmaximum 

gemäß den f ü r  diese Ionen durchgeführten TRIM-Simu lationen (GI. 6.21, 

in Einklang m i t  de r  Vorstel lung einer Punktdefektprodukt ion proport ional 

zu de r  in nuklearen Stößen deponierten Energie. Die Ternperaturunab- 

hängigkei t  des Verhältnisses de r  Produkt ionsfaktoren pNi/pSi deutet  
P P 

darauf hin, daß die Wahrscheinl ichkeit zu r  Punktdefektrekornbination als 

thermisch akt iv ier ter  Prozeß f ü r  jeden erzeugten Punk ldefekt  gleich i s t  

und allein von der  Implantationstemperatur, n icht  jedoch von der  Stoßkas- 

kadengröße oder - fo rm abhängt. Demzufolge so l l te  bei beiden lonensorten 

ein von der  Targettemperatur bes t immter  relat iver Antei l  de r  erzeugten 

Punktdefekte rekombinieren, so daß auch nach dem Abklingen einer 

Stoßkaskade das Verhältnis an verbleibenden Punktdefekten f ü r  beide 

lonensorten dem Verhältnis de r  zunächst erzeugten Punktdefekte und 

somit  dem Verhäl tn is ihrer nuklearen Brernskraf te entspr icht .  



Die Rekombination von Punktdefekten aus verschiedenen Stoßkaskaden 

füh r t  zu  dem bei T, L 300 K und Dosen von e twa  2 X 1 013 Ni/crn2 zu 

beobachtenden Übergang der  Schädigungskurven (Abb. 6.4) von einem 

dosisproport ionalen zu einem unterproport ionalen Verlauf und w i rd  durch 

den Parameter R beschrieben. Rekombinationsprozesse zwischen Punkt-  

defekten aus unterschiedlichen Kaskaden t re ten  e r s t  dann merkl ich in 

Erscheinung, wenn zum einen die einfal lenden Ionen m i t  hoher Wahr- 

scheinl ichkeit auf berei ts durch Punktdefekte geschädigte Gebiete t r e f f en  

und zum anderen die Target temperatur  eine hinreichend hohe Punktdefekt-  

bewegtichkeit ermögl icht .  Wegen der  Zunahme des Rekombinationsvolumens 

m i t  steigender Target temperatur  n immt der  Parameter R zu (Abb. 6.61, 

bei  Temperaturen unterhalb 300 K i s t  die Rekombination vernachtässigbar. 

Die im Falle der Nickelimplantation f ü r  alle Bestrahlungstemperaturen irn 

Vergleich zu r  Si l iz iumimplantat ion höhere Rekombination ist wahrscheinl ich 

auf das von vornherein grof3ere Kaskadenvolumen bei  Ni-lonenbeschuß 

zurückzuführen. 

Die Stabi! isierung von Punktdefekten aus unterschiedlichen Stoßkaskaden 

z c  Punktdefektc lustern t r äg t  zu dem stärkeren Schädigungsanstieg bei, 

der be i  Temperaturen bis 300 K und Dosen oberhalb 2 X 10' Ni /cm2 

nach Durchlaufen des Bereiches dosisproport ionalen Schädigungsverhaltens 

er fo lg t  (Abb .  6 .4 ) .  Bei höheren Temperaturen f üh r t  die Bildung stabi ler  

Punktdefektc lus ter  zu dem schwachen Anst ieg des Schädigungsgrades in 

dem f ü r  Temperaturen oberhalb 300 K ausgeprägten Bereich dasisunter-  

proport ionaler Schädigung. Ebenso wie die Punktdefektrekombination kann 

dieser Defektwechselwirkungsmechanismus e r s t  w i rksam werden, wenn 

sich die Stoßkaskaden in vorgeschädigtem Mater ia l  ausbrei ten.  

Das Verclustern w i rd  durch den Parameter C f ü r  die Stärke des Cluster-  
* 

bei t rages sowie den Sätt igungsparameter s f ü r  den maximal erreichbaren 
P 

Schädigungsantei l  durch einfache oder verc luster te  Punktdefekte 

beschrieben. Die in Abb. 6.7 dargestel l te Abnahme der  Modellparameter 
4k 

C und s laßt das m i t  zunehmender Target temperatur  abnehmende 
P 

Gewicht der  Punktdefektclusterbi ldung f ü r  die Defektprodukt ion erkennen. 

Dies kommt  bei den in Abb. 6.4 gezeigten Schädigungskurven beispiels- 

weise in der  m i t  zunehmender Temperatur  ger inger werdenden Steigung 

im Bereich de r  "Plateaus" zum Ausdruck.  Die f ü r  die 6 MeV Ni-Implantation 

ermi t te l ten Modellpararneter C und s*  s t immen irn untersuchten Ternperatur- 
P 
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Abb. 6.7 

Temperaturabhängigkeit der Modellpararneter für das Verclus tern von 

Punktdefekten (Si-Daten aus /72/1.  

intervatl m i t  denen f ü r  die Si-Eigenimplantation uberein (Abb. 6.71. Dies 

g ib t  Grund z u  der Annahme, daß die Bildung von Punktdefektc lustern bei 

diesen Temperaturen in e rs te r  Linie vom Targetmater ia l  und weniger von 

der  Projekt i lsorte bes t immt  wird.  

Produktion und stimuliertes Wachctlim amorpher Berelche 

Die Parameter P a  und A f ü r  die Produkt ion bzw. das s t imul ier te  

Wachs tum amorpher Schädigungsanteiie s i n d  in Abb. 6.8 als Funktion 

der  Target temperatur  dargestel l t .  Die Produktion amorpher Volumenantei[e 

Pa t rägt demnach bei Temperaturen bis zu 350 K schon im Bereich 

k le iner Dosen gemäß GI. 6.3 wesent l ich zu r  Schädigung bei, während 

bei höheren Targettemperaturen und kleinen Dosen dieser Schädigungs- 

antei l  gegenüber de'm durch Punktdefekte vernachlässigbar i s t .  

Die Verringerung d e r  Produktion Pa amorpher Volurnenanteile m i t  steigender 

Targettemperatur kann im Rahmen des energy-spike-Konzepts (Kap. 2.3.2) 

auf den langsameren Veriauf der Abkuhlung eines hochangeregten spike- 
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ASb.  6.8 

Tempera:urabhängigkeit der  Modellparameter für die Produktion und das 

s t imui ier te Wachstum amorpher Volumenanteile (Si-Da ten aus /72/). 

Volumens bei höheren Umgebungs temperaturen zuruc kgeführ t  werden. 

Damit n immt die Wahrscheinl ichkei t  dafür  zu, daß die von der  Berandung 

des spike-Volumens ausgehenden Kr istal l isat ionsfronten dzs spike-Zentrum 

erreichen, bevor dor t  die Kr is ta l l i sa t ionstemperatur  unterschr i t ten wird 

und somit  vollständige Kr istal i isat ion er fo lg t .  

Aufgrund ihrer  höheren Masse erzeugen Ni-Ionen bei  allen untersuchten 

Targettemperaturen mehr  amorphes Mater ia l  als Si-Ionen (Abb. 6.8) .  Das 

Verhältnis der  Produkt ionsfaktoren P:' / P:' be t räg t  3.6 bei Ti = 1 2 5  K 

und n immt m i t  steigender Target temperatur  monoton zu.  Es i s t  somi t  f ü r  

alle Targettemperaturen größer als das Verhältnis der  nuklearen Brems- 

k rä f te  von Ni- und Si-Ionen in den Prof i lmaxima. Z u  diesem Unterschied 

tragen möglicherweise - wie in Kap. 6.2.3 er läuter t  - unterschiedliche 

spike-Geometrien aufgrund der verschiedenen Projekti tmassen bei, indem 



sie eine vol lständige Kr istal l isat ion der  aufgeschmolzenen Bereiche mehr 

oder minder begünstigen. Für eine nähere Klärung sind Sirnulationsrech- 

nungen vollständiger Stoßkackaden wünschenswert .  

Das s t imul ier te  Wachstum amorpher Bereiche, beschrieben durch den 

Parameter A (Abb. 6.81, führ t  zu dem bei allen Temperaturen bis 400 K 

zu beobachtenden überproport ionat zur  Dosis erfolgenden Anstieg der 

Schädigung (Abb.  6 .4 ) .  bevor Schädigungssätt igung durch vollständige 

Amorphisierung er re icht  w i rd .  Unter  der  Annahme ,  daß amorphe Bereiche 

in der  Berandung eines spike-Volumens die epi takt ische Kristalt isation 

von diesen Stel len aus unterdrücken. er fo lo t  die Zunahme des  amorphen 

Schädigungsanteits proport ional  (Faktor A s )  zu den bere i ts  vorhandener, 

amorphen Volumenantei len. 

Die beobachtete Abnahme von Ag m i t  zunehmender Targettemperatur 

[Abb. 6.8) bedeutet ,  daß der  Einfluß amorpher Bereiche in der  Berandung 

eines spike-Volumens schwacher wird.  wenn bei hoheren Temperaturen 

iängere Ze i ten f ü r  die Kr istal l isat ion der spike-Vclumina z u r  Verfugung 

stehen. 

Auffäl l ig i s t ,  daß der  f ü r  die Nickelimplantation bes t immte  St imulat ions- 

pararneter zwar  bei  kleinen Targettemperaturen gröSer i s t  als der  f ü r  die 

Si-Eigenimplantation. dann jedoch zu höheren Temperaturen erheblich 

s te i ler  abfä l l t  und f ü r  T. = 400 K sogar k le iner i s t  als der  entsprechende 
I 

W e r t  f ü r  die Si- Implantat ion.  Hierbei i s t  zu berücksicht igen. daß s i ch  

m i t  zunehmender Targettemperatur der  Dosisbereich überproport ional zur  

Dosis anwachsender Schädigung, durch den A g  vor  allem festge legt  wird,  

zu höheren Dosen verschiebt (Abb.  6.41, so daß sich die Stoßkaskaden 

in einem zunehmend m i t  Nickel  angereicherten Target ausbrei ten.  Das 

Verhalten von A g  sowie der  Einfluß von Nickel  auf die Amorphisierung 

werden in Kap. 6.2.5 und 6.2.7 unter  Berücksichtigung wei terer  Unter- 

suchungsergehnisse naher d iskut ier t .  



6.2.5 Temperaturabhängigkeit der  Amorphisierungsdosis 

Die kr i t ische Dosis D*. die notwendig i s t  zu r  Erzeugung einer amorphen 

Schicht  in der T ie fe  maximaler nuklearer Bremskraf t ,  i s t  in Abb. 6.9 

fü r  die 6 MeV 5B~ i - imp lan ta t i on  als Funktion der  lmplantat ionstemperatur 

dargestel l t .  Zum Vergleich sind zusätzl ich exper imentel l  ermi t te l te  

Arnorphisierungsdosen für die lrnplantation von 2 MeV 2 8 ~ i - ~ o n e n  und 

5 M e V  ' 9 7 ~ u - l o n e n  angegeben. 

TEMPERATUR iKi 
Abb. 6.9 

Temperaturabhängigkeit der Amorphisierungsdosis von Silizium bei der 

Implantation von 6 MeV 58~i-, 2 MeV und 5 MeV ' 97~u- lonen .  

(Si-Da ten aus /72 / ,  Au-Da ten aus /84/.) 

Für die 5 MeV ' 9 7 ~ u - ~ m p l a n t a t i o n  in Si l iz ium liegen ruver lässige Arnorphi- 

sierungsdosen nur fü r  Temperaturen ab 350 K vor, so da0 f ü r  t iefe 

Temperaturen ein Vergleich nu r  zwischen den Ergebnissen f ü r  Ni- und 

Si-IonenbeschuB erfolgen kann.  Aus den durch Extrapolat ion best immten 
* 

kr i t ischen Dosen DT-,* und den aus TRIM-Simulationen gewonnenen 



Kernbremsk rä f t en  S n a x  im  Maximum der  Tiefenprof i le ( 2 5  e v / A  f ü r  

2 MeV 2 B ~ i - > ~ i  / 73 /  bzw.  58  e v / A  f ü r  6 MeV ' '~ i ->~ i  (s .  Abb. 2 . 3 ) )  

erhäl t  man gemäi3 GI. 2.4 eine kr i t ische Energiedichte ec von 

(5.5 -+ 0.5 1 r: 1 023 b z w .  (5.3 2 0 . 5 )  x 1 023 ev/crn3. die zum Erreichen 

der  Arnorphisierung durch Ni- bzw. Si-ionenbeschuß deponiert werden 

muß. Diese Wer te  s t immen gu t  m i t  den in der  L i te ra tu r  / 5 5 - 5 7 , 6 3 /  
3 

angegebenen Energiedichten von - 5 - 6 X 1 02" eV/cm f ü r l i e f t e m p e r a t u r -  

implantationen im keV-Bereich uberein. 

M i t  zunehmender Targetternperatur n immt die Produktion sowie das 

s t imul ier te  Wachstum amorpher Bereiche ab, woraus sich der  exper imentel l  

zu beobachtende Anstieg d e r  kr i t ischen Dosen mit zunehmender Tdrget -  

temperatur  ergibt .  

I m  Bereich k le iner Temperaturen ( s  350 K )  l iegen die Arnorphisierungsdosen 

f ü r  5 8 ~ i - ~ o n e n  zwischen denen der '"AU- und denen der  * '~ i - l onen ,  wie 

arifgrund der  unterschiedlichen Massen zu e rwar ten  i s t .  Mit zunehmender 

lmplantat ionstemperatur s te ig t  die zur  Amorphisierung durch Ni-lonen- 

beschuß erforder l iche Dosis D* jedoch unerwar te t  s tark  an. Bei 400 K 

l iegt die kr i t ische Dosis fü r  die Ni- Implantat ion sogar höher als die f ü r  

die Si-Eigenbestrahlung. Bei einer Temperatur von 450 K [äßt sich, wie 

nachfoigend gezeigt  wird.  in der Tiefe des nuklearen Bremskra ftmaxirnums 

bis zu Dosen von 1 .3 X 10'  bJi/crn2 keine Amorphisierung fests te l len 

und es b i ldet  s ich eine schwer  zu amorphisierende Ni-Si-Verbindung. 

Da gemäß der  oben diskut ier ten Modellrechnungen (Kap. 6 .2 .4)  das 

pN' /pSi mit Verhältnis der  Produkt ionsfaktoren für  amorphe Bereiche 
a 

steigender Target temperatur  zunimmt,  i s t  der s tarke Anst ieg der  Amorphi- 

sierungsciosis i m  Falle der Nickelimplantation n icht  auf eine (gegenüber 

der  Sit iziumimplantation) verringerte Produktion. sondern vor allem auf 

die unerwar te t  s?ark reduzierte St imulat ion des Wachstums amorpher 

Volumenanteile irn Bereich hoher lmplantationstemperaturen b r w .  Dosen 

zurückzuführen. 

Eine Verringerung der Wachctumsst imulat ion amorpher Volumenanteile 

i s t  gleichbedeutend m i t  einer Erhbhung der  Kr istal l isat ion der quasi- 

f lüssigen spike-Volumina. Diese t r i t t  o f fenbar  dann auf,  wenn zum 

Erzeugen s ta rker  Schädigung aufgrund hoher Targettemperaturen hohe 

Dosen erforder l ich sind und sich die Stoßkaskaden in  einer Si l iz iummatr ix 

ausbreiten, die bere i ts  merkl iche Ni-Konzentrationen enthä l t .  



Gemäi3 der in Abb. 2.3 dargestel l ten TRIM-Simulation Iäßt s ich - unter  

Vernachlässigung möglicher Profilveränderungen bei hohen Implantations- 

ternperaturen (Kap. 6.2.81 - f ü r  eine Dosis von I X 1 0 '  ~ i / c m ~  eine 

Nickelkonzentration von 0.3 at.% im Maximum des lonenprofi ls und ein 

e twa  halb so hoher W e r t  f ü r  die Tiefe maximaler nuklearer Bremskraf t  

abschätzen. 

Es i s t  bekannt, da0 Dotierstoffkonzentrationen in dieser Größenordnung 

(0 .2  - 1 at.%l zu Veränderungen der Kristaltisationsgeschwindigkeit 

amorpher Sil iziumschichten um zwei  b is  dre i  Größenordnungen führen 

können / 195 ,196 / .  Die Gegenwart von Fremdatomen kann dabei je nach 

Atornsorte sowohl zu erhöhten (B. P. As. Sb / I  95.1 97 / )  als auch zu 

verringerten ( C ,  N, 0 ,  Ne, Ar, Kr, Pb /1 96,f 9 8 , l  991) Kristal l isationsraten 

führen, wobei der Frerndatorngehalt und die Kristal l isationsgeschwindigkeit 

n icht  in einem monotonen Zusammenhang stehen müssen / I  95/. Unter- 

suchungen von Della Mea e t  al. /200/  deuten darauf hin. da8 Bor in 

Konzentrationen von 0.2 at.% zu einer Erhöhung der  Raurntemperatur- 

Amorphisierungsdosis von Sil izium um mehr  als einen Faktor 7 füh r t .  

Entsprechende Untersuchungen des Einflusses einer Nickeldotierung auf 

die Arnorphisierungsdosis oder auf die Kristal l isationsgeschwindigkeit 

amorpher Sil iziumschichten sind n icht  bekannt. Wei tere Hinweise auf 

den Einfluß des implantierten Nickels auf die Entwicklung der  Strahlen- 

schädigung l iefern aber die in Abschni t t  6.2.7 dargestel l ten Untersuchungen 

an 450  K- Hochdosisimplantaten. 

6.2.6 Bildung ausgedehnter Defekte bei 450 K 

Der  in Kap. 6.1 er läuterte Einfluß der  implantierten Nickelatome auf das 

optische Signal kommt wegen der  geringeren Defektausbeute insbesondere 

bei höheren lmplantationstemperaturen zum Tragen und muß bei der 

Interpretat ion normierter Tiefenprofi le der  optischen Reflektivitätsänderung, 

wie sie in Abb.  6.3 dargestel l t  sind. vor allem bei Dosen oberhalb etwa 

2 X 10' ~ i / c r n ~  berücksicht igt  werden. 



Mi t  Hil fe des in Kap. 6.1 beschriebenen Verfahrens zur  Abschatzung 

des nickelbedingten Beitrages zur Reflektivitätsänderung kann aus den 

in Abb. 6.3 dargestefl ten Profi len näherungsweise der  Verlauf der 

Schädigung in der Tiefe maximaler nuklearer Bremskraf t  gewonnen werden. 

Durch Anwendung dieses Verfahrens ergibt sich in Abb. 6.4 aus den 

unterbrochen gezeichneten Verbindungslinien der  unkorrigierten AR/AR - 
r n a x  

Meßwerte f ü r  420 und 450 K die gepunktet dargestel l te Schädigungskurve, 

die im Rahmen der  groben Abschätzung den Schädigungsvertauf für beide 

Temperaturen repräsent ier t .  

Demnach erreicht  f ü r  420 und 450  K die Schädigung bei Dosen zwischen 

2 u n d  5 x 1 016 t4i/crn2 ein Msxirnurn und fä l l t  be i  wei terer Docisstei-  

gerung ab. 

Im Falle der  2 MeV Si-Eigenimpiantation wurde f ü r  Targettemperaturen 

von 450 und 475 K in einem vergleichbaren Dosisbereich eine ähniiche 

Entwicklung des opt isch best immten Schädigungsgrades m i t  der Dosis 

beobachtet und der Umwandlung von Punktdefektc lustern in Stapelfehler 

und deren anschlieBende Umformung zu Versetzungsringen und ungeord- 

neten Vercetzungsnetzwerken zugeschrieben (Kap.  2 .3) .  Es i s t  daher zu 

überprüfen, ob auch im Falle der 6 MeV Ni-Implantation unter  diesen 

implantationsbedingungen Stape\fehler und Versetzungen gebildet werden. 

Dazu wurden transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen an 

einigen der bei 450  K bestrahlten Proben durchgeführt .  

Abb. 6.1 0 gibt  einen Überblick über die Tiefenvertei lung von Defekten 

bei e iner Dosis von 1 X 10' '  ~ i / c r n ~ .  aufgenommen an einer in cross- 

section-Technik präparierten Probe. Strahlenschäden lassen s ich von der 

Oberfläche an bis in eine Tiefe von etwa 3.8 pm nachweisen. Es handelt 

sich hauptsächlich um Punktdefektc luster,  die eine körnige Kont rasts t ruktur  

(sog. s a h  and pepper Kont rast )  m i t  Kontrastbereichen von e t w a  80 A 
Durchmesser hervorrufen (Abb. 6.1 0 b ) .  Zusätzl ich lassen sich. wie aus 

den optischen Untersuchungen erwar te t ,  insbesondere im Tiefenbereich 

nahe dem nuklearen Bremskraftrnaximurn einige f lächen- bzw.  l inienhafte 

Kristal lbaufehler beobachten. 



Abb. 6.10 

XTEM-Aufnahmen der Schädigung bei einer Dosis von 1 r 1 016 ~ i / c r n ~  

(T, = 450 KI. Oberflächennormale und Probenorientierung / I  ~2711. 

( a l  Hellfeld; (b )  (0221 - ~ u n k e l f e l d ;  Icl r.21 1 J-Beugungsbild. 



Abb. 6.1 1 

Hei l fe ld-  ial  / Dunkelfeld- i b l  A u f n a h m e n p a a r  für einen Tie fenausschn i t t  

der in Abb. 6.10 dargestel l ten Probe unter  entsprechenden Abbildungs- 

bedingungen. Verschiedene Defekte  sind in beiden Aufnahmen mark ie r t .  

Diese Tiefenzone sowie der hintere S trahlenschädenausläufer sind in 

Abb. 6.1 1 deta i l l ie r ter  dargestel l t .  In  einer Tiefe von e twa  2.6 2 0.2  pm 

beobachtet  man einen Übergang zwischen zwe i  Bereichen. von denen der  

obere charakter is ier t  i s t  durch das Vorliegen von Stapel fehlern m i t  

typischen Durchmessern vcn e twa  250  A (maximal 400 A l ,  wahrend im 

t iefergelegenen Bereich an Ste l le  von Stapel fehlern zahlreiche 'Jersetzurigs- 

r inge m i t  Durchmessern bis zu 400 4 au f t re ten .  Die Stapel fehler 

verursachen schar fe  Linienkontraste,  von denen ein Großtei l  in C471 1- 

oder C41 71-Richtungen. d.h. senkrecht zu  C i 1  33- b z w .  Ci31 ]-Richtungen 

ver läuf t .  Eine detai l l ier tere Stapelfehleranalyse wi rd  we i te r  unten f ü r  

eine Dosis von 5 10 ~ i / c r n ~  gegeben. 



Der Bereich hoher Dichte an Versetrungsr ingen nahe z = 3.0 Fm i s t  

gekennzeichnet durch eine vergleichsweise geringe Dichte an Punktdefekt-  

c lustern.  Dies gibt  Grund zu der Annahme. daß sich ähnlich wie bei der  

2 MeV Si-Eigenimplantation bei  hohen Targettemperaturen eine 

Umwandlung von ungeordneteren Schäden in Form von Punktdefektc lustern 

zu den geordneteren Schäden in Form von Versetzungen vol lz ieht .  M i t  

zunehmender Tiefe ( z  2 3.2 yrn) Iäßt s ich ein kont inuier l icher Übergang 

z u  einer De fek ts t ruk tu r  beobachten, die - wie in Abb. 6.1 1 (b)  zu sehen - 

vor allem durch Punktdefektc lus ter  gekennzeichnet i s t .  Eine genaue 

Analyse d e r  h ie r  vorliegenden Defekt typen wird durch die hohe Defektdichte 

e rschwer t .  

Die s ich bei e iner Dosis von 1 x 1 0 '  ~ i / c r n *  abzeichnende Defekt -  

umwandlung i s t  be i  der doppelteri Dosis noch s tä rker  ausgeprägt.  Abb. 6.1 2 

zeigt ein wei teres Wellfeld/D¿inkelfeld- Abbildungspaar der Tieienvertei  lung 

von Defekten f ü r  eine Dosis von 2 x 1 0 '  ~ i / c m ~ .  

!rn Bereich nahe der Oberfläche werden wie bei de r  kleineren Dosis 

vornehmlich Punktdefektc lus ter  beobachtet ,  die h ier  allerdings eine 

grobkijrnigere Kont rasts t rukt t i r  (0 - 1 0 0  - 2 0 0  .8,) hervorrufen. Berei ts 

ab einer T ie fe  von etwa 1 . 3  F m  lassen sich einzelne Versetzungsringe 

erkennen, die Dichte dieser Defekte  n immt  deut l ich m i t  de r  Tiefe zu.  

Der  typische Durchmesser der insbesondere zwischen 1 .9 und 3.1 P m  

Tiefe auftretenden Versetzungsringe be t räg t  - 200 A ,  die größten 

Versetzungsringe mi t  Durchmessern b is  zu 5 0 0  A liegen nahe z = 3 pm 

vor.  Ein kleiner Teil  d ieser Versetzungsringe i s t  möglicherweise dekor ier t  

( ~ 9 1 .  Kap. 6 . 2 . 8 ) .  Der hintere Stranlenschädenauslaufer i s t  vor altem 

geprägt durch Punktdefektc luster,  die bis in Tiefen von e twa  4.0  pm 

beobachtet  werden können. Die dor t  vorliegende sa l t  and pepper S t ruk tu r  

unterscheidet s ich merkl ich durch ihre höhere Feinkörnigkeit von der  

Kon t ras ts t ruk tu r  nahe der Oberfläche. 

Auch bei  d ieser Dosis lassen sich Stapel fehler beobachten, wie exemplar isch 

in Abb. 6.1 3 an Hand der  fü r  diesen Defekt typ charakter ist ischen 

Hellfeld/DunkeIfeld-Umkehrung des St re i fenkont rastes gezeigt  w i rd .  



Abb. 6.12 

XTEM-Aufnahmen der Schädigung bei einer Dosis von 2 X 10'" ~ i / c r n '  

(Ti = 450 KI. Oberflächennormale 11 -i3253, Probenorientieruog 11 i.2123. 
+ + 

f a l  Hellfeld; (b)  Schwachstrahldunkelfeid </39. g = (2021. 



Abb. 6.13 

Ausschnit t  aus der in Abb. 6.12 dargestel l ten Defekts t n ~ k t u r .  Der Zeiger  

weist  a u f  einen kleinen Defekt mi t  gebogenem Strei fenkon t ras t .  

i a l  Hel l fe ld;  ibl Dunkelfeld = 1202). 

Bei e iner  Dosis von 5 X 10' ~ i / c m ~  lassen sich irn Bereich des 

hinteren Ausläufers des Strahlenschädenprofi ls einige größere Stapel fehler 

beobachten, die s ich f ü r  eine genauere Untersuchung eignen. Abb. 6.1 4 ( a )  

zeigt  eine (1 1 1  1-Dunketfetdaufnahme, aufgenommen an einer XTEM-Probe 

m i t  e iner C ~ I  01-Oberflächennormalen. Für die Aufnahme wurde die Probe 

SO or ient ier t ,  daß ihre CS1 1 I -Richtung paral lel zum Elektronenstrahl  zeigt .  

Das unter  Berucksichtigung de r  magnetischen Bi ldrotat ion der  Mikroskop- 

linseri ausgerichtete Feinbereichsbeugungsbild i s t  in Abb. 6.1 4 (b) 

wiedergegeben. Unter  diesen Abbildungsbedingungen iassen sich Stapel- 

fehler o f fenbar  in zwei unterschiedlichen Defektlagen beobachten, bei 

der  einen (a) ver läuf t  de r  St re i fenkont rast  in C1 143-Richtung (senkrecht 

zu Li31 11, bei  der  anderen ( b )  in C1 101-Richtung (senkrecht  zu L 1  T31). 
, . 

der  Strei fenabstand i s t  f ü r  beide Lagen gleich. Ublicherweise liegen 

Si l iz ium-Stapetfehter auf { l  1 1  1-Netzebenen, f ü r  d e n  Fall der 2 MeV 

Hochtemperatur-Si-Eigenimplantation zeigen ausfuhr!iche Analysen jedoch 

ausschließlich Stapel fehler auf  (1 131-Ebenen /70 ,71 / .  { l  1 1  )-Ebenen 

scheiden h ier  als mogliche Stapelfehlerebenen aus.  da sie keine Kontrast-  

s t re i fen  paral lel zu i 1  141 (Defekt lage [a ) )  verursachen können. Nimmt 

man an, daß die untersuchten Stapel fehler auf kristatlographisch 

äquivalenten Netzebenen liegen, so kommen da fü r  die (371 )-Ebene 

(Defekt lage ( a ) )  bzw.  die ( T l  3)-Ebene IDefekt lage ( b ) )  als Stapel fehler-  

ebene in Frage. Da diese Netzebenen jeweils gleiche Neigungswinke! 

bezugtich der  Probennormalen und bezüglich der  Elektronenstrahlr ichtung 

besi tzen, sind für Stapel fehter auf (371 1-  und (71  3)-Ebenen unter  den 

vorliegenden Abbildungsbedingungen gleiche Kontraststrei fenabstände zu 

erwar ten,  in Übereinstimmung mi t  dem experimentel len Befund. 



Abb. 6.1 4 

Stapelfehler irn Bereich der hinteren Flanke des Schädigungsprofils bei e iner 

Dosis von 5 X 10' #i/crn2 (T i  = 450 K I .  Oberflächennorrnaie I /  [ T l  01, 

Orientierung 11 i21 1 I .  f a )  ( 1  1 I )-Dunkelfeldaufnahme; ( b l ~ Z 1  1 I-Beugungsbild. 



Ausgedehnte Defekte  werden nach Hochtemperaturionenbeschuß von 

Si l iz ium auch f i i r  den Fall  k le inerer Primärenergien und anderer lonensorten 

beobachtet  ( z .3 .  /83-85,201 -204/). 

Beispielsweise lassen sich nach 1 20 keV N-Implantation in ( 1  1 I )-Si l iz ium 

(D = 2 X 10' ~ / c m ~  , T. 6 300 "C1 im Bereich e iner  arnorph/kristallinen 

Grenzschicht  { l  1 f 1-Versetzungsschleifen von 150 A Durchmesser sowie 

"ausgedehnte Defekte"  a u f  {I 13)-Ebenen m i t  30 - 100 A Länge fests te l len 

/ 2 0 3 / .  Die ausgedehnten Defekte  werden bevorzugt auf  einer der zwei 

in ( I  1 0) -cross-sect ion Proben hochkant stehenden (1 1 3)-Ebenen gefunden. 

anders als in den h ier  vorgestel l ten Untersuchungen, die keine Hinweise 

auf die Bevorzugung einer best immten {I 131-Ebene ergeben. Planare 

Defekte  auf {I 13)-Ebenen werden ebenfal ls in /85/ und 1201  / beobachtet .  

Holland e t  al. /204/ ermi t te ln  durch RBS- und TEM-Analysen an m i t  

1 ,251 MeV Si-Ionen implant ier ten ( I  00) -S i -Wafe rn  (D * 4 4 10' s i /c rn2)  

ein vergrabenes Band von Versetzungsschlei fen sowie kleine, nur  bei  der 

RBS-Analyse beobachtbare Defektc iuster  (vermut l ich Doppelleerstelten) 

nahe der  Probenoberf läche. Leider geben die Autoren n icht  die verwendete 

lrnplantationstemperatur an, 

Elliman e t  a l .  /202/ untersuchen die Tiefenvertei lung von Strahlenschäden 

nach 1 .5  MeV Ne-lmplantat ian in (100)-S i l iz ium bei 2 0 0  und 350 "C 

f ü r  eine Dosis von 5 X 10' ~e/c rn ' .  Für 200 "C f inden sie Punktdefekt-  

c luster.  "mi t t le re  Defektkomplexe" und Versetzungsschlei fen (0 < 200 A ) ,  
deren Konzentration von der  Oberf läche an b is  in die T ie fe  der  mi t t le ren 

lonenreichweite zunimmt.  Daoegen erhal ten diese Autoren bei  350 "C 

ausgedehnte Defekte  nur  innerhalb eines vergrabenen Bandes nahe R 
P 

und schließen daraus. daß  die Produkt ionsrate von Punktdefekten eine 

wicht ige Rolle f ü r  die Bildung und das Wachstum stabi ler ,  ausgedehnter 

Defekte  sp ie l t .  

TEM-Untersuchungen /83,84/  nach 5 MeV Au-Implantation in (1 1 1)-Si t iz ium 

bei  450 K zeigen, da@ bei Dosen unterhalb der  Arnorphisieningsschwelle 

keine Schädigungsstadien durchlaufen werden. die durch das Vorliegen 

merk l icher  Stapelfehler- oder Versetzungskonzentrationen gekennzeichnet 

sind. Die hohe lonenmasse bedingt in  diesem Falle allerdings bere i ts  bei  

einer Dosis von e twa  5 x 10' ~ u / c r n ~  das Eint re ten der  Arnorphisierung. 

Für höhere Implantationstemperaturen (550 und 650 K )  werden auch im 

Falle der  Goldimplantation bei  e iner Dosis von 2 X 1 017 ~ u / c r n ~  Stapel- 

fehler und Versetzungen beobachtet .  



Die h ie r  diskut ier ten Untersuchungsergebnisse lassen insgesamt den 

SchluB zu, d a 0  hohe Dosen und Targettemperaturen entscheidende 

Kr i ter ien f ü r  die Erzeugung merkl icher Konzentrationen an ausgedehnten 

Defekten darstel len.  

Da ähnliche Defek te  beim Tempern strahlengeschädigten Sil iziums üblicher- 

weise e r s t  oberhalb 650 " C  auf t re ten /69/, i s t  davon auszugehen, daß 

die Umwandlung von Punktdefektc lustern in stabi le,  ausgedehnte Defekte  

während der Relaxation von Stoßkaskaden ausgelöst wird.  Somi t  wäre  

jeder Kaskade eine Wahrscheinl ichkei t  f ü r  die in i t i ierung eines solchen 

Defektumwandlungsprozesses zuzuordnen. Kann die Bestrahlung bis zu  

einer genügend hohen Dosis durchgefuhrt  werden, ohne daß Amorphisierung 

e insetz t ,  so können in meßbarem Umfang ausgedehnte Defekte erzeugt 

werden. 

Hohe Bestrahlungstemperaturen sind sicherl ich fü r  die Bildung ausgedehnter 

Defekte  erforder l ich,  um eine hinreichend lang andauernde hohe Beweglich- 

ke i t  de r  entlang einer Ionenspur vorliegenden Punktdefekte zu gewähr- 

le isten. Der  Nachweis ausgedehnter Defekte  durch TEM- oder RBS- 

Analysen s e t z t  daruberhinaus voraus. da8 die Konzentrat ion an anderen 

Defekt typen w ie  Punktdefektc lus tern n icht  zu hoch i s t .  Diese Bedingung 

i s t  ebenfal ls bei  Hochtemperatur implantat i~nen im Falle n icht  zu großer 

Projekt i lmassen e r fü l l t .  

Während die Schädigung durch 2 MeV Si-IonenbeschuO bei  425 K monoton 

zunimmt.  f indet  man  bei 450 K und i m  Fal le der  Ni- Implantat ion bei 420 

und 450 K einheit l ich das durch lauf er^ eines Maximums (Abb. 2.5 bzw .  

Abb. 6.5). Da dieser Bereich m i t  den genannten Defektumwandlungs- 

Prozessen verbunden i s t .  Iäßt s ich schließen, daß solche Prozesse bei  

de r  425 K-Si- irnplantation eine untergeordnete Rolle spielen. Daher i s t  

anzunehmen. daß neben der  Targettemperatur auch die Ionenmasse oder 

die deponierten Fremdatome die Defektumwandlung beeinflussen. 

Hohe Stapei fehlerdichten werden insbesondere bei  den kleinsten 
2 betrachteten Dosen (1 - 2 1 016 Ni/crn 1 und dabei vornehmlich i m  

Bereich d e r  Ausläufer des Defektprof i ls  beobachtet .  M i t  zunehmender 

Dosis verlagern s ich die Tiefenabschni t te hoher Stapel fehlerkonzentrat ion 

wei ter  in die Prof i l f lanken, bis nur  noch irn hinteren Defektausläufer 

Stapel fehler fes tgeste l l t  werden können. Diese Beobachtungen lassen den 



Schluß zu, daß - wie f ü r  die 2 MeV Si-Eigenimplantation beschrieben 

/70.71 / - die Bildung von Stapel fehlern eine Über9angsphase i m  Defekt -  

umwandlungsprozeß dars te l l t .  

Die mit de r  Umwandlung von Stapel fehlern in Versetzungsschlei fen 

einhergehende Relaxation von Spannungen wi rd  als Ursache angesehen 

fü r  die bei  der 2 MeV Si-Eigenimplantation z u  beobachtende Reduzierung 

des opt isch best immten Schädigungsgrades. die paral le l  zur  Ausbildung 

von Versetzungsnetzwerken und dem Verschwinden von Stapel fehlern 

au f t r i t t .  Größere Versetzungskomplexe bilden sich i m  Falle der  6 MeV 

Ni- Implantat ion be i  4 5 0  K im Bereich des nuklearen €?remskraftmaximums 

e twa ab einer Dosis von 5 X 10' '  ~ i / c m ~ ,  die zu erwartende Reduzierung 

der optischen Reflektivitätcänderung wi rd  jedoch o f fenbar  durch den 

Fremdatomeinfluß auf das opt ische Signal kompensiert .  

6.2.7 Vorübergehende Arnorphisierung bei 450 K 

Im Falle der  Si-Eigenimplantation bei 450 K endet das Schadigungsstadium 

eines reduzierten. opt isch best immten Schadigungsgrades durch das 

Einsetzen der  Amorphisierung bei Dosen oberhalb e twa  3 10' si/crn2 

(Abb 2.5). Dieser Übergang in die Arnorphisierung e r fo lg t  durch die 

Bildung und das Zusammenwachsen amorpher Bereiche, die - anders als 

irn Falle niedrigerer lmplantationstemperaturen - aufgrund ihrer  Große 

(0 - 700 -900  A )  und der  sie umgebenden geordneteren Defek ts t ruk tu r  

isol ier t  beobachtet  werden konnen Die Amorphisierung beginnt in der  

Tiefe, in der  bei kleinen Dosen das Schadigungsmaximum liegt und in 

der bei hoheren Dosen zuers t  die Defektreduzierung e insetz t  /70,71 / 

Die hier durchgeführten opt ischen Untersuchungen weisen auf  ein deutl ich 

abweichendes Verhalten im Falle d e r  6 MeV Ni- Implantat ion hin.  

Abb. 6.1 5 ze ig t  eine weitere Dosisserie von Tiefenprof i len der Reflektivi- 

tätsänderung von Proben, die bei  450 K best rah l t  wurden. I m  Vergleich 

zu der in Abb. 6.3 gezeigten Serie wurden bei  den in Abb. 6 .1 5 (a) 

beschriebenen lmplantationen 2 - 25 fach höhere St rah ls t röme (maximal 

4 P A )  genutz t .  Es ergeben sich daraus keine signi f ikanten Unterschiede 

für  die Prof i l formen oder -hohen. 
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Abb. 6 .15 

Tie fenpro f i le  der 

optischen Ref lek t iv i -  

t ä tsänderung AR/R 
C 

(A = 650 nml nach 6 

MeV Ni-lmplan ta tion 

b e i  450 K ,  

(a l  für Dosen von 

0.7 - 2 x. 7 0' ~ i / c r n ~ ,  

DEPTH z f f l - i m ]  (b) für Dosen von 

2 - 3  X 10 ' '  ~ i / c r n ~ .  



Aus Abb. 6.1 5 (a)  wird deutl ich, da6 sich zusätz l ich  zu dem Maximum 

bei  3 .0 pm mit zunehmender Dosis ein zwei ter  Peak in einer T ie fe  von 

e twa  2 .5  grn en tw icke l t ,  Dieser Peak i s t  arn s tä rks ten  ausgeprägt be i  

einer Dosis von 2 X 10' '  Idi/crn2 und verschwindet bei wei terer  Dnsis- 

erhohung (AbD. 5.1 5 01, wahrend das Maximum bei 3.0 prn unter  gering- 

f2gYser Verlagerung zu größeren Tiefen (3.1 grr bei  3 X 10" Idi/crn2) 

2 - h e b l i i h  ansteig:. 

Die  iAel ier . !3nqer?abhan9igkei t  der Ref iekt iv i tatsänderung gibt  Hinweise 

zur D l d t u n g  dieser Profi lentwickiung 

Abii;. 6 .i 6 ze ig? eine Welien!ängenserie von Tiefenprof i len der Re f i ek t i v i -  
2 

th:sSnder~;?g für  eine uos is  von f .8 10 '  N i / cm . Irn Bereich des 

Profilmaxirnums i s t  A R / R  bei Wellenlänger! ab 650 nrn nahezu wellen- 
C 

langenunabhängig, mi t  abnehmender Wellenlänge bi ldet  s ich zunächst 

Abb. 6.1 6 

Tie fenpro fiie der optischen Re flektivitätsänderung AR/Rc b e i  verschiedenen 

Wellenlängen I (D = 1.8 x 10' ~ i / c r n ~ ,  1; = 450 K). 



( 5 5 0  nm) eine Schul ter  bei  e twa  3 .25  Pm aus.  Diese Schul ter  i s t  

vermut l ich sowohl auf die an dieser Stel le zu erwartende hohe Ni-Konzen- 

t ra t ion (Kap. 6.1 als auch auf die s ich in diesen Tiefenbereichen ändernde 

Defek ts t ruk tu r  (Kap.  6.2.61 zurückzuführen. Das Auf t re ten weIlenlängen- 

unabhängiger Wer te  von AR/R  * 0.05 im Bereich zwischen 650 und 

9 5 0  nm wi rd  bei Irnplantationstemperaturen unterhalb 400  K nicht  beobachtet .  

TIEFE z Cpml 

Abb. 6.1 7 

Spek tralser ie von Tiefenprofi len der opt ischen Reflektivirätsänderung d R/Rc 

(D = 7 1 0 '  ~ i / c r n ~ ,  T .  = 450 K l .  

Abb. 6 .17  zeigt  eine weitere Wellenlängenserie f ü r  eine Dosis von 

7 X 1 0 j 6  bl i /cm2. Die Reflektivitätsänderung n immt  nun bei - 3.0 prn 

s t reng monoton m i t  der Wellenlänge zu, f ü r  405  nm erg ib t  sich an dieser 

Stel le ein lokales Minimum. Ein solches Spektraiverhal ten i s t  f ü r  re ines, 

stark strahlengeschädigtes Sil izium (s  0.1 1 ungewöhnlich. Bei -- 2.6 Pm 

bildet s ich eine Schul ter  aus. die ab X = 7 5 0  nrn einen wellenlängen- 

unabhängigen Wer t  beibehäl t .  
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A b b  6.1 8 

( a )  Tiefenprof i le der  optischen Reflek t ivi tätsänderung A R / R  bei  
C 

verschiedener; Wellenlängen A (D = 2 10'' ~ i / c m ~ ,  7. = 450 KJ. 

i b l  Schematische Darstel ivng der  Defektverte;lur?g (@ amorphe Bereiche. 

0 Versetzungsringe, .V 1Jersetzungslinien. - Stapel fehler,  ,>: Punk tdefekt -  

c lus ter .  A NiSi2-Ausscheidungenl. 

Am deut l ichs ten ausgeprägt  sind die Unterschiede im Spektralverhal ten 

de r  Ref lek t iv i ta tsänderung im Bereich d e r  z w e i  Extrerna be i  d e r  Dos is  

von 2 X 1 0' ' ~ i / c r n ~  ( A b b .  6.1 8 a). Die Schu l te r  irn vorderen Pro f i l t e i l  



hat  s ich nun zu einem schmalen Maximum bei  2 = 2.45 2 0.07 prn 

en tw icke l t .  H ie r  durchläufr  A R / R  m i t  zunehmender Wellenlänge ein 
C 

Maximum bei  - 650 nm. Die gemessenen Ref lek t iv i tä tsänderungen 

entsprechen dabei Wer ten,  die typisch sind f ü r  implant ier t -amorphes 

Si l iz ium ( s .  Abb. 4.3). Dagegen i s t  i m  Bereich um 3 .0  Pm Tiefe.  ähnlich 

w ie  be i  e iner Dosis von 7 X 10 '  ~ i / c r n ~  und ähnlich wie irn Bereich 

des Prof i lmaximums be i  allen höheren Dosen bis zu 1 .3 X 1 018 Ni /cm2,  

ein s t reng monotones Anwachsen von A R / R  m i t  zunehmender Wellenlange 

zu beobachten. 

Dieses unterschiedl iche Spektralverhal ten bei - 2.45 und - 3 . 0  Fm 

weis t  darauf hin, daß die in Abb. 6.1 5 dargestel l te Profi1en:wicklung auf  

der Ausbildung unterschied! icher s?rukture l le r  Zustände in  den bet rachte ter .  

Tiefenbereichen beruh t .  Z u r  Klärung wurden wei tere  TEM-Analyser: 

durchgeführ t ,  die schemat isch ir. A b b .  6.1 8 (b) zusammengefaßt sind 

und nachfolgend beschrieben werden. 

Bei e ine r  Dosis von 2 X 10' ' Ni/crn2 sind bere i ts  von der  Probenoberf lAche 

an bis in Tiefen von 3 . 5  - 4 prn Versetzungsr inge (0  - 300 - 1400 A l  

und ungeordnete Versetzungskomplexe zu beobachten. in  gröi3eren Tiefen 

Abb. 6.1 9 

TEM-Hellfeld- ( a )  /f2201 - ~ u n k e l f e l d -  (b i  Aufnahrnenpaar i so l i e r te r  amorpher 

Bereiche bei  z 2.36 Pm. 



bis e twa  4.6 prn liegen Punktdefektc lus ter  vor.  Wie aufgrund der  optischen 

Untersuchungen e rwar te t ,  ex is t ier t  nahe z - 2.45 P m  eine dünne. 

geschlossene amorphe Schicht .  Beträcht l iche Dichten isol ier ter ,  amorpher 

Bereiche mit Durchmessern von 500 bis 4 0 0 0  A lassen sich im Tiefen- 

interval l  von - 2.3 bis 2.7 P m  nachweisen (Abb. 6.1 9). sehr  vereinzelt 

t re ten  kleinere amorphe Volumina (0 6 2 0 0  A l  auch in geringeren 

Probentiefen ( 2  1 .7 um) auf .  

Zusi i tz l ich zu diesen Git terschäden lassen sich im Tiefenintervall  von 

- 1 .8 bis 3 .6  um Ausscheidungen m i t  Durchmessern bis zu 2 0 0  A 
beobachten. Durcri detai l l ier te Untersuchungen der  zugehörigen Beugungs- 

bi lder (s. Kap. 6 .2 .9 )  lassen sich die in den nicht-amorphis ier ten Bereichen 

vorliegenden Präzipi tate als epi takt ische NiSi2-Ausscheidungen ident i f i -  

zieren. Diese bes i tzen vornehmlich Typ-A Orientierung (Kap. 3.3) .  

Abb. 6 .20  zeigt  f ü r  verschiedene Probentiefen NiSi2-Ausscheidungenund 

zugehörige Feinbereichsbeugungsbilder. Die maximale Konzentrat ion an 

ausgeschiedenem NiSi2 beobachtet  man in e iner  T ie fe  von 3.0 2 0.1 Pm, 

in Korrelation zu dem t ie feren Ext remum der  in Abb. 6.1 8 dargestel l ten 

opt ischen Prof i le.  

Auch innerhalb der  amorphen Sch ich t  in  2.45 P m  T ie fe  liegen NiSi2- 

Ausscheidungen vor, allerdings in merkl ich geringerer Konzentrat ion 

(Abb. 6.20 a ) .  Diese Ausscheidungen t re ten  in beliebigen Orientierungen 

auf, wobei jedoch Orientierungen nahe de r  des Si l iz iumwirtskr istal Is (Typ-Al  

deut l ich bevorzugt s ind.  Daraus resul t ieren ungeschlossene Ringe im 

Beugungsbild (Abb. 6.20 e, f )  m i t  hohen ln tens i tä ten nahe den Positionen, 

an denen f ü r  kr istal l ines NiSiz m i t  Typ-A Orientierung Beugungsreflexe 

zu erwar ten sind (vgl. Abb. 6 . 2 0  f und g l .  Das Auf t re ten der  f ü r  Si l iz ium 

verbotenen (200)-Ref lexe (Abb. 6 . 2 0  f )  er laubt die Unterscheidung der  

NiSi2-Auscheidungen von möglichen Si -Kr is ta l l i ten.  

Das Anwachsen der  Schädigung b is  zu r  Amorphisierung in einer T ie fe  

geringen Fremdatomgehalts ( z  * 2.45 Pm) paral lel zu dem Ausbleiben 

der  Amorphisierung in der  T ie fe  maximaler nuklearer Bremskraf t  

( Z  = 3 .0  + 0.1 pm) aber auch wesent l ich höherer Ni- b z w .  NiSi2- 

Konzentrat ion zeigt deut l ich die vom Nicke l  ausgehende Unterdrückung 

der Amorphisierung. 



A t b .  6 . 2 0  

TEM-Aufnahmen für D = 2 z. 10'  P4i/crn2, T .  = 450 K.  

( a ) - ( d ) :  10021-Dunkelfeldabbildungen von NiSi2-Ausscheidungen in den 

Tiefen z = 2 . 4 5 p m  fa), z = 3.0 ,um fb), z = 3.4 ;rm (C), z = 3.6 ;rm (d). 

le)- ( f ) :  Beugungsbilder zu fa) bei Probenorientierungen nahe L1 1 1 3  in ( e )  

bzw.  C1 101 in f f ) .  

(9) : Beugungsau fnahme zu 1b) unter  L1 101-Orientierung. 



Anders als in Kap. 6 . 2 . 5  wird somi t  die fremdionenbedingte Unterdrückung 

der  Amorphisierung h ier  n icht  aus der  Temperaturabhän,gigkeit einer 

Meßgröße (D* ) ,  sondern aus der  Tiefenabhängigkeit der  strukturel ien 

Änderungen geschlossen. 

Die in der dünnen amorphen Schicht  in 2.45 prn Tiefe  enthaltenen 

NiSi2-Ausscheidungen sind e twas  gröi3er als die im Bereich des NiSiz- 

Maximums. Wie aus ihrer teitweisen Fehlorientierung gegenüber dem 

Si l iz iumsubstrat  hervorgeht, ha t  s ich ein bet rächt l icher  Tei l  d ieser 

Kr istal l i te e r s t  nach Eintreten der  Arnorphisierung gebildet. Dies bedeutet .  

daß bere i ts  bei der  vorliegenden Dosis von  2 X 1 0 ' '  ~ i / c r n ~  innerhalb 

der amorphen Bereiche Kr istal l isat ion s ta t tgefunden ha t .  Bei wei terer 

Steigerung der Dosis b z w .  der Ni-Konzentrat ion kr istal l is ieren die amorphen 

Bereiche zu einer Si l iz iumschicht  m i t  epi takt ischen NiSi2-Ausscheidungen. 

das m i t  der amorphen Schicht  verbundene Ref lekt iv i tätsmaximum bei  

z = 2.45 pm verschwindet (Abb. 6.1 5 b ) .  Bis zu e iner  Dosis von 

1 .3  X 1 0 '  b4i/cm2 bi lden sich keine weiteren. beobachtbaren amorphen 

Bereichs. 

Auch Campisi e t  aI. /21 / schlagen zur  ln terpreta t ion ihrer  Ergebnisse 

u .a .  eine durch Nickel  geförderte Kr istal l isat ion vor.  Die Autoren unter-  

suchen (100)-Si l iz iurnscheiben nach 1 7 0  keV 58~* l i -~mpiantat ion bei 

Temperaturen kleiner 7 0  "C.  Für  eine Dosis von 1 .5 X 10' ' ~ i / c m ~  

zeigen XTEM-Untersuchungen innerhalb einer amorphen Schicht  ein Band 

von Clustern nahe der  proj iz ier ten Reichweite. I n  diesem nickelreichen 

Band beobachten die Autoren Kr is ta l l i te  von 2 0  b is  50 A Durchmesser,  

die wegen "der  Schwier igkei t ,  zwischen NiSi2 und Si l iz ium zu unterscheiden",  

n icht  eindeutig ident i f iz ier t  werden können. Sie nehmen daher an. daß 

entweder Nickelsi l izidbi ldung stat tgefunden hat  oder daß das Si l iz ium 

aufgrund de r  Gegenwart von Nicke! kr is ta l l is ier t  i s t .  

Die in der  vorliegenden Arbei t  dargestel l ten Untersuchungen lassen vor 

al lem zwei  mogliche Mechanismen f ü r  die Unterdrückung der  Amorphisie- 

rung in Betracht kommen. 

M i t  Dosen von e twa  10' ~ i / c m ~  sind bere i ts  Ni-Konzentrationen in 

einer GröBenordnung verbunden. die i m  Falle anderer Fremdelemente zu 

einer beträcht l ichen Beeinflussung der  Kr is ta l l i sa t ionsgeschwind igke i t  



amorpher Si-Schichten führen kann. so da0 eine durch die Gegenwart 

von Nickelatomen beschleunigte spike-Kr istal l isat ion denkbar erscheint  

(Kap. 6.2.5). Dies s teh t  auch in Einklang m i t  der bei hohen Temperaturen 

zu beobachtenden s tarken Abnahme des Modellparameters As, der  die 

St imul ierung des Wachstums amorpher Keime beschreibt  (Kap. 6 .2 .4) .  

Die Annahme. daß die Gegenwart von Nickelatomen die Kr istal l isat ion von 

Si l iz ium begünst igt ,  wird besonders auch durch ein Modell /SOS/ ges tü tz t ,  

das entwicke l t  wurde. u m  die hohe Reakt iv i tät  von Sil iziumoberflächen 

m i t  Nickel  und die sequentiel le Bildung von Metal lsi l iziden (Kap. 3.2) 

durch Niedrigtemperaturbehandlung von Si/Ni-Sc hic htsystemen zu erk lären. 

Dazu wird angenommen, daß Nicke l  auf  die Zwischengi t terp lä tze des 

Si l iz iums in e iner  Ni /S i -Schichts t ruktur  d i f fund ier t .  in Einklang m i t  der 

niedrigen Aktivierungsenergie (I .2 eV / 2 0 6 / )  f ü r  die Zwischengi t terd i f fus ion 

von Nickel  in Si l iz ium. Solch ein Ni-Zwischengi t teratom erhöht  die 

Anzahl nächster  Nachbarn in seinem Wi r tsg i t te r .  Die Elektronen einer 

kovalenten Si-Si-Bindung geben demnach ihre lokal is ier ten Zustände auf 

und werden a ~ i f  das Ni -Zwischengi t tera tom und die Si-Atome vertei l t ,  

was  z u  untersät t ig ten Si-Si-Bindungen f üh r t .  Untersät t ig te  Bindungen 

haben einen eher metal l ischen Charakter.  d.h.  sie sind weniger ger ichte t  

und einfacher zu brechen und wiederherzustel len. 

Eine daraus result ierende höhere Mobi l i tät  von Si l i r iumatomen an der 

Ni /Si-Grenzschicht  wird als Ursache f ü r  das schnelle Wachstum von 

Sit izidf i imen bei  niedrigen Temperaturen angesehen /205 / .  Da un te r  

Zugrundelegung eines solchen Mechanismus die Mobi l i tä t  e iner  metal lreichen 

Sil izid/Sil izium-Grenzschicht besonders hoch sein sol l te,  erschein t  es 

plausibel. daß (zumindest bei  der  Reaktion d icker  Nickel f i lme auf Sil izium) 

zuers t  metal l re iche Sil izide gebildet werden. Das Modell wurde inzwischen 

ebenfal ls herangezogen, um die Umverteitung von Dotieratornen im Si l iz ium 

während des Wachstums von Halbedelmetallsi l izidf i lmen zu erklärer! 

/96 / .  Zahlreiche experimentel le Befunde. die dieses Modell s tu tzen.  

werden von Erskine e t  al .  /1 3 7 /  zusamrnengefaßt. 

Entsprechend dieser Argumentation wäre eine Unterdrückung der Amor- 

phisierung auf eine durch die Gegenwart e iner hohen Konzentration an 

Nickel-Zwischengitteratomen bedingte Veränderung de r  Si-Si-Bindungen 

in Richtung eines mehr  metal l ischen Bindungscharakters zurückzuführen, 

die eine einfachere Wiederherstel lung fehlgeordneter Bindungen ermogl icht .  



Ein weiterer,  möglicherweise auch paral le l  w i rksamer Mechanismus 

berücksicht igt  die s t rukture l le  Ähnlichkeit zwischen Si l iz ium und den sich 

während de r  Implantat ion bildenden NiSi2-Ausscheidungen: 

Untersuchungen / 1  09-1 1 1 / zu r  Strahlenschädigung konventionell herge- 

s te l l te r  NiSi2-Filme zeigen. da6 NiSiz wahrscheinl ich aufgrund seines 

metal l ischen Bindungscharakters erheblich schwerer  zu amorphisieren i s t  

als Sil izium. Die kr i t ische Dosis zur Amorphisierung von NiSil durch 

Beschuß m i t  100 keV Ar-Ionen be i  Raumtemperatur i s t  u m  einen Faktor 1 0  

höher als die Amorphisierungsdosis von Si l iz ium / 1  11  /. Als Aktivierungs- 

energie f ü r  die epi takt ische Kr istal l isat ion nahezu amorpher NiSi2- 

Schichten werden Wer te  von 1 -2 - 1 .4  + 0.2 eV angegeben /109,110/ ,  

gegenüber 2.35 e V  f ü r  die Kr istal l isat ion von amorphem Si l iz ium / 2 0 7 / .  

Liegen daher einmal NiSi2-Ausscheidungen vor, so könnten diese schwer 

zu amorphisierende Bereiche darstel len,  die aufgrund ihrer G i t te rs t ruk tu r  

auch als Keim f ü r  eine epi takt ische Kr istal l isat ion von geschädigtem 

Si l iz ium dienen könnten. 

Aufgrund der  geringen Dosen, bei denen i m  Falle der  Implantation bei  

400  K berei ts ein Einfluß von Nickel  auf die Amorphisierung bemerkbar 

wi rd ,  und dem dami t  verbundenen kleinen Volumenantei l ,  den NiSi2- 

Kr is ta l l i te  dann einnehmen könnten. i s t  de r  erstgenannten In terpreta t ion 

der  Vorzug zu geben. 

Die Bildung von NiSi2-Ausscheidungen und ihre Tiefenvertei lung in 

450 K-Implantaten sollen irn folgenden näher  be t rach te t  werden. 



6.2.8 EinfluB von Strahlenschaden auf die Bi ldung  von  
NiSi2-Aussc heidungen 

Die in Kap. 6.1 dargestel l ten Untersuchungen an T ie f temperatur -  

Hochdosisimplantaten (D = 2 X 10" ~ i / c r n * )  lassen als Tiefe maximaler 

Nickelkonzentrat ion einen W e r t  von 3.3 I 0.1 5 prn erwar ten.  

Die im vorangegangen Abschni t t  beschriebenen TEM-Untersuchungen an 

4 5 0  K-Implantaten gleicher Dosis zeigen hingegen das Maximum der  

NiSiz-Vertei lung bei  3.0 + 0.1 um, d.h. in der  T ie fe  maximaler nuklearer 

Bremskra f t  b r w  . der Tiefe maximaler Strahlenschädigung bei kleinen 

Dosen. Die vorhandene hohe Ausscheidungsdichte legt nahe, daß sich an 

dieser Stel le gleichzei t ig das Maximum der  Ni-Konzentration bef indet Die 

Untersuchungen der  Wellenlängenabhängigkeit von A R / R c  geben Hinweise 

darauf,  daß sich ähnliche struktureLle Zustände wie f ü r  3 pm Tie fe  und 

eine Dosis von 2 X 10' t4i/crn2 in der gleichen Tiefenregion bere i ts  bei 

kleineren Dosen ausbilden. Beispielsweise f indet  man bere i ts  f ü r  Dosen 

von 7 10' ~ i / c m ~  bei  3.0 prn - wenn auch weniger deut l ich ausgeprägt 

als bei D = 2 X 10' ~ i / c r n ~  - monoton m i t  der  Wellenlänge ansteigende 

Ref lekt iv i tätsänderungen (Abb. 6.1 7 1 .  

Die Ausbildung des N i S i 2 -  bzw.  Ni-Konzentrationsmaximums bei  3.0 

s t a t t  be i  3 .3  Pm Tiefe legt die Annahme nahe, da8 die an dieser S te i l e  

m i t  maximaler Konzentration gebildeten Defekte  als Nukleat ionszentren 

f ü r  NiSi2 und als Senken f ü r  diffundierende Nickelatome wirken. 

Eine Senkenwirkung von Strahlenschäden auf Metal latorne i s t  als Gettern 

bekannt und wird beispielsweise be i  der  Herstel lung von Halbleiter- 

Bauelementen ausgenutzt ,  u m  in einem Temperprozeß metal l ische Verun- 

reinigungen unterhalb der aktiven Schichten oder  sogar nahe der  Wafer -  

rückse i te  zu binden. Ein Überblick über das Getterverhal ten verschiedener 

Metal le in Si l iz ium sowie über Gettermodelle f indet s ich in /208/.  

Nickel  b i ldet  zusammen mit Kupfer  die Klasse der  am stärksten durch 

Strahlenschäden zu getternden Elemente, was auf deren schnelle in ter -  

s t i t ie l le  Di f fusion und niedrige Lösl ichkei t  in Si l iz ium zurückgeführt  wird 

/209,21 0/. Über die Ar t  der  am Getterprozeß betei l igten Gi t terdefekte  

wi rd  in diesen Arbei ten keine Aussage gemacht.  



Die TEM-Untersuchung von Proben ger inger Dosis im Bereich des nuklearen 

Bremskraf tmaximums sowie von Hochdosisproben irn Bereich kleiner 

NiSi2-Konzentration ergibt  deutl iche Korrelationen zwischen der räumlichen 

Anordnung von Typ-A NiSi2-Ausscheidungen und dem Verlauf von 

Versetzungen. 

Abb. 6.21 

XTEM-Dunke l f e ldau fnahmen  der  NiSi2-Ausscheidungen (Typ-A) b e i  einer 

Dosis von 5 10' ~ i / c r n ~  (T, = 450 KI.  Oberflächennormale / I  [ T l  01. 

ial 9 = 12001, Probenorientierung L01 01, Ibl 9 = 12021, c a .  6" gegen 

( a )  verkippt. (CI ze ig t  eine Ausschni t  tsvergr6ßerung von (6). 



Abb. 6.21 (a)  ze ig t  beispielhaft  Typ-A NiSi2-Ausscheidungen im Tiefen- 

bereich nahe dem Profi lmaximurn einer m i t  5 X 10' ' ~ i / c r n ~  bestrahl ten 

Probe. Dies i s t  die k le inste Dosis, bei der  nach 6 MeV Ni-Implantation 

bei 4 5 0  K Typ-A NiSi2 ident i f iz ier t  werden kann. Insbesondere im Bereich 

k le iner Ausscheidungsdichte fä l l t  auf. daß ein bet rächt l icher  Antei! der 

Präzipi tate (0 < 80 A )  r ingförmig oder l in ienhaft  angeordnet i s t ,  u n d  

zwar ,  wie durch Vergleich mit Abb. 6.21 ( b )  z ~ i  ersehen. entlang der 

hier vorliegenden Versetzungsringe und -1inien. Z u r  Verdeutl ichung sind 

m i t  Typ-A NiSi2 dekor ier te Versetzungen in einer Ausschnittsvergroßerung 

(Abb. 6.21 C )  dargeste l l t .  Die zu r  gleichzeit igen Anregung von Versetzungen 

und NiSi2-Ausscheidungen notwendigen Anregungsbedingungen sowie die 

intensi tätsbedingten langen Betichtungczeiten wirken h ie r  einer besseren 

Abbildungsquali tät entgegen. 

. , 
Uber eine Getterwirkung von Versetzungen auf Nickel  w i rd  inzwischen 

auch von anderen Autoren ber ichte t .  Lee e t  a l .  /21 1 / erzeugen geordnete 

Netzwerke von Fehlpassungsversetzungen an den Grenzf lächen einer irn 

CVD-Verfahren hergestel l ten epi takt ischen S i /S i (2% Ge) /S i -Schichts t ruk-  

t u r .  Nach Eindi f fusion von Nickel  bei  Temperaturen zwischen 600 und 

1 0 0 0  "C werden 50  bis 1 0 0  A große Ausscheidüngen an den Versetzungen 

bzw .  in Kolonien nahe den Versetzungen beobachtet .  Die Autoren nehmen 

a n ,  daß die Ausscheidungen in Form eines Sil izids vorl iegen. Mit ab- 

nehmender Di f fus ionstemperatur  verringern s ich die Kolonien und die 

Dekorat ion der  Versetzungen wird gleichförmiger.  Es wi rd  vorgeschlagen, 

dies zur  Herstel lung vergrabener Mikrodrähte auszunutzen. 

Die h ie r  exemplar isch dargestel l ten Untersuchungen zeigen, daß die bei 

der  Bestrahlung erzeugten Versetzungen die Keirnbildung f u r  Typ-A 

NiSi2-Ausscheidungen fördern.  

Neben den hochreinen Bedingitngen, un te r  denen Nicke l  und Si l iz ium bei  

de r  Implantat ion miteinander in Kontakt  gebracht werden, kann dies dazu 

beitragen. daß die Bildung von NiSi2 bei verhältnismäßig geringen Tempe- 

ra turen er fo lg t ,  verglichen m i t  den Temperaturen bei  de r  (keimbildungs- 

beschrankten) NiSi2-Schichtsynthese durch Tempern d icker  Nickel f i lme auf 

Si l iz iumkristal len (Kap. 3.2) .  In Anbetracht de r  geringeren NiSi2-Bildungs- 

temperaturen. die bei  der Ni-Dunnfi lmdeposit ion un te r  UHV-Bedingungen 

beobachtet  werden und irn Hinblick auf  die Diskussion über  eine mögliche 

NiSi2-Bildung bei  Raumternperatur (Kap. 3.2) erscheint  das Auf t re ten von 

NiSiz nach lmplantat ion bei 450 K allerdings weniger erstaunl ich.  Die 



Begünstigung der  Keimbildung an Versetzungen i s t  vor dem Hintergrund 

der geänderten Spannungsverhältnisse in der Umgebung solcher Defekte 

zu betrachten /21 2 / .  Eine Diskussion der  m i t  der NiSi2-Keirnbildung 

verbundenen Gitterverzerrung erfolgt  in Kap. 6.2.9. 

Da Versetzungen zuers t  merkl ich irn Bereich des nuklearen Bremskraf t -  

maximums erzeugt werden (Kap .  6.2.61. i s t  es denkbar. da8 mit ihrer 

Bildung eine Verlagerung des Ni -Pro f i l s  in diese Tiefenzone ausgelöst 

wird.  Es  i s t  jedoch nicht  auszuschließen. da8 auch andere dor t  gebildete 

Defekte eine entsprechende Wirkung auf diffundierendes Nickel h a b e n .  

Aus den durch Extrapolation der Diffusionsdaten verschiedener Autoren 

/206.213/ abzuschätzenden Dif fusionskoeff iz ienten f ü r  interst i t ie l les 

Nickel in ungeschädigtem Sil izium bei 450 K ergeben sich Diffusionslängen 

von - 1 A b z w .  - 60 pm f ü r  eine Stunde. Somi t  i s t  eine zuverlässige 

Beurteilung der Frage, ob gewöhnliche Dif fusion hinreichend schnell  i s t .  

um während der Bestrahlung zu entsprechenden Profilverlagerungen zu 

führen, an Hand der f u r  diese Temperaturen verf i igbaren Daten nicht  

möglich. 

Das bei Dosen bis zu 2 10" P4i/crn2 erzeugte Tiefenprof i l  von 

NiSi2-Ausscheidungen tee in f lußt  of fenbar die Tiefenvertei lung von Aus- 

scheidungen nach weiterer Dosissteigerung. Ausscheidungsverteilungen 

werden. insbesondere f ü r  höhere Dosen. im anschließenden Abschni t t  

vorgestel l t  und d iskut ier t .  

6.2.9 Charakterisierung von NiSil-Ausscheidungen und 
ihrer Tiefenvertei lung be i  450 K - Implantationen 

Abb. 6.22 zeigt  XTEM-Aufnahmen der Defekt -  (a )  und Ausscheidungs- 

verteilung (b-d) einer bei 450 K m i t  3 X 10' '  ~ i - ~ o n e n / c r n ~  bestrahl ten 

SiIiziumprobe im Tiefenbereicti zwischen etwa  2 und 4 p m  An der 

gleichen Probe aufgenommene Feinbereichsbeugungsbilder finden sich in 

Abb. 6.23 und 6.25. 





ADb.  6.23  

Feinbereichsbei 

nahmen der in 

d a m e s  tel l ten 
4 

dungsschicht. 

Der Pfei l  in l a )  kenn- 

zeichnet den für Abb. 

6.22 fd) benutzten Ref l ex  

Das Beugungsscherna zu 

l a l  wird irn Text er läuter t .  

Die Beugungsbilder von 450 U-Hochdosisproben sind dadurch gekennzeichnet, 

daß irn Bereich der Ausscheidungsverteilung neben den f ü r  Silizium 

erlaubten Reflexen auch solche auf t re ten,  die f ü r  ein Diarnantgitter 

verboten, für ein fcc-Gi t ter  jedoch er laubt sind. Beispielsweise sind dies 

die {200}-Ref lexe in (01 1 >-Beugungsmustern {Abb.  6.23 a) oder zusätzl ich 

auch die {420} -  und (6001-Reflexe i n  < I  003-Beugungsbildern (schwache 

Ref lexe in Abb. 6.23 b ) .  Das Auftreten dieser Reflexe i s t  charakter ist isch 

fü r  epi lakt ische NiSi2-Ausscheidungen in Typ- A-Orientierung (Kap. 3.3). die 



aufgrund ihrer  CaF2-Struktur  und der  nahezu gleichen Gi t te rkonstanten 

zu Si l iz ium n u r  an Hand solcher Reflexe ident i f i z ie r t  werden können. Da 

f ü r  NiSi2 erlaubte, f ü r  Si l iz ium jedoch verbotene Reflexe n i ch t  in al len 

Beugungsmustern vorkommen, können NiSi2-Ausscheidungen n u r  un te r  

wenigen Probenorientierungen in? Dunkelfeldabbildungsmodus s ich tbar  

gemacht werden, 2 . B .  un te r  <01 1 >-Orientierungen, 

Bei dynamischen Anregungsbedingungen wie in  Abb. 6.23 ( a l  kann in 

einem CO1 71-Beugungsbild z .B.  d e r  (200) -Ref lex  auch durch Doppel- 

beugung in C1 1 1  I- und C1 771-Richtung e rzeug t  werden (Abb.  6 .24 ) .  

Abb. 6.24 

Anregung eines (200) -Ref lexes  durch Doppelbeugung 

Eine solche Urnweganregung s t o r t  und sol l te daher bei der  Dunkel fe ld-  

abbildung von Typ-A NiSi2 unterdruckt  werden. Dies läßt sich erre ichen. 

indem man durch Verkipperi der  Probe gegen die exakte  C01 T l - 0 r i e n -  

t ierung f ü r  eine schwache Anregung de r  betei l ig ten I 1  1 1  )-Reflexe so rg t .  

Abb. 6 .25  zeigt ,  da8  die i f i tens i tä t  von i2001- und (600) -Ref lexen in 

d i e s t m  Fall  nur  dann h o c h  i s t ,  wenn das Beugungsbi!d in einem Bereich 

hoher Ausscheidungsdichte erzeugt  w i rd .  

Eine m i t  einem kinemat isch angeregten (200) -Ref lex  aufgenommene 

Dunkelfeldabbildung de r  Tiefenverte i lurg von Typ-A NiSi2-Ausscheidungen 

i s t  in Abb. 6.22 i b )  f ü r  die Dosis von 3 X 10" b4i/crn2 dargestel l t .  die 

zugehörige Hell feldaufnahme i s t  in Abb. 6.22 (C) zu sehen. Typ-A NiSi2- 

Präzip i tate lassen s ich im Tiefeninterval l  zwischen - 1 .8 und 4 .0  prn 

nachweisen.  Die maximale NiSi2-Kr ista l l i td ichte bef indet  s ich bei  e twa  

3.1 pm Tie fe .  Dagegen liegen die groRten Kr is ta l l i te  (0  -- 300 A l  bei  

e twa  3.0 p m  vor. 



(Sm) (200) ( T i  I (1 1 i (200) 
Abb. 6.25 

Feinbereichsbeugungsaufnahmen zu der  in Abb. 6.22 gezeigten Probe bei 

gleicher Verkippung gegen die exakte I01 7 1 - ~ r i e n t i e r u n g ;  ( a )  in einem 

Bereich ohne NiSi2 nahe der Oberfläche; (b) irn Bereich der NiSi2-Aus- 

scheidungen. Man beachte die In tens i tä t  der (200)-Ref lexe sowie das 

Auf t re ten aufgespaltener ( 1  1 1  }-Reflexe in (b l .  

Außer diesen polyedrischen Typ-A NiSi2-Ausscheidungen t re ten  in deutl ich 

geringerer Dichte entsprechende Kr istal l i te in Typ-B Orientierung 

("Zwil l ingsorientierung", s .  Kap. 3.31 sowie p l i t tchenförmige NiSi2- 

Ausscheidungen auf (Abb. 6.22 d ) .  

Die Typ-B NiSi2-Polyeder verursachen in dem in Abb. 6.23 ( a )  gezeigten 

Beugungsbild eine Überlagerung m i t  zwei zusätzl ichen (01  1 >-Beugungs- 

mustern (schwache Reflexe). die m i t  dem C01 7 1 - ~ e u ~ u n ~ s b i l d  von Typ-A 

NiSi2 bzw.  Sil izium (s ta rke  Reflexe) durch eine 1 80°-Rotation um die 

C1 1 1  1- b z w .  [ T l  1 ]-Achse verknüpft  sind. 

Dieser Zusammenhang soll  exemplarisch f ü r  einen Typ-B ~ i ~ i ~ - ( l  T i ) - ~ e f l e x  

anhand des in Abb. 6.23 schematisch gezeichneten CO1 i l - ~ e u ~ u n ~ s -  

musters veranschaulicht werden. Hierin sind die C1 1 1  1- und [ T l  1 ]-Kristal l- 

r ichtungen von Sil izium durch geschlossene Pfei le gekennzeichnet. Durch 

eine 1 80"-Rotation um die E 1  1 1 ]-Achse geht der  ( 1  i T ) - ~ e f i e x  von 



Sil izium bzw.  Typ-A NiSi2 in den Typ-B NiSi2-Reflex über, der durch den 

unterbrochen eingezeichneten Pfei l  markiert  i s t .  Dieser auch in Abb. 6.23 ( a )  

gekennzeichnete Reflex wurde f ü r  die Dunketfeldaufnahme in Abb. 6.22 I d )  

benutzt .  

Die Überlagerung m i t  mehreren (01  1 >-Beugungsmustern (Abb. 6.23) i s t  

eine Folge der unterschiedlichen <I 11 >-Richtungen, bezüglich derer eine 

Zwil l ingsorientierung möglich i s t  (Anhang C ) .  Eine Bevorzugung einer 

best immten Typ-B Orientierung kann bei den polyedrischen Ausscheidungen 

nicht  fes tgeste l l t  werden. 

In < I  00>-Beugungsbildern wie in Abb. 6.23 (b) erzeugt Typ-B NiSi2 keine 

Reflexe zusätzl ich z u  denen von Typ-A NiSiz (Anhang C ) .  Aus diesem 

Grunde werden die Proben zur Untersuchung von NiSi2-Tiefenvertei lungen 

im folgenden meis t  aus einer (01 1 >-Richtung bet rachtet .  

Die plat tc henförrnigen Ausscheidungen rufen in 101 7 3 - ~ e u ~ u n ~ s b i l d e r n  

nadelförmige Intensitätsvertei lungen (s t reaks)  in C1 1 1 I -  und [T l  1 1- 

Richtungen hervor (Abb. 6.23 a l .  Die Plät tchen liegen folgl ich auf (1 11 1-  

und (71 1 )-Ebenen. Ein Verkippen der  Probe ( z . 6 .  um die T1 003-Richtung) 

füh r t  zu einer Verkürzung der  streaks zu Reflexen, die entsprechend 

ihres Schni t tpunktes m i t  der Ewald-Kugel bei der  Kippung der  Probe wandern 

(Kap. 4.4.1 1 .  Weiterhin beobachtet man in gekippter Probenlage ein 

Aufspalten der  nun nur noch schwach angeregten { I  11 }-Reflexe in 

Cl 001- und ~ i 0 0 3 - ~ i c h t u n ~  {Abb. 6.25 b, vgt. auch Abb. 6.20 91. Dieses 

"sp l i t t ing"  (Kap. 4.4 .1  beruht auf dem Vorliegen von s t reaks in C1 71  1- 

und C1 1 T I -  ~ i c h t u n g ,  die nun die Ewald-Kugel auRerhalb der  ( 1  I 1 )-Reflexe 

schneiden. 

Dies zeigt ,  da8 plättchenförmige Ausscheidungen auch auf den ubrigen 

(1 1 1  )-Ebenen vorliegen. Große Plättchen m i t  Durchmessern bis zu 2000  A 
lassen sich allerdings bevorzugt auf der  (113)-Ebene paral lel zur 

( I  1 t )-Probenoberfläche beobachten. 

Aufgrund der großen Ausdehnung der  streak-Intensi tätsverte i lung über 

o f tmals  einen vollständigen reziproken Netzebenenabstand (Abb. 6.23 a) 

i s t  eine Zuordnung der  streaks zu Typ-A oder Typ-B Reflexen und somi t  

eine Festlegung des Orientierungszusammenhanges (Typ-A/B) schwierig. 

NiSi2-Plättchen lassen sich im dynamischen Dunkelfeld s te ts  dann stark 

anregen. wenn zur  Abbiidung In tens i tä t  aus einem streak-Abschni t t  



verwendet wird, der  auf einem gleichzeit ig stark angeregten Typ-B Reflex 

l iegt IAbb. 6.22 dl .  Sie sind jedoch weniger s tark  anregbar. wenn zur  

Abbildung ein Typ-A Reflex benutz t  wird. so da8 davon auszugehen i s t .  

daß das Maximum der streak-Intensi tätsvertei lung am O r t  d e r  Typ-B 

Reflexe l iegt. 

Die Plättchen weisen folgl ich Typ-B Kristal lorientierung auf, wobei die 

Plättchennormale zugleich Zwil l ingsachse is t .  Die Typ-B Orientierung der 

Plättchen zeigt s ich auch in wei ter  unten beschriebenen Untersuchungen. 

Durch Betrachtung der  Plät tchen aus der  C O ~  Tl- icht tun^ kann ein 

Maximalwert  f ü r  die Plattchendicke abgeschätzt  werden, da auf ( 1  1 1 1-  

und ( 7 1  1 )-Netzebenen liegende Plät tchen dann hochkant stehen. Unter 

annähernd exakter  Orientierung erhält man Kontrastbrei ten von minimal 

11  A ( A b b .  6.26). Dieser  Wer t  s te l l t  eine obere Grenze f ü r  die Dicke 

der dünnsten Plät tchen dar .  Auch die Ausdehnung d e r  s t reak- in tens i tä ts-  

vertei lung irn reziproken Raum i s t  ein Maß f ü r  die Plättchendicke 

(Abb.  4.1 1 ) .  Nimmt man anhand von Beugungsaufnahmen wie in Abb. 6.23 (a )  

eine Halbwertsbrei te von Z 0.5 X 1 & , ~ 1  an, so erhäl t  man eine maximale 

Plättchendicke von zwei Netzebenenabständen d l l l ,  d.h. 6 6.2 .k. 

Abb. 6.26 

Heiifeldabbildung hochkant stehender NiSi2-Plättchen (D = 3 X 1 0' ' ~ i / c r n ' ,  

T. = 450  K, z -- 2.1 Pm, Probennormale und -0rientierung I /  CO 1 71 1. 
I 



Bei der  hier betrachteten Dosis von 3 X 10'' ~ i / c m ~  i s t  die insgesamt 

vorliegende Menge an Typ-B NiSi2 gering i m  Vergleich zu der  an Typ-A 

NiS i 2 .  Es soll  betont  werden. da8 Typ-B or ient ier te NiSi2-Auscheidungen 

und NiSi2-Plättchen zwar auch irn Bereich des NiSiZ-Profi lmaximums 

vorkommen, jedoch bevorzugt in den Profi lausläufern zu finden sind. Solch 

ein Verhalten i s t  charakter ist isch auch f ü r  höhere Dosen. 

Abb. 6 . 2 7  zeigt  Tiefenverteilungen von Typ-A und Typ-B or ient ier ten 

NiSi2-Präzipitaten f ü r  eine Dosis von 5 X 1 017 ~ i / c d .  Ausscheidungen 

können nun in einem nahezu unverändertem Tiefenintervall  von -- 1 .7 bis 

4 .1  prn beobachtet werden. Ähnlich wie f ü r  3 X 1 0j7 P4i/cm2 befinden 

sich die größten Typ-A NiSi2-Ausscheidungen in einer Tiefe von e t w a  

2.8 - 3.1 Pm. Sie erreichen dort  im  Mi t te l  e twas größere Durchmesser von 

nun etwa 300 A .  Die NiSi2-Dichte im Bereich des Maximums ha t  deut t ich 

zugenommen, die maximale NiCi2-Konzentration i s t  bei 3.2 ir 0.2 Pm zu 

beobachten. Die vordere "Plät tchenschicht"  ha t  s ich merkl ich zu r  Ober- 

f läche verlagert und befindet sich nun in einem Tiefenintervall  zwischen 

- 1.7 und - 2.1 prn (2.1 - 2.3 prn f ü r  D = 3 X 1 017 bl i /cm2l.  

Weitere Dosissteigerungen führen zu einer Verbreiterung des Tiefenintervalls, 

in dem NiSi2-Ausscheidungen zu beobachten sind, sowie zu  einer E r h ö h ~ n g  

der NiSi2-Konzentration irn Profi lmaximum. 

Abb. 6.27 => 
XTEM-Dunkelfeldau fnahmen der  Typ-A la)  bzw.  Typ-B NiSiz- Tie fenver- 

teilung (bl für eine Dosis von 5 X 10" ~ i / c r n ~  (T ;  = 450 K I .  Pmben- 

norrna le 11 C2351 , Orientierung 11 C 0  1 11 . 
-- - 

= 1.200) in la l ;  g = 1133)C, , , 
NiSii in l b ) .  



C= Abb.  6.27 



Bei einer Dosis von 7 . 5  X 1 

NiSi2-Profilmaximums ein Zusa 

stel len (Abb.  6.28). Dies betr  

(0 - 400 A )  in der  "Tiefenzone 

- 2.8 und 3.1 prn als auch dic 

und 3.4 pm anschließenden Z 

NiS iZ- Konzentrat ionsmaxinums 

zu 3.2 I 0.1 Pm bes t immt .  

Die vordere Zone plättchenförrr 

noch wei ter  zu r  Oberfläche ver  

und 1 .8 pm. 

017 P4i/crn2 Iäßt s ich im Bereich des 

mmenwachsen einzelner Präzipi tate fes t -  

Tfft sowohl die größeren Ausscheidungen 

gröberer Ausscheidungsstruktur" zwischen 

? Präzipi tate in der  sich zwischen - 3.1 

one höherer NiSi2-Dichte. Die Lage des 

wurde an besonders dünnen Probenstellen 

i i ge r  Ausscheidungen i s t  bei dieser Dosis 

.lagert und ers t reckt  sich zwischen - 1 .3 

Abb. 6.28 

XTEM-Aufnahmen für  den Bereich des NiSi2-Konzentrationsmaximums bei 

einer Dosis von 7 .5  X 1017 ~i / c rn"  (Ti = 450 K I .  i a i  Hellfeid; 

(b1 (2001-Dunkelfeld für die Typ-A NiSi2-Ausscheidungsverteilung . 

Oberflächennormale und Probenorientierung -- 11 L01 11. 



Abb. 6.29 

XTEM (2001-Dunkelfeidabbildungen für eine Dosis von 1.3 X 1 U'* IVi/crn2 

(Ti = 450 K) .  Oberflächennormale 11 l1 1.21, Probenorientierung I /  ~02.31. 

Die hier gezeigte Probe wurde soweit gedunnt, daß an einigen Stellen 

der Oberflächenbereich bis in verschiedene Tiefen vollständig abgetragen 

i s t .  Um der in z -  Richtung zunehmenden Probendicke Rechnung zu tragen, 

werden überlappende Abschnitte des Tiefenprofils an Hand von drei 

verschiedenen durchs frahlbaren Bereichen (a-C) dargestell t .  Aufgrund von 

Absorption erscheint in ( a l  und lbl der Bereich maximaler NiSk-Konzen- 

tra tion teilweise schwarz. 

Abb.  6 .29  zeigt f ü r  eine Dosis von 1 .3 X 10" ~ i / c r n ~  (200)-XTEM- 

Dunkelfeldaufnahmen der Tiefenvertei lung von Typ-A NiSi2, das sich nun 

in Tiefen zwischen - 1 .0 und 4.0 yrn beobachten Iäßt. Die kleinsten 

Ni5i2-Teilchen haben dabei Durchmesser von etwa 30 A .  Relativ s tarke 

Änderungen der NiSi2-Konzentration f indet  man in Tiefen von etwa 

2.0, 2.6 und 3.7 prn. Zwischen z = 1 .8 Pm und r = 2.2 um wächst 

der typische Ausscheidungsdurchmesser von - 80 auf - 120 A an, in 



2.6 - 2.7 um Tiefe f indet man e rs te  zusammengewachsene Kr istal l i te 

(0 - 400 - 600 A l .  Diese polyedrischen Ausscheidungen bilden, ebenso wie 

die Teilchen im Bereich der hinteren Profi l f lanke (vgl. Abb. 6.3Q). 

bevorzugt { l  1 1  I-Grenzflächen zur Sit iziummatrix aus.  Die größten isol ier t  

zu beobachtenden Ausscheidungen m i t  Durchmessern bis zu - 1000 .& 
liegen in einer Tiefe von Ca. 2.8 pm vor und sind nur noch durch schmale 

Säume kristal l inen Sil iziums getrennt.  

Das NiSi2-Konzentrationsmaximum wird fü rd iese  Dosis bei e twa 3.0 - 3.1 Pm 

erre icht .  Da es keinen Beugungsreflex gibt .  m i t  dem allein Sil izium, nicht  

jedoch auch NiSi2 angeregt wird,  kann nur  durch Kippexperimente beurtei l t  

werden, ob im Bereich des Maximums eine geschiossene NiSi2-Schicht 

vorl iegt. 

Abb. 6.30 zeigt eine Dunkelfeldkippserie f ü r  den Bereich des Profi l-  

maximums, aufgenommen an einem Ausschni t t  der  berei ts in Abb. 6.29 

dargestel l ten crocs-section-Probe. In  der vorliegenden !023)-Orient ierung 

Abb. 6 .30  

Kippserie von XTEM-(200)-Dunkelfeldabbildungen für den Bereich des 

Maximums und der hinteren Flanke des NiSi2-Konzen tra tionsprofils der in 

Abb. 6.29 gezeigten Probe ( D  = 1.3 X I 018 ~ i / c r n ~ ,  T .  = 450  K). Die Probe 

ist  hier soweit gedünnt, daß der vordere Profi l tei l  fehlt. Die Probenorien- 

tierung ist - 11 ~0231 in Ibl .  in (al und Icl i s t  die Probe um -+ 0.3" gegen- 

über der Orientierung in (b) verkippt. Die im Bereich des Pro filausläu fers 

vorliegenden Ausscheidungen weisen bevorzugt I1 1 1 )-Grenzflächen auf. 



i s t  eine Umweganregung des verwendeten (2001-Reflexes durch 

I1 1 1  )-Reflexe ausgeschlossen. Defekt f re ies Typ-A NiSiz würde unter  

diesen Abbildungsbedingungen hetl erscheinen. Berei ts geringfügiges 

Verkippen der Probe um 0.3" führ t  zu erheblichen Veränderungen der 

vorliegenden Kontraste. Durch weiteres Kippen der  Probe lassen sich 

sukzessive alle Bereiche im kinematischen (2001-Dunkelfeld he l l  anregen. 

was schließen Iäßt, daß die Kontraste durch Defekte und n icht  durch  

Siliziumeinschlüsse hervorgerufen werden. 

Abb. 6.31 
2 Plane-view TEM-Aufnahmen für das Profilrnaxirnurn (D = 1 .3  X 10" Ni/crn , 

Ti = 450 K ) .  l a )  Dunkelfeld mit  dem (002)-NiSi2-Reflex, Probenorien- 

fierung - 11 fl 101. (61 wie (a l ,  jedoch um 0.5" gekippt. Das zu beob- 

achtende Verschwinden dunkler Bereiche ist exemplarisch durch Pfeile 

in la )  und (b l  gekennzeichnet. (C )  Hellfeldabbildung zu fa). (d) Dunkel- 

feldabbildung mit dem für  S i  und NiSi2 erlaubten (F1 1)-Ref lex,  Proben- 

kippung 7" gegeniiber ( a ) .  Die hohe Defektdichte führt  zu ähnlichen 

Kontrasten wie bei Verwendung eines allein für  N iSb erlaubten Reflexes 

in fal und (61. 



Eine weitere Kippserie f ü r  den Bereich maximaler NiSig-Konzentration, 

untersucht an einer in plane-view Technik präparierten Probe, i s t  in 

Abb. 6.31 dargestel l t .  Auch in der Aufsicht  Iäßt s ich eine gleichmäßige 

Anregung des gesamten Ausschni t ts im (002)-Dunkel fe ld nicht  erreichen, 

und kleine Kippwinkeländerungen beeinflussen deutl ich den Kontrast  

(Abb.  6.31 a und b ) .  Die hohe Dichte an Gitterstörungen zeigt sich 

ebenfal ls i m  Hellfeld (Abb. 6.31 C )  sowie in Dunkelfeldabbildungen unter  

Verwendung von Reflexen, die f ü r  Si l izium und NiSi2 erlaubt sind 

(Abb. 6.31 d ) .  Die große Defektdichte verhindert weitgehend eine Analyse 

einzelner Defekte .  

Es laßt s ich allerdings zeigen, daß im Bereich des NiSi2-Konzentrations- 

maximums eine geringe Dichte an NiSi2-Zwill ingen vorl iegt (Abb.  6.32 b)  

Diese kommen hauptsachtich als Plattchen vor.  Die Beobachtbarkeit von 

Ausscheidungsplattchen in einer Typ-A NiSi2-Umgebung zeigt. daß diese 

Plät tchen Typ-B Orientierung besi tzen. 

Abb. 6.32 

XTEM-Dunkelfeldaufnahmen für die Tiefenzone nahe dem Profilmaximum 

für eine Dosis von 1.3 r 10' ~ i / c r n ~  (T, = 450 K). i a l  Typ-A NiSi2, 
+ 

Probenorien tierung C 0  1 71. g = (2001; (b )  Typ-B NiSb,  Probenorientie- 

rung I1 t O 1  71. Abbildungsbedingungen wie in Abb. 6.22 (d) ;  (C)  Defekt-  

s t ruktur .  Probenorientierung 11 L1 121. $ = (1 1 11. 



Ahnlich wie bei kleineren Dosen exist ieren polyedrische Typ-B NiSi2- 

Ausscheidungen vornehmlich in den Ausläufern des NiSi2-Konzentrations- 

prof i ls  (Abb. 6.32 b ) .  Die vordere Schicht  hoher D ichte  an plät tchen- 

förmigen Ausscheidungen paral lel zu ( 1  1 1  1 e rs t reck t  sich bei d ieser Dosis 

von der Oberfläche bis in e twa  0.7 Pm Tiefe (Abb. 6.29 a) .  In der  

C1 1 1 3-Aufsichlperspektive (Abb. 6.33 a )  i s t  der Tiefenbereich hoher 

Plättchendichte durch das Auf t re ten von versetzungsart igen Kontrasten 

in Form großer Ringe (0 -- 6500 A l  sowie durch Zusatzref texe im 

Beugungsbild (Abb. 6.33 b) gekennzeichnet. Diese ergeben sich an den 

Schni t tpunkten von C 1  1 1  1-streaks m i t  d e r  Ewald-Kugel und lassen sich 

beim Kippen der Probe über Winketbereiche von 45" verfolgen. 

Abb. 6.33 

( a )  Flane-view 1202)-~unkel fe ldaufnahrne im Bereich Aoher Plät tchendichte 

bei z * 0.6 ,um (D = 1.3 X 1 ~ i / c m * .  T, = 450 KI und rugehdriges 

C1 1 1 I-Beugungsbild (b). Die (schwachen) Zusa tzre flexe t reten zusammen 

mit den in fal zu erkennenden großen Ringen auf .  



Die in diesem Abschni t t  betrachteten Ausscheidungsvertei lungen f ü r  Dosen 

zwischen 3 X 1 0 '  und 1 .3 X 1 0 '  ~ i / c r n ~  zeigen folgende gemeinsame 

Merkmale: 

1 .  Es  wird ausschlieBlich die t.liSi2-Phase beobachtet. 

2 .  Die größten polyedrischen Ausscheidungen m i t  Typ-A und Typ-B 

Orientierung befinden sich in einer Zone bei e twa  2.8 - 3.1 Fm. 

3. Die höchste Dichte an NiSi2 wird in Tiefen von 3.0  - 3.2 prn 

fes tgeste l l t .  

4 .  Der größte Antei l  an NiSiz l iegt in Form polyedrischer Präzipitate 

m i t  Typ-A Orientierung vor. 

5.  Hohe Dichten plät tchenförmiger und polyedrischer Typ-B 

NiSi2-Ausscheidungen t re ten hauptsächlich in den f lanken der 

NiSi2-Vertei lung auf.  

Diese Ergebnisse werden im folgenden diskut ier t .  

Die Bildung von NiSi2 durch Ni-Hochdosisimplantation bei 450 K wurde 

bere i ts  in Kap. 6.2.8 hinsichtl ich der be i  "konventioneller" Herstel lung 

notwendigen Bildungstemperaturen d iskut ier t .  An dieser Stel le sollen 

Ergebnisse anderer Arbeiten bet rachtet  werden, die sich m i t  dem Vorliegen 

von Siliziden im Zustand nach Ni-Implantationen befassen. Bei anderen 

Implantationsbedingungen wird z.T.  außer NiSi2 auch NiSi beobachtet .  

Petukhov e t  a l .  /21 4/ implantieren Ni-Ionen m i t  einer Energie von 4 0  k e V  

irn Dosisbereich zwischen 1 .8 und 9 . 0  X 10' ~ i / c r n ~  bei Temperaturen 

von 420  und 670 K .  M i t  Elektronen- und Röntgenbeugung finden sie poly- 

kristallines NiSi2 irn Bereich "nahe der Oberf läche".  Durch Kurzzeittempern 

von Raurnternperaturimplantaten (D = 2.5 X 10 '  ~ i / c r n ~ )  bei Temperaturen 

ab 750"  C kann die Bildung einer epi takt ischen NiSi2-Schicht auf (I 1 1  ) -S i  

erreicht  werden /21 5/ .  Die NiSi2-Schicht i s t  m i t  einer dünnen amorphen 

Schicht  bedeckt,  die vermutl ich aus Sil iziumoxid besteht .  



Campisi e t  al. /21 / untersuchen 170 keV Ni- Implantate 
(Ti 70" C,  

D = 5 x 10 '  - 1 .8 x 10" ~ i / c r n ~ )  u.a. m i t  Hi l fe von XTEM und RBS.  

Es wird angenommen, da6 bei einer Dosis von 1 .5 X 1 0 '  ' ~ i / c m '  innerhalb 

einer amorphen Schicht  Si l izium oder NiSi2 kr is ta l l is ier t  i s t .  Nach 3 0  rninü- 

t igem Tempern bei 9 0 0  "C finden die Autoren NiSi2-Plättchen auf (1  1 1  1- 

Ebenen sowie NiSi  an der  Oberflhche der  ( 1  00)-or ient ier ten Proben. Zu r  

Erklärung der hohen Ni-Konzentration an der  Oberfläche wird der 

"Schneepf lugeffekt"  in Betracht gezogen, der  durch die s ich beim Tempern 

verschiebende amorph/kristal l ine Grenzschicht bewi rk t  w i rd .  Bei Dosen 

von 6 X 10'  ~ i / c r n ~  befindet sich das Maximum des Ni-Konzentrations- 

prof i ls  berei ts im Zustand nach der  Implantation an der  Oberfläche. 

Sanchez e t  a l .  /20 /  beobachten nach 1 0 0  keV Ni-Implantationen in 

(1  00 ) -S i  bei Raumternperatur f ü r  Dosen bis 6 X 1 0 '  ~ i / c m "  keine 

Silizidbildung. Durch Sputtern ha t  s ich das Ionenprofi tmaximum bei der 

höchsten Dosis um mehr als 6 0 0  A zu r  Oberfläche verlagert und befindet 

s i c h  in einer T ie fe  von - 200 A .  T-empern bei 400" C (30 rnin.) f u h r t  

zur Bitdung von NiSi2, das allerdings nicht  homogen zu sein scheint / 20 / .  

Nach 1 5 0  keV Ni-Ionenbeschuß be i  350" C (D = 8 x 10" P4i/cm2) wird 

NiSi zusammen m i t  polykristal l inem Si l iz ium durch Röntgenbeugung und 

RBS ident i f iz ier t .  

In  allen Fällen werden so kleine Energien verwendet, daß das Ni-Konzen- 

t rat ionsprof i l  drast isch d u r c h  die Verlagerung der  Probenoberfläche durch 

Sputtererosion beeintracht igt  i s t .  Die Silizidbildung f indet  an der Proben- 

oberfläche s ta t t .  so daß diese - anders als in den h ier  vorgestel l ten 

Untersuchungen - das Resultat beeinflussen kann. 

Zone grober Ausscheldungsst ruktur  

Die bei allen Proben m l t  Dosen ab 3 X 1 017 ~ i / c r n ~  zu beobachtende 

Zone großer Ausscheidungen befindet sich e twa  in der Tiefe, in der  bei  
1 7  2 der kleineren Dosis von 2 X 1 0  Ni/cm die maximale NiSi2-Konzentration 

und - abgesehen vor! den Ausscheidungen in der dünnen amorphen 

Schicht  - die größten NiSi2-Präzipitate beobachtet werden ( z  = 3 . 0  Pm, 

Kap. 6.2.8). Das auffäl l ige Fehlen kleiner Präzipi tate (0 L 100 A) in 

dieser Zone bei Dosen ab 3 X 1017  ~ i / c r n ~  Iäßt s ich damit  erktären, 

da8 die bei kleineren Doseri berei ts vorliegenden Teilchen lokale Senken 

fü r  die bei wei terer Bestrahlung zugeführten Ni-Atome darstel len, was 



in einer Vergröberung der Ausscheidungsstruktur resu l t ie r t .  Ein zur 

Vergröberung einer Ausscheidungsverteilung führender Mechanismus wird 

in Kap. 6.3 in  Zusammenhang m i t  den dor t  beschriebenen Temper- 

experimenten näher er läutert .  

Tlefe  maxlmaler NIS IZ-Konzentration 

Die Tiefe maximaler NiSi2-Konzentration zmax i s t  of fenbar dosisabhängig . 
Darauf deutet  auch die Verlagerung des Maximums der  optischen Reflek- 

t ivi tätsänderung hin. das s ich bei hohen Dosen aufgrund seiner Wellen- 

Iängenabhängigkeit als NiSi2-Konzentrationsmaximum ansehen laßt 

(Kap. 6 . 2 . 7 ) .  Entsprechende Tiefenprofi le der optischen Ref lekt iv i täts-  

änderung von Hochdosisproben sind in Abb. 6.34 dargestel l t .  Bei d e r  

höchsten Dosis i s t  ein rückläufiges Verhalten der  Reflektivitätsänderung 

festzustel len,  das wahrscheinlich mit  dem Zusammenwachsen der 

Ausscheidungen z u  einer geschlossenen Schicht  in Verbindung s teht .  

0 1 2 3 4 5 

TIEFE z t p m J  

Abb. 6.34 

Tie fenpro f i le der optischen Re f lektivitä tsänderung AR/Rc bei 950 nm nach 

Hochdosis-Ni-Implantation in Silizium bei 450 K .  
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Abb. 6.35 

Elektronenmikroskopisch bzw. optisch best immte Tiefen maximaler NiSi'- 
Konze~ t ra t i on  nach 6 MeV 58~i - lmpiantat ion in Sil izium bei  450 K a ls  

Funktion der Dosis. Die eingetragenen Werte repräsentieren Messungen 

an unterschiedlichen Proben und/oder bei verschiedenen Wellenlängen. 

Die Kurve beschreibt die Mi t te lwer te  a l le r  Messungen. 

In Abb. 6 .35  sind die optisch und etektronenrnikrockopisch best immten 

T ie fen  z in Abhängigkeit von der  Dosis dargestel l t .  Im Dosisintervall  
mr X 

zwischen 2 und 5 X 1 017 ~ i / c m ~  verschiebt sich das Maximum der 

NiSi2-Konzentration von z = 3.0 Pm zu  größeren Tiefen und bei wei terer 

Dosissteigerung wieder zurück.  Es i s t  wicht ig anzumerken, da8 die 

beobachteten Verlagerungen wegen der  GröBe der  Meßfehler nur aus den 

Mi t te lwer ten gefolgert  werden können. 

Das A u f t r e t e n  maximaler NiSi2-Konzentration bei z = 3.0 pm nach 

Bestrahlung mit 2 r 1 0 '  ~ i - l o n e n / c m 2  bei 4 5 0  K ans ta t t  bei 3.3 Pm 

wie bei t i e f e n  Temperaturen wurde in Kap. 6.2.8 durch Getterprozesse 

erk lär t .  Die Verschiebung von zmax von 3.0 ym In eine Tiefe von etwa 

3.25 prn irn Dosisinterva\l 2 - 5 X 1 017 ~ i / c r n ~  deutet  darauf hin. daß 



die zuers t  in 3.0 Pm Tiefe gebildeten Senken abgesätt igt  werden oder 

entsprechende bzw.  neue Senken auch in größeren Tiefen auf t re ten.  Auf 

ein Sätt igungsverhalten der Getterwirkung von Strahlenschäden auf Nickel 

weisen auch Buck e t  a l .  /210/ hin. Die m i t  zunehmender Dosis auch in 

Tiefen z Z 3.0 prn wachsenden Ausscheidungen stel len irn Sinne der 

obigen Diskussion zusätzl iche Senken f ü r  die nachfolgend eingebrachten 

Ni-Atome dar  und hemmen die Diffusion von Ni-Atomen aus der Tiefe des 

Reichweitemaximums (3.3 prn) in die Zone gröberer Ausscheidungsstruktur. 

TIEFE z Cpml  

Abb. 6.36 

Tiefenprofi le der  Ni-Konzentration nach 6 MeV 58~i- l rnplanta fion in Silizium, 

berechnet mit dem Programm HIDOS /48-50/ für verschiedene Dosen. 

Ein Prozeß. der zu der bei Dosen oberhalb 5 X 10' ' bJi/crn2 festzustel lenden 

Abnahme von zmax (Abb. 6.35) bei t rägt ,  i s t  die Verkürzung der  lonenreich- 

weite aufgrund der  m i t  steigender Dosis zunehmenden Dichte des Targets .  Die 

Dichtezunahme ergibt  s ich sowohl dann, wenn Nickel  als Zwischengi t ter-  

atom i n  eine s tar re  Sil iziummatrix eingebaut wird, als auch dadurch, da0 

es zur  Bildung von NiSi2-Ausscheidungen verbraucht wird, denn die Dichte 



an Siliziumatomen i s t  f u r  NiSi2 und reines Sil izium nahezu identisch 

(Kap. 3.31. Um den Einfluß der  Dichtezunahme auf das Ni-Kanzentrations- 

p ro f i l  zu berechnen, wurden dynamische Monte-Carlo-Simulationen der  

Abbremsung von 6 MeV 5 8 ~ i - l o n e n  in Sil izium f ü r  Dosen bis zu 

1 .5 X 1 018 Ni/cmz m i t  dem Programm HlDOS (Kap. 2.2) durchgeführt 

( A b b .  6.36 1. Unter Vernachlässigung anderer möglicher dosisabhängiger 

E f fek te  erhält man f ü r  eine Dosis von 1 . 3  x 1 0' Ni/cm2 eine Verringe- 

rung von R 
m a x  

um 0.1 2 Km gegenüber einem ohne Berücksichtigung der 

Dichtezunahme berechneten Prof i l .  Paral lel verringert s ich die Halbwerts- 

brei te des lonenprofi ls von 0.57 prn auf 0.41 Pm, so daß die zum Erreichen 

der NiSii-Stöchiometrie notwendige Dosis von 1 .6 X 10 '  * hli/cm2 auf 

1 . 3  1 018 ~ i / c r n ~  s inkt .  

T i e f e n v e r t e l l u n g  von Typ-A  und Typ -3  N IS lp -Aussche idungen 

Die Tiefenverteilung epi takt ischer NiSiz-Ausscheidungen m i t  Typ -A  und 

Typ-B Orientierung zeigt  bei den hier betrachteten Dosen auffäl i ige 

Unterschiede. Es werden hauptsächlich Ausscheidungen m i t  Typ-A 

Orientierung gebildet, die bei  hinreichend hohen Dosen irn Tiefenbereich 

maximaler Konzentration zu einer vergrabenen, geschlossenen NiSi2-Schicht 

zusammenwachsen. Typ-B Orientierung tritt bevorzugt in den Flanken des 

NiSi2-Profi ls, d .h. in Gebieten kleinerer Ni-Konzentration auf .  Hierin l iegt 

of fenbar eine Analogie zu den Beobachtungen von Tung e t  al. /123/ .  

Diese f inden in ihren Untersuchungen an ultradünnen Filmen [Kap. 3.3) 

epitakt ische NiSi2-" templates" m i t  re iner Typ-B Orientierung gerade dann, 

wenn eine besonders geringe Menge an Nickel  ( 1  - 7 A )  unter  UHV- 

Bedingungen auf atomar saubere (1 1 1 I-Si l iziumoberflächen aufgebracht wird,  

wahrend bei größeren Nickelmengen (16 - 20  A)  ausschließlich Typ-A 

NiSiz ents teht .  Bei Nickelf i lmen großerer Dicke ergeben sich schließlich 

doppeltposit ionierte Schichten. 

Um das Vorliegen einer Analogie z u  den Beobachtungen von Tung e t  a l .  

näher zu untersuchen, wurde das Orientierungsverhalten der  Ausscheidungen 

auch bei kleineren Dosen 12 und 5 X 1 016 b4i/cm2. Ti = 450 K )  genauer 

analysiert. 

F ü r  die Dosis von 5 10' ~ i / c r n ~  wurde berei ts in Kap. 6.2.8 gere ig t ,  

daß kleine Typ-A NiSi2-Ausscheidungen irn Bereich des Profilmaxirnums 

exist ieren (Abb. 6.21 1. In den zugehörigen Beugungsbildern 1äßt s ich keine 



In tens i tä t  an den Stel len erkennen, wo dies fur Typ-B NiSi2 Polyeder 

oder Plät tchen auf {I 1 1  }-Ebenen zu  erwarten wäre. Erzeugt man dennoch 

Dunkelfeldanregungsbedingungen, wie sie zur Abbildung von Typ-B NiSi, 

und NiSi2-Plättchen auf der (1 1 1  )-Ebene paral lel zur  Probenoberfläche 

notwendig sind. so f indet man entsprechende Präzipi tate (Abb.  6.37 ) .  

Demnach gibt  es bei  der vorliegenden Dosis eine Tiefenzone. in der  

neben Typ-A NiSiz auch Typ-B NiSiP in Form polyedrischer und plättchen- 

förmiger Ausscheidungen vorkommt. 

Abb. 6.37 

XTEM-Dunkelfeldaufnahme von plät tchenförmigen und volumenha f ten Typ-B 

NiSi2-Ausscheidungen bei einer Dosis von 5 X 10' ~ i / c r n ~  (T; = 450 K I .  
* -- 

Oberflächennormale /I f T1 01 . g * 1220IL1 I I ,  T y p - B  NiSi,.  (Vgl .  Abb. 6.21 

für  Typ-A NiSi2 bei gleicher Dosis.) 

Entsprechende Untersuchungen an verschiedenen Proben m i t  einer Dosis 

von 2 X 1 016 ~ i / c m ~  ergeben hingegen keinen Hinweis auf die Existenz 

von volumenhaften Typ-A oder Typ-B NiSi2-Ausscheidungen. Jedoch lassen 

sich plät tchenförmige Ausscheidungen (0 - 140 - 1000 A l  auf (1  1 1  1- 

Netzebenen in einem Tiefenintervall  zwischen - 2.4  und - 3.4 Pm nach- 

weisen (Abb. 6 .38) .  



Abb.  6.38 

XTEM-Dunkelfeldaufnahme von piättchenförmigen Typ-B NiSi2-Ausschsi- 

dungen bei einer Dosis von 2 X 10" Pdi/crn2 (7. = 450 KI. Proben- 

normale l i  C2243, Orientierung 11 T01 T l ,  ; -- (1  TT) 
C l  1 1 - 7  Typ-B N i S i 2 '  

Die Bildung polyedrischer NiSi2-Ausscheidungen mit Typ-A Orientierung 

sowie verzwil l ingter NiSi2-Plättchen auf {I 1 1  }-Ebenen wi rd  auch in Unter- 

suchungen an m i t  Nickel verunreinigten Sil iziumwafern beobachtet /216/. 

Weiterhin werden NiSi2-Ausscheidungen unterschiedlicher Morphologie in 

geziett m i t  Nickel  dot ier ten Sil iziumkristatlen gefunden /21 7.21 8/.  Dabei 

wird nach Eindiffusion von Nickel  in Sil izium bei  850 - 1050 OC und 

Abschrecken der Proben auf Raumtemperatur vollständiges Ausscheiden 

von Nickel in Form von Typ-A or ient ier ten NiSi2-Plättchen m i t  einer Dicke 

von zwei 11 1 1 1-NiSi2-Netzebenen festgeste l l t  /218/. HRTEM-Analysen 

zeigen, daß diese Plät tchen durch Si-Si-Bindungen m i t  dem Wi r tsg i t te r  

verbunden sind. Dies bedeutet, daß die Ni -Atome.  von denen jedes ein 

Grenzflächenatom darstel i t .  wie die Grenzftächenatome von NiSi2-Aufdampf- 

schichten auf (I 1 1  )-Si l iz ium 7- fach koordiniert  sind (s. Kap. 3 .3 ) .  

Auslagerung bei Temperaturen zwischen 500 und 800 "C füh r t  zu einer 

Orientierungstransformation zu Typ-B. Als Ursache h ier für  wird eine 

Relaxation der Fehlpassungsspannungen angenommen. Die Koordination 

der Ni-Grenzflachenatome in den Typ-% NiSi2-Plättchen wi rd  n icht  angegeben. 



Die genannten Untersuchungen l iefern keine Informationen hinsicht l ich der 

Konzentrations- oder Tiefenabhängigkeit des Orientierungsverhaltens der 

Ausscheidungen. 

Um das in dieser Arbeit festgestel l te Ausscheidungsverhalten interpretieren 

zu können. sind Annahmen bezüglich der Koordination der  Ni-Grenzflächen- 

atome der Ausscheidungen notwendig, da m i t  dem verwendeten Mikroskop 

keine direkte Gitterabbildung möglich i s t .  

Läßt man unterschiedliche Koordinationen f ü r  Ni-Atome der  Präzipitat- 

grenzftächen zu. so Iäßt sich das beobachtete Orientierungsverhalten 

basierend auf einem Modell von Augustus /21 6 /  interpret ieren. Da in 

NiSis die dichteste Flächenbelegung m i t  Ni-Atomen auf I 1  1 1  )-Ebenen 

vorliegt. n immt Augustus an. daß NiSi2-Keime durch eine Agglomeration 

von Ni-Atomen auf diesen Ebenen entstehen. Er  geht wei ter  davon aus. 

daß die Keimbildung f u r  den Orientierungstyp günstiger i s t ,  dessen Grenz- 

flächenenergie geringer i s t .  Es werden verschiedene Keimgeometrien 

bet rachtet ,  bei denen zwischen Keim und Sil iziummatrix sowohl Si-Si- 

als auch Ni-Si-Bindungen vorkommen. E r  stel I t  f es t ,  daß die Keimbildung 

dann m i t  kleineren Grenzflächenenergien verknüpft i s t .  wenn die Si-Atome 

eines Keims wie in einer Typ-B NiSiz-Ausscheidung angeordnet sind, so 

daß demnach die Keimbildung f ü r  Typ-B NiSit begünst igt  i s t .  

Die Keimbildung f ü r  NiSiz kann gefördert  werden. wenn die Grenzflächen- 

energie i m  Spannungsfe\d eines Git ter fehlers reduziert  wird. Das bevorzugte 

Vorkommen kleiner Typ-A NiSiz-Ausscheidungen entlang von Versetzungen 

wurde in Kap. 6.2.8 gezeigt und weist  auf eine dor t  geförderte Bildung 

der  energetisch ungünstigeren Typ-A Keime hin. 

Das Wachstum der  von Augustus betrachteten Keime f üh r t  zu kohärenten 

Kristal l i ten. wie sie f ü r  beide Orientierungstypen in den C 1  701-Projektionen 

in Abb. 6.39 dargestel l t  sind. Im Falle des Typ-A or ient ier ten Präzipi tats 

sind die Tetraederbindungen der Siliziurnma tr ix entlang al ler  Ausscheidungs- 

berandungen ungestört .  Bei der Typ-B or ient ier ten Ausscheidung t re ten 

außer entlang den (I 1 1 1-Zwill ingsgrenzflächen erhebliche Bindungsdefekte 

auf .  Um bei wei terem Wachstum die in der Berandung gespeicherte 



Abb. 6.39 

[ I  701-~rojekt ioner!  von Typ-A ( a l  bzw. Typ-B (b)  NiSi2-Ausscheidungen 

nach Augus tus /216/ .  Man beachte die unterschiedliche S t ruk tu r  a n  

jeweils der oberen und unteren Grenzfläche beider Ausscheidungen. Die 

Grenzflächen werden sowohl aus Ni-Si- als auch aus Si-Si-Bindungen 

gebildet. 

Grenzf lächenenergie gering zu hatten, sol l te s ich die Typ-B NiSi2-Aus- 

scheidung vornehmtich in der  (1 1 1  )-Ebene ausdehnen, so daß flache 

Typ-B NiSi2-Plättchen entstehen. Dagegen is t  das Wachstum der  Typ-A 

NiSi2-Ausscheidungen in keiner Richtung Einschrknkungen unterworfen. 

Hierbei sol l ten allerdings die als besonders niederenergetisch angesehenen 

{ l  1 1 }-Grenzflächen gebildet werden, woraus sich oktaedrische Ausschei- 

dungsformen ergeben wurden. 

Für das weitere Wachstum eines Typ-A NiSi2-Kristal l i ts i s t  es erforderl ich. 

daß jeweils lediglich ein Siliziurnatom durch ein Nickelatom von seinem 

Git terplatz in eine Oktaederlucke des Si-Gitters verlagert wirci. Dagegen 

i s t  f ü r  das Wachstum der Typ-B NiSii?-Ausscheidung pro zusätzl ichem 

Ni-Atom die Verlagerung von einem oder zwei Si-Atomen notwendig, je 

nach angenommener Koordination der  Ni-Atome in der  Grenzfläche. Beim 

Wachstum in [ l  1 1  ]-Richtung um nur  eine Si-Ni-Si-(1 1 1  )-Lage ergibt 

sich zusätzl ich eine merkl iche Störung der Tetraederbindungen der 

Sil iziummatrix entlang der ( I  1 1 1-Zwil l ingsgrenzfläche. 



In Probenbereichen kleiner Nickelkonzentration i s t  wegen der geringen 

Wahrscheinl ichkeit f ü r  die Bildung hinreichend großer Ni-Agglomerate m i t  

e iner geringen Keimbildungsrate f ü r  NiSi2-Ausscheidungen zu rechnen. I m  

Rahmen des beschriebenen Modells wäre daher zu verstehen, daß in 

solchen Probenbereichen bevorzugt die keimbildungsbegünstigten Typ-B 

NiSi2-Plättchen auftreten, während in Gebieten höherer Ni-Konzentration 

aufgrund ihres Vortei ls beim Wachstum vor  allem polyedrische Typ-A 

NiSi2-Präzipitate beobachtet werden. 

Wegen der  oben erwähnten experimentel len Hinweise darauf. daß 

NiSi2/(1 1 1 1-Si-Grenzflächen bevorzugt aus tetraedr ischen Si-Si-Bindungen 

aufgebaut werden (Ni-Grenzflächenatome 7- fach koordiniert} .  sol l  die 

Bildung von NiSiZ-Ausscheidungen über das Modell von Augustus /21 6 /  

hinaus hier auch unter  der  einschränkenden Annahme bet rachtet  werden, 

daß die atomare Anordnung sowohl in den Keimen als auch den Aus- 

scheidungsberandungen der in einer ( I  1 1 )-Grenzfläche m i t  7- facher  

Ni-Koordination entspr icht .  

Abb. 6.40 (a) und 6.41 (a )  zeigen mögliche Keime f ü r  Typ-A und Typ-B 

NiSiZ auf  einer ( 1  11 1-Si-Netzebene. I n  beiden Anordnungen i s t  die dicht  

gepackte Si-Ni-Si-Reihe hier allein durch Si-Si-Bindungen m i t  dem Wi r ts -  

g i t t e r  verbunden. Um dies zu ermöglichen. i s t  in beiden Fällen ein 

Abgteiten der  SiI iziummatrix oberhalb bzw.  unterhalb des Keims erforderl ich. 
a um - C l  1 T l  im Falle des Typ-A Keims und um 5 C 1  1 1  3 f ü r  den Typ-B 
4 

Keim. Das Abgleiten i s t  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 äquivalent zu denen entsprechender NiSi2/(1 1 1 ) -  

Si-Grenzflächen. Da nach Modellrechnungen von fu j i tan i  und Asano / 1  49/ 

Typ-0 NiSi2/(1 1 1 1-Si-Grenzflächen energetisch günst iger sind und da 

wei terhin die Abgleitung des Sil iziumgitters irn Falte des Typ-B Keims 

geringer i s t ,  scheint die Bildung eines solchen Typ-B Keims mi t  einer 

höheren Wahrscheinl ichkeit verbunden zu sein als die des Typ-A Pendants. 

Für beide Keime i s t  sicherl ich laterales Wachstum günstig. Darüberhinaus 

kann der Typ-A Keim wiederum auch in C1 11 ]-Richtung wachsen, indem 

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



Abb. 6.40 

C l  701-Projektionen für Keimbiidung Ia) und Wachstum fbi  von Typ-A NiSi2 

unter der Annahme, da8 aussch/ießRch Si-Si-Bindungen in den Grenz- 

flächen vorkommen. Die Relaxation von Bindungsstörungen bleibt hier zur 

Verdeutlichung des Abgleitens der Sil iziummatrix IDoppelpfeilel unberück- 

s icht igt .  

wird.  Hierbei werden of fenbar keine zusätzl ichen Bindungsstörungen 

entlang der  s ich verschiebenden ( 1  1 1  )-Grenzfläche erzeugt .  Fü r  ein 

Kr istal lwachstum in C1 171- icht tun^ i s t  lediglich eine Verlagerung der  an 

dieser Grenzfläche vorhandenen Git terstörungen erforder l ich.  auch h ier  

werden keine zusätzl ichen Bindungsdefekte geschaffen. 



Abb. 6.41 

[ I  701-Projektionen für Keimbildung ( a )  und Wachstum (b)  von Typ-B NiSir 

'unter  der Annahme, daß ausschließlich Si-Si-Bindungen in den Grenz- 

flächen vorkommen. Die Relaxation von Bindungsstörungen in der Silizium- 

umgebung is t  nur zum Teil berücksichtigt, 

Dagegen i s t  wiederum fü r  ein Wachstum des Typ-B Keims p ro  angelagertem 

Ni-Atom die Umordnung von zwei Si-Atomen notwendig. Für ein Wachstum 

in C 1  1 1  ]-Richtung um einen ( 1  1 1  I-Netzebenenabstand muß zusätzl ich 

ein wei teres Abgleiten des Si l iz iumgit ters oberhalb der Ausscheidung u m  
a - C l  123 erfotgen, wenn tetraedr ische Si-Si-Bindungen an der  Grenzfläche 
6 
erhalten bleiben sollen. Folglich erscheint ein volumenhaftes Kr istal l -  

wachstum auch hier im Falle einer Typ-A NiSiZ-Ausscheidung günstiger. 



insgesamt ergeben somit  beide betrachteten Konzepte eine höhere Keim- 

bi ldungsrate f ü r  Typ-B NiSiz und ein schnelteres Wachstum von 

Typ-A NiSi2-Ausscheidungen. was ein bevorzugtes Auf t re ten kleiner Typ-B 

NiSi2-Teilchen in Gebieten geringer Ni-Konzentration bzw.  von Typ-A NiSi2- 

Ausscheidungen in Bereichen höheren Ni-Gehalts erk lär t .  Darüberhinaus 

wird das Auftreten dünner NiSi2-Plättchen m i t  Typ-B Orientierung 

verständlich. 

Für eine Überprüfung der hier dargestel l ten Ausscheidungsmodelle sind 

zusätzl iche HRTEM-Untersuchungen an Ausscheidungsgrenzflächen 

wünschenswert. 

6.2.1 0 Änderung des Ausbreitungswiderstandes 

Die blessung von Tiefenprofi len des Ausbreitungswiderstandes wurde wegen 

der  m i t  den meisten MeRapparaturen erreichbaren geringen Tiefenauflösung 

bisher bevorzugt zu r  Bestimmung t ie f  l iegender Di f fusionspmfi le eingesetzt  

( z .B .  / I  64.21 9 / ) .  Die h ier  entwicke l te  Apparatur erlaubt aufgrund der 

verwendeten kleinen Meßspitzen und wegen der  geringen Auflagekräfte 

auch die Untersuchung von Implantationsprofi len nach MeV- und keV- 

lonenbeschuß / I  62.1 63,'. 

Tiefenprofi le des Ausbreitungswjderstandes nach 6 MeV s 8 ~ i - h p l a n t a t i o n  

in Sil izium bei 450 K sind in Abb. 6 . 4 2  dargestel l t .  Für eine detai l l ier te 

Interpretat ion solcher Profi le sind genaue Kenntnisse über den Einfluß 

"reiner" Strahlenschäden nach Hochenergieimplantation notwendig. die 

gegenwärtig e rs t  durch Untersuchungen an 2 MeV Si-Eigenimplantaten 

gewonnen werden / 2 2 0 / .  Daher sol l  lediglich der  Bereich nahe z * 3 Pm 

genauer bet rachtet  werden. 

Hier beobachtet man berei ts e twa ab einer Dosis von 1 X 10' ~ i / c t n ~  

eine Absenkung des Widerstandes unter  die durch die MeBelektronik 

bedingte Meßgrenze von 4 X 108 C1. M i t  wachsender Dosis entwickel t  

s ich ein brei tes Minimum, das sich zunehmend zur  Oberfläche ausdehnt. 

Ein solches Verhalten wird auch nach 2 MeV Si-Eigenimplantation fes t -  

gestel l t  /220 /  und i s t  daher vermutl ich auf etektr isch meßbare Strahlen- 



TIEFE z Cprnl 

Abb. 6.42 

Tiefenpmfile der Ausbreitungswiderstendes Rs nach 6 MeV 5a~i - lmplantat ion 

in Sil izium in-Phosphor, po = 85-1 10 k m )  bei 450 K für  verschiedene 

Dosen. Die Pfeile markieren Tiefenbereiche. in denen mit TEM Ni5i2- 

Ausscheidungen beobachtet werden. 

schädigung zurückzuführen. Eine geänderte Verteilung der  Substratdot ier-  

atome oder einer Änderung ihrer elektr ischen Aktivierung sind mögliche 

Ursachen f ü r  die fes tgeste l l te  Widerstandsverringerung. 

Bei e iner Dosis von 1 X 1 016 b4i/crn2 erkennt man ein zusätzl iches 

Minimum bei - 3.0 Pm, das sich m i t  zunehmender Dosis s tä rker  ausbildet, 

während der  vordere Teil  des Prof i ls  immer f lacher ver läuf t .  Der  Bereich 

des Minimums i s t  o f fenbar  korrel ier t  m i t  Beginn und Ende der  Tiefen- 

intervalle. in denen elektronenmikroskopisch NiSiz-Präzipitate nachgewiesen 



werden können (Markierungen in Abb. 6.42). Demnach i s t  anzunehmen, 

daß bereits bei einer Dosis von 1 X 10' ~ i / c r n ~  in einer Tiefe von - 3.0 pm NiSi2-Ausscheidungen vorhanden sind. 

Untersuchungen nach i iochdosis Ni-Implantation bei 450 K in S i l i r iumwafer  

unterschiedlicher Grunddotierung (Phosphor, 85-1 1 0 b z w .  22500 ncm) 

ergeben quali tat iv gleiche Profilforrnen. Die Dosisabhängigkeit des 

Ausbreitungswiderstandes im Bereich des Minimums bei - 3 Pm ist f ü r  

Siliziurnscheiben m i t  einem spezif ischen Ausgangswiderstand r2500 n c m  

in Abb. 6.43 dargestel l t .  Die in diesem Bereich mit zunehmender Dosis 

for tschrei tende Bildung von NiSi2 i s t  m i t  e iner monotonen Abnahme des 

Ausbrei tungswiderstandes verbunden. Der s tarke Abfal l  des Ausbreitungs- 

DOSIS ~~ i / c tn ' l  

Abb. 6.43 

Dosisabhängigkei t  des Ausbreitungswiderstandes R in der Tiefe des 

Profilrninirnurns bei z * 3.0 prn nach 6 MeV 58~BNi-fm~lantation in Silizium 

fn-Phosphor, po 2 2500 ncm)  bei 450 K. 



widerstandes bei Dosen zwischen 5 und 7.5  X 10" ~ i / c r n =  i s t  of fenbar 

auf das h ier  einsetzende Zusammenwachsen von NiSi2-Ausscheidungen 

im Maximum ihrer Tiefenverteilung zurückzuführen. 

0 t 2 3 4 
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Abb, 6 .44  

Tie fenprofile des Ausbreitungs widers tandes und der op tischen Reflektivitäts- 

änderung bei A = 980 nrn im Vergleich (D = 1.3 X 1018 f4i/crn2, 

T .  = 450 K, po = 85-1 10 f lcm).  Man beachte die unterschiedlichen 

logarithmischen Skalen.  

Für eine Dosis von 1 . 3  X 1 018 ~ i / c r n '  erhäl t  man entsprechend der 

brei ten Vertei lung voi? polyedrischen NiSi2-Ausscheidungen ein brei tes 

Widerstandsprof i l  m i t  einem Minimum bei  z 3.0 - 3.1 Pm (Abb. 6.44). 

Die Form des Minimums entspr icht  bei d ieser hohen Dosis in e twa der 

des Maximums irn zugehörigen Tiefenprofi l  de r  optischen Ref lekt iv i täts-  

änderung bei 980 nm. Die elektronenmikroskopisch beobachteten Gradienten 

der NiSi2-Dichte bei - 2.0. - 2.6 und - 3.7 Pm spiegeln s ich in ausge- 

prägten Flanken in beiden Profi len wider. Die Bildung von NiSi2 füh r t  bei 



dieser Dosis in einer Tiefe von - 3.0 pm zu einer Verringerung des 

Ausbreitungswiderstandes um mehr als sechs GröRenordnungen gegenüber 

dem bei C a .  4 Km zu messenden Wert .  

Dies ze ig t ,  daß sich durch 6 MeV Ni-Implantation in Sil izium bei 450 K 

t i e f  vergrabene, elektr isch gut leitende Schichten herstel len lassen. Um 

eine diskrete Schichts t ruktur  m i t  hochohmiger Sil iziumdeckschicht zu 

erzeugen. wurden die im nachfolgenden Kapitel beschriebenen Temper- 

experimente durchgeführt .  



6.3 Der  Zus tand  nach Temperbehandlung 

Es i s t  bekannt,  daß eine Temperbehandlung von Si l iz ium nach Hochdosis- 

implantat ion von S t i c k s t o f f  un te r  geeigneten Bedingungen zu  einem 

Aufstei len des Frerndatornprofils füh r t .  Es bi ldet s ich  ein Schichtsystern,  

bestehend aus einer kr is ta l l inen Sil iziurndeckschicht, e iner isol ierenden 

Si3N4-Schicht  und dem kr ista l l inen Si l iz iumsubstrat  / 5 / .  Solche Sch icht -  

s t ruk turen können zu r  Realisierung hochintegr ier ter  e lektronischer Schal-  

tungen in d e r  gegenüber dem Subst ra t  isol ier ten Decksch icht  e ingesetzt  

werden. 

Es sol l  im folgenden gezeigt  werden, daß durch Tempern a u c h  im Falle 

d e r  Hochenergie-Hochdosis Nickel implantat ion ein merkl iches Aufste i len 

de r  Fremdatomvertei lung er re ich t  werden kann. Durch Vergleich m i t  den 

in Kap. 6.2 dargestel l ten Ergebnissen sol l  darüberhinaus deut l ich gemacht 

werden, wie die Vertei lung der  nach de r  Implantat ion vorliegenden Aus- 

scheidungen das Resul tat  einer solchen Temperbehandlung beeinf lußt .  

Abb. 6 .45  zeigt  Tiefenprof i le de r  opt icchen Ref lekt iv i tätsänderung be i  

Wellenlängen von 450 und 9 5 0  nm f ü r  4 5 0  K-Hochdosisproben nach 

fünfstündigem Tempern bei  8 0 0  " C .  Es i s t  davon auszugehen. daß be i  

den vorl iegenden hohen Dosen und nach einer solchen Temperbehandlung 

d e r  Bei t rag von Strahlenschäden gegenüber dem des deponierten Nickels 

eine untergeordnete Rolle spie i t .  so daß nun der  gesamte Profi lverlauf 

hauptsächl ich durch die Ni-Verte i lung bes t immt  wi rd .  M i t  AES an 

entsprechenden Proben best immte Tiefenprof i le de r  Ni-Konzentrat ion 

werden zum Vergleich we i te r  unten geze ig t .  

Das Auf t re ten deut l icher Reflektivi tätsänderungen nahe d e r  Oberf läche 

deute t  darauf hin, daß be i  Dosen von 5 und 7 .5  X 10' ~ i / c r n ~  ein Tei l  

des implant ier ten Nickels beim Tempern zur  Oberf läche d i f fund ier t  i s t .  

H ier  lassen s ich  berei ts l ichtmikroskopisch Ausscheidungen beobachten.  

Für die k le inste Dosis ( 5  X 1 0' ~ i / c r n ~ )  erhä l t  man nahe z * 3.0 p m  

ein schwach ausgeprägtes Maximum, das m i t  zunehmender Weilenlänge 

(X = 405 - 9 5 0  nm) ansteigt ,  während die opt ischen Untersuchungen 

f ü r  den ungetemperten Zustand ein solches Maximum in e iner  T ie fe  von 

- 3.25 Km zeigen (Abb. 6.341. Das bei X = 9 5 0  nm gemessene Pro f i l  

i s t  f ü r  T ie fen z 2.9 Pm geprägt durch Keil interferenzen. die kennzeichnend 

sind f ü r  eine abrupte Änderung de r  opt ischen Konstanten an d e r  vorderen 



Abb. 6 .45  

Tie fenprofi le der op tischen Reflektivitä tsänderung LI R/Rc bei 450 und 950 nrn 

nach Hochdosis-Ni-Implantation in Si  bei 450 K und Tempern i5h/800 "CI. 



Flanke des "vergrabenen" Profi ls. Aufgrund der  stärkeren Dämpfung d e r  

hin- und rücklaufenden Wellen sind bei der kleineren Wellenlänge keine 

Oszil lat ionen zu beobachten. 

Bei einer Dosis von 7 .5  x 10' ~ i / c r n ~  i s t  offenbar ein größerer Antei l  

an Nickel  in der vergrabenen Schicht  zurückgeblieben. Der vergrabene 

Tei l  des Prof i ls  untertei l t  sich in zwei Maxima in 2.9 und 3.1 Pm Tiefe 

m i t  einer deutl ichen Einschnürung um z = 3.0 P m .  Diese i s t  bei  a!len 

Wellenlängen an dieser Stel le zu beobachten und daher n icht  auf Keilinter- 

ferenzen zurückzuführen. 

2 Bei der  höchsten Dosis ( 1  . 3  X 1018  Ni /cm lassen sich nach dem 

Tempern l ichtmikroskopisch an der Oberfläche nur ganz vereinzelt Kr istal l i te 

beobachten. Die optischen Messungen ergeben im Oberflächenbereich 

Abb. 6.46 

Tie fenpro f i le der optischen Re flek tivitätsänderung AR/Rc bei 650 nrn für 

den ungeternperten und den getemperten (5h /800  "C1 Zustand nach Hoch- 

dosis -Nickel-lmplanta tion in Silizium (D = 1.3 X 1 0' fdi/crn2. T i  = 450 K I .  



keine Reflektivitätserhöhung. Zwischen z * 2.9 und z F= 3.3 prn erhäl t  

man einen durch eine hohe Ref iekt iv i tat  gekennzeichneten Bereich, der  

durch stei le Flanken begrenzt i s t .  Das sehr hohe Signal i m  vorderen Teil  

d ieser Schicht  sowie die Absenkungen an den Rändern sind stark fokus- 

sierungsabhängig und beruhen vermutl ich auf Grenzfl2ichenspannungen. 

Tiefenprofi le der  optischen Reflektivitätsänderung bei 650 nrn sind in 

Abb. 6.46 f ü r  den ungelernperten und den getemperten Zustand zur  

Verdeutlichung der Profi l formänderung gegenübergestel l t  (D = 1 .3  X 10' 

bJi/cm2). Das Tempern führ t  o f fenbar  in allen Tiefen z 6 4 y rn  zu 

erheblichen strukturel len Änderungen. Der  Schwerpunkt des Prof i ls  fUr 

den getemperten Zustand i s t  gegenüber dem des brei teren Prof i ls  f ü r  

den  ungetemperten Zustand zu größeren Tiefen verlagert. Die bei 6 5 0  nm 

irn hinteren Bereich der  Schicht  (getemperter Zustand) gemessene 

Reflektivitätsanderung von e twa  0.38 bef indet s ich  in zufr iedenstel lender 
. . 
Ubereinstimmung m i t  dem Wer t  von 0.36, der  s ich anhand der von 

Frampton e t  a l .  /221 / bei X = 632 .8  nrn gemessenen optischen Konstanten 

von konventionell hergestel l tem NiSi2 berechnen Iäßt . 

An entsprechenden Proben durchgeführte AES-Messungen 1176 ,2221  d e r  

Ni-Vertei lung ergeben sehr ähnliche Prof i l formen IAbb. 6 . 4 7 ) .  Es zeigt 

sich, daß bei der kleinsten Dosis e twa 25 des Nickels in der oberflächen- 

nahen Schicht  und '4 im vergrabenen Teil  des Prof i ls  enthalten sind. Für 

die Dosis von 7 . 5  X 10" ~ i / c m ~  sind die Antei le in e twa umgekehrt 

auf die oberflächennahe und die vergrabene Zone ver te i l t .  Ahnliche 

Verh l l tn i sse  erhäft man, wenn man die bei  X = 950 nm gemessenen 

Tiefenprofi le der  optischen Reflektivitätsanderung über entsprechende 

Tiefenintervalle integr ier t .  

Die AES-Messungen zeigen deutl ich (Abb.  6.47  C ) .  daR bei einer Dosis 

von 1 .3 1 o t 8  ~ i / c r n ~  nach dem Tempern eine scharf  begrenzte 

Schicht  konstanter  Nickelkonzentration vorl iegt. Die aus den AES-Signal- 

hohen berechnete / I  76,222 /  Ni-Konzentration entspr icht  h ier  nahezu 

der von Ni in NiSi2. Weiterhin f indet  man kleine Mengen an Nickel  in 

schmalen Tiefeninlervalten nahe der Schicht, insbesondere am vorderen 

Übergang. Eine durch Nickel  hervorgerufene Signaländerung zeigt sich an 

dieser Stel le ( z  = 2.7 - 2 . 8  pm) auch in den optischen Profi len (Abb. 6.461. 
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Abb.  6.47 

Dosisserie von AES- Tie fenpro filen der Ni-Konzentra tion nach Nochdosis- 

Nickel-Implantation in Si lh ium (Ti = 450 K) und Tempern (5h /800 "C) 

/176.222/. 



Tiefenprof ile des Ausbreitungswiderstandes von N ic kefimplantaten 

verschiedener Dosis nach Temperbehandlung (5h /800  "C)  werden in 

Abb. 6.48 miteinander verglichen. Wie aufgrund der  oben dargestel l ten 

Meßergebnisse zu erwarten, t re ten bei Dosen von 5 und 7 . 5  X 10' ' ~ i / c r n ~  

ein oberflächennaher und ein t i e f  vergrabener Bereich reduzierten Wider-  

standes auf .  Entsprechend den verschiedenen Ni-Antei len in den beiden 

Tiefenzonen und entsprechend den unterschiedlichen Ni-Dosen sind die 

Widers tandsverringerungen unterschiedlich stark ausgeprägt. Die m i t  den 

anderen Methoden beobachtete Aufspaltung des tiefliegenden Maximums 

in zwe i  Peaks für D = 7 . 5  :< 10' '  hJi/crn2 sowie die der homogenen 

Schicht  bei D = 1 .3 1 0' ~ i / c r n '  vorgelagerten lokalen Maxirna werden 

nicht  aufgelöst. Für die Dosis von 1 . 3  X 10' ~ i / c m *  erkennt man die 

Bildung einer brei ten Schicht  konstanter hoher Leitfähigkeit in einer 

hochohmigen Umgebung. 

DEPTH z [pml 

Abb. 6.48 

Tiefenprofile des Ausbreitungswiderstandes nach Hochdosis-Ni-Implantation 

in Si In-Phosphor, po = 85 - I I0 R c m J  bei 450 K und Tempern (5h/800 "C). 
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Abb. 6.49 

Tiefenprofi le des Ausbreitungs widerstandes nach Hochdosis-Ni-lmplanta tion 

in Si (n-Phosphor, po = 85 - 1 1  0 O c m ,  T .  = 450 K , D = 1.3 X 10' /Vi/ctn2) 

für  den ungetemperten und den getemperten (5h/800 "C) Zustand. 

- 

- 

Zum Vergleich i s t  das f ü r  eine Dosis von 1 .3 10'  ~ i / c r n '  gemessene 

Prof i l  in Abb. 6 . 4 9  noch einmal zusammen m i t  dem einer ungetemperten 

Probe dargestel l t .  Während in Tiefen z r; 2 . 3  Fm nach dem Tempern ein 

um mehrere Größenordnungen erhöhter Widerstand vorl iegt, i s t  im  Bereich 

der Profi lminima nur eine vergleichsweise geringe Widerstandsänderung 

festzustel len.  Hierbei i s t  zu berücksichtigen, dai3 berei ts im ungetemperten 

Zustand an dieser Stel le eine dünne. defektreiche NiSi2-Schicht besteht .  

Auch Untersuchungen an konventionell hergestel l ten und anschließend 

durch lonenbeschuß stark strahlengeschädigten NiSiZ-Filmen ergeben 

/223.109,1 1 3 / ,  daß das Ausheilen von Schäden durch Tempern bei 

600 - 800 "C mit vergleichsweise geringen Änderungen des elektr ischen 

Widerstandes (Faktor 3 - 4 )  verbunden i s t .  

as  impfanted 

- - 

- - 

- - 

- 
I I I I I I 

i - 

d 

- 



Für eine grobe Abschätzung sei angenommen, daß sich der Ausbreitungs- 

widerstand gemäß GI.  4.6 proport ional zum sper i f ischen Widerstand 

verhält und daß der  spezif ische Widerstand irn Bereich oberhalb oder 

unterhalb der vergrabenen Schicht  dem eines unimplantierten Wafers  von 

85 - 1 10 n cm entspr icht .  Man erhält dann f ü r  den spezif ischen Widerstand 

der vergrabenen Schicht  einen Wer t  in der  Größenordnung von 10 p f l  cm. 

Typische spezif ische Widerstände f ü r  konventionell  hergestel l te NiSi2- 

Filme liegen bei 50  - 60 p n c m  191 / .  

Insgesamt zeigen somit  die hier vorgestel l ten optischen. elektronen- 

spektroskopischen und elektr ischen Untersuchungen. daß eine funfstündige 

Temperbehandlung von Hochdosis-Nickel-Implantaten bei  800 "C zu einer 

dosisabhängigen Umverteilung von Nickel  zu einer vergrabenen Schicht 

und/oder zur Oberfiäche führ t .  TEM/XTEM-Analysen geben näheren 

Aufschluß über die damit  verbundenen strukturel ten ~ n d e r u n ~ e n .  

Abb. 6.50 zeigt XTEM-Abbildungen f ü r  den ungetemperten ( a )  und den 

getemperten Zustand (b-d) bei e iner Dosis von 5 X 10" bli/cm2. Die 

berei ts l ichtmikroskopisch beobachteten Ausscheidungen an der  Proben- 

oberf läche weisen eine Ausdehnung von b is  zu 1 .S Fm in vert ikaler und 

6.8 prn in lateraler Richtung auf (Abb. 6.50 d ) .  Es handelt sich um 

NiSi2-Kristal le ohne feste  Orientierungsbeziehung zur Sil iziummatrix. 

Zusätzl ich dazu zeigt  sich eine t ie f  vergrabene Zone epi takt isch 

gewachsener NiS i2-Ausscheidun~en (Abb. 6.50 b,c). Ähnlich wie im 

Zustand nach der  Implantation liegt h ier  der  größte Volurnenanteil an 

NiSi2 in Form von Typ-A orientierten Ausscheidungen vor. Die Verteilung 

Abb .  6 . 5 0  => 
XTEM-Dunkelfeldaufnahmen füreine Dosis von 5 x 10' ~ i / c m '  (7; = 4 5 0  KI. 

i a l  Ungeiemperter, f b - d )  getemperter ( 5 h / 8 0 0  *C)  Zus fand . 
+ 

(a )  Typ-A NiSi2, g = 12001, vgl. Abb. 6.27 ( a l ;  
-+ 

(6) Typ-A NiSi2. g = (0021, Orientierung - I1 C21 01; 
+ 

( C )  TYP-8 NiSi2. g = (202)),, , , , Typ-B N i 5 i z ,  ~ r i e n t i e r u n g  - /I r i o l  J ;  

IdI Bereich mit Oberflächenpräripitat, 9 = ( 1  1 1 1 ,  Orientierung - 11 [T01  I. 

Oberflächennormale der getemperten Probe - I /  C321 1. 



<= Abb. 6.50 



von vergrabenem Typ-A NiSiz i s t  nach dem Tempern wesentl ich schmaler 

( v g l  Abb. 6 .50  a,b).  Kleine Ausscheidungen in den Flanken des Profi ls 

werden durch das Tempern of fenbar zugunsten größerer Präzipitate 

aufgetöst. Der  maximale Antei l  an großen Ausscheidungen, welche Durch- 

messer  bis zu - 5 5 0  A erreichen. sowie die höchste NiSi2-Dichte liegen 

in einer T ie fe  von etwa 3 .0  - 3.1 pm vor. Dies i s t  die Tiefe. wo im 

Zustand nach der  Implantation der Übergang zwischen dem Gebiet m i t  

wenigen, aber großen Ausscheidungen und der  Zone maximaler NiSi2- 

Konzentration bei kleinem mi t t le rem Ausscheidungsdurchrnescer erfolgt  

(vgl. Abb. 6 . 5 0  a , b ) .  

Die nach dem Tempern f ü r  eine Dosis von 7 .5  X 1 0' ' ~ i / c m ~  vorliegende 

Schichts t ruktur  i s t  in Abb. 6.51 dargestel l t ,  Ähnlich wie fur die kleinere 

Dosis von 5 X 10' ~ i / c m ~  sind an der Oberfläche isol ierte große NiSi2- 

Ausscheidungen zu beobachten (Abb. 6.51 a) . Zwischen diesen Aus- 

scheidungen ex is t ier t  eine schmale. oberflächennahe Zone m i t  zahlreichen 

NiSi2-Plättchen auf ( 1  1 1  )-Ebenen tz 2 5 0  - 120 nm. Abb. 6.51 C ) .  Der 

größte Teil  der  Ausscheidungen l iegt in Form von Typ-A NiSig-Kristal l i ten 

(0 2 80 A l  vor. die im Tiefenintervall  zwischen - 2.4 und - 3.6 km 

nachgewiesen werden können (Abb. 6.51 a . b ) .  Vor allem i n  einer Zone 

zwischen - 3.0 und - 3 . 3  prn Tiefe befinden sich zahlreiche, insbesondere 

lateral  gewachsene Präzipi tate m i t  Kantenlängen von - 2000 - 8500 A .  
die durch bis zu - 3500 A bre i te  Zwischenräume getrennt sind. Die 

großen Ausscheidungen sind umgeben von kleineren Typ-A NiSi2-Teilchen 

(0 "- 200-800 AI, die in einer Zone in 2.9 Pm Tiefe mit besonderer 

Dichte auf t re ten.  Wie in Abb. 6.51 (a)  zu erkennen i s t ,  ex is t ier t  zwischen 

dieser Zone und der Schicht  großer Ausscheidungen ein schmaler, 

ausscheidungsverarmter Bereich 





Abb. 6.52 

XTEM-Dunkelfeldaufnahme der Schichtstruktur für eine Dosis von 

7.3 X 1 018 iVi/crn2 (5 = 450 K) nach Tempern 15h/800 'CI. Die 

Kontraste innerhalb der vergrabenen, einkristallinen NiSi2-Schicht beruhen 

a u f  einer Var ia t ion  der Probendicke. Probennormale I1 C01 13. Proben- 

orientierung / I  l0353, ; = (200). 

Bei einer Dosis von 1.3 r. 10 ' *  b4i/crn2 f inden sich nach dem Tempern 

an der Oberfläche große NiSi2-Ausscheidungen nur  ganz vereinzelt.  Der 

größte Ante i l  an implant ier tem Nickel  f indet sich in einer homogenen 

NiSi2-Schicht ,  die s ich  zwischen 2.96 2 0.05 und 3.35 2 0.05 prn Tiefe 

e r s t r e c k t  ( A b b .  6.52 und 6.531. XTEM-Untersuchungen über einen Bereich 

von mehr  als 40  prn Breite zeigen, da8 diese Schicht  einkristal l in i s t .  

Zusammen m i t  der Sil iziurndeckschicht und dem Substrat  b i ldet  sie ein 

heteroepi takt isches Typ-A/A /A  Schichtsystern. Die NiSiz-Schicht i s t  

umgeben von z w e i  schmalen Bändern aus NiSi2-Präzipitaten, die über- 

wiegend Typ-A Orientierung aufweisen. Zwischen diesen Bändern mit 



Abb. 6.53 

Detailaufnahrne der in Abb. 6.52 gezeigten Typ-A NiSi2-Schichf. in  der 

vorliegenden L01 13-orientierung sind die zwischen der Schicht und der 

Ausscheidungsbändern befindlichen Säume deutl ich zu erkennen. 9 = (200). 

maximaler NiSi2-Konzentration bei -- 2.8 bzw .  - 3.5 grn und dem 

NiSi2-Kr istal l  befinden sich dünne Zonen verr ingerter Ausscheidungsdichte. 

Die lokal g lat ten Grenzflächen der  NiSi2-Schicht sind facet t ier t .  was 

- von vereinzelten Einschnürungen der Schicht  abgesehen - zu Interface- 

brei ten von e twa  50  ? 5 nm (vorn) bzw.  35 ? 5 nm (hinten) führ t  (Abb.  6.53). 

Die Facett ierung resu l t ie r t  wahrscheinl ich aus dem Zusammenwachsen 

der sich ausdehnenden Schicht  m i t  den nahe den Grenzflächen vorhandenen 

gröOeren Ausscheidungen. Auch an in plane-view-Technik präparierten 

Proben durchgeführte Untersuchungen der  Grenzschicht ergeben, da8 die 

Facetten bevorzugt auf (1 1 1 )-Ebenen liegen. 

Ähnlich wie bei einer Dosis von 7 .5  X 10' P4i/crn2 zeigen sich in einer - 0.3 pm dicken Oberflächenzone einige dünne NiSiZ-Plättchen auf 

( 1  1 1  )-Ebenen. In  größeren Tiefen t re ten in der  Sil iziumdeckschicht sotche 

Ausscheidungen (mi t t le rer  Durchmesser 1500 nur  sporadisch 

( -  5 um-') auf.  



Die dargestel l ten Untersuchungsergebnisse zeigen, da8 sowohl die 

Probenoberfläche als auch die berei ts nach der  Implantation vorliegenden 

Ausscheidungen bei der Temperbehandlung als Senken f ü r  diffundierende 

Nickelatome wirken. 

Hohe Metal ikonzentrationen an der  Probenoberfläche werden bei den 

meisten Larigzeitdiffusionsexperimenten m i t  Übergangsrnstallen in Sil izium 

beobachtet /224/.  Über die Nickeldiffusion in Sil izium liegen verschiedene 

Arbeiten vor, die ein Aufstei len des Ni-Konzentrationsprofils nahe der  

Probenoberfläche /225/ bzw. eine dor t  bevorzugte Bildung von NiSi2- 

Ausscheidungen /226/  nach dem Abschrecken der auf 1000 - 1 1  00 " C  

erwärmten Wafer  zeigen. Merkl iche bzw. nahezu vollständige Ausdiffusion 

von Nickel wird in /21 8/ nach 20-minüt iger Auslagerung von nic keldotierten 

Sit iziumkristal len bei 900 bzw .  1050 "C beobachtet  und vor allem dem 

beim Abkühlen ( 4  K / s i  vorhandenen hohen Ternperaturgradienten nahe 

der Oberfläche zugeschrieben. 

Die auch in der vorliegenden Arbeit beobachtete Bildung einer nickelreichen 

Schicht  nahe der Sitiziumoberfläche wird durch die schnelle Zwischen- 

gi t terdi f fusion von Nickel bei der verwendeten Temperatur e r m ~ g l i c h t .  

Aus den von Bakhadyrkhanov e t  al. ,121 3/ best immten Dif fusions- 

koeff iz ienten erhält man f ü r  5-stündiges Tempern bei 800 "C eine 

Diffusionslänge von nahezu 2 mm. Da be i  den vorhandenen Ni-Konzen- 

t rat ionen die Löslichkeitsgrenze von Nickel i n  Sil izium (1 .9 X 10' ~ i / c r n ~  

bei 800 "C, /224/)  auch während des Temperns erheblich überschr i t ten 

wird,  i s t  m i t  Ausscheidungen oder Ausdiffusion zu r echnen .  Das Ausbleiben 

einer epi takt ischen Orientierung der beobachteten Ausscheidungen deutet  

auf einen Einfluß der implantationsbedingten Kontamination der Silizium- 

oberf läche auf die Präzipitat ion hin. 

In Konkurrenz zur  Probenoberfläche kommen als Senken f ü r  diffundierende 

Ni-Atome auch die berei ts nach der  Implantation vorliegenden NiSi2- 

Ausscheidungen in Frage, wenn diese hinreichend groß sind. Bei der 

k le insten betrachteten Dosis ( 5  X 1 017 ~ i / c m ~ )  gibt  es  zunächst nur 

wenige genügend große Ausscheidungen. Nickel  w i rd  vo r  allem dort  

zurückbehalten, wo sich im implantierten Zustand der Übergang zwischen 

der Zone weniger, besonders großer Ausscheidungen und der Zone 

zahlreicher kleiner Präzipitate befindet ( z  = 3.0 - 3.1 pm). wei l  sich 



offenbar an dieser Stel le arn schnellsten ausreichend große Ausscheidungen 

bilden können. Entsprechend den in Kap. 6.2.9 dargestel l ten Untersuchungen 

i s t  dies n icht  die Tiefe maximaler NiSiZ-Konzentration ( z  '= 3.25 pm). 

Der Antei i  an zurückgehaltenem Nickel  in der  vergrabenen Schicht  i s t  

um so höher, je größer die bereits nach der Implantation vorliegenden 

Ausscheidungen sind. Hier sei noch einmal darauf hingewiesen, daß im 

implantierten Zustand im Bereich des Maximums der  NiSiz-Verteilung bei 

einer Dosis von 7 . 5  X 1 0' ~ i / c m ~  zahlreiche Ausscheidungen miteinander 

zusammengewachsen sind und bei einer Dosis von 1 .3 X 10'  ~ i / c m =  

eine geschlossene Schicht  vorl iegt (Kap. 6.2.9). 

Dadurch. daß die nach der Implantation hauptsächlich in den Flanken der 

NiSi2-Tiefenverteilung vorhandenen kleineren Ausscheidungen beim Tempern 

zugunsten größerer Präzipitate aufgelöst werden. ergibt  s ich eine 

Vergröberung der Ausscheidungsstruktur und le tz t l ich  eine Verringerung 

der  Vertei lungsbreite. Ein solcher UmlösungsprozeO i s t  als Octwald- 

Reifung von Ausscheidungen bekannt /227/ .  

Hierbei w i rd  der  Konzentrationsverlauf (Abb. 6 .54)  einer übersätt igten 

Festkörperlösung in der Umgebung von zwei unterschiedlich großen, 

kugelförmigen Ausscheidungen (Radius rl. r2 )  bet rachtet .  deren gegen- 

sei t iger Abstand (, groß gegen ihre Durchmesser i s t .  In  Abb. 6.54 gibt 

C die Konzentration im Teilchen, 
=a 

die Matr ixkonzentrat ion an der 
P 

Abb. 6.54 

Konzentrationsverlauf für  zwei wachsende Ausscheidungen unterschiedlicher 

Größe nach /227/ (Erläuterungen im Text) .  



Teilchenoberfläche i m  Gleichgewicht m i t  dem Teilchen, cw  die Matr ixkon- 

zentration in großer Entfernung zum Teilchen, co die Startkonzentrat ion 

und cm die Gleichgewichtskonzentration an. I n  der Teilchenumgebung 

bilden sich Di f fusionshöfe verringerter Fremdatomkonzentration aus. Sie 

sind umso s tärker  ausgeprägt. je grö6er der  Teilchenradius i s t .  Daraus 

ergibt s ich eine höhere Wachstumsrate im Falle des größeren Teilchens. 

Beide Teilchen wachsen, solange die Bedingung cw > ca(r , )  > ca(r2)  erfül l t  

i s t .  Dadurch reduziert  sich jedoch zunehmend die Matr ixkonrent ra t ion cw .  

Unterschrei tet  diese die in der  Berandung eines Teilchens erforderl iche 

Gleichgewichtskonzentrat ion.  cafr l l  > C > C ( r2 ) .  so s toppt  das Wachstum 
a 

des kleineren Teilchens und es beginnt s ich zugunsten des Wachslums 

der größeren Ausscneidung aufzulösen. 

Betrachtet  man die Größenverteilungen der  nach der Implantation 

vorliegenden NiSi2-Ausscheidungen und n immt man einen quali tat iv gleichen 

Umlösungsvorgang im h ier  vorliegenden Falt hoher Ausscheidungsdichte an, 

so ergibt  s ich  folgende mögliche Interpretat ion f ü r  das beobachtete 

Temperverhaiten: 

I m  implantierten Zustand erhäl t  man bei hohen Dosen eine Zone grober 

Ausscheidungsstruktur. in deren hinterem Tei l  bei einer Dosis von 
2 7.5 X 1 0' Ni/crn berei ts zusammengewachsene NiSi2-Bereiche exist ieren. 

Für eine Dosis von 1 . 3  X 10' FJi/cm2 i s t  die Si tuat ion vergleichbar, 

allerdings hat  h ier  die Koateszenz von Ausscheidungen berei ts zur  Bildung 

einer geschlossenen Schicht m i t  einer vorgelagerten Zone großer Präzipitate 

geführ t .  Diese Schicht  bzw.  die zusammengewachsenen NiSi2-Bereiche 

bei einer Dosis von 7 .5  10' ~ i / c m ~  stel len auch irn Vergleich zur 

Oberfläche ef fekt ive Senken dar. Sie wachsen folgl ich schnell an, 

insbesondere schneller als die weniger großen vorgelagerten Ausscheidungen. 

Dieser Unterschied in der  Wachstumsrate wird noch dadurch vers tärk t ,  

daß im implantierten Zustand die Dichte an kleinen, möglicherweise 

auflösbaren Präzipitaten oberhalb und unterhalb der  Zone grober 

Ausscheidungsstruk tu r  bzw . zu beiden Seiten der  NiSi2-Sc hicht  unter-  

schiedlich hoch i s t .  Darüberhinaus wi rd  durch den Dichteunterschied ein 

Wachstum der  NiSi2-Schicht bzw.  der  zusammenhängenden NiSi2-Bereiche 

zu größeren Tiefen begünstigt. Somi t  bitden sich aus den zusarnmen- 

gewachsenen NiSiZ-Ausscheidungen (D = 7.5  X 10" ~ i / c r n ~ )  b z w .  der 
2 dünnen NiSi2-Schicht  (D = 1 .3 X 1 0' Ni/crn 1 beim Tempern die 

beobachtete unterbrochene sowie die geschlossene bre i te  NiSi2-Schicht. 



Auch an die großen Ausscheidungen im vorderen Tei l  der Zone grober 

Ausscheidungsstruktur werden beim Tempern Nickelatome angelagert. 

Dadurch erhöht s ich deren Stabi l i tät  gegen Auflösung zugunsten anderer 

Ausscheidungen und die Nickelkonzentration in kleineren Tiefen (abgesehen 

von der  oberflächennahen Zone) n immt ab. Dennoch verlieren diese 

Ausscheidungen parallel Nickelatome an die schneller gewachsenen, 

ausgedehnteren NiSi2-Bereiche in größerer Tiefe.  Der  result ierende Nickel- 

flu8 re icht  zu r  Bildung einer geschlossenen Schicht  an dieser Stel le oder 

zum Zusammenwachsen m i t  den ausgedehnteren NiSi2-Bereichen in 

größeren Tiefen n icht  aus, es bleibt ein Band größerer NiSi2-Teilchen. 

Durch die Saugwirkung großer Ausscheidungen auf diffundierende Nickel- 

atome bilden sich zu beiden Seiten der geschlossenen bzw.  unterbrochenen 

NiSiz-Schicht (D = 7 .5  X 10' bzw.  1 . 3  X 10'  ' ~ i / c m ~ )  ausscheidungs- 

verarmte Säume aus. 

Die i n  den Ausscheidungsbändern außerhalb dieser Säume vorliegenden 

großen Präzipi tate bilden lokale Senken, an denen bei for tschrei tendem 

Tempern die vornehmlich in den Ausläufern der NiSiz-Vertei lung freigesetzten 

Nickelatome angelagert werden können. Diese müssen f ü r  ein weiteres 

Wachstum der  geschlossenen bzw.  unterbrochenen NiSiZ-Schicht aufgelöst 

werden. Durch längeres Tempern könnte dies zu erreichen sein. 

Untersuchungen nach Verlängerung der  Temperzeit auf 20 Stunden 

zeigen f ü r  eine Dosis von 1 .3 X 10" ~ i / c r n ~  eine Dickenzunahme der  

vergrabenen NiSi2-Schicht um etwa 0.05 pm und eine Verringerung der 

lateralen Ausdehnung der in den Bändern vorliegenden Ausscheidungen 

um ca. 20 %. Berücksichtigt man. daß die Auflösung der  Ausscheidungen 

zugunsten einer dickeren NiSi2-Schicht m i t  einer Verringerung der 

Gesamtgrenzflächenenergie einhergeht, so i s t  zu erwarten, daß sich bei 

dieser Dosis durch eine weitere Steigerung der Temperzeit bei 800 "C 

ein "verbessertes" Si /NiSi2/Si-Schichtsystern ohne Ausscheidungsbänder 

herstel len Iäßt. Die Optimierung der  Ternperparameter i s t  Gegenstand 

derzei t  durchgeführter Untersuchungen / I  76.1 92 / .  

Abschließend seien die hier dargestel l ten Ergebnisse den in der  Einleitung 

erwähnten Untersuchungen zur lonenstrahlsynthese vergrabener metal l ischer 

Schichten durch Hochdosisimplantation im keV-Energiebereich gegenüber- 

gestel l t .  



White e t  a l .  /23/ gelingt die Erzeugung eines Systems diskreter 

Schichten bestehend aus 600 A Si, 1 1  0 0  A CoSi2 und dem Sil izium- 

subst ra t  durch 200 keV Co-Hochdosisirnplantation (D = 3 X 10' co / cm2)  

in (1 00 )  oder (1  1 1  Si l izium bei 350 und 4 5 0  "C und anschließendes 

Tempern bei 6 0 0  ' C  ( I  h )  und 1 0 0 0  OC (0 .5  h ) .  Die Sil iziumdeckschicht 

sowie die CoSi2-Schicht sind einkr istal l in (Typ-A/A/A-Heteroepitaxie 

wie im h ier  dargestel l ten Fall des zu CoSi2 isomorphen NiSi21, wobei die 

Deckschicht  allerdings zahlreiche Fehtpassungsversetzungen und Offnungen 

(pinholes) enthäl t  / 2 4 / .  Die vergrabene metal l ische Schicht  zeichnet sich 

durch einen besonders niedrigen spezif ischen Widerstand ( P  1 4  pf l  cm 

bei 300 K )  aus /24/ .  M i t  Hil fe von RBS- und TEM-Analysen finden 

White e t  al .  /28/ eine Schwellkonzentration von 1 8 . 5  t 0 .5  at .% Co, 

die irn Maximum der  lonenverteihng vorliegen muß. damit s ich beim 

Tempern un te r  den genannten Bedingungen eine kontinuierl iche CoSi2- 

Schicht  ergibt .  Die Tatsache, da8 sich durch keV-Implantation ein 

vergrabenes Co-Profi l  m i t  entsprechenden Maximumskonzentrationen 

erzeugen Iäßt, i s t  wegen der bei diesen Energien beträcht l ichen Sputter-  

erosion der  Oberfläche verwunderlich / 23 / .  Für Implantationen bei Raurn- 

temperatur und -196 OC erhalten Whi te  e t  a l .  - wie auch f d r  höhere 

Imptantat ionstemperaturen zu erwarten ware - den Hauptantei l  an Kobalt 

an der  Oberfläche und nehmen daher an, da6 bei Hochtemperaturimplan- 

tat ionen eine Eindiffusion von Kobalt die Bildung vergrabener Profite 

un te rs tü tz t .  Dagegen deuten neuere Untersuchungen von van Ommen e t  

al. / 29 /  eher auf einen chemischen Einfluß des implantierten Kobalts 

auf die Sput ter ra te  hin.  

Die von Whi te  e t  al. beschriebene Synthese vergrabener CoSi2-Schichten 

durch keV Co-Implantation in Sil izium wurde inzwischen durch andere 

Gruppen un te r  ähnlichen / 2 6 . 3 0 , 3 2 , 3 3 /  oder abgeänderten /29.32.34.35/ 

experimentel len Bedingungen weitgehend reproduziert .  Die neueren Unter- 

suchungen befassen sich dabei auch detai l l ier ter  m i t  dem nach der 

Implantation vorliegenden Zustand 134,351. Dabei wi rd  festgestel l t ,  da8 

berei ts vor dem Tempern epi takt ische CoSi2-Ausscheidungen vorliegen, 

wie h ier  beschrieben für  den Fal l  der  Ni- lmplantat ion.  Kohlhoff e t  al.  /33/ 

gehen daher ebenfalls davon aus, da0 das Aufstei len des Metal latomprofi ls 

bei Tempern auf einer im Sinne der Ostwald-Reifung zu beschreibenden 

Umlösung von Präzipitaten beruht.  

White e t  a l .  /25.28,31 / stel len auch vergrabene Schichten aus CaSi2, 

CrSiz ,  N i S i z ,  Y S i 2  und Co,-,Ni,Si her.  I m  Falle von Ca-. Cr- und 



Y-Implantationen sind die Schichten - offenbar ähnlich wie hier - umgeben 

von Ausscheidungsbändern, die jedoch durch Kurzzei t tempern (1 0 s) bei  

t 300 "C tei lweise abgebaut werden können. Die Autoren weisen darauf 

hin 131 /. da8 solche Ausscheidungszonen in ihren Si/CoSi2/Si- und 

Si /NiSi2/Si-Schichtstrukturen nicht  auf t re ten.  Andererseits werden 

CoSi2-Ausscheidungen außerhalb einer kontinuierl ichen vergrabenen 

Dici l izidschicht auch von Buile-i ieuwma e t  al. /34/ beobachtet, die 

allerdings einstuf ig ( 1  0 0 0  *C)  tempern. I n  dieser Arbeit wird außerdem 

über s tarke Zwill ingsbiidung innerhalb der  Sil iziumdeckschicht bei der 

Verwendung von (1 7 1 ) -Wafern ber ichtet .  

Eine detai l l ier te Charakterisierung der von Whi te  e t  al.  erzeugten Sil izid- 

schichten !iegt außer f i i r  CoSiZ bisher nicht  vor. Die Autoren beschreiben 

ihre durch 2 0 0  keV Ni-Implantation (D = 2.5 * 10' ' ~ i / c m ' .  Ti = 250 'C) 

in Sil izium und Tempern ( 1  h / 5 5 O  " C ,  0.5 h /900  'C) erzeugten Schicht-  

Systeme als "vergteichbar zu denen mi t  CoSizN . Hierbei wird 

allerdings durch RBS-Analysen eine geringfügig überhöhte Ni-Konzentration 

(35  at .%)  in der  NiSi2-Schicht und - vermutl ich aufgrund der unter -  

schiedlichen Temperbedingungen - eine höhere Schädigung der Sitizium- 

deckschicht  festgestel l t  /25/ .  



Zusammenfassung 

Die vorliegende Arbeit behandelt Untersuchungen zur lonenstrahlsynthese 

vergrabener metal l ischer Schichten durch 6 MeV 58~ i - lmp lan ta t i on  in 

Si l iz ium. Durch Messungen der  optischen Reflektivitätsänderung und des 

Ausbrei tungswiderstandes sowie durch elektronenmikroskopische Unter- 

suchungen werden die durch die Implantat ion hervorgerufenen s t ruktu-  

rel len und elektr ischen Veränderungen charakter is ier t ,  wobei insgesamt 

ein Dosisbereich von 10'  - 10' * ~ i / c m *  erfaßt wird. 

Die opt isch gemessene Strahlenschädigung kann über einen weiten 

Dosis- und Temperaturbereich m i t  Hi l fe eines f ü r  die 2 MeV Si-Eigen- 

impiantation entwickel ten Schädigungsmodells / 7 2 /  beschrieben werden. 

Das Modell berücksicht igt  die Produktion, das Verclustern und die 

Rekombination von Punktdefekten sowie die Produktion und das st imul ier te 

Wachstum amorpher Bereiche. 

Der  temperaturabhängige Beitrag dieser Prozesse zu r  Entwicktung der  

Schädigung durch 6 MeV Ni-Implantation wird anhand von Modellparametern 

dargestel l t  und mi t  entsprechenden Beiträgen nach 2 MeV Si-Eigen- 

implantation verglichen. Die ermi t te l te  höhere Defektproduktion und 

-rekombination beim Beschuß m i t  Ni-Ionen läßt s ich vor allem auf deren 

höhere Masse zurückfuhren. Dagegen wird of fenbar die Bildung von Punkt- 

defektc lustern bei den betrachteten Temperaturen hauptsächlich vom 

Targetmater ia l  und weniger von der  Projekt i lsorte best immt.  

M i t  zunehmender Dosis zeigt sich ein wachsender Einfluß des deponierten 

Nickels auf die Entwicklung der  Schädigung. Dieser äußert s ich in einem 

unerwar te t  starken Anstieg der  kr i t ischen Dosis, die zum Erreichen der  

Amorphisierung in der T ie fe  maximaler nuklearer Bremskraf t  notwendig 

i s t ,  m i t  steigender Targettemperatur.  Bei 450 K läßt s ich in Bereichen 

hoher Ni-Konzentration vollständige Unterdrückung der  Amorphisierung 

beobachten. In Tiefen geringeren Ni-Gehalts wi rd  in einem begrenzten 

Dosicintervatl eine vorübergehende Amorphisierung festgeste l l t .  

Das Temperatur-verhalten der  die Amorphisierung beschreibenden Modell- 

Parameter legt nahe, daß der Einfluß auf die Amorphisierung auf einer 

durch die Anwesenheit von Nickel  geförderten Kr istal l isat ion der bei der 

Implantation erzeugten quasi-f lüssigen spike-Volumina beruht.  Ein 



geändertes Kristal l isationsverhalten Iäßt sich vor dem Hintergrund eines 

zunehmend metal l ischen Charakters der Si-Si-Bindungen durch die Gegen- 

war t  von Ni-Atomen / 2 0 5 /  interpretieren. 

Bei Targettemperaturen von 450  K und Dosen ab 1 X 10" Ni /cm2 f indet 

man - ähnlich wie bei Si-Eigenimplantationen /70,71 / m i t  vergleichbaren 

lmplantationsparametern - eine Umwandlung von Punktdefektc lustern zu 

ausgedehnten Defekten in Form von { I  1 31-Stapelfehlern. Versetzungsringen 

und ungeordneten Versetzungsnetzwerken. Diese Defektumwandlung 

vollzieht sich zuerst  in der  Tiefe maximaler nuklearer Bremskraf t .  Hierbei 

s te l l t  die Bildung von Stapelfehlern eine Übergangsphase dar,  bei Dosen 

ab - 5 X 1 oi6 bJi/cm2 dominieren Versetzungen im Bereich des Maxi- 

mums der nuk tearen Bremskraf t .  

Bei 4 5 0  K-Implantationen wird eine dosisabhängige Verlagerung des 

Ni-Konzentrationsprofi ls zur  Tiefe maximaler nuklearer Bremskraf t  beob- 

achtet ,  die auf eine Getterwirkung der  hier vorliegenden Defekte hindeutet. 

Eine bevorzugte Bildung von Typ-A NiSi2-Ausscheidungen entlang von 

Versetzungen wird nachgewiesen. 

Epi takt ische NiSi2-Ausscheidungen werden nach Ni-Hochdosisimplantationen 

bei 450  K in Form polyedrischer Kr istal l i te m i t  Typ-A oder Typ-B Orien- 

t ierung beobachtet .  Zusätzl ich finden sich dünne Typ-B NiSi2-Plättchen 

auf {l 11 }-Ebenen, wobei die ( 1  1 1  )-Ebene paral lel zur  Substratoberf läche 

bevorzugt i s t .  Bei hinreichend hohen Dosen l iegt de r  größte Antei l  an 

NiSi2 in Form polyedrischer Ausscheidungen m i t  Typ-A Orientierung vor.  

Typ-B NiSi2-Ausscheidungen exist ieren bevorzugt in  Bereichen geringer 

Ni-Konzentration. Bei der  kleinsten Dosis ( 2  X 10 '  Ci ~ i / c m ~ ) ,  f ü r  die 

elektronenmikroskopisch NiSi2-Ausscheidungen nachgewiesen werden, 

t re ten  ausschließlich NiSi2-Plättchen auf.  

Zu r  Interpretat ion der  beobachteten Konzentrationsabhängigkeit der Biidung 

epi takt ischer Ausscheidungen m i t  Typ-A oder Typ-B Orientierung wird 

ein Keimbildungs- und Wachstumsmodetl /216/ herangezogen und 

modif iz ier t .  Hieraus ergibt  sich eine bevorzugte Keimbildung und ein vor 

allem flächenhaftes Wachstum f ü r  Typ-B NiSi2. Für Typ-A NiSiZ erhäl t  

man ein erheblich begünstigtes, auch volumenhaftes Wachstum. 



Für Dosen ab 3 X 10" ~ i / c m ~  wird i n  konstanter  T ie fe  eine Zone 

besonders großer, in verr ingerter Dichte auftretender Ausscheidungen 

beobachtet , die dem Bereich maximaler NiSi2-Konzentration vorgelagert 

i s t .  Die Senkenwirkung großer Ausscheidungen auf die eingebrachten 

Ni-Atome wird hinsichtl ich ihres Einflusses auf die Entwicklung der 

Tiefenverteitung von NiSi2-Ausscheidungen d iskut ier t .  

Durch das Zusammenwachsen hauptsächtich Typ-A or ient ier ter ,  epitak- 

t ischer  NiSi2-Ausscheidungen im Bereich des Konzentrationsmaximums 

erhält man bei hinreichend hohen Dosen bere i ts  im Zustand nach der 

frnplantation eine zusammenhängende NiSi2-Schicht, die durch hohe Lei t -  

fähigkei t  charakter is ier t  i s t .  

Das Tempern von 450 K-Hochdosisimplantaten bei 800" C führ t  zu einer 

dosisabhängigen Umverteilung der Ni-Atome. Bei kleineren Dosen di f fundiert  

ein betracht l icher Antei l  des Nickels zur Oberfläche. M i t  zunehmender 

Dosis wird ein größerer Antei l  an Nickel in einer vergrabenenen Schicht 

zurückbehalten. Das Aufstei len des Ni-Konzentrationsprofi ls an dieser 

Stel le Iäßt s ich im Sinne der  Ostwald-Reifung /227/ der nach der 

Implantation vorliegenden Ausscheidungen verstehen. Liegt bei genügend 

hohen Dosen nach der Implantation berei ts eine geschlossene, vergrabene 

NiSi2-Schicht vor, so führ t  das Tempern zur  Bildung eines hetero- 

epi takt ischen Typ-A/A/A - Si/NiSi2/Si - Schichtsystems. wobei unter  den 

gewählten Temperbedingungen der  vergrabene NiSi2-Einkristal l  von schmalen 

Ausscheidungsbändern umgeben i s t .  

Die durchgeführten Temperexperimente und derzei t  for tschrei tenden 

Untersuchungen / 1  76.1 92/ zeigen berei ts,  daß sich unter  veränderten 

Temperbedingungen der Ni-Gehalt in den Ausscheidungsbändern erhebiich 

reduzieren IäRt und verbesserte Schichtstrukturen erreichbar sind. 



A Strukturfaktoren 

In Tab. A l  sind f ü r  niedrig indizierte Reflexe die Quadrate der St ruktur -  

fak toren F h k l  von S i  und NiSiz aufgetistet, berechne.1 nach GI. 4.8 und 

4.1 0  m i t  den in / I  81 / angegebenen Atomformfaktoren f ( O )  f ü r  100 k e V  

Elektronen. 

Tab .  A l  
.. .. 

Das Beugungsbild von NiSiz (kubische CaF2-Struktur) genügt prinzipiel l  

fcc-Auswahlregeln. Für NiSi2 sind. anders als bei Si .  Reflexe erlaubt. 

bei denen die Summe der Millerindizes durch 2. aber n icht  durch 4 tei lbar 

i s t .  

h k ~  

0 0 2  

0 0 4  

0 2 2  

0 2 4  

0  4  4  

11 1 

11 3 

1 3 3  

2 2 2 

2 2 4  

2 4 4  

3 3 3 

4 4 4  

F:. I ~ k u  
N i  Si, 5 i 

6 1 . 1 7  - - - - -  

2 9 7 .  8 5  8 5 . 0 0  

6 8 4 .  4 9  2 2 6 . 0 5  

0 .  4 0  

1 2 4 . 6 8  3 1 . 9 2  

2 7 0 . 1 3  3 3 8 .  7 1  

9 4 . 0 2  7 2 .  5 6  

5 4 .  6 1  3 3 . 0 2  

3 . 9 3  - - - - -  

1 8 3 . 8 9  4 9 . 1 6  

0 . 0 1  - - - - -  

3 7 . 8 3  2 0 . 4 7  

7 1 . 9 5  1 8 .  5 2  
i 



B Richtungstransformat ion in Typ-B NiSi, 

Z u r  Interpretat ion von Beugungsbildern müssen die Richtungszusammenhänge 

zwischen den epi takt ischen Ausscheidungen und der  Sil iziummatrix bekannt 

sein. Bei Typ-A NiSi2 entsprechen alle Richtungen denen der Matr ix .  

Typ-0 Ni5 i2  hat eine gemeinsame <I 1 1  >-Richtung m i t  Si l izium, atle 

anderen KristaIlr ichtungen sind gegenüber der  gemeinsamen Achse um 

180" gedreht.  Für eine solche Zwil l ingsgeometrie ergibt  s ich nach / I  81 / 

in kubischen Kristal len aus einer Chktl-Richtung die neue Richtung Ch'k' l ' l  

gemäß 

wobei Cpqrl die Zwil i ingsachse angibt .  Hiermit  berechnete Richtungstrans- 

formationen sind f ü r  einige wichtige Kristal lr ichtungen in Tab. A2  f ü r  

die vier möglichen ( 1  1  1 >-Zwil l ingsachsen zusammengefaßt. 

Tab.  A 2  

p q r  C I I I I  c i i i ~  ~ t i 1 1  [ T I  1 1  

h k l  

0 0 1  

0 1 0  
- 
1 0 0  

o i i  
1 0 1  
- 
101  

111 
- 
1 1 1  

h '  k '  I ' 

- l r s s T i  3 $ r 2 2 i 1  $ c Z z 1 1  $ c 2 2 1 3  

I C Z ~ S I  $ r 2 i Z 1  i ~ S i 2 1  f c Z 1 2 1  3 

' ~ 1 2 2 1  3 $ ~ 1 ? 2 1  i ~ l 2 z 1  :C1223  

r o i i i  $ c 4 1 i 1  f ~ 4 1 i 1  c o i l ~  
$ c 1 4 1 1  c i o i ~  $ i 1 4 i 1  c ? o i ~  

c i o i i  i [ i 4 1 1  c i o i ~  $ [ i 4 1 1  

c i l i ~  $ 1 1 5 1  i c i 5 i 1  i c 5 i i 1  
+ c 5 i i 1  $ i 1 5 i 1  f ~ 1 1 5 1  c i i l l  



C Uberlagerung von Beugungsmustern 

Mi t  Hi l fe der  oben angegebenen R ich tun~s t rans fo rmat ion  können Beugungs- 

muster  berechnet werden, die bei Vorliegen von Typ-A und Typ-B NiSi2- 

Ausscheidungen m i t  verschiedenen Zwil l ingsachsen zu erwarten sind. 

Abb. A l  (a) zeigt ein L01 T l - ~ e u ~ u n ~ s b i l d  für  Typ-A NiSi2. Typ-B NiSi,- 

Ausscheidungen m i t  C 1  11 1- bzw. [ T l  1 I -~w i l l i ngsachsen  führen zu 

Überlagerung m i t  zwei weiteren CO71 I -Mus te rn  (Tab. A2),  die so or ient ier t  

sind, da0 die C1 11 1- bzw.  C1 1 Tl-Richtungen f ü r  Typ-B NiSiz m i t  den 

C1 1 1 3 -  bzw.  C1 1 Tl-Richtungen von Typ-A NiSi2 übereinstimmen 

(Abb.  A l  b .c ) .  Typ-B NiSiZ-Ausscheidungen m i t  den beiden übrigen 

Zwil l ingsachsen ru fen keine zusätzl ichen Reflexe hervor. I m  allgemeinen 

kann auch nur  ein Tei l  der in Abb. A 2  eingezeichneten Reflexe gleichzeit ig 

stark angeregt werden. 

In <001  >-Beugungsbildern rufen Typ-B NiSi2-Ausscheidungen keine 

Zusatzref texe zu denen von Typ-A NiSi2 hervor. Dies wird anhand eines 

C01Ol-Beugungsbildes von Typ-A NiSi2 in Abb. A2 gezeigt .  Typ-B 

NiSi2-Ausscheidungen mi t  einer C1 1 1  1-Zwii i ingsachse sind in diesem Fall 

C2T21-orientiert (Tab. A2) .  ihre [ l  07 I - ~ i c h t u n g  l iegt paral lel zu r  

[T01 ]-Richtung von Typ-A NiSiz b z w .  Si .  Die Reflexe des ~2721-Beugungs-  

musters  kommen dann m i t  denen des Typ-A C01Ol-Musters zur 

Deckung (Abb. A2 C). 



Abb. A l  

(al  C01 13- Beugungsmuster fü r  Typ-A NiSi2; fbl Beugungsbild wie in f a ) ,  

jedoch überlagert mit  dem von Typ-B NiSi2 mit  einer [ I  I I I-Zwii l ingsachse; 

( C )  Beugungcmuster wie in (b ) ,  allerdings mit Zusatzreflexen von Typ-B 
NiSi2 mit  einer C 1 1  1 I-Zwil l ingsachse. 



Abb. A 2  

(a l  [Ol Ol-Beugungsbild für Typ-A NiSb; fbl [ 2  f 2 l - ~ e u ~ u n ~ s r n u s  ter für 

Typ-B NiSi2 mit einer 1 1  1 1 I-Zwillingsachse; (C) Überlagerung der 

Beugungsmus ter . 



D Aufspaltung von Beugungsreflexen 

Die nadelförmige lntensi iätsvertei lung im reziproken Raum aufgrund von 

plat tchenförmigen Ausscheidungen kann zu anscheinend aufgespaltenen 

Beugungsreflexen führen. Aus der Richtung Cp'q'r ' l ,  unter  der  diese 

Aufspaltung zu beoachten is t ,  kann auf die Ausrichtung Cpqrl der  

Plättchennormalen im realen Raum zurückgeschlossen werden. Für kubische 

Kristal le g i l t  näherungsweise der Zusammenhang / 1  81 / 

wobei Cuvw3 die vorliegende Zonenachse angibt. 

Tiefenskalen 

Bei TEM-Analysen in Dunkelfeldtechnik wird durch eine Rotation der  Probe 

im Probenhalter und eine Kippung m i t  Hi l fe des TEM-Goniometers um 

eine zur  Drehachse senkrechte Richtung eine Probenorientierung aufgesucht. 

in der  der  zu r  Abbildung ausgewählte Reflex angeregt i s t .  In XTEM- 

Untersuchungen kann die Verkippung der  Probe zu einer Stauchung der 

Tiefenckala in der  Projektion auf die Photoplatte fuhren, wenn die 

Kippachse n icht  senkrecht zur  Öriginalprobenoberf läche (Klebekante) s teht .  

Kippungen um solche Achsen sind jedoch o f t  notwendig, um epi takt ische 

NiSi2-Ausscheidungen im Dunkelfeld anzuregen, da dies nur  unter  

best immten Orientierungen möglich i s t .  

-?. - Z u r  Bestimmung des Stauchungsfaktors wird ein Vektor  r - {x ' ' , y " ,z ' ' )  

betrachtet ,  der sich durch Drehungen um Winkel  cp (Drehung der Probe 

im Halter,  cp = 0 f ü r  Klebekante paral lel Goniometerachse) bzw. 3 (Verkippen 

d e r  Probe m i t  Hi l fe des Goniometers) bezüglich der  Achsen X bzw.  y aus 
-i. 

einem in derungekippten cross-sect ion Probe liegenden Or tsvektor  r =  ( 0 . 0 , ~ )  

ergibt (Abb. A 3 ) .  Die Komponente z gibt  z . 5 .  den Abstand zu r  Proben- 



Abb. A 3  

Geometrie zur Herlei tung des Stauchungs fak to rs  5 .  

oberf läche an. Den Vek to r  ;" erhält man m i t  Hi l fe zweier Drehrnatrizen 
h 

D x ( p )  und 5 (9) aus : 
Y 

-3 

I n  der  Projektion auf die y-z-Ebene verkürzt  sich der Vektor  ;t" z u  !r "I 
I 

gemäß 

wobei 5 = S(8.p) den Stauchungsfaktor angibt. Die angegebenen XTEM- 

Tiefenskalen wurden mit Hitfe dieser Stauchungsfunktion und geeichter 

Mikroskopvergrößerungen bestimmt. 
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