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0. Kurzfassung

Seit der Einfithrung der ersten Halbleiterbauelemente auf Silizium-Basis in den
fiinfziger Jahren dieses Jahrhunderts werden grofite Anstrengungen in Forschung
und Technologie unternommen, Halbleiterbauelemente kostengiinstiger und durch
Erhohung der Arbeitstaktfrequenz leistungsfihiger zu machen. Im Rahmen der
Anwendungen in der Satellitentechnik wird dariiber hinaus zunehmend eine Ver-
wendung bei erhohten Temperaturen und unter kosmischer Strahlung angestrebt.

Die Verwendung von Silizium, das durch eine Optimierung der Fertigungs-
technologie bisher alle Anforderungen soweit erfiillen konnte, daB es den
Halbleitermarkt auch heute noch dominiert, konnte am Ende dieses Jahrhunderts
jedoch in den Hintergrund treten, wenn physikalische Grenzen einen weiteren
Optimierungsprozef zum Stillstand bringen. Als wesentlicher Nachteil des Siliziums
scheint sich dariiber hinaus herauszustellen, daB es in der Optoelektronik nicht oder
nur eingeschriankt eingesetzt werden kann.

Mit dem Vorteil einer wesentlich héheren Elektronenbeweglichkeit und Elektronen-
geschwindigkeit sowie der Moglichkeit der Aufnahme und Abgabe von Lichtsig-
nalen hat der Verbindungshalbleiter Galliumarsenid (GaAs), der neben dem
Indiumphosphid (InP) der weitverbreitetste und am meisten eingesetzte III-V-Halb-
leiter ist, ein groBes physikalisches Potential, das es jedoch durch eine Optimierung
der Fertigungstechnologie und eine Verbreiterung des wissenschaftlichen Verstind-
nisses seiner mikroskopischen Eigenschaften zu erweitern gilt.

Fiir den Einsatz in der Halbleitertechnik ist es mit zunehmender Integrationsdichte
immer wichtiger, Dotierungsverfahren zu verbessern und mit den Verdnderungen der
Kristallstruktur auf atomarer Ebene zu korrelieren.

Gegenstand der in dieser Arbeit vorgelegten Untersuchungen sind das Loslichkeits-
verhalten von Silizium in GaAs als einem seiner mafgeblichen Dotierstoffe- wobei
der Schwerpunkt der Untersuchungen auf der Hochdotierung von GaAs mit Silizium
lag - und die mit dem Einbau verbundenen Defektstrukturen.

Als Dotierverfahren kamen dabei das Dotieren der GaAs-Schmelze mit Silizium und
die Ionenimplantation von Silizium zum Einsatz. Da besonders bei der Ionenimplan-
tation der Einbau von Silizium in das Kristallgitter einen Diffusionsprozef3 voraus-
setzt (thermische Aktivierung), erfolgten im Rahmen dieser Arbeit dariiber hinaus
Experimente zum Diffusionsverhalten von Silizium in GaAs. Als wesentliche
analytische Verfahren wurden dabei die Transmissionselektronenmikroskopie
(TEM) und die Sekundirionenmassenspektroskopie (SIMS) eingesetzt und fiir diese
Analytik geeignete Verfahren der Probenpriparation entwickelt.



Kurzfassung I

P(As)/atm ——
.00k ,OQ1 OF ¢ 10 3840
L\ 11240
1400 L In(GaAs
i
%
1200} T.{As
6 8"{'(7 b
1
1000 " 13 1810
650
TIK  F \ g® o 620
oo} \ 001 535
600}y (T 0
Solidus oy .. 17°C
FE(T) Exakte Stéchiometrie:
400 - Schelze Kristall

0 0z 04 J0B 08 t0—y

0% o\ 0% ——s=t-2x
s-1Berhrung horiz.Tang:Kongruenter Pkt
Bild 0-1: Das bindre Phasendiagramm Gallium-Arsen (0.1)

Ausgangspunkt der Untersuchungen des quasibiniren Systems GaAs-Si waren das
bindre Phasendiagramm Ga-As (Bild 0-1), das teilweise bekannte ternire Phasen-

diagramm Ga-As-Si (Bild 0-2) und dessen binidre Randsysteme, die Phasendia-
gramme Si-Ga und Si-As.

* COMPOSITIONS AT WHICH
QT.A. AND X-RAY DATA
WERE OBTAINED Si

Bild 0-2: Das terndre Phasendiagramm Ga-As-Si nach 0.2
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Bild 0-1 zeigt ein p(T)-Diagramm der biniren Verbindung von Gallium und Arsen,
wobei zur Darstellung des Existenzbereichs der Phase GaAs, die in der Zinkblende-

struktur erstarrt, die Soliduslinie {iber der Stochiometrieabweichung s aufgetragen
ist. Die Stéchiometrieabweichung s von Ga As ist dabe1 definiert als s=1-2x,
wobei ein Existenzbereich von s=-10" (arsenrelch) bis s=10* (galliumreich) ange-
nommen wird.

Eine Ubersichtsdarstellung des terndren Systems Ga-As-Si ist in Bild 0-2 dargestelit,
wobei diesem Diagramm als wesentliche Information nur die Phasengleichgewichte
anhand der als Isothermen dargestellten Liquiduslinien entnommen werden kénnen.
Leitet man aus dem terniren Phasendiagramm und den bindren Randsystemen einen
isothermen Schnitt bei 1000 °C ab (Bild 0-3), wird ersichtlich, daf bei einer nicht im
thermischen Gleichgewicht stattfindenden Abkiihlung einer Schmelze von GaAsSi
mit der Bildung der Phasen SiAs und SiAs2 gerechnet werden muB.

Zur Untersuchung der maximalen Loslichkeit von Silizium in GaAs wurden drei
GaAs-Schmelzen, die mit Silizium im Konzentrationsbereich von 2 bis 10 Atom-%
dotiert worden waren, in einer Gremmelmaier-Kristallzuchtanlage unter Schutzgas-
und unter Arsen-Atmosphére erschmolzen und anschlieBend iiber einen Zeitraum
von drei Stunden abgekiihlt.

AT || T = 1000 °C

----------

Ga aAs As

Bild 0-3: Das ternire System Ga-As-Si bei 1000 °C mit einer schematischen
Darstellung der Konoden und der hypothetischen Phasengebiete
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Bild 0-4: Querschnitt durch die erstarrte Schmelze lem |

Bild 0-4 zeig
haltsanalyse

t eine der erstarrten Schmelzen im Querschnitt, Bild 0-5 gibt eine Ge-
mittels Mikrosondenanalyse im Rasterelektronenmikroskop (REM)

wieder. Im Rahmen der MeBgenauigkeit der Analyse kann dieser Auswertung

Gehalte in Atos-#

Bild 0-5:

GaAs-Si-Versuch I
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Quantitative Analyse der erstarrten GaAs-Si-Schmelze mittels EDX
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entnommen werden, da im Bereich des Tiegelbodens und der Schmelzenoberfliche
GaAs kristallisiert ist, dessen Siliziumgehalt im Bereich der Nachweisgrenze von
<0.5 Atom-% liegt, wobei das GaAs dieser Erstarrungsbereiche mit einem Arsen-
unterschufl von ~1 Atom-% stark unterstochiometrisch ist. Nachgewiesen werden
konnte im oberen Drittel der erstarrten Schmelze eine Makroausscheidung, deren
Analyse auf die Bildung der Phasen SiAs und SiAs2 hinweist.

TEM-Untersuchungen aller drei erstarrten siliziumdotierten GaAs-Schmelzen erga-
ben eme Defektstruktur der Kristalle, die durch Versetzungsringe mit einer Dichte
von 10 bis 10" cm™ und einen Durchmesser von < 40 nm gekennzeichnet sind.

Typbestimmungen mittels Inside-Outside-Kontrastverfahren ergaben Versetzungs-
ringe vom Leerstellentyp; Silizium-Ausscheidungen konnten in keiner der untersuch-
ten Proben nachgewiesen werden. Umfangreiche, ver%lelchende Untersuchungen an
undotiertem GaAs mit Silizium-Gehalten von Csi <10" Atome/cm™ zeigten, dafl nur
wenige Versetzungen und selten Arsen-Aussche1dungen in GaAs beobachtet werden
konnen und daB bei Silizium-Konzentrationen von ~(1-5) - 10'° Atomen/cm™ keine
Defektstrukturen beobachtet werden, die nicht auch an undotiertem GaAs nachweis-
bar sind.

Als wesentliches Ergebnis dieser Experimente zum Loslichkeitsverhalten wurde ein
Modell erarbeitet, das die Bildung von Leerstellenringen in Silizium-dotiertem GaAs
erkliren kann, ohne daf die gleichzeitige Anwesenheit von Stapelfehlern, wie von
Narayan (0.3) vorgeschlagen, eine notwendige Voraussetzung ist, und den von
Narayan nachgewiesenen, thermisch stabilen Komplex [SiGa+-VGa'] mit einbezieht.

Unter der Annahme, dafl im Temperaturbereich von 400 bis 700 °C die Bildung von
SiGa+ energetisch glinstiger ist als ein interstitiell gelostes Siliziumatom, ergibt sich:

0=2 Vaa t2V,, (Schottky-Gleichgewicht)
Si,+V, =Si "+
i Ga Ga

.+ .+
SlGa +VGa=[SlGa -V

Ga-] *h

. . -
Sli = [SlGa B VGa 1+2 VAs

Dieses Modell ist geeignet, die Bildung von Arsen-Leerstellen, welche im Verlauf
der Abkiihlung zu Leerstellenringen kondensieren, durch die Bildung des stabilen
Komplexes [Si, *-V . 7T schliissig zu erkliren.
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Bild 0-6:

Lichtmikroskopische Aufnahme
eines Kristalls, der aus einer mit
2 Atom-% Silizium dotierten
GaAs-Schmelze gezogen wur-
de

0.5 cm

Zur Bestimmung der Loslichkeitsgrenze von Silizium in GaAs erfolgte die Messung
des Silizium-Gehalts der drei hochdotierten GaAs-Schmelzen und erginzend die
Bestimmung des Silizium-Gehalts von hochdotiertem GaAs des Hewlett-Packard
Forschungslabors, Kalifornien, sowie eines kommerziell erhaltlichen Wafers der Fa.

GaRs-Kristall mit Si Hochdotierung

1.5e«20
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Bild 0-7:Verlauf des Silizium-Gehalts iiber die Linge des Kristalls
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Probenbezeichnung Si-Konzentration
Schmelze | (Randbereich) 1.1 « 1020 Atome/em®
Schmelze II 0.85 « 1029 Atome/cm®
Schmelze Il (mit As-Quelle) 1.1 « 1020 Atome/cm®
Kristall | (vz =8 mm/h) (2 - 6) « 101° Atome/cm®
Kristall Il (vz = 30 mm/h) 1.2 « 1029 Atome/em®
CSM-Wafer 3.0 - 10'8 Atome/cm®
HP-Wafer (0.2-1) 1019 Atome/cm®
Tabelle O-I: mittels SIMS bestimmte Silizium-Konzentrationen
(siehe Kapitel 5 ff.).

CSM (0.4). Ergénzt wurden die Untersuchungen zur Loslichkeit des Siliziums durch
die Untersuchung eines GaAs-Kristalls, der unter Variation der Kristallzuchtge-
schwindigkeit nach dem Gremmelmaier-Verfahren geziichtet wurde.

Bild 0-6 zeigt eine lichtmikroskopische Abbildung dieses Kristalls, Bild 0-7 verdeut-
licht den Verlauf der Silizium-Konzentration iiber die Linge des Kristalls. Deutlich
sichtbar ist, daB die Silizium-Konzentration des Kristalls im Bereich von 10 bis 13
mm seiner Linge stark zunimmt, was mit der Erhohung der Kristallzuchtgeschwin-
digkeit korreliert werden kann. Tabelle 0-1 konnen die Ergebnisse der quantitativen
SIMS-Messungen zur Bestimmung der Loslichkeitsgrenze entnommen werden.

Erkennbar ist, daB} die erstarrten Schmelzen I und III - und mit geringer Abweichung
auch die Schmelze II - sowie der mit erhohter Ziehgeschwindigkeit nach dem
Gremmelma1er—Verfahren gezuchtete Kristall den hochsten Silizium-Gehalt von

—(1 1-1.2): 10%° Atome/cm™ aufweisen, was einem Silizium-Gehalt von
0. igl ztom- % entspricht. Dieser Silizium-Gehalt kann als die Loslichkeitsgrenze von
Silizium in GaAs angesehen werden.

Die starke Abhiingigkeit des Silizium-Gehalts des GaAs-Kristalls von der Ziehge-
schwindigkeit wihrend der Kristallzucht kann durch die von Burton et al. (0.5)
entwickelte Bezichung fiir den effektiven Verteilungskoeffizienten k g beschrieben
werden.
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Nach Burton et al. besteht zwischen den Verteilungskoeffizienten folgende
Bezichung:

K

0
Ko + (1 - Ko). e(-Vz't/D)

Keff =

wobei D die Diffusivitit des Dotierstoffs, v, die Kristallziehgeschwindigkeit und ¢
die Ausdehnung der Diffusionsgrenzschicht beschreibt. &, ist der Gleichgewichts-
verteilungskoeffizient zwischen Schmelze und Kristall an der Wachstumsfront.

Da bei der Erstarrung eines Kristalls nur eine geringere Konzentration des Dotier-
stoffs in den Kristall eingebaut werden kann, reichert sich dieser vor der
Wachstumsfront des Kristalls an. Dieser Anreicherungsproze8 steht in
Wechselwirkung mit einem Diffusionsproze$3, der einen Abtransport des Dotierstoffs
in das Volumen der Schmelze mit der Konzentration Cn bewirkt. Als Folge der An-
reicherung des Dotierstoffs in der Schmelze wird ein Mikrosegregationsprozef
ausgeloBt . Solange der effektive Verteilungskoeffizient keff#= 0 ist, erfolgt durch die
Anreicherung des Dotierstoffs eine konstitutionelle Unterkiihlung, es kann ein
instabiles Wachstum des Kristalls erfolgen.

Das experimentelle Ergebnis zum Einbau des Siliziums in GaAs wihrend der Kri-
stallzucht stimmt gut mit dem in der Literatur beschriebenen iiberein.

Vergleichend und erginzend zu den zuvor beschriebenen Versuchen wurden Experi-
mente zur Loslichkeit von Silizium in GaAs sowie zum Diffusions- und
Segregationsverhalten an GaAs-Wafern durchgefiihrt, in die Silizium mittels
Ionenimplantation eingebracht worden war.

Ausgangspunkt dieser Untersuchungen zur Loslichkeit von ionenimplantiertem Sili-
zium waren die GaAs-Wafer B1 bis B3, die durch Implantation auf Siliziumkon-
zentrationen im Maximum von 0.8 -+ 10%, 1.5 10%° und 3.5 - 10%° Atome/cm™
dotiert worden waren. AnschlieBend erfolgte eine Temperung der Wafer in Quarz-
ampullen mit und ohne Arsen-Zugabe bei 800 °C fiir 10 Stunden.

Eine TEM-Charakterisierung des Wafers B3, der nach den zuvor dargestellten Er-
gebnissen zur Loslichkeitsgrenze von Silizium in GaAs deutlich iiber die
Loslichkeitsgrenze hinaus dotiert worden war, im Anschluf an das Tempern zeigt
im oberflichennahen Bereich eine Defektstruktur, die durch Versetzungsringe vom
Zwischengittertyp gekennzeichnet ist (Bild 0-8). Obwohl eine Aussage iiber die in
die Versetzungsringe eingebaute Atomsorte mittels TEM nicht moglich ist, 148t die
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Bild 0-8: TEM-Hellfeldaufnahme von Proben der Implantation B3 nach dem
Tempemn. Der dargestellte oberflichennahe Bereich der Probe ist
durch eine hohe Dichte von Versetzungsringen gekennzeichnet.

hohe Konzentration des implantierten Siliziums den SchluB zu, daB es sich um
Silizium handelt. Eine Abschitzung des in diese Versetzungsringe eingebauten
Dotierstoffs ergibt, daB in diesen Zwischengitterringen nur eine Siliziumkonzen-
tration von ¢ i’VR<1018 Atome/cm™ eingebaut worden sein kann, was nur 1 Atom-%
der Gesamtkonzentration darstellt. Das tiber diese Konzentration hinausgehende
Silizium muB insofern durch einen weiteren, effektiveren Mechanismus abgebaut
worden sein, der jedoch mittels TEM-Mikroskopie nicht nachweisbar ist.

Zur Identifizierung dieses Abbauvorgangs erfolgte eine Darstellung der lateralen
Silizium-Verteilung im SIMS, wobei die Intensitit eines Bildpunkts der lokalen Sili-
zium-Konzentration entspricht. Hierbei ist nach dem Arbeitsprinzip des SIMS im
Microscope-Modus sowohl eine qualitative laterale, als auch eine tiefenaufgeloste
Darstellung einer Elementverteilung moglich.

Bild 0-9 zeigt eine solche qualitative Siliziumverteilung in der Probe B2 nach der
Temperung unter Arsen-Atmosphire. Aus diesem Bild ist unmittelbar ersichtlich,
daB die Silizium-Verteilung im oberflichennahen Bereich relativ homogen ist, wobei
der hohen Intensitit eine hohe Siliziumkonzentration entspricht. Mit zunehmender
Tiefe nimmt die Silizium-Konzentration dann stark ab. Der Bereich niedriger Sili-
zium-Konzentration in Bild 0-9a wird in einer Tiefe von 220 nm von Bereichen
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a) Element: Si Tiefe 90 nm b) Element: Si Tiefe 220 nm

c¢) Element: Si Tiefe 270 nm d) Element: Si Tiefe 540 nm

e) Element: Si Tiefe 760 nm  f) Element: Si Tiefe 1.1 ym

Bild 0-9: Aufnahmen der Probenoberfliche von Proben der Implantation B2
50 pm  nach der Temperung mit Arsen. (SIMS-Microscope-Modus)
-
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g) Element: Si Tiefe 1.5 ym h) Element: Si Tiefe 1.9 ym

Bild 0-9: Aufnahmen der Proben-
oberfliche von Proben
der Implantation B2
nach der Temperung
mit Arsen. (SIMS-
Microscope-Modus)

75 ym

i) Element: As Tiefe 9.1 ym

hoher Silizium-Konzentrationen flankiert (Bild 0-9b). Die in Bild 0-9c¢ als helle
Stellen erscheinenden Bereiche miissen als Silizium-Ausscheidungen eingestuft
werden, die in einer Tiefe von ~1.1 um ihre maximale Ausdehnung finden. Der
mittlere Abstand der Silizium-Ausscheidungen betriagt ~80-100 um bei einem
maximalen Durchmesser von ~50 um. Diese lokale Anreicherung von Silizium laBt
sich dabei bis zu einer Tiefe von ~9.1 um nachweisen (Bild 0-9f).

Dieses Ergebnis zum Loslichkeitsverhalten von ionenimplantiertem Silizium zeigt,
daB hier der Einbau einer hohen Silizium-Konzentration in GaAs nicht mit der Bil-
dung von Versetzungsringen von Leerstellentyp einhergeht, sondern Versetzungs-
ringe vom Zwischengittertyp entstehen, die aber nur einen geringen Teil des
tiberschiissigen Siliziums einbauen konnen. Der groBte Anteil des tiber die Loslich-
keitsgrenze in GaAs hinausgehenden Siliziums bildet Ausscheidungen, wobei das
Silizium in solchen Bereichen des Kristalls kondensiert, die durch eine groBe Anzahl
an Gitterstrukturdefekten, wie z.B durch Ionenimplantation erzeugte Leerstellen-
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cluster, besonders geeignet sind.

Den AbschluB der Untersuchungen des quasibinédren Systems GaAs-Si bildeten
Versuche zum Diffusionsverhalten von Silizium in GaAs sowie eine Einordnung der
die Diffusion bestimmenden Defektspezies in die Ergebnisse zum Loslichkeitsver-
halten von Silizium in GaAs.

Zur Bestimmung der Diffusionskonstanten von Silizium in GaAs wurde GaAs, in
das Silizium implantiert worden war, bei Temperaturen von 800 °C, 900 °C, 1000 °C
und 1100 °C fiir eine Stunde in Argon-Wasserstoff-Atmosphére getempert und im
Anschluf} mittels SIMS der Konzentrationsverlauf des Silizium bestimmt.

Bild 0-10 zeigt den Silizium-Konzentrationsverlauf der getemperten im Vergleich zu
der nicht getemperten Probe, wobei der Diffusionsvorgang deutlich an der Verbreite-
rung AS_ des GauB3’ schen Implantationsprofils erkennbar ist. Tabelle 0-II gibt die
Ergebnisse des Diffusionsversuchs und die aus der Verbreiterung des GauB’ schen

Diffusion von Si in GaAs
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Bild 0-10: Darstellung des Konzentrationsverlaufs von implantiertem Si in
F}aAs nach dem Tempern im Temperaturbereich von 800-1100 °C
im Vergleich zu einer nicht wirmebehandelten Probe (as implanted).
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Temperatur AnlaBdauer DS Dot 1
(°C) (s) () (cm?/s)
800 3600 0.28 2.4-10
900 3600 022 <03-10
1000 3600 028 2.4-101
1100 3600 0.42 92-104

Tabelle O-II: Ubersicht iiber die Ergebnisse der Vermessung der Konzentrations-
profile und der berechneten effektiven Diffusionskonstanten von
implantiertem Silizium in GaAs

Implantationsprofils berechneten Diffusionskoeffizienten DeffT wieder.

Ein Vergleich der experimentell ermittelten Werte fiir die Diffusion von Silizium in
GaAs mit der Literatur zeigt, daBf zur Beschreibung der Diffusion verschiedene
theoretische Modelle erarbeitet worden sind, basierend auf der Erfahrung, daB die
Diffusion einer Atom- oder Defektspezies in einem Halbleiter nicht vollstindig
durch das zweite Fick’ sche Gesetz beschrieben werden kann und neben dem Kon-
zentrationsgradienten einer Spezies weitere treibende Krifte beriicksichtigt werden
miissen.

So zeigten Experimente von Antell (0.6), Greiner et al. (0.7), Vawter et al. (0.8),

Kavanagh et al. (0.9) und Kahen et al. (0.10), daB die Diffusion von Silizium von

der lokalen Silizium-Konzentration und/oder der Gallium-Leerstellenkonzentration

abhéngig ist. Basierend auf diesen Ergebnissen wurden Modelle zur Paar-Diffusion

eines Silizium-Komplexes [Si . * - Si, 7] oder eines Silizium-Gallium-Leerstellen-
.+ a As

Komplexes [SlGa - VGa] entwickelt,

Bild 0-11 zeigt vergleichend Werte fiir den Paar- oder Komplex-Diffusionskoeffizi-
enten, die der zitierten Literatur entnommen sind, und den aus den eigenen
Experimenten bestimmten Silizium-Diffusionkoeffizienten. Unter der Annahme, daB
der Diffusionskoeffizient wie folgt
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Diffusionskoeffizienten: Si in GaRs
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Bild 0-11: Vergleich der experimentell bestimmten Diffusionskoeffizienten DSi
mit Literaturwerten (Quelle: siche Text).

von der absoluten Temperatur abhéngt, ergibt sich aus den eigenen Experimenten die

Aktivierungsenergie zu E =23 eV, ein Wert, der sehr gut mit den aus der Literatur
bekannten Werten von E =2.6 £ 0.3 iibereinstimmt.

Ubertréigt man die Ergebnisse zum Komplex- und Paardiffusionskoeffizienten auf
das von Tan et al. (0.11) entwickelte Modell zur Diffusion von intrinsischen und
extrinsischen Punktdefekten, dann kann hieraus abgeleitet werden, daB der Diffu-
sionskoeffizient einer Spezies oder eines Elements von der Diffusivitit aller an dem

Diffusionsvorgang beteiligten intrinsischen Punktdefekte (hier: VG k-, v, ™1,
. a As As
IGa) abhiingt.

Damit gilt fiir die Diffusion in Halbleitern allgemein:

k
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1
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Ubertragen auf die Diffusion von Silizium in GaAs heiBt dies, daB der Diffusions-
koeffizient nicht direkt von der Silizium-Konzentration abhingt, sondern von der
Konzentration des an der Paardiffusion beteiligten intrinsischen Punktdefekts V ak',
wobei Experimente von Murray et al. (0.11) zeigen, da} die Diffusion von Silizium
in GaAs durch die Beteiligung einer zweifach geladenen Gallium-Leerstelle VGaZ'
erfolgt, wahrscheinlich durch die Diffusion des Komplexes [SiG e VGaZ']. Dabei
wird die Konzentration dieses Punktdefekts indirekt durch die Silizium-Konzen-

tration bestimmt, da diese fiir die Zahl der freien Ladungstriger n entscheidend ist.

Fiir das Diffusionsverhalten von Silizium in GaAs ist somit der gleiche intrinsische
Punktdefekt - die Galliumleerstelle - bestimmend, der auch entscheidend das Lo6s-
lichkeitsverhalten von Silizium in GaAs und die damit verbundenen Defektstruk-
turen bestimmt.
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| Einlei

Um den gestiegenen Anforderungen der modernen Datenverarbeitungstechnik
gerecht zu werden, wurden seit den fiinfziger Jahren immer schnellere und héher
integrierte Bauteile auf Basis der Siliziumtechnologie hergestelit.

Doch diesem Optimierungsproze sind physikalische Grenzen gesetzt. Im Jahr 2000
konnen diese Grenzen bereits erreicht sein, wodurch einer weiteren Reduzierung des
StrukturmaBes und der Schaltzeiten mit Bauteilen auf Siliziumbasis ein Ende gesetzt
wiire. Werkstoffkundliche Erkenntnisse der letzten Jahre zeigen, daB Metalle ihren
metallischen Charakter verlieren, wenn die TeilchengréBe unter einen Wert von 0.5-
1 pm sinkt (Size-Induced-Metal-Insulator-Transition, SIMIT; 1.1).

Schon friihzeitig wurde daher nach alternativen Halbleiterwerkstoffen gesucht, die
eine hohere Datenverarbeitungsgeschwindigkeit haben und trotzdem mit den
ProzeBtechniken der Siliziumtechnologie verarbeitet werden konnen. Aufbauend auf
die Erkenntnisse der halbleitenden Materialien der vierten Hauptgruppe des Peri-
odensystems kam man zu Verbindungshalbleitern von Elementen der dritten
Hauptgruppe (Al, Ga, In) mit den Elementen der fiinften Hauptgruppe (P, As, Sb).
Diese Moglichkeit, zwei oder mehr Elemente zu kombinieren, ist das groBe Potential
der Verbindungshalbleiter. Von den denkbaren Kombinationen der Elemente der
dritten mit den Elementen der fiinften Hauptgruppe haben sich in der kommerziellen
Verarbeitung die III-V-Halbleiter GaAs und InP weltweit durchgesetzt.

Zur Herstellung von diskreten Bauteilen ist es notwendig, elektrisch aktive Struk-
turen im Halbleitermaterial zu erzeugen. Im semiisolierenden GaAs erfolgt dies in
der Regel durch Implantation von Silizium in einen maskierten Wafer. Silizium er-
zeugt als Element der vierten Hauptgruppe des Periodensystems freie Elektronen, da
es zum grofBten Teil Ga-Untergitterplitze durch Substitution besetzt.

Gegenstand der in dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen war es daher
festzustellen, inwieweit eine Verdnderung der Eigenschaften von GaAs durch den
Einbau von Silizium moglich ist und welche Defektstrukturen durch Hochdotierung
mit Silizium beobachtet werden konnen. Trotz der signifikanten Vorteile des GaAs
und des InP als Substratmaterial fiir elektronische Halbleiterbauelemente hat eine
Verdringung des Siliziums als Substratmaterial bis heute nicht stattgefunden.

Der Grund fiir den méBigen Erfolg der III-V- Halbleiter ist in der aufwendigen
Herstellung von Kristallen (Arbeiten unter hohem Arsendruck, hohe sicherheits-
technische Anforderungen, werkstoffkundliche Probleme bei der Handhabung von
fliissigem GaAs) und der immer noch ungeniigenden Perfektion der geziichteten
Einkristalle zu sehen, die eine wirtschaftliche Fertigung, aufgrund der geringen
Ausbeute an funktionstiichtigen Bauteilen, erschweren.
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Ziel der weltweiten Forschung auf dem Gebiet der III-V-Halbleiter muB es also sein,
ein besseres Verstindnis iiber die Defektstrukturen des Halbleitermaterials zu
erarbeiten, damit aus den Kenntnissen der Defektentstehung eine Optimierung der
Kristallzucht moglich ist.

1.1 Eigenschaften von GaA

Die ITI-V-Halbleiter besitzen dieselbe Kristallstruktur wie Silizium, mit dem Unter-
schied, daB die Gitterplitze mit zwei verschiedenen Atomsorten besetzt sind (Bild 1-

1).

Bild 1-1: Die Kristallstruktur "Zinkblende", in der auch GaAs kristallisiert

Diese Kristallstruktur beze:_ichnet man als Zinkblendestruktur, wobei man sich das
GaAs-Kristallgitter als die Uberlagerung zweier kubisch-flichenzentrierter Gltter mit
Arsen und Galliumatomen vorstellen kann, die um den Gittervektor (%,%,%) * a
gegeneinander verschoben sind. Der Gitterparameter konnte von Sajovec et al. (1.2)
mit Prazisionsgitterparametermessungen zu a = 0.565368 nm bestimmt werden.
Durch die Kenntnis der Kristallstruktur und der Atomgewichte von Gallium

69.72 g/mol) und Arsen (M 2= 71492 g/mol) kann die Dichte (p=15.314 g/cm”) gnd
die Anzahl der Gitterplétze (N 44+ 102 em” ) errechnet werden.

Bild 1-2 zeigt ein p(T)-Diagramm der binéren Verbindung von Gallium und Arsen.
Um den Existenzbereich der Phase GaAs darstellen zu konnen, wurde der Verlauf
der Soliduslinie von GaAs iiber der Stdchiometrieabweichung s aufgetragen (1.3).
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Bild 1-2: Das Phasendiagramm Gallium-Arsen (1.3)

Die Stochlometneabwelchung von Ga As ist dabe1 definiert als s = 1-2x, wobei
ein Existenzbereich von s=-10 (arsenrelch) "bis s=10"* (galliumreich) angenommen
wird.

Dieser schmale Existenzbereich von GaAs ist einer der Griinde, warum sich der
Verbindungshalbleiter nur schwer gegen den Elementhalbleiter Silizium behaupten
kann. Um semnsoherende GaAs-Kristalle zu ziichten, muf} eine Stochiometrieab-
weichung von |s| <10 erreicht werden, und es sind bei jedem Verfahrenschritt, der
zur Herstellung eines elektronischen Bauteils notwendig ist, Vorkehrungen zu
treffen, die eine ungewollte Verdnderung der Stochiometrie verhindern.

Den Schwierigkeiten der Herstellung von einkristallinen, defektdefinierten GaAs-
Einkristallen und der aufwendigen Prozeftechnik zur Herstellung von elektronischen
und elektrooptischen Bauteilen stehen jedoch auch gewichtige Vorteile gegeniiber,
die GaAs zu einem der wichtigsten Vertreter der III-V-Halbleiter machen.
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Die vier wesentlichen Eigenschaften von GaAs sind (1.4):

I) Aufgrund ihrer kleinen effektiven Masse besitzen die Elektronen in GaAs
eine weitaus groBere Beweglichkeit als die in Silizium. Eine Folge davon ist,
daB in GaAs Schaltzeiten von unter 10 ps erreichbar sind.

IT) Die Rekombination von Elektronen und Léchern fiihrt zu einer Emission
von Lichtquanten, wobei die elektrische Energie mit hohem Wirkungsgrad in
Lichtenergie umgewandelt wird.

Dieser Effekt wird bei der Herstellung von elektrooptischen Bauteilen und
Halbleiterlasern ausgenutzt.

III) Die Eigenschaft des terniiren Systems Aleal_xAs, einen Mischkristall zu
bilden, der eine fast konstante Gitterkonstante aufweist, ermoglicht die
Herstellung von Multischichten mit sprunghaften Eigenschaftsinderungen.
Diese Heteroschichten, von denen eine Schicht eine Atomlage dick sein kann,
ermoglichen den Bau von zwei- bis nulldimensionalen Strukturen (Quantum-
Wells), die die freien Elektronen einschlieBen und damit in definierten
Richtungen eine hohere Elektronenbeweglichkeit bewirken.
Quantum-Well-Laser werden schon industriell auf Basis von AlGaAs her-
gestellt (z. B. bei AT&T, 1.5).

IV) Die semiisolierenden Eigenschaften von GaAs reduzieren deutlich die zur
Durchfiihrung eines Schaltvorgangs notwendige elektrische Energie. Eine
Folge dieses geringeren Energiebedarfs bei gleicher Funktion erméglicht eine
hohere Integration der elektrischen Bauteile, da die pro Flicheneinheit
eingebrachte Wirme wesentlich geringer ist.

Diese Vorteile von GaAs sind ein wesentlicher Anreiz fiir die Forschung, die werk-
stoffkundlichen und physikalischen Erkenntnisse iiber GaAs zu vertiefen.
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12D e S Si-Ga-

Als Verunreinigung und als Dotierstoff in GaAs ist Silizium Gegenstand vielféltiger
Untersuchungen, da es in einem III-V-Halbleiter beim substitutionellen Einbau in
das Kiristallgitter amphoter wirkt.

Wird Silizium auf einem Gallium-Gitterplatz eingebaut, wirkt es als Donator (1), auf
einem Arsen-Gitterplatz als Akzeptor (2). Der Einbau von Silizium in das GaAs-
Kristallgitter beim Wachstum von GaAs aus einer Kristallzuchtschmelze kann durch
folgende Reaktionsgleichungen dargestellt werden:

Si + vGa0 = SiGao =Si_“+e (1)

. 0_q: O_q: -
Sl.l‘*'VAS —SlAs —SlAs +h ()

Erfolgt die Silizium-Dotierung eines GaAs-Kristalls durch Ionenimplantation, so
kann der Siliziumeinbau durch die Reaktionen (3) und (4) beschrieben werden:

Si+As, =Si, +As+h  (3)

Si, + Gag, =Si, "+ Ga+e (4)
Die Reaktion (1) iiberwiegt bei der Ziichtung aus einer stochiometrischen Schmelze,
bei der schwach As-reiches GaAs entsteht. Die Reaktion (2) dominiert bei der Ziich-
tung aus Ga-reichen Schmelzen (Losungsziichtung bei rund 1000 °C).

Messungen der Nettoladungstrigerkonzentration von mit Silizium dotiertem GaAs
zeigen, daB Silizium bei Konzentrationen von ¢ i<1018 Atome/cm® vorzugsweise
Gallium-Gitterplitze besetzt, so daB} die Anzahl der Ladungstrédger [n ] der Silizium-
Konzentration [Si] entspricht. Bei einer weiteren Erh6hung der Silizium-Kon-
zentration zeigen Messungen der Nettoladungstrigerkonzentration jedoch nur noch
eine geringe Steigerung der Konzentration der freien Ladungstriger, so daB sich bald
ein Séttigungswert von n, =~ 4-5)" 10'° em™ einstellt (1.6).

Fiir diese Séttigung kommen mehrere Effekte in Frage:
- Bildung von Donor-Akzeptor-Paaren
- Bildung von Silizium-Ausscheidungen
- Bandverbiegung

Fiir einen gezielten Einsatz des Dotierstoffs Silizium in GaAs ist daher eine mog-
lichst umfangreiche Kenntnis der Wechselwirkungen der beteiligten Elemente und
der wihrend der Erstarrung einer Schmelze sich bildenden Phasen notwendig. Zur
Beschreibung dieser heterogenen Gleichgewichte bedient man sich binérer und
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Bild 1-3: das biniire Phasendiagramm Ga-As nach 1.8

ternirer Phasendiagramme (1.7).

Ausgangspunkt der in dieser Arbeit dargestellten Untersuchungen zur Loslich-
keitsgrenze von Si in GaAs und der moglichen Existenz von Silizium-Ausschei-
dungen in GaAs waren die Arbeiten zu den binéren Systemen Ga-As (1.8), Si-As
(1.9), Ga-Si (1.10) und zum terniren System Ga-As-Si (1.11).

Auf das in Bild 1-3 dargestellte binire System As-Ga mit der kongruent schmel-
zenden Verbindung GaAs soll an dieser Stelle nicht weiter eingegangen werden, da
die Konstitution dieses Systems schon beschrieben wurde (siehe Kapitel 1.2). Hin-
gewiesen werden sollte jedoch auf den in Bild 1-3 nicht ausgewiesenen Existenz-
bereich der Phase (GaAs). Neuere Untersuchungen weisen diesen Existenzbereich
von (GaAs) jedoch unzweifelhaft nach. In den nachfolgend gezeigten Phasendia-
grammen ist die Schmelztemperatur mit TM = 1238 * 2 °C ausgewiesen.

Das binére System Si-Ga (Bild 1-4) ist durch eine eutektische Reaktion bei T =29.7
°C bestimmt, was die Identifizierung von Gallium-Ausscheidungen eutektischer
Zusammensetzung insofern erleichtert, als im REM und TEM eine fliissige Phase
leicht nachgewiesen werden kann.

Die Loslichkeit von Ga in (Si) betrdgt maximal 0.1 Atom-% bei einer Temperatur
von T=1200 °C und nimmt unterhalb dieser Temperatur wieder ab (siche 1.12). Eine
Loslichkeit von Si in festem Gallium konnte nicht nachgewiesen werden.
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Weight Percent Arsenic
Q 10 20 30 40 50 60 70 80 100
1500 + Arpreck \2 2aa T T MARAS RAS 1 T ¥ T 3
414°C P = ~40bar §
oo e 3
1200 L
1200 N 3
oo ; “‘\ E
g 1400 — i D 3
3
s 1000 wre 3
[\ 3
g- E
9003 3
3 L. |
& 3 3 sa"c
- m -
800 -
700 3 n 3
600 (AS)"".’-
T T % 6w 70 @ % 100
Si Atomic Percent Arsenic As

Bild 1-5: das binidre Phasendiagramm Si-As nach 1.9
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Untersuchungen des biniren Systems As-Si (Bild 1-5) zeigen auch in diesem System
eine retrogade Loslichkeit von As in (Si), wobei die maximale Loslichkeit von Arsen
mit ¢ =3.5 Atom-% die von Gallium in (Si) erheblich iibersteigt. Eine mefibare
Li')slfgiﬂggﬁ von Si in (As) konnte auch hier nicht festgestellt werden. Besonderer
Augenmerk sollte im System As-Si den zwei binéiren Verbindungen SiAs und SiAs2
gelten, von denen die eine bei 1083 °C kongruent schmilzt, wihrend die andere ein
verdecktes Maximum bildet.

Bild 1-6 zeigt das ternidre System Ga-As-Si, wobei die Randbereiche des Phasen-
diagramms durch die biniiren Systeme beschrieben werden konnen. Die dargestellten
Isothermen geben im terniiren System die Ausformung der Liquidusflichen wieder,
anhand derer die Gehalte der auftretenden Phasen bestimmt werden konnen.
Aussagen iiber die Loslichkeit der terndren Phasen konnen Bild 1-6 nicht entnom-
men werden, da die Isothermen der Solidusfliachen nicht dargestellt sind.

s COMPOSITIONS AT WHICH
DT.A. AND X-RAY DATA
WERE OBTAINED Si

Bild 1-6: das terndre Phasendiagramm Ga-As-Si nach 1.11
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Bild 1-7: das ternire System Ga-As-Si bei 1000 °C mit einer schematischen
Darstellung der Konoden und der hypothetischen Phasengebiete

Bei rund 1000 °C erwartet man Koexistenzbereiche von nichtstéchiometrischem
GaAsSi mit GaSiAs(l), Si(s), SiAs(s) und AsGaSi, wie im hypothetischen Phasen-
diagramm in Bild 1-7 dargestellt ist.

Das quasi-bindre System GaAs-Si ist in Bild 1-8 als einfaches eutektisches System
gezeigt.

Ziel der nachfolgenden Untersuchungen war es, die Loslichkeitsgrenze (gestrichelte
Linie in Bild 1-8) von Silizium in GaAs fiir die verschiedenen Koexistenzbereiche zu
bestimmen, um die maximale Sittigungskonzentration von Silizium in GaAs als
Dotierstoff festlegen und mit den experimentellen Werten vergleichen zu kénnen.
Wegen der unklaren Stochiometriebereiche der Phase GaAs war dabei auch die
Bildung von SiAs und SiAs, zu beachten.

Als wichtige Methoden zur Gefiigeuntersuchung von Ga-As-Si-Mischkristallen
wurden die Transmissionselektronenmikroskopie und die Sekundirionenmassen-
spektroskopie eingesetzt. Diese Verfahren werden zunéchst in den folgenden
Kapiteln dargestellt. In Kapitel 4 wird die Probenprédparation diskutiert; die
nachfolgende Tabelle 1 zeigt eine Ubersicht der verwendeten Proben.
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Tenperatur (Grad Celsius)

Phasendiagramm GaRAs-Si
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Bild 1-8: das quasi-binédre Phasendiagramm GaAs-Si
Nr.| Zuchtverfahren |Quelle{Anzahl| SIMS | TEM Bestimmung
1 Bridgman IFF 6 Bulk - |Si-Verunreinigung
2 LEC IFF 2 Bulk ja |Si-Verunreinigung
3 LEC Wacker| 3 Bulk ja |Si-Verunreinigung
4 Bridgman IFF 2 TP - |Si-Verunreinigung
5 1Ga-As-Si-Schmelzen| IFF 3 Bulk ja |Si-Gehalt; Defektstruktur
6 Gremmelmaier IFF 1 Bulk ja | Si-Gehalt; Defektstruktur
7 Bridgman CSM 1 Bulk ja |Si-Gehalt; Defektstruktur
8 *deep"-LEC HP 1 Bulk ja  |Si-Gehalt; Defektstruktur
9 | Si-bedampfte Wafer | IFF 3 TP ja |Si-Diffusion; Defektstruktur
10 | Si-implantierte Wafer | HMW 1 TP ja | Si-Diffusion; Defektstruktur
11 | Si-implantierte Wafer | ISl 3 TP ja |Si-Diffusion; Defektstruktur;
laterale Si-Verteilung

IFF = Institut fiic Festkorperforschung, KFA
HP = Hewlett Packard, Forschungslabor USA

CSM = Fa. Compound Semiconductor Materials, USA
HMW =Fa. Harris Microwave Semiconductor, USA

Wacker = Fa. Wacker Chemitronic, Burghausen
ISI = Institut fiir Schicht- und Ionentechnik, KFA

Tabelle 1: Ubersicht der im Rahmen dieser Arbeit mittels SIMS und TEM
charakterisierten Proben des Systems Si-Ga-As.
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2.1 Sekundiirionen-M ktroskoi

Das Verfahren der Sekundirionen-Massenspektroskopie (SIMS) hat sich zu einem
wichtigen Instrument in der Analytik besonders von Halbleiterwerkstoffen ent-
wickelt. Um eine massenspektrometrische Analyse an einer Festkorperprobe durch-
fiihren zu konnen, miissen die Atome aus dem Festkorper herausgelost (Atomi-
sierung) und in Ionenform (Ionisierung) gebracht werden. Beides geschieht bei
SIMS gleichzeitig durch Beschuf3 der Probe mit einem Ionenstrahl von 1 bis 15 keV
Energie. Die in der Probe ausgelosten, zur Probenoberfliche gerichteten Stofkas-
kaden fiihren zum Sputtern von

- neutralen Targetatomen und Molekiilen,

- Sekundirelektronen,

- positiven und negativen Ionen und Molekiilionen,
- Photonen.

Dabei wird die zu untersuchende Probe im Laufe der Zeit abgetragen; es entsteht ein
Sputterkrater (Bild 2-1).

Primir-
Ionenstrahl

N
Bild 2-1: Wechselwirkung des Primérionenstrahls mit der Probe

Wie der Name SIMS schon andeutet, werden in dem hier beschriebenen Verfahren
die entstehenden Sekundirionen zum Nachweis von Elementen benutzt. Dabei
stammt die Analyseninformation nur aus den ein bis zwei jeweils obersten Atom-
lagen.

Zum Nachweis von Sekundérionen haben sich Massenspektrometer dreier ver-
schiedener Typen durchgesetzt (2.1):

¢ Quadrupol-Massenspektrometer:
Hierbei werden die entstehenden Sekundérionen durch vier parallel zueinander
angeordnete Metallstiibe geleitet, an denen eine hochfrequente Wechselspannung
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und eine Gleichspannung gleichzeitig angelegt sind. Dabei werden alle Sekun-
dirionen, die nicht ein bestimmtes Masse/Ladungsverhiltnis besitzen, ausgefiltert.

e Magnetische Sektorfeldspektrometer:

Bei diesem Typ von Massenspektrometer werden die Sekundirionen nacheinander
durch ein elektrisches und ein magnetisches Feld abgelenkt. Daraus ergibt sich
ebenfalls eine Trennung der Sekundirionen nach dem Verhiltnis Masse/Ladung.

¢ Flugzeit-Massenspektrometer (Time of Flight-Massenspektrometer):

In diesem Verfahren werden gepulst Sekundirionen erzeugt, wobei die Zeit
gemessen wird, die die Sekundirionen bendtigen, um ein elektrisches Feld zu
durchlaufen. Diese Flugzeit ist wiederum vom Verhiltnis Masse/Ladung abhéngig.

Allen Massenspektrometern ist gemeinsam, daf alle Elemente, von Wasserstoff bis
Uran, und ihre Isotope bis hin zu kleinsten Mengen (teilweise im ppb-Bereich)
nachgewiesen werden konnen. Neben den Atomionen konnen auch Molekiilionen
zur Analyse benutzt werden.

Die vorliegenden SIMS-Messungen wurden an einer Ionenmikrosonde vom Typ
IMS 4f der Fa. CAMECA im Zentralen Institut fiir Chemische Analysen (ZCH) des

Forschungszentrums Jiilich durchgefiihrt. Der schematische Aufbau des Gerits ist
der Abbildung 2-2 zu entnehmen.

Die wichtigsten Komponenten des SIMS sind:

- primére Ionenquelle

- Strahlfithrungssysteme

- Probenmanipulator

- Massenspektrometer fiir Sekundirionen
- Ionennachweissysteme

- Versorgungs- und Steuersysteme, sowie die notwendige Datenverarbeitung.

Das IMS 4f des ZCH ist ein Sekundirionen-Massenspektrometer, das besonders fiir
den Einsatz im wissenschaftlich-analytischen Bereich geeignet ist (Bild 2-3). Das
Geriit kann aufgrund seiner speziellen Ionenoptik als "Ionenmikroskop” eingesetzt
werden. Damit kénnen Elementverteilungen innerhalb der Analysenfliche (max. 250
pm @) bildlich dargestellt werden (siche Kapitel 2.3.1)

Ein weiteres herausragendes Merkmal des IMS 4f ist die hohe Massenauflésung des
Gerits. Darunter versteht man die Fihigkeit eines Massensgektrometers, zwei Ionen
oder Molekiilionen mit annghernd gleichen Massen, z.B. 2°Si_* und *Fe*, getrennt
voneinander nachweisen zu kénnen. Am IMS 4f ist eine Mass%nauﬂbsung, definiert
als das Verhiltnis von M/AM, von 300 bis maximal 10000 erreichbar.
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Bild 2-2: schematischer Aufbau der Ionenmikrosonde Cameca IMS 4f (2.2)
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Bild 2-3: Die Cameca IMS 4f des ZCH des Forschungszentrums Jiilich
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Primérionenstrahl

Fiir die Erzeugung der Sekundirionen werden bei SIMS hauptsichlich O, *- bzw. O™
Ionen verwendet. Fiir spezielle Anwendungen werden noch Ar’ - und Ga*-Ionen
eingesetzt. Welche Primirionenart letztlich verwendet wird, hiingt von der
analytischen Fragestellung, der lateralen Auflésung, der Tiefenauflésung, der
gewiinschten Nachweisgrenze und einer méglichen Vermeidung von Interferenzen
ab. Das wichtigste Auswahlkriterium ist sicherlich die Sekundérionen-Ausbeute
(secondary ion yield) Yii des Elementes i, der wie folgt definiert ist

t_ Aty O
Yi"'YiYi

mit: Yii = secondary ion yield
'Yii = Jonisierungsrate
Yi0 = partieller Sputter Yield (Atome/Primirion)

mit:

t_ o kpo
Y= 0%/ (0F+nf)

mit: nii = Anzahl der gesputterten Ionen
nio = Anzahl der gesputterten Atome

In Bild 2-4a sind die Sekundirionen-Ausbeuten fiir positive Sekundirionen mit O"-
BeschuB, in Bild 2-4b fiir negative Sekundirionen mit Cs*-Beschu8 iiber die
Ordnungszahl der Elemente dargestellt. Die Sekundédrionen-Ausbeuten der ver-
schiedenen Elemente zeigen Unterschiede iiber mehrere Dekaden. Fiir den analy-
tischen Anwender von SIMS ist es auffillig, daB die Elemente, die hohe Ionenaus-
beuten mit Sauerstoffbeschufl haben, kleine Sekundidrionen-Ausbeuten bei Cs-
Beschuf} zeigen und umgekehrt.

Das Hauptkriterium fiir die Wahl der Primérionenart ist sicherlich, mit welchen
Primirionen ein maximaler secondary ion yield zum Nachweis auch geringster Spu-
ren eines Elements erzielt werden kann .

Ist zur Analyse einer Probe ein besonders groBier secondary ion yield nétig, finden
solche Primirionen Verwendung, die ein reaktives Sputtern der Probe ermoglichen.
Besonders die Primérionenarten Cs”, 02+und O™ finden beim reaktiven (che-
mischen) Sputtern Verwendung.



Sekunddrionen-Massenspektroskopie 18

Der BeschuB einer Probe mit Sauerstoff-Primirionen bewirkt eine Oxidation der
Probenoberfliche. Diese Reaktion des Sauerstoffs mit der Probe bewirkt eine
Verinderung des Ionisierungspotentials, mit der Folge, daB vor allem positive Ionen
erzeugt werden.

Die Verwendung eines Cisium-Primérionenstrahls ist gerade bei den Elementen
sinnvoll, bei denen eine Steigerung des secondary ion yield durch den BeschuB mit
Sauerstoffionen nur gering war. Die implantierten Cisiumionen reagieren ebenfalls
mit der Probenoberfliche, wodurch eine Absenkung der Austrittsarbeit negativer
Ionen erfolgt.

Ob von einem Element bevorzugt positive Sekundirionen mit einem Sauerstoff-
Primirionenstrahl oder negative Sekundérionen mit einem Céasium-Primérionenstrahl
erzeugt werden konnen, kann der einschldgigen Fachliteratur entnommen werden
(Bild 2-4, 2.2, 2.6). Als einfache Regel gilt dabei, daB die Elemente der linken Hilfte
des Periodensystems besser mit einem Sauerstoff-Primarionenstrahl, die der rechten
Hilfte mit einem Césium-Primérionenstrahl nachgewiesen werden kénnen.

Der Einsatz von Edelgasen als Primérionen hat den Vorteil, daB die Probenober-
flache durch die Implantation der Primérionen chemisch nicht veridndert wird, da die
Edelgasionen nicht mit der Probe reagieren. Daher eignen sich inerte Gase als
Primiérionen besonders fiir die Untersuchung von Oxidschichten, da hier Verinde-
rungen des Restgaspartialdrucks im SIMS keine Auswirkungen auf den secondary
ion yield des nachzuweisenden Elements haben.

Welche Primérionenart letztendlich verwendet wird, ist jedoch nicht nur vom
maximal erreichbaren secondary ion yield abhingig. Der BeschuB mit neutralen
Teilchen (Edelgasen) ist fiir die Untersuchung von Oxidschichten interessant, da hier
die Abtragung der Oberfliche langsam vor sich geht. Der Einsatz der reaktiven

Primérionenarten ist dann sinnvoll, wenn groBe Tiefen oder hohe Nachweisgrenzen
erzielt werden sollen,
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Durchfiihrun IMS-

Grundsitzlich stehen bei der Durchfiihrung einer SIMS-Messung zwei verschiedene
MeBverfahren zur Klirung einer analytischen Fragestellung zur Verfiigung. Der
Microscope-Modus ermoglicht die Messung der lateralen Elementverteilung auf
einer Probenoberfliche. Durch eine Tiefenprofilmessung kann der Konzentrations-
verlauf eines oder mehrerer Elemente in die Tiefe der Probe hinein dargestellt wer-
den.

2.3.1 Der Microscope-Modus der CAMECA IMS 4f

Der Microscope-Modus ermoglicht die Abbildung einer Probenoberfliche mit den
Méglichkeiten der Sekundirionen-Massenspektroskopie und stellt eine Besonderheit
der Cameca IMS-Serie dar.

Die Probe wird dabei mit einem gerasterten Primérionenstrahl so beleuchtet, dafl
jeder Punkt der Probenoberfliache als Emissionsort von Sekundirionen fungiert. Der
Primérionenstrahl kann dabei einen Durchmesser von 3-200 um haben, wobei die
Abbildung einer Probenoberfliche von 400 umz moglich ist. Da der Primir-
ionenstrahl gerastert wird, ist die GroBe des abgebildeten Bereichs vom Durchmesser
des Primérionenstrahl unabhingig. Im magnetischen Sektorfeld-Massenspektrometer
werden die verschiedenen Sekundirionen getrennt und ein vergréBertes, massen-
aufgeldstes Bild kann dann als Elementverteilungsbild auf einem Monitor dargestellt

und abfotografiert werden. Eine schematische Darstellung des Strahlengangs ist in
Bild 2-5 wiedergegeben.

Die Moglichkeit, mit dem Microscope-Modus des IMS 4f eine Elementverteilungs-
analyse durchzufiihren, ist besonders dann von Nutzen, wenn Elemente in einer
Probe lateral ungleichmiBig verteilt sind und eine Darstellung dieser Verteilung fiir

verschiedene Elemente erfolgen soll. Ein Beispiel fiir eine Elementverteilungs-
analyse ist in Bild 2-6 dargestelit.
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Bild 2-5: Der Strahlengang im Microscope-Modus des IMS 4f (schematisch)

Bild 2-6: Microscope-Modus mit Cisium-Pimérionen. Darstellung der Element-
verteilung an den Korngrenzen einer Edelstahl-Probe mit 50 ppm
Kohlenstoff und 40 ppm Stickstoff (2.8)
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2.3.2 Tiefenprofilmessungen
Der Hauptteil aller Untersuchungen an einem Sekundérionen-Massenspektrometer
entfillt auf die Messung von Konzentrationsverliufen in die Tiefe der Probe oder auf

die Bestimmung von Dotierstoffen und Verunreinigungen in einer homogenen
Probe.

Bei der Durchfiihrung einer Tiefenprofilanalyse wird die Intensitiit einer oder
mehrerer Massenlinien nacheinander periodisch gemessen und in Abhéngigkeit von
der MeBdauer aufgezeichnet (Bild 2-7).

Das Ziel jeder Tiefenprofilanalyse ist es, den Konzentrationsverlauf in Abhidngigkeit
von der Tiefe aufzutragen. Daher wird am Ende einer SIMS-Messung der erzeugte
Sputterkrater mit einem Tiefenprofilschreiber ausgemessen. Bei einer konstanten
Sputterrate und einer homogenen Zusammensetzung der Probe 148t sich so die
MeBzeitskala in eine Tiefenskala umrechnen.

Co-Implantation in vergrabene Si02-SchichlL
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Bild 2-7: Mefplot einer Tiefenprofilmessung. Untersucht werden sollte der Co-
Konzentrationsverlauf in einer vergrabenen SiO_-Schicht nach dem
Tempern. Das Kobalt wurde in das Substrat implantiert,
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2.3.2.1 Gating

Das weitreichendste Anwendungsgebiet der SIMS ist die Messung von Tiefen-
profilen. Voraussetzung dafiir ist, daB die Messung mit einer konstanten Sputterrate
durchgefiihrt wird. Weiterhin muB gewihrleistet sein, daB keine Sekundiirionen vom
Kraterrand, von der Probenoberfliche oder von den Winden des Gerits detektiert
werden, Aus diesem Grund muB die gesputterte Fliche groBer als der Bereich sein,
der analysiert wird. Um dies zu erreichen, kann aus dem wihrend der Messung
entstehenden Krater ein Bereich ausgewihlt werden, der zur Analyse zugelassen
wird. Die Ausblendung des restlichen Kraters nennt man Gating. Dabei werden bei
SIMS zwei verschiedene Arten des Gatings unterschieden:

o elektronisches Gating:
Es wird nur dann die Intensitit der Sekundirionen gemessen, wenn sich bei der
Strahlfiihrung der Primérionenstrahl in einem definierten Bereich befindet.

e optisches Gating:

Durch Einfiihren einer Blende in den Strahlengang der Sekundidrionen werden alle
Sekundirionen in einem definierten Abstand zur optischen Achse des Geriits
ausgeblendet.

Im Normalfall wird das optische Gating verwendet, da hier die laterale Qualitiit des
Primérionenstrahls keinen Einfluf} auf das Gating hat. Bild 2-8 zeigt die Wirkung des
Gatings auf die gemessenen Tiefenprofile einer Probe.

Verzichtet man wihrend einer Messung auf den Einsatz eines Gates, so werden auch
Sekundirionen gemessen, die nicht vom Kraterboden stammen. Dies bedeutet bei
allen Tiefenprofilen, die nicht von homogenen Proben (Bulks) stammen, eine
Verfilschung der gemessenen Konzentrationen. Wird jedoch ein Gate bei der
Messung benutzt, konnen unerwiinschte Bereiche, wie z.B. der Kraterrand,
ausgeblendet werden. Die gemessene Intensitit bezieht sich dann auf die aktuelle
Tiefe wihrend der Messung, so da auch Bereiche mit geringer Konzentration
gemessen werden konnen, die unterhalb von Schichten mit hoher Konzentration
liegen. Der Unterschied von maximaler und minimaler Intensitit nimmt zu, die
Messung hat eine groBere Dynamik. Fiihrt man nun ein noch kleineres Gate ein,
werden groBere Bereiche des Kraterbodens ausgeblendet, die Dynamik sinkt, da das
Intensititsmaximum zu niedrigeren Werten verschoben wird.

Das Gating ist folglich dann von grofer Bedeutung, wenn es gilt, benachbarte
Tiefenstrukturen ohne gegenseitige Beeinflussung messen zu konnen.



Sekundiirionen-Massenspektroskopie 24

10°
I
" PRIMARY 1ON
: RERAE
5 . ERERERE
& \ }%; ~— SURFACE
> \ 1271 ~— LAYER
% \ I_A\7|
S 0% N\ l DETECTED REGION
- N f=— UNIFORM PENETRATION
-
@ \
2 \c@—— DETECTED REGION OVER WHOLE CRATER
s
= N
Z 10?|- > DETECTED REGION WITHIN UNIFORM
z \_ PENETRATION REGION
z
3
z 10— I
o []
'3 [
b /
o i i !
%%, 1 2 3 4

TIME OR DEPTH (ARBITRARY UNITS)

Bild 2-8: Auswirkungen des Gatings auf das Tiefenprofil mit G1>G2

2.3.2.2 Quantifizierung von SIMS-Messungen

Fiir die Quantifizierung von SIMS-Messungen ist es notwendig, eine Umrechnung
von gemessenen Intensitdten in Konzentrationen vornehmen zu kénnen. Da die
Mefbedingungen jedoch starken Schwankungen unterliegen, werden vergleichende
Messungen an den zu untersuchenden Proben und an einem Standard in unmittel-
barer Folge vorgenommen.

Bei den fiir SIMS-Messungen iiblichen Standards handelt es sich um Ionen-
Implantationen, von denen die Implantationsdosis und und die Implantationsenergie
und damit der Konzentrationsverlauf bekannt ist. Voraussetzung fiir eine exakte
Quantifizierung ist, daB es sich bei dem Standard um die gleiche Matrix wie bei der
zu untersuchenden Probe und das gleiche nachzuweisende Element handelt. Ist die
Messung der zu untersuchenden Probe und des Standards erfolgt, kann die Umrech-
nung der Intensitits- und der Zeitachse auf dem MeBplot erfolgen.

Um die Intensititsskala in eine Konzentrationsskala umrechnen zu kénnen, ist die
Integration der Fliche unterhalb der MeBkurve des Standards notwendig. Das

Integral steht in direktem Verhéltnis zu der implantierten Dosis des Standards (Bild
2-9).
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Tiefenprofil (schematisch)

intensity (c/s)

minutes

Bild 2-9: Schematische Darstellung einer Tiefenprofilmessung

Es ist 1

= Ip dt
¢ Ay f

¢ = implantierte Dosis
A, = Fliche des Gates
T = useful yield
I(t) = zeitabhiingige gemessene Intensitit

Die Berechnung des Integrals erfolgt numerisch durch die im SIMS integrierte
Datenverarbeitung. Ist die Berechnung erfolgt, kann zu jeder Intensitit des Tiefen-
profils die entsprechende Konzentration angegeben werden. A

Die Zeitachse wird in eine Tiefenskala umgerechnet, indem man den wihrend der
Messung entstehenden Sputterkrater mit einem Tiefenprofilschreiber ausmiBt. Eine
konstante Sputterrate vorausgesetzt, kann eine lineare Beziehung zwischen Tiefe und

MeBzeit hergestellt werden.
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Um nun die Konzentration eines Elements in einer Probe bestimmen zu kénnen, ist
die erneute Messung des Standards notwendig. Bei dieser Messung wird jedoch
nicht nur das Signal des implantierten Elements sondern auch ein Referenzsignal der
Matrix des Standards gemessen. Da aus der vorhergehenden Messung des Standards
die Konzentration im Implantationsmaximum bekannt ist, kann ein Eichfaktor K
bestimmt werden:

= IMatrix ) Cmax
|

Dotierung, max

K

Zur Bestimmung der Konzentration des Dotierstoffs in der Probe ist nur noch die
Messung des Referenzmatrixsignals und des Signals des Dotierstoffs notig. Unter

Verwendung des Eichfaktors K ergibt sich die Konzentration des Dotierstoffs in der
Probe zu

- IDotierung -K

IMatrix

C

Dabei muB beachtet werden, daB Standards in der Regel nur ein Isotop eines
Elements enthalten und auch nur dieses Isotop wihrend einer Messung an einer
Probe nachgewiesen wird. Silizium besteht beispielsweise zu 92% aus dem Isotop

Si%® und zu 8% aus dem Isotop Si%°. Dotierte Halbleiter enthalten hingegen alle
Isotope eines Elements in ihrem natiirlichen Verhiltnis.

Unter optimalen Bedingungen ist mit der Methode der Konzentrationsbestimmung
durch Standards eine Genauigkeit von ¢+ 10% erreichbar (2.6).
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2.3.2.3 Bestimmun r theoretischen hweisgrenz

Um die theoretische Nachweisgrenze eines Dotierstoffs in einer Matrix, hier Si in
GaAs, angeben zu konnen, ist es nétig, sich nochmals die Grundlagen der Sekundir-
ionen-Massenspektroskopie vor Augen zu fiihren.

Bei SIMS werden Ionen, Molekiilionen und Neutralteilchen durch einen Primir-
ionenstrahl aus der Probe herausgeschossen. Nachgewiesen werden konnen jedoch
nur die Ionen der Polaritit, auf die das Gerit durch seinen Betriebsmodus eingestellt
ist.

Das Verhiltnis

nachgewiesene Ionen
gesputterte Atome

wird als useful yield bezeichnet und kann durch Messung eines Standards direkt
bestimmt werden. Es ist

- I(C)
C A, S
mit: I( 0= Intensitit bei der Konzentration C
C =Konzentration (Atome/cm3 )
A = Fliche des Gates
S = Sputterrate (cm/s)

Bezogen auf eine an der Cameca IMS 4f dsurchgefiihrte Messung ergibt sich 7 fiir die
Messung von Si in GaAs zu T, = 3+ 10™ unter der Voraussetzung, dal mit einem
Cisium-Primérionenstrahl, negativen Sekundérionen und einem Gate von 60 um &
gemessen wurde. Dieser Wert ist allerdings von sehr vielen schwer mefibaren
Parametern, wie z.B. dem Sauerstoffpartialdruck iiber der Probe, abhéngig, so daB} er
nur als Anhaltswert dienen kann.

Ist der useful yield jedoch fiir eine bestimmte Konfiguration bekannt, 148t sich sofort
die theoretische Nachweisgrenze fiir einen Dotierstoff angeben. Liegt die vom
Detektor gemessene Intensitit bei 1 count/s, ist die techmsche Nachweisgrenze
erreicht. Dies bedeutet fiir einen useful yield von T = 3.10°
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C — I(min)

Si, min . .
T Ay S

15!

= =1-10" Atome/cm®
3-10° - /4 602 pm?- 2.5:103um s

Dieser Wert entspricht einer theoretischen Nachweisgrenze von 2.3 ppb at.

2.4 SIMS-M n n Silizium i A

Da im Rahmen dieser Arbeit SIMS-Messungen an verschiedenen Arten von Proben
und in unterschiedlichen Konzentrationsbereichen erfolgen sollten, war es not-
wendig, durch Voruntersuchungen die giinstigsten MeBparameter zu ermitteln und
eine Abschiitzung des Meffehlers vorzunechmen.

In vorbereitenden MeBreihen wurden die Parameter so optimiert, dal Messungen der
Si-Konzentration von c= 110 - 510%° Atome/cm moglich waren und dabei
Tiefenprofile bis zu 5 um aufgenommen werden konnten. Als Mef3parameter wurden
bis auf wenige Ausnahmen folgende Einstellungen verwendet:

Primérionenstrahl: 130 - 170 nA Cs*
Rasterweite des Primérstrahls: 200 x 200 pmz
optisches Gate: 60 pm @

Untersuchungen unter Verwendung des Microscope-Modus konnten mit den
gleichen Einstellungen des SIMS erfolgen; die Verwendung eines Gates von 150 um
@ erfolgte in diesem Modus. Mit diesen Parametern waren Abbildungen der
Probenoberfliche in eine Tiefe von bis zu 16 um durchfiihrbar.

Da die Probe wihrend einer SIMS-Messung Ladungen in Form von Ionen aufnimmt
und Sekundérionen sowie Sekundirelektronen die Probenoberfliche verlassen, ist
die Ladungsbilanz in der Regel ungleich Null. Lidt sich die Probe wihrend einer
Messung auf, kann dies zur Verfilschung der MeBergebnisse fithren. Das kann nur
dann vermieden werden, wenn die Probe elektrisch leitend ist oder durch die
Auftragung einer leitenden Deckschicht von Gold oder Graphit ein Ladungsaus-
tausch ermoglicht wird. Ist keine dieser Moglichkeiten gegeben, muB die Probe mit
einem Elektronenstrahl so beschossen werden, daB eine Ladungskompensation
erfolgt.

Die in dieser Arbeit untersuchten Proben zeigten durch die Dotierung mit Silizium
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eine so grofie Leitfihigkeit, daB keine elektrische Aufladung der Proben beobachtet
und darum auf eine Elektronenkompensation verzichtet werden konnte,

24 regleich der nachweisbaren Sekundirionenarten

Beim Sputtern einer Probe werden nicht nur Ionen, sondern auch Molekiilionen
emittiert. Daher kann der Nachweis eines Dotierstoffs durch die Messung verschie-
dener Arten von geladenen Teilchen erfolgen.

Bei einer Voruntersuchung wurden dabei folgende Ionen und Molekiilionen ver-
gleichend gemessen: Si’, AsSi und CsSi".

Vergleich der Dynamik
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Bild 2-10: Vergleich der Dynamik verschiedener geladener Teilchen bei der
Messung eines Silizium-Standards

Wie aus Bild 2-10 ersichtlich ist, zeigt das Ion Si” die beste Dynamik, wihrend die
Messung des Molekiilions CsSi” keinerlei Dynamik aufweist. Eine weitere Moglich-
keit zum Nachweis von Silizium in GaAs ist die Messung des Molekiilions AsSi'.

Da die Bestimmung der Konzentration eines Elements in einer Probe nur dann
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zulissig ist, wenn der Standard und die Probe gleiche Matrix-Eigenschaften
aufweisen (2.4, 2.5), ist eine Eichung mittels eines Standards durch Extrapolation
nur in einem nach oben begrenzten Konzentrationsbereich zulidssig. Dieser Matrix-
Effekt (2.6) beeinfluBt die Messung, wenn die Summe der Dotierstoffe mehr als 1 %
der Matrix ausmacht.

In einer Veroffentlichung von (2.7) wird die Verwendung von AsSi fiir den Konzen-
trationsbereich vorgeschlagen, in dem eine Wirkung des Matrix-Effekts auf die
Messung erfolgt. Da das Molekiilion AsSi” jedoch eine kleinere Dynamik als das Ion
Si” aufweist und Messungen von mehr als 1 Atom-% Silizium in GaAs mittels SIMS
nicht durchgefiihrt werden sollten, wurden alle Messungen von Silizium in GaAs
durch den Nachweis von Si” vorgenommen.

4.2 Messung der i i1

Die Bestimmung der Silizium-Konzentration in GaAs erfolgte durch Messungen
eines Silizium-Standards (2.3) und anschlieBend der zu untersuchenden GaAs-Probe.

Bild 2-11 zeigt die Messung der Intensitit des Signals Si” iiber die MeBzeit fiir einen
Standard von Silizium in GaAs.
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Bild 2-11: MeBplot eines Silizium-Standards
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Mit der durch das SIMS bereitgestellten Datenverarbeitung 148t sich der MeSplot
eines Standards so umrechnen, daB der Konzentrationsverlauf iiber die Tiefe der
Probe aufgetragen wird. Dabei erfolgt die Umrechnung der Intensitiit in eine
Konzentration iiber die Eingabe der implantierten Dosis, die Umrechnung der
MeBzeit in eine Tiefenskala durch die Eingabe der Tiefe des Implantationsmaxi-
mums (Bild 2-12). Die Werte fiir die implantierte Dosis und die Tiefe des Implanta-
tionsmaximums koénnen der Dokumentation des Standards entnommen werden.

Si—-Tiefenprofil
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Bild 2-12: Umgerechneter MeBplot eines Silizium-Standards

Nachdem der Standard auf diese Weise umgerechnet worden ist, kann dem MeSplot
die Siliziumkonzentration im Implantationsmaximum entnommen werden. Damit die
Bedingungen bei der Messung des Standards und der Probe vollkommen identisch
sind, wird der Standard anschlieBend noch einmal gemessen, wobei das Signal As”
als Referenzsignal der Matrix mit aufgezeichnet wird.

AbschlieBend erfolgt dann die Messung der zu untersuchenden Proben, indem das
Signal des Dotierstoffs und das Referenzsignal der Matrix aufgezeichnet werden.

Eine Umrechnung der gemessenen Intensitit in eine Konzentration fiir die Probe
erfolgt mit den in Kapitel 2.3.2.2 angegebenen Formeln. Die Umwandlung der
MeBzeit in eine Tiefenskala erfolgt bei der zu untersuchenden Probe durch die Ver-
messung des beim Sputtern entstehenden Kraters mit einem Tiefenprofilschreiber
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(Fa. Veeco, Typ Dektak 3030). In Bild 2-13 ist eine lichtmikroskopische Aufnahme
eines Sputterkraters dargestellt.

Bild 2-14: Lichtmikroskopische Aufnahme von SIMS-Sputterkratern

In der Darstellung einer Tiefenprofilmessung eines Sputterkraters (Bild 2-14) ist
erkennbar, daB die GroBe der Bodenfliche des Sputterkraters mit fortschreitender
Tiefe abnimmt. Dieser Effekt ist der Grund fiir die Verwendung eines Gates bei der
Messung eines Tiefenprofils. Fiir eine zuverlassige Messung sollte der Kraterboden
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Bild 2-13: Tiefenprofilmessung eines Sputterkraters



Sekunddrionen-Massenspektroskopie 33

deutlich groBer sein als das bei der Messung verwendete Gate. Ebenfalls erkennbar
ist die Rauhigkeit des Kraterbodens am Ende einer SIMS-Messung. Diese
Rauhigkeit wird durch ein inhomogenes Sputtern der Probe verursacht, die ihre
Ursache in verdnderlichen Matrixeigenschaften(z.B. unterschiedlich orientierten
Ko6rnern) der Probe hat. Zeigt der Boden des Sputterkraters eine starke Rauhigkeit,
ist eine Umrechnung der MeBzeit in die Probentiefe nicht mehr méglich oder mit
einem groBen Fehler behaftet.

Bei Proben mit einer homogenen Matrix, als solche konnen GaAs-Einkristalle
bezeichnet werden, kann von einem linearen Zusammenhang von MeBzeit und
Kratertiefe ausgegangen werden.

4.3 Bestimmun r hweisgrenz n Siin GaA

Ein weiteres Ziel der vorbereitenden Messungen war es, den minimalen Gehalt von
Silizium in GaAs anzugeben, der mit den Moglichkeiten der SIMS noch nach-
gewiesen werden kann.

Nachdem in Kapitel 2.3.2.3 die theoretische Nachweisgrenze zu ~1 10'* Atome/em®
bestimmt wurde, erfolgte eine Optimierung der Meflparameter in der Weise, daB
auch bei Messungen des Silizium-Standards eine vergleichbare Nachweisgrenze
erreicht werden konnte. Da bei der Tiefenprofilmesssung an einem Standard von
Bereichen mit hohen Konzentrationen in tieferliegende Bereiche mit niedrigen
Konzentrationen gemessen wird, war eine sorgfiltige Justierung des Primérionen-
strahls und die Wahl des geeigneten optischen Gates notwendig. Wird das Gate zu
klein gewihlt, kénnen nur wenige Sekundirionen zum Detektor gelangen. Wird das
Gate hingegen zu groB gewihlt, werden auch Sekundéirionen der Kraterwénde
detektiert, wodurch sich das Untergrundrauschen stark erhoht.

Bild 2-15 zeigt den umgerechneten MeBplot einer Messung des Silizium-Standards
bei optimalen MeBbedingungen. Wie dem Mefiplot zu entnehmen ist, liegt die
Nachweis§renze fiir Silizium in GaAs bei Tiefenprofilmessungen bei ~1-10"

Atome/cm”.
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Best immung der Si-Nachweisgrenze
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Bild 2-15: Messung des Silizium-Standards zur Feststellung der praktischen
Nachweisgrenze

44 isti nal i -
Da zur Bestimmung der Konzentration eines Dotierstoffes in einer Probe Messungen
des Standards und der Probe nétig sind, ergibt sich der Fehler in der Konzentrations-
angabe aus der Summe der Einzelfehler.

Schon die zur Eichung einer SIMS-Messung verwendeten Standards sind mit einem
werkseitigen Fehler in der Konzentrationsangabe behaftet, da die mitgelieferte
Dokumentation ebenfalls durch SIMS-Messungen erstellt wurde. Durch Vergleichs-
messungen kann hier von einem absoluten Fehler von = 10% ausgegangen werden.

Doch auch die SIMS-Messungen an einer Probe und dem jeweiligen Standard
unterliegen Schwankungen, die durch die Probe, z.B. die Beschaffenheit der
Probenoberfliche, oder durch apparative Gegebenheiten verursacht werden.
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Zur Bestimmung der Standardabweichung s vom Mittelwert X, mit

Z X,

=1 n = Anzahl der Messungen
Xi= Wert der Messung i

X =

=]

und

n
_ 1 12
S —\/ n-1 iz-:l(xi -X)
wurde eine MeBreihe von 20 Messungen an einer Si-dotierten GaAs-Probe vor-
genommen, Die Messungen erfolgten dabei mit denselben Analyseparametern, mit

denen auch die in dieser Arbeit untersuchten Proben gemessen wurden.

Dabei wurde folgende Verteilung gemessen:

g B
1.

175 180 185 190 195 200 205 ¢

gemessene Konzentration ( 10 Atomelcms)

Bild 2-16: Schwankungen in der gemessenen Konzentration bei einer SIMS-
Messung

Bei einer mittleren Konzentration X = 1.87 - 10'® Atome/cm® ergab sich die

Standardabweichung zus=1.8 106 Atome/em’ .
Fine Standardabweichung dieser GroBe kann als Anhaltswert fiir die Beurteilung von

SIMS-Messungen gelten.
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In einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) wird dhnlich einem Licht-
mikroskop durch verschiedene Linsensysteme ein Bild oder ein Beugungsbild eines
Objekts erzeugt. Dabei wird ausgenutzt, daB Elektronen eine kleinere Wellenldnge
als das Licht haben. Mit dem in dieser Arbeit verwendeten TEM vom Typ Philips
EM 430 T, das mit einer Beschleunigungsspannung von 300 kV arbeitet, ist eine
Wellenldnge A mit

h

2-my-eo-U-(1+ 27U )
2-mg-c?

A=

von 0,0197 A erreichbar. Diese Auflosung ist jedoch praktisch nicht nutzbar, da die
in einem TEM eingesetzten magnetischen Linsen Linsenfehler aufweisen.

Als Elektronenquelle wird im EM 430 T eine LaB 6-Kathode verwendet, die sich
durch eine hohe Emission von Elektronen auszeichnet. Damit 148t sich eine GaAs-
Probe mit bis zu 2 pm Dicke durchstrahlen, so das in einer Probe groBe Bereiche zur

Analyse zur Verfiigung stehen. Der schematische Aufbau eines TEM ist in Bild 3-1
dargestellt.

Aus dem Bild ist der groBe Vorteil der Transmissions-Elektronenmikroskopie
ersichtlich. Durch den Einsatz von Hellfeldabbildung und Feinbereichsbeugung
(SAD) kann sowohl die geometrische, als auch die Kristallstruktur ermittelt werden,
wobei ein Umschalten zwischen beiden Darstellungsmodi problemlos moglich ist.
Bei der SAD-Modus macht man sich den Umstand zunutze, daB die Elektronen-
wellen nach dem Bragg‘schen Gesetz an den Netzebenen des Kristalls (sofern es sich
nicht um eine amorphe Probe handelf) abgebeugt werden. Aus dem Beugungsbild

lassen sich dann Informationen iiber die Gitterabstiinde und den kristallinen Aufbau
ableiten (Bild 3-2).

Eine Beziehung zwischen den abgebeugten Strahlen und den realen Netzebenen-
scharen einer Probe kann dabei durch die Projektion einer Ewald-Kugel in einen
reziproken Raum hergestellt werden. Aus dem Kontrastverhalten struktureller
Defekte eines Kristalls lassen sich Aussagen iiber die Art des Defekts erzielen. So ist
es moglich, aus der Deutung des Kontrastverhaltens unter verschiedenen Abbil-

dungsbedingungen den Typ von Versetzungen, Versetzungsringen, Stapelfehlern
und Ausscheidungen zu bestimmen.
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Bild 3-1: schematischer Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskops
a: Hellfeldabbildung
b: Feinbereichsbeugung (SAD) (3.1)
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Bild 3-2: Darstellung des transmittierten Strahls und der abgebeugten Strahlen
bei der Durchstrahlung einer Probe (3.2)

Bestimm T i i ide -
ide Kontr. rfah

Bei der Bestimmung des Typs von Versetzungsringen, also bei der Klirung der
Frage, ob der Versetzungsring durch das Einschieben oder das Fehlen von
Atomlagen hervorgerufen wird, macht man sich den Umstand zunutze, daB} der
Versetzungskern eine Verspannung der umliegenden Netzebenen hervorruft. Diese
Verspannung erzeugt unter definierten Abbildungsbedingungen einen schwarzen
Ring entweder auBerhalb (outside-Kontrast) oder innerhalb des Versetzungsrings
(inside-Kontrast). Bild 3-3 stellt einen Querschnitt durch eine Probe mit Ver-
setzungsringen dar. Dabei sind schon die vier moglichen Fille, die im TEM
beobachtet werden kdnnen, aufgezeigt worden. Die Positionen a und b zeigen das
Kontrastverhalten eines Zwischengitterrings, ¢ und d die eines Leerstellenrings.

Um nun eindeutige Aussagen machen zu konnen, ist es notig, den Versetzungsring
im Zweistrahlfall im Licht eines Reflexes 8 abzubilden, wobei der Anregungs-
fehler s immer positiv sein muB.
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Bild 3-3: mogliche Lagen eines Versetzungsrings in einer TEM-Probe (3.3)

Wie in Bild 3-3 gezeigt ist, werden die (hkl)-Ebenen durch den Versetzungsring
verbogen. Bei Abbildung mit + g, . und s>0 sind dabei die &uBeren Netzebenen in
Bragg-Lage (outside-Kontrast), glgi einer Abbildung mit - g, die innerhalb des
Ringes liegenden Netzebenen (inside- Kontrast). Fiir einen Leerstellenring ist die
Kontrastbildung genau umgekehrt. Die Orientierung von g, ist dabei in der
Richtung positiv, in der auch die Ebenennormale des Versetzungsrings zeigt. Dabei
wird die Ringnormale so definiert, daB sie dem Elektronenstrahl immer
entgegenzeigt. Ist also das Produkt von n'g>0 und der Anregungsfehler s>0, so 148t
sich aus dem Kontrastverhalten des Versetzungsrings sofort sein Typ bestimmen. In
der Praxis 148t sich dieses Verfahren besonders dann gut einsetzen, wenn die
Versetzungsringe eine GroBe von 40 nm oder mehr haben. Liegt die GroBe der Ringe
weit unter diesem Wert, ist die Beurteilung des Kontrastverhaltens und die

Bestimmung der Ringnormale n dulerst schwierig (3.4).
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Analyse von A heidun

Zur Analyse von Ausscheidungen werden in der Regel zwei sich gegenseitig
erginzende Wege beschritten. Erst die Kombination von chemischer Analyse mittels
EDX (energiedispersiver Rontgenanalyse) und struktureller Analyse durch
Auswertung von Feinbereichsbeugungsdiagrammen verhilft der Analyse von
Ausscheidungen am TEM zu einer hohen Genauigkeit.

Die EDX macht sich den Umstand zunutze, daB bei der Durchstrahlung einer Probe
mit dem Elektronenstrahl eine Emission von Rontgenquanten erfolgt, die fiir die in
der Probe enthaltenen Elemente charakteristisch ist. Die Aufnahme dieses
Rontgenspektrums mittels eines Detektors ermdglicht sowohl eine qualitative
Aussage iiber die chemische Zusammensetzung als auch eine quantitative Aussage
iiber die Konzentrationen der Elemente. Um jedoch die Eindeutigkeit einer EDX-
Analyse richtig einschitzen zu konnen, muf8 der lateralen Auflosung dieser Methode
besondere Aufmerksamkeit gelten. Wie in Bild 3-4 sichtbar ist, werden von dem
Bereich der Probe Rontgenquanten ausgesandt, der vom Elektronenstrahl angeregt
wird. Dieser Bereich kann bei einer dicken Probe ein weitaus grofSeres Proben-
volumen umfassen, als der Durchmesser des Elektronenstrahls vermuten LiBt. Das
Ergebnis einer EDX-Analyse sollte also als ein erster Hinweis bei der Analyse einer
Ausscheidung gelten.

electron electron
prode

\o

— Itz

EE

Bild 3-4: Vergleich der Wechselwirkungen eines Elektronenstrahls in einer
dicken Probe und einer diinnen Folie (3.5)

Zeigen jedoch EDX-Analysen einen signifikanten Unterschied in den Gehalten der
Elemente bei einem Vergleich von Matrix und Ausscheidung, so besteht die
Mbglichkeit, die Ausscheidung mittels der Feinbereichsbeugung zu identifizieren.
Notwendige Voraussetzung hierfiir ist, daB die Ausscheidung kristalliner Natur und
von ausreichender GroBe ist (>100 nm). AuBerdem muB sie natiirlich durchstrahlbar

sein, Sind diese Voraussetzungen erfiillt, kann ein Feinbereichsbeugungsbild erzeugt
werden.
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Durch Auswahl einer in der GroBe angepaBten Feinbereichsbeugungsblende kénnen
die Bereiche, die zur Beugung beitragen, ausgewihlt werden. Um nun im Beugungs-
bild diejenigen Reflexe identifizieren zu kénnen, die von der Ausscheidung verur-
sacht werden, kann mit einem abgebeugten Strahl mittels Strahlverkippung eine
Dunkelfeldabbildung erzeugt werden. Dabei entsteht eine Abbildung, in der die
Bereiche hell erscheinen, die einen Beugungsreflex dieses Typs erzeugen.

Eine Auswertung der Beugungsbilder erfolgt durch das Ausmessen der Abstinde R
der Reflexe vom Primirstrahl. Durch Verwendung der Linsenformel AL =d'R, die
nur einen Spezialfall der Bragg‘schen Formel darstellt, konnen dann die Abstinde
der Netzebenen direkt bestimmt werden. Die Kamerakonstante K = A'L ist ein vom
verwendeten TEM-Typ abhingiger Wert und kann durch Ausmessen eines be-
kannten Matrixreflexes geeicht werden.

Ist nach einer Analyse bekannt, welche Elemente eine Ausscheidung enthélt und
welche Gitterstruktur sie hat, kann durch den Vergleich mit Literaturwerten eine
endgiiltige Bestimmung der Ausscheidung erfolgen.
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4 TEM-P

Gegenstand der Untersuchungen am TEM ist eine Probe von 3 mm Durchmesser, die
in der Mitte ein Loch aufweist. Der Rand dieses Loches ist der Bereich, der dann
vom Elektronenstrahl durchleuchtet wird (Bild 3-5).

=™ electron transparent
i 5 3
N
¢3mm <

Bild 3-5: Schematischer Querschnitt einer TEM-Probe (3.6)

Ziel der Probenpriparation sollte es daher sein, dieses Loch an eine fiir die
Untersuchung relevante Stelle in der Probe zu plazieren und die Probe dabei so zu
diinnen, daB der durchstrahlbare Bereich ein Plateau darstellt. Dabei wird
vorausgesetzt, daB beim Priparieren der Probe keine Defekte, wie z.B. Ver-
setzungen, erzeugt werden.

4 ntionel - nprapar:

Da die in dieser Arbeit untersuchten Proben aus erstarrten GaAs- Schmelzen,
gezogenen Kristallen oder aus LEC-Wafern stammten, wurden die Probenstiicke
entsprechend ihrer Geometrie mit einer Innenlochsédge in 2 mm dicke Scheiben
geschnitten. Aus diesen Scheiben wurden dann mit einem Ultraschallbohrer (Fa.
Gatan, Typ 601) kreisformige Stiicke mit 3 mm Durchmesser herausgebohrt.
Anschliefend wurden diese Stiicke mit Schmelzkleber auf einem Disc-Grinder (Fa.
Gatan, Typ 623) befestigt und danach beidseitig mit SiC-Papier auf 120 um Dicke
abgeschliffen. Dabei wurden Kérnungen von 35-3 um verwendet.

Die so behandelten Proben konnten nach Erwirmen des Schmelzklebers von der

Halterung abgeldst werden. Der verbleibende Schmelzkleber wurde durch ein Bad in
Aceton von der Probe entfernt.

Im néachsten Schritt wurden die Proben wieder mit Schmelzkleber auf einem
Metallzylinder befestigt und in einen Disc-Grinder (Fa. Gatan, Typ 656) eingebaut.
Mit dem Disc-Grinder kann durch ein rotierendes Schleifrad von 15 mm Durch-
messer eine Seite der Probe konkav eingeschliffen werden (Bild 3-6d). Dabei dreht
sich der Probenhalter selbst senkrecht zum Schleifrad, wodurch eine rotations-
symmetrische Vertiefung in der Probe entsteht. Als Schleifmittel wurde dabei
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Diamantpaste mit einer Kornung von 3 um verwendet. Waren die Proben soweit
abgeschliffen, daB sie an der diinnsten Stelle noch eine Restdicke von 25 bis 50 pm
aufwiesen, wurde das Schleifrad durch ein Polierrad ersetzt. Mit Hilfe des
Polierrades wurde die Probe mit einer Suspension aus Aluminiumoxid und Wasser
fiir 5 Minuten bei hoher Drehzahl des Polierrades poliert. Die abschlieBende
Bearbeitung der Probe, nimlich das Diinnen bis zur Perforation, erfolgte durch zwei
alternative Verfahren: durch chemisches Diinnen oder durch das physikalische
Verfahren mittels Ionenzerstdubung,

Chemisches Diinnen:

Zu Beginn dieser Arbeit wurden GaAs-Proben mit einer Losung von 5 % Brom in
Methanol gediinnt. Dazu wurden die Proben auf einen Glasloffel montiert, der in der
Mitte ein Loch von 3 mm Durchmesser hatte. Dieses Loch diente der Aufnahme der
Probe, wobei die Riinder der Probe mit einem organischen Lack vor der Zersetzung
geschiitzt wurden. Wihrend des Diinnens wurden die Proben in der Losung stindig
bewegt und von der Unterseite mit Licht angestrahlt. Sobald die Probe in der Mitte
lichtdurchlissig war, wurde das Diinnen der Probe durch Eintauchen in destilliertes
Wasser gestoppt. Mit dieser Methode konnte eine TEM-Probe innerhalb von 2
Minuten bis zur Perforation gediinnt werden. Der Nachteil dieses Verfahrens lag in
der Tatsache, daB nur etwa 20 % der gediinnten Proben durchstrahlbare Bereiche
aufwiesen, die fiir das TEM nutzbar waren. Weiterhin sprach gegen dieses
Verfahren, daB von der Losung eine potentielle Gesundheitsgefdhrdung ausgeht.

Diinnen durch Ionenbeschuf}:
Da das chemische Diinnen nur eine geringen Ausbeute an verwertbaren TEM-Proben

erbrachte, wurde im Verlauf der Arbeit eine Ionendiinnungsanlage der Firma Gatan,
Modell 600, angeschafft.

Wiihrend der Inbetriebnahme der Ionendiinnung konnte festgestellt werden, dal der
TonendiinnungsprozeB selektiv auf Oberflichenrauhigkeiten von GaAs-TEM-Proben
reagiert. Deshalb wurden alle Proben vor dem eigentlichen Ionendiinnen mit einer
Losung von H,SO, (98 %ig), Wasserstoffperoxid (33 %ig) und destilliertem Wasser
im Verhéltnis .75: 1:1 fiir zwei bis drei Minuten chemisch poliert.

In die Jonendiinnungsanlage eingebaut, wurden die Proben mit Ar"-Ionen von 5 keV
Energie beschossen. Der Einfallswinkel der Ionen betrug 10 bis 15°, wobei die
Proben bis zur Perforation mit fliissigem Stickstoff gekiihlt wurden. Die Kiihlung der
Proben konnte die Schidigung der Probenoberfliche auf vernachldssigbare Werte
reduzieren (3.7). Der Proze8 der Ionendiinnung bis zur Perforation dauerte zwischen
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zwei und zehn Stunden, wobei die Abschaltung der Ionendiinnung durch einen
Laser-Autoterminator erfolgte. AnschlieBend wurden die Proben ebenfalls durch
IonenbeschuB mit einer Energie von 2 keV und einem Einfallswinkel von 9° noch
fiir einen Zeitraum von zwei Stunden poliert.

Ein Vergleich von chemisch gediinnten Proben und Proben, die durch Ionenbeschuf3
gediinnt wurden, zeigte, daB} die Ionendiinnung keine zusitzlichen Defekte in eine
GaAs-Probe einbrachte, wobei die Erfolgsquote des Ionendiinnungsprozesses
wesentlich hdher war und TEM-Proben reproduzierbarer hergestellt werden konnten.

4.2 rschnittspriparati

Fiir die Untersuchung von Implantations- und Diffusionsprofilen in GaAs-Proben
war es notwendig, eine Probenpréparationstechnik zu entwickeln, die es erméglichte,
den Konzentrationsgradienten im Profil zu iibersehen.

Dazu wurden, wie aus Abbildung 3-6a ersichtlich ist, jeweils zwei Wafer mit der zu
untersuchenden Seite zusammengeklebt. AnschlieBend wurden auf dieses Paket an
beiden Seiten noch Stiicke von GaAs angeklebt, so daB das ganze Schichtpaket eine
Dicke von 3 mm hatte (Bild 3-6b). Als Kleber wurde teilweise eine Mischung aus
Araldit-Harz und einem Hérter verwendet, die bei 100°C fiir 10 Minuten ausgehirtet
wurde. Aufgrund der geringen Bestindigkeit des Klebstoffes gegeniiber dem
Elektronenstrahl und dem Ultrahochvakuum im TEM wurde dieser Kleber allerdings
nur dann verwendet, wenn Proben eine rauhe Oberfliche aufwiesen und eine
Verbindung mit einem anderen Klebstoff keinen Erfolg versprach.

Der weitaus groBte Anteil der Querschnittsproben wurde mit einem Losungs-
mittelkleber vom Typ M-Bond 610 geklebt, der bei einer Temperatur von 180°C fiir
eine Stunde ausgehirtet wurde. Das so hergestellte Schichtpaket wurde dann in
Scheiben von 1,5 mm Dicke geschnitten. Aus diesen Scheiben wurden mit einem
Ultraschallbohrer TEM-Proben mit einem Durchmesser von 3 mm so herausgebohrt,
daB der zu untersuchende Bereich in der Mitte lag (Bild 3-6¢). Die anschlieBende

Préparation der Proben erfolgte in gleicher Weise wie bei der konventionellen TEM-
Priparationstechnik.
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Bild 3-6: Priparation einer GaAs-Querschnittsprobe
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4 Kristall rfahr

Alle im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben waren im Ausgangszustand
entweder Teile eines einkristallinen Liquid Encapsulated Czochralski (LEC)-Wafers
der Fa. Wacker Chemitronic, Burghausen, oder Stiicke eines Kristalls, der nach dem
Bridgman-Verfahren hergestellt wurde. Die Bridgman-Kristalle wurden im IFF des
Forschungszentrums Jiilich in einer Pilotanlage geziichtet.

4.1 Einkristallzucht nach dem LEC-Verfahren

Das LEC-Verfahren ist eine Weiterentwicklung des nach seinem Erfinder benannten
Czochralski-Verfahrens (4.1), bei dem ein Kristall mittels eines Impfkristalls aus
einer Schmelze gezogen wird.

Beim LEC-Verfahren wird ebenfalls mit einem rotierenden Impfkristall ein Kristall
aus einer Schmelze gezogen, die jedoch in Abénderung des Czochralski-Verfahrens
mit einer B203-Schmelze abgedeckt ist. Die Abdeckung der Schmelze mit dem
zihfliissigen B_0, verhindert den Verlust der fliichtigen Komponente As bei der
GaAs-Kristallzucht (Bild 4-1).

Durch das Ziehen eines Kristalls aus der Schmelze mittels eines einkristallinen
Impfkristalls kann dem gezogenen Kristall eine Orientierung vorgegeben und
gleichzeitig ein unkontrolliertes Wachsen eines Polykristalls vermieden werden.

Zichstab

Impfkristall ~

Krisal
B0, Abdeckng| -~ Kitll

0 =10
' & Heizung
0 (]
o ¥~ GaAs-Schmelze
Tiegel—4 | o

/

Tiegelhalter

Bild 4-1: Schematische Darstellung einer LEC-Anlage
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Auch das Gremmelmaier-Verfahren (4.2) ist eine Weiterentwicklung des
Czochralski-Verfahrens, wobei die Kristallzucht, vergleichbar zum LEC-Verfahren,
in einem geschlossenen Gefif stattfindet.

Beim Gremmelmaier-Verfahren wird der As-Verlust bei der GaAs-Zucht dadurch
vermieden, daB mit einer zusitzlichen As-Quelle gearbeitet wird. Durch diese
separat beheizbare As-Quelle kann im Rezipienten der As-Gleichgewichtsdampf-
druck eingestellt werden, womit der As-Verlust aus der Schmelze und dem Kiristall
verhindert wird.

4.2 Einkristallzucht mit dem Bridgman-Verfahren

Beim Bridgman-Verfahren (4.3) wird, genau wie beim Czochralski-Verfahren, dem
zu ziichtenden Kristall eine Orientierung beim Wachsen vorgegeben, indem er an
einem Impfkristall angekeimt wird.

Hierbei befindet sich die Schmelze jedoch in einem Tiegel oberhalb des Impf-
kristalls. Dabei kann der Tiegel samt dem Impfkristall im Temperaturfeld der Heizer
gedreht werden, um radiale Temperaturunterschiede auszugleichen. Um nun ein
kontrolliertes Wachstum des Kristalls zu erreichen, wird der Tiegel im vertikalen
Temperaturgradienten der Heizung solange bewegt, bis die gesamte Schmelze als
Einkristall erstarrt ist. Dabei entspricht die Absenkgeschwindigkeit des Tiegels der
Wachstumsgeschwindigkeit des Kristalls. (Bild 4-2).

Heizung 3 /_\ : |_~Rezipient

Schmelze

OZOTATOTOTOTTH IO
o

Kristall

Tiegel

Impfkristall

Pumpensystem

¢
Bild 4-2: Schematische Darstellung einer Bridgman-Anlage
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Im Gegensatz zum LEC-Verfahren stehen beim Bridgman-Verfahren die Schmelze
und der gezogene Kristall wihrend des gesamten Ziehvorgangs mit dem Tiegel in
Kontakt, so daB Tiegelreaktionen und Keimbildungsvorgéinge an den Tiegelwinden
schwer zu kontrollieren sind. Um diese unerwiinschten Keimbildungsvorgéinge zu
unterdriicken und den in diesen Verfahren entstehenden Verlust von Arsen aus der
Schmelze zu reduzieren, wird auch beim Bridgman-Verfahren zur Ziichtung von
GaAs teilweise mit einer B203-Abdeckung gearbeitet.
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5.1 Vereleich der K . Si in GaAs bei hied
istall hr

Aufgrund der hohen Anforderungen der Halbleiterindustrie an das Substratmaterial,
ist es das Ziel aller Kristallzuchtverfahren, GaAs-Scheiben zur Verfiigung zu stellen,
die moglichst frei von Gitterbaufehlern und unerwiinschten Dotierstoffen sind.
Nimmt das GaAs wihrend der Zucht Silizium auf, ist es nicht moglich, einen Kristall
mit semiisolierenden Eigenschaften herzustellen, wenn die Si-Konzentration einen
Wert von 51016 Atome/cm’ iiberschreitet.

Besonders beim Gremmelmaier- und beim LEC-Verfahren ist der Kontakt der
Schmelze iiber die Gasphase mit dem Rezipienten aus Quarz moglich. Nur das
Bridgman-Verfahren, welches mit pBN-Tiegeln und B203-Abdeckung arbeitet, kann
eine verfahrensbedingte Verunreinigung von GaAs mit Si vermeiden.

SIMS-Messungen an sechs verschiedenen Bridgman-Kristallen, die in pBN-Tiegeln
geziichtet wurden, und an fiinf Kristallen, die mit dem Gremmelmaier-Verfahren
hergestellt wurden, zeigten jedoch, daB alle Proben einen Silizium-Gehalt von 8 10
bis 5-10'° Atome/cm® aufwiesen, wobei es keinen Unterschied machte, mit welchem
Verfahren sie hergestellt worden waren.

Als Ergebnis dieser Messungen kann festgehalten werden:

¢ Beim Gremmelmaier- und beim LEC-Verfahren wird bei der GaAs-Kristallzucht
kein Si iiber die Gasphase aufgenommen.

® Der Si-Grundgehalt von 8 10" bis 5-10' Atome/cm? ist schon im vorsynthe-
tisierten Ausgangsmaterial enthalten. Eine Reduzierung des Si-Gehalts unter diesen
Grundgehalt ist durch Verdinderungen des Kristallzuchtverfahrens nicht méglich.

Bild 5-1 zeigt nun den Verlauf der Silizium-Konzentration der Bridgman-Kristalle
B9102010 (B10) und B9105015 (B15), die unter B203-Abdeckung im Quarztiegel
gezogen wurden. Die SIMS-Messung erfolgte dabei als Tiefenprofilmessung von der

Oberfliche in die Tiefe des Kristalls.

Die untersuchten Proben stammten von Tellur-dotierten Kristallen, die unter iden-
tischen Ziichtungsbedingungen hergestellt worden waren, nur der [OH]-Gehalt der
B.O,-Abdeckung variierte.

D%e % O.-Abdeckung des Kristalls mit der Bezeichnung B10 hatte einen [OH]-
Gehalt2 von ~215 ppm, die des Kristalls mit der Bezeichnung B.I 5 eipen thalt von
~1250 ppm. Dabei zeigt der Kristall BI0 im Oberflichenbereich eine Sl-Kom.zen-
tration von ~4-10%° Atome/cm°. Eine Si-Konzentration dieser GroBe kann dabei als
der Grenzbereich der Loslichkeit von Silizium in GaAs angesehen werden.
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Bild 5-1: SIMS-Tiefenprofilmessung an zwei Bridgman-Proben mit unterschied-
lichem [OH]-Gehalt der B 03-Abdeckung

B10: [OH] ~215 ppm B15: [OH] ~1250 ppm

Der Si-Gehalt der Probe BI10 smkt zur Mltte des Kristalls, der einen Durchmesser

von 50 mm hatte32 auf ~2.5-10'7 Atome/cm? ab, der Si-Gehalt der Probe B15 auf
3-10* 6 Atome/cm”.

Als Ursache fiir den stark differierenden Si-Gehalt kann nur der unterschiedliche
[OH]-Gehalt der B O -Abdeckung gelten.

Das geschmolzene B203 zeigt eine auBerordentlich gute Benetzungsfihigkeit und
bildet einen zéhfliissigen Film zwischen dem Quarz-Tiegel und der GaAs-Schmelze.
Der mogliche Grund fiir die Reduzierung des Si-Gehalts konnte dabei die Reaktion
des [OH] mit dem aus dem Quarz-Tiegel eindiffundierenden Silizium sein. Dabei
wird Si zu SiO2 oxidiert, wobei gleichzeitig H2 freigesetzt wird. Das in SiO, umge-
wandelte Silizium steht dann fiir die Diffusion in den Kristall nicht mehr zur
Verfiigung.

Dieses Ergebnis steht im Einklang mit Messungen von Thomas et al. (5.1), bei denen
der Gehalt von Bor und Silizium in Abhéngigkeit vom [OH]-Gehalt gemessen wurde
(Bild 5-2).
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Bild 5-2: Auswirkung des [OH]-Gehalts der B203-Abdeckung auf den
Silizium- und Borgehalt in undotiertem LEC-GaAs
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52U l GaAs-Schmel 4+ Si-Hochdoti

Dem Versuch, einen Kristall aus einer GaAs-Schmelze mit Si- Hochdotierung zu
ziehen, ging ein Experiment voraus, in dem die maximale Loslichkeit von Silizium
in GaAs-Schmelzen bestimmt werden sollte.

Dazu wurde in einer Gremmelmaier-Anlage, die ohne As-Quelle und unter Schutz-
gasatmosphire betrieben wurde, eine GaAs-Einwaage von ~50 g mit einem Silizium-
Gehalt von 2 Atom-% bei einer Temperatur von 1450 °C erschmolzen
(Schmelzpunkt von reinem Silizium: 1414 °C). Als Tiegelmaterial wurde ein
Quarztiegel von 38 mm Innendurchmesser verwendet. Wahrend des Aufheizens der
Anlage konnte beobachtet werden, da8 oberhalb von 1430 °C das in kleinen Stiicken
zugegebene Silizium vollstindig erschmolzen wurde und sich auf der Oberflache der
Schmelze ein Schaum bildete.

Bei Erreichen einer Temperatur von 1450 °C wurde die Schmelze fiir den Zeitraum
von etwa 2 Stunden auf dieser Temperatur gehalten und anschlieBend im Verlauf
von 3 Stunden wieder abgekiihlt.

Bild 5-3: Querschnitt durch die erstarrte Schmelze = <— pan

~>

Bild 5-3 zeigt einen Querschnitt durch die erstarrte Schmelze, wobei deutlich die
Schaumbildung auf der Oberfliche der Schmelze erkennbar ist. Die Schmelze
erstarrte wihrend des Abkiihlungsprozesses primir von den seitlichen Tiegelwinden
aus und zu einem spiteren Zeitpunkt vom Tiegelboden und der Schmelzenoberfliche
in die Mitte der Schmelze hinein. Die Mitte der Schmelze erstarrte dabei ohne die
Bildung von Hohlrdumen zuletzt.
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Bild 5-4: Quantitative Analyse der erstarrten GaAs-Si- Schmelze mittels EDX
am REM

Nach dem Sigen und Schleifen der erstarrten Schmelze erfolgte eine Untersuchung
mit einem Raster-Elektronenmikroskop (REM). Die quantitative Analyse mit dem
EDX-System des REM ergab den in Bild 5-4 sichtbaren Konzentrationsverlauf von

Arsen, Gallium und Silizium.

Bei einer Genauigkeit von ~ 0.5 Atom-% in der Gehaltsangabe kann Bild 5-4 ent-
nommen werden, daB im Bereich des Tiegelbodens und der Schmelzenoberflidche
GaAs gebildet wurde. Doch auch in diesen Bereichen der erstarrten Schmelze liegt,
durch einen UnterschuB von ~1 Atom-% Arsen, eine erhebliche Stéchiometrieab-

weichung vor.

Im oberen Drittel der Schmelze, also dem Bereich, der zuletzt erstarrt ist, findet sich
eine Makroausscheidung (Bild 5-5), die in der Mitte eine Zusammensetzung von
58.5 Atom-% Arsen, 40 Atom-% Silizium und 1.5 Atom-% Gallium hat. Flankiert
wird diese Ausscheidung von einem Bereich mit Gehalten von ~90 Atom-%
Silizium, 3.5 Atom-% Gallium und 6.5 Atom-% Arsen. Die quantitativen Analysen
dieser Ausscheidung zeigen, daB es sich um die Bildung von SiAs2 und SiAs
handeln muB, eingeschlossen von der zuletzt erstarrten Restschmelze.
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Bild 5-5: REM-Aufnahme einer Makroausscheidung im oberen Drittel der er-
starrten Restschmelze

Die Untersuchung des erstarrten Schaums auf der Schmelzenoberflache ergab eine
Konzentration von 1 Atom-% Silizium und jeweils 49.5 Atom-% Arsen und
Gallium.

SIMS-Untersuchungen der homogenen Randbereiche, in denen sich nichtstochio-
metrisches GaAs gebildet hat, ergaben einen Si-Gehalt der Schmelze von

Cs‘f_"l .1-10%° Atome/cm’. Dies entspricht einer maximalen Loslichkeit von 0.25

Atom-%.
Aus den Bereichen dieser Si-Konzentration wurden ebenfalls TEM-Proben

entnommen und auf mogliche Ausscheidungen und Defektstrukturen untersucht.
Bild 5-6 zeigt eine TEM-Aufnahme eines repréisentativen Bereichs der Probe.

Die deutlich erkennbaren Defektstrukturen haben eine Dichte von 10'! bis 10'% ¢cm™
und wurden im TEM mittels konvergenter Beugung auf etwaige Zusatzreflexe einer
2. Phase untersucht. AuBerdem wurden Nanoprobe-EDX-Messungen an den
Defekten durchgefiihrt.

Analysen mehrerer Defektstrukturen ergaben dabei keinen Hinweis auf eine Aus-
scheidung oder eine Anreicherung von Silizium. Da die Existenz einer Ausscheidung

durch diese Messungen ausgeschlossen werden konnte, wurden die Defektstrukturen
als Versetzungsringe eingestuft.
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Bild 5-6: Hellfellabbildung im TEM. Die Probe wurde dem homogenen Rand-
bereich der Schmelze des ersten Versuchs entnommen.

Eine Untersuchung der Versetzungsringe mit dem Inside/Outside-Kontrastverfahren
erwies sich als schwierig, da die groBeren Versetzungsringe einen Durchmesser von
<40 nm hatten. Eine Typanalyse, also die Bestimmung, ob Zwischengitter- oder
Leerstellentyp, war deshalb nur bei den groBen Versetzungsringen moglich.

Die Auswertung von 3 Versetzungsringen ergab den Leerstellentyp.

Zur Kontrolle dieser Ergebnisse wurden zwei weitere Versuche mit Si-hochdotierten
GaAs-Schmelzen durchgefiihrt. Dabei waren die Versuchsbedingungen des zweiten
Versuchs mit den oben beschriebenen vollkommen identisch, nur daB beim zweiten
Versuch ein Kristall aus der Si-dotierten Schmelze gezogen wurde. Untersucht
wurde hier die erstarrte Restschmelze.

Eine Untersuchung der Restschmelze des zweiten Versuchs lieferte dieselben Ergeb-
nisse wie die zuvor beschriebenen. SIMS-Messungen ergaben einen Si-Gehalt von
Cg:= 8.510" Atome!cm3, so daB die Ergebnisse der ersten beiden Versuche mit Si-
hochdotierten GaAs- Schmelzen als iibereinstimmend bezeichnet werden koénnen.

Im dritten Versuch wurden die Versuchsparameter insoweit modifiziert, als die
Schmelze mit 10 Atom-% Silizium dotiert und eine separat beheizte Arsen-Quelle
verwendet wurde. Die zur Reduzierung des Arsen-Verlusts aus der Schmelze
benutzte Arsen-Quelle wurde wihrend des Versuchs konstant auf einer Temperatur

von 650 °C gehalten.
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Bild 5-7: Hellfellabbildung im TEM. Die Probe wurde dem Oberflichen-
bereich der Schmelze des dritten Versuchs entnommen.

Im Gegensatz zu den ersten beiden Versuchen ist es jedoch beim dritten Versuch
nicht gelungen, das gesamte Silizium in Losung zu bringen. Auf der erstarrten Rest-

schmelze befanden sich auBer dem aus den Vorversuchen bekannten Schaum, noch
Bruchstiicke festen Siliziums.

TEM-Untersuchungen zeigten auch hier die von den ersten beiden Versuchen be-
kannten Defektstrukturen (Bild 5-7). Eine SIMS-Messung ergab eine Silizium-
Konzentration der Restschmelze von c..  =1.1.-10%° Atome/cm>. Dieser Wert

entspricht exakt dem Siliziumgehalt, der mit SIMS im ersten Versuch gemessen
wurde.
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Nachdem durch die im vorherigen Kapitel beschriebenen Versuche nachgewiesen
worden war, daB eine GaAs-Schmelze mit einem hohen Silizium-Gehalt in der zur
Verfiigung stehenden Anlage beherrschbar war, sollte in einem anschlieBenden
Versuch die Zucht eines GaAs-Kristalls durchgefiihrt werden. Von einer Verwen-
dung der separat beheizbaren Arsen-Quelle wurde bei diesem Versuch aus Sicher-
heitsgriinden Abstand genommen.

Vor der eigentlichen Kristallzucht wurde emeut eine GaAs-Schmelze mit 2 Atom-%
Silizium bei 1450 °C vollstindig erschmolzen und fiir einen Zeitraum von 1 Stunde
zur Homogenisierung der Schmelze auf dieser Temperatur gehalten. AnschlieBend
wurde, durch Ankeimen an einen einkristallinen Impfkristall aus GaAs, ein Kristall
aus der Schmelze gezogen (sieche Kapitel 4.1).

Da mit mehr als 1 Atom-% Silizium dotierte GaAs-Schmelzen immer von einem
"Schaum" aus Gallium, Arsen und Silizium bedeckt sind (5.2), ist es auch nach
mehreren Versuchen nicht gelungen, einen Silizium-dotierten GaAs-Einkristall zu
ziichten.

In Bild 5-8 ist im oberen Teil der Impfkristall deutlich erkennbar, an dem der
gezogene Kristall polykristallin gewachsen ist. In der Anfangsphase des Kristall-

Bild 5-8:

Lichtmikroskopische Aufnahme
eines Kristalls, der aus einer mit
2 Atom-% Silizium dotierten
GaAs-Schmelze gezogen wur-
de.

0.5cm
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Bild 5-9: Lichtmikroskopische Aufnahme des Kristallgefiiges aus dem Bereich
des maximalen Kristalldurchmessers

zuchtversuchs wurde der Kristall mit einer Ziehgeschwindigkeit von 8 mm/Stunde
gezogen, wobei sich der Kristalldurchmesser kontinuierlich vergroBerte (siehe Bild
5-8).

Nachdem der Kristall den gewiinschten Durchmesser erreicht hatte, wurde der Kris-
tallzuchtprozeB durch eine Erhohung der Ziehgeschwindigkeit auf 30 mm/Stunde
kontrolliert beendet. Die Folge einer erhohten Ziehgeschwindigkeit ist die Redu-
zierung des Kristalldurchmessers bis zum Abschmelzen. Dieser Vorgang ist
ebenfalls in Bild 5-8 deutlich erkennbar.

Fiir weitere Untersuchungen wurde der Kristall in 13 Scheiben von etwa 1 mm
Dicke geschnitten und fiir die geplanten Untersuchungen entsprechend priipariert.

Untersuchungen des Gefiiges wurden an Scheiben des Kristalls vorgenommen, die
aus dem Bereich des maximalen Kristalldurchmessers und dem Bereich kurz vor
dem Abschmelzen des Kristalls stammen. Diese Scheiben wurden zuerst geschliffen
und abschlieBend im Dunkeln selektiv gedtzt. Dazu wurde eine Mischung von
konzentrierter Schwefelsdure, Wasserstoffperoxid und Wasser im Verhiltnis 3:1:1
bei einer Temperatur von etwa 50 °C verwendet, wobei die Atzrate dieser Atz-
Losung von der kristallographischen Orientierung der Probe oder eines Proben-
bereichs abhingig und von der lokalen Ladungstrigerkonzentration oder Verunreini-
gungskonzentration unabhangig ist (5.3).
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Bild 5-10: Lichtmikroskopische Aufnahme des Kristallgefiiges aus dem Bereich
kurz vor dem Abschmelzen des Kristalls

Die Bilder 5-9 und 5-10 zeigen charakteristische Bereiche des Gefiiges beider
Proben. Als dominierende Defektstruktur sind groBe Bereiche mit Zwillingsbildung
in beiden Scheiben des Kristalls zu erkennen.

TEM-Untersuchungen an Proben des Kristalls zeigen auch hier die aus den Unter-
suchungen der Schmelzen bekannten Defektstrukturen. AuBer den Versetzungs-
ringen vom Leerstellentyp und einigen wenigen Versetzungen konnten keine
weiteren Storungen des Kristallgefiiges, im besonderen keine Ausscheidungen,
festgestellt werden. Bild 5-11 zeigt einen reprisentativen Bereich des im TEM
sichtbaren Gefiiges.

Die Auszidhlung der Versetzungsringe ergab eine Dichte von ~610'" cm™. Dies
entspricht einer Konzentration von 10 4.10™ kondensierter Leerstellen/cm’ und liegt

im Bereich der fiir die erstarrten Schmelzen ermittelten Werte.

Fiir die abschlieBenden Messungen der Silizium-Konzentration mit SIMS wurden
alle Scheiben des Kristalls mit Silizium-Karbid Schleifpapier geschliffen und an-
schlieBend mit der vorher beschriebenen Losung chemisch poliert. Der letzte Schritt
der Probenpriparation fiir SIMS-Messungen ist immer eine chemische Behandlung
der Probenoberfliche, da sonst Reste des Silizium-Karbid-Schleifpapiers die Be-
stimmung des Silizium-Gehalts stark verfilschen.

In Bild 5-12 ist das Ergebnis der SIMS-Messungen graphisch dargestellt. Dabei ist
der Silizium-Gehalt der 13 Scheiben iiber die Linge des Kristalls aufgetragen.
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150 nm

Bild 5-11: Hellfeldabbildung des Kristallgefiiges im TEM. Das Gefiige ist von

Versetzungsringen geprigt. Die mittlere GroBe der Versetzungsringe
betrdgt < 50 nm.

GaRAs-Kristall mit Si Hochdotierung
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Bild 5-12: Verlauf des Silizium-Gehalts iiber die Liinge des Kristalls, Die

Silizium-Konzentration steigt am Ende des Kristalls um eine GroéBen-
ordnung an.
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Im Bereich von 1 bis 10 mm Linge erhéht sich die Silizium-Konzentration des
Kristalls nur wenig, wihrend der Silizium-Gehalt im Bereich von 10 bis 13 mm
Linge stark zunimmt. Dabei kann der Bereich mit einer Silizium-Konzentration von
Cg; = 2-6 10" Atome/em? mit dem Zeitintervall der Kristallzucht korreliert werden,
in dem die Ziehgeschwindigkeit 8§ mm/Stunde betru%. Ein Anstief der Silizium-
Konzentration auf einen Maximalwert von ¢ = 1.2 -10%° Atome/em® ist hingegen in
dem Bereich des Kristalls zu beobachten, dser dem Zeitraum entspricht, in dem die
Ziehgeschwindigkeit auf 30 mm/Stunde ethoht wurde.

Der Maximalwert des Silizium-Gehalts im Kristall ist dabei, im Rahmen der MeB-
genauigkeit der SIMS, mit dem Silizium-Gehalt in der erstarrten Restschmelze ver-
gleichbar.

Eine Abhidngigkeit der maximalen Loslichkeit von Silizium in GaAs von der
Ziehgeschwindigkeit bei Kristallzuchtversuchen kann durch diesen Versuch nach-
gewiesen werden.

4 Silizium-hochdoti n icon

Materials

AuBer den im Institut fiir Festkorperforschung erschmolzenen hochdotierten GaAs-
Schmelzen und dem nach dem Gremmelmaier-Verfahren gezogenen Kristall sollte
auch ein kommerziell erhiltlicher Wafer, der im Grenzbereich der Silizium-
Léoslichkeit dotiert war, untersucht werden.

Ein Lieferant fiir Silizium-hochdotiertes GaAs ist die Firma Compound Semi-
conductor Materials Inc. (CSM) (5.4), welche beidseitig polierte 3"-GaAs-Wafer
vertreibt. Die Kristalle werden dabei mit einer Variante des Bridgman-Verfahrens

(siche Kapitel 4.2) geziichtet.

Bei dem von CSM verwendeten horizontalen Bridgman-Verfahren erfolgt die
Kristallzucht in einem waagerechten Tiegel, der mit Quarzmatten ausgelegt und
dann mit vorsynthetisiertem GaAs gefiillt wird. Analog zum (vertikalen) Bridgman-
Verfahren erfolgt die Vorgabe der Kristallorientierung durch Ankeimen der
Schmelze an einen einkristallinen GaAs-Impfkristall. Die Dotierung der GaAs-
Schmelze mit Silizium erfolgt bei CSM durch Dotierung mit 1 Gew.-% festem Sili-
zium und durch die Diffusion von Silizium aus den Quarzmatten in die Schmelze.
Wie von der Herstellerfirma mitgeteilt wurde, kann auch auf den Oberflichen des
erstarrten Kristalls die Bildung eines "Schaums” beobachtet werden (siche Kapitel

5.3).

TEM-Untersuchungen an Proben des Wafers von CSM zeigten ein voll.stéind%g
ausscheidungsfreies Kristallgefiige, das keinerkzi Velésetzungsringe aufwies. Die
Versetzungsdichte des Wafers wurde mit D <2:10" cm” angegeben.
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Die Bestimmung des Silizium-Gehalts mittels der SIMS an mehreren Stellen des
Wafers ergab eine homogene Silizium-Verteilung. Die mittlere Silizium-Konzen-
tration wurde zu Cg; o =3 10'® Atome/cm’ bestimmt.

Dieser Silizium-(;sehaﬁdliegt um eine bis zwei GréBenordnungen iiber den Werten,
die man fiir den Silizium-Gehalt von Kristallen miBt, die in Quarz-Tiegeln mit dem
vertikalen-Bridgman-Verfahren geziichtet wurden.

Da der von CSM gelieferte Wafer einkristallin war, wurden an einer Probe Hall-
Messungen zur Bestimmung des Ladungstrigertyps, der Ladungstrigerdichte und
der Beweglichkeit der Ladungstriger vorgenommen. Die Messungen ergaben, daBl
der Wafer n-Leitung (Elektronenleitung) zeigt und eine Nettoladungstrigerkonzen-
tration von ¢ = 8.8:10'7 cm™ hat. Die Beweglichkeit der Elektronen wurde zu

2720 cm%(V%?%%stinnnt.

ilizium-doti -

In den Forschungseinrichtungen von Hewlett-Packard in San Jose, Californien,
werden ebenfalls seit geraumer Zeit Untersuchungen am quasi-biniren System
GaAs-Si vorgenommen,

Ein Stiick eines Kristalls, der mit einer Variante des LEC-Verfahrens (siche Kapitel
4.1), dem "deep LEC"-Verfahren, geziichtet worden war, wurde dem IFF fiir weitere
Untersuchungen der Mikrostruktur iiberlassen. Beim "deep LEC"-Verfahren ist nicht
nur die GaAs- Schmelze, sondern auch der gezogene Kristall vollstindig mit
fliissigem Boroxid bedeckt. Diese vollstindige Boroxidabdeckung des Kristalls
reduziert die thermischen Spannungen bei der Erstarrung und vermindert so die Ver-
setzungsmultiplikation im Kristall.

Das von Hewlett-Packard zur Verfiigung gestellte Kristallstiick war aus einer GaAs-
Schmelze gezogen worden, die auf einen Siliziumgehalt von c_.. = 10'° Atome/cm3
dotiert worden war, Der Kristalldurchmesser betrug 80 mm. '
Da das Kristallstiick in Form von 8 Wafern mit einer Dicke von 500 um vorlag,

konnten aus diesen Wafern direkt Proben fiir lichtmikroskopische, TEM- und SIMS-
Untersuchungen prépariert werden.

S

Die Untersuchungen mit Lichtmikroskop und TEM ergaben ein ausscheidungsfreies
einkristallines Gefiige des Kristalls. Die von Hewlett-Packard erwarteten Silizium-
Ausscheidungen konnten nicht nachgewiesen werden.

Abschliefiend erfolgte an allen Scheiben eine Bestimmung des Silizium-Gehalts
mittels SIMS (Bild 5-13).
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Bild 5-13: Verlauf der Silizium-Konzentration in einem "deep"-LEC-GaAs-
Kristall des Hewlett-Packard-Forschungslabors

Der hier untersuchte Bereich des Kristalls, der aus der Mitte eines lingeren Kristalls
stammt, zeigt keine wesentliche Anderung der Silizium-Konzentration iiber die
Linge des Kristalls. Da keine detaillierten Informationen zur Variation der
Zuchtbedingungen wihrend der Kristallzucht zu ermitteln waren, kdnnen keine
Aussagen iiber die starke Erhohung des Silizium-Gehalts in der Kristallmitte
gemacht werden.



Diffusion von Silizium in GaAs 64

s Diffusi hal Sili in Ga/

Im Rahmen der hier vorliegenden Arbeit sollte nicht nur die Thematik des Loslich-
keits- und Ausscheidungsverhaltens untersucht werden, sondern auch das Diffu-
sionsverhalten von Silizium in GaAs Gegenstand der Untersuchungen sein. Einen
besonderen Schwerpunkt bildete das Diffusions- und Loslichkeitsverhalten bei
hohen Silizium-Gehalten.

Als Substratmaterial wurden GaAs-Wafer der Fa. Wacker-Chemitronic, Burghausen,
verwendet, die entweder mit einer Silizium-Schicht bedampft wurden oder in die
Silizium mittels Ionenimplantation eingebracht wurde. Das Substratmaterial war mit
dem LEC-Verfahren (siche Kaqitel 4.1) hergestellt worden und wies einen Silizium-

Grundgehalt von Coi bulk™ 510" Atome/em® auf (siehe Kapitel 5.1).

1M ngen ilizium-Diffusion i dchen hich

GaAs-Wafern

Als Ergidnzung zu den Untersuchungen des Diffusionsverhaltens von Silizium in
GaAs in implantierten Wafern wurden ebenfalls oberflichenbeschichtete GaAs-
Wafer fiir Untersuchungen im TEM und im REM prépariert. Trotz der eingeschrink-
ten Aussagekraft dieser Versuche eignete sich dieser Versuchsaufbau aufgrund
seiner schnellen Realisierbarkeit und seiner generellen Aussagekraft iiber das Aus-
scheidungsverhalten von Silizium in GaAs.,

6.1.1 Préiparaf; | Temperun berflichenbeschic]
GaAs-Proben

Ausgangspunkt der Diffusionsversuche von Silizium in GaAs waren LEC-GaAs-
Wafer der Fa. Wacker-Chemitronic, die mit einer Schicht von d~500 nm Silizium
bedampft wurden. Zur Erhdhung der Haftfestigkeit der aufgedampften Schicht
wurden die Wafer zuvor chemisch poliert und anschlieBend sorgfaltig mit destil-
liertem Wasser abgespiilt.

Die Haftfestigkeit der aufgebrachten Silizium-Schichten war nach dieser Vorbehand-

lung gut.

Um einen Arsen-Verlust aus der Probe bei einer anschlieBenden Temperung so
gering wie moglich zu halten, wurden die Waferstiicke in zwei aufeinander folgen-
den Schritten immer beidseitig bedampft.

In vergleichbaren Arbeiten zu diesem Thema (6.1, 6.2) wird die Siliziumschicht in
der Regel noch einmal mit einer Siliziumoxidschicht (SiO,) abgedeckt, um eine
vollstindige Versiegelung der Oberfliche zu erreichen (Bild é 1).
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Si

SiO2 \

Bild 6-1: schematische Darstellung einer mit Silizium bedampften und mit
Si02- gekapselten GaAs-Probe

Durch eine Einkapselung dieser Art kann der mogliche Arsen-Verlust des GaAs-
Substrats, besonders bei Temperungen iiber 1000 °C, zwar weiter vermindert wer-
den, es existieren jedoch auch Versffentlichungen, die eine Beeinflussung des
Diffusionsverhaltens durch eine Si02-Schicht belegen.

Untersuchungen von Kavanagh et al. (6.3) zeigen, daB eine Diffusion von Arsen
durch die SiO,-Deckschicht nicht stattfindet, Gallium-Atome jedoch ungestort durch
die Deckschic%nt an die Oberfliche der Probe diffundieren konnen. Eine Folge dieser
selektiven Diffusion ist eine Erh6hung der Gallium-Leerstellenkonzentration in der
Probe mit einer sich daraus ergebenden Beeinflussung des Diffusionsverhaltens.

Gegenstand einer Untersuchung von Katayama et al. (6.4) sind die thermischen
Spannungen, die sich zwischen den Deckschichten und dem Substrat beim Tempern
der Probe aufbauen. Ursache dieser thermischen Spannungen sind die unter-
schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten, die wiederum die Diffusion
maBgeblich beeinflussen sollen.

Die Zahl der Verdffentlichungen zu diesem Thema belegt, daB die Auswirkungen
einer Verkapselung von GaAs-Proben durch Deckschichten nicht vollstindig
verstanden und die daraus resultierenden Beeinflussungen des Diffusionsverhaltens
nicht vorhersagbar sind.

In Abwigung der Folgen eines geringen Arsen-Verlusts aus den zu untersuchenden
Proben und der moglichen Beeinflussung des Diffusionsverhaltens durch eine SiO,-
Deckschicht wurde auf eine zusiitzliche Verkapselung der Proben verzichtet.

Vor dem Einbau der Proben in die Temperanlage (Bild 6-2) wurden die bedampften
Proben in ein verschlieBbares Quarzgefi von 20 mm Durchmesser gelegt, wobei
darauf geachtet wurde, daB jeweils zwei zu untersuchende Seiten aufeinander lagen.
Danach wurde das QuarzgefiB in ein Quarzrohr eingefiihrt, welches dreimal auf
einen Druck von p<10'7 Torr evakuiert und anschlieBend mit einem Gemisch von

Argon-Wasserstoff (92 % Argon, 8 % Wasserstoff) gespiilt wurde.
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Bild 6-2: Schematische Darstellung der kombinierten Vakuum-Temperanlage

Unter diesen Rahmenbedingungen wurden drei Temperungen durchgefiihrt, deren
Zeit-Temperatur-Behandlung der Tabelle I entnommen werden kann.

Tabelle 1: Temperung | Temperatur| Dauer
I 800 °C 24 h
I 900 °C 100 h
I 850°C | 670h
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s 1.2 Charakteris; ler Proben mittels REM und TEM

Nach der Temperung wurden die mit Silizium beschichteten GaAs-Proben im
Rasterelektronenmikroskop (REM) untersucht.

Alle im folgenden geschilderten Ergebnisse sind auf die Proben der Temperungen I
bis III iibertragbar, da, trotz der erheblichen Unterschiede in den Temperbedingun-
gen, kein signifikanter Unterschied in den GaAs-Si-Interfaces beobachtet werden
konnte.

Entsprechend der Darstellung der Versuchsdurchfithrung in Kapitel 6.1.1, wurden
die oberflichenbeschichteten Seiten der Proben mit den zu untersuchenden Seiten
aufeinander gelegt. Nach AbschluB der Temperung zeigte sich jedoch, daB die
Probenstiicke an einigen Kontaktstellen eine haftende Verbindung eingegangen
waren. Somit war es teilweise notwendig, zwei Proben mittels eines Skalpells
voneinander zu trennen.

Bild 6-3 zeigt einen reprisentativen Oberflichenbereich einer Probe, die bei 900 °C
fiir 100 Stunden getempert wurde.

Die aufgedampfte Silizium-Schicht ist glatt und frei von Rissen. Eine quantitative
Untersuchung des Gehalts von Silizium, Gallium und Arsen ergab eine Oberflichen-
konzentration der Elemente von 50.5 Atom-% Silizium, 28.0 Atom-% Gallium und
21.5 Atom-% Arsen. Diese Werte konnen jedoch nur als Anhaltswerte dienen, da bei
einer quantitativen Rontgenanalyse die GroBe des Anregungsvolumens in diinnen

s b A ST M AT LI T
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Bild 6-3: REM-Aufnahme einer GaAs-Probe, die mit Silizium bedampft und
bei 900 °C fiir 100 Stunden getempert wurde
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Bild 6-4: REM-Aufnahme eines Teilbereichs der in Bild 6-3 dargestellten Pro-
benoberfliche. Die dunklen Bereiche des Bildes stellen Bereiche der
Probenoberfliche dar, an denen die Silizium-Deckschicht beim
mechanischen Trennen der Proben abgeldst wurde.

Schichten nicht abgeschitzt werden kann (siehe Kapitel 3.3). Die reale Siliziumkon-
zentration kann bei hoheren Werten liegen, eine gegenseitige Durchdringung der
Elemente durch Diffusion kann jedoch festgestellt werden.

In der oben dargestellten REM-Aufnahme (Bild 6-4) ist ein Bereich der Probenober-
fliche zu erkennen, in dem die Silizium-Deckschicht durch das mechanische Tren-
nen der Proben beschéadigt worden ist. Quantitative Untersuchungen der im Bild
dunklen Bereiche ergaben eine Konzentration von 0.7 Atom-% Silizium, 53 Atom-%
Gallium und 46.3 Atom-% Arsen.

Eine Silizium-Konzentration von 0.7 Atom-% entspricht, im Rahmen der MeBge-
nauigkeit des EDX-Systems des REM, einem Silizium-Gehalt von ¢ = 3.1-10%°
Atome/cm>. Dieser Wert 14Bt sich mit dem Wert vergleichen, der mit SIMS als
Maximalwert der Loslichkeit von Silizium in GaAs gemessen wurde.

Im AnschluB an die Untersuchung im REM wurde die Probe durch Querschnitts-
praparation so prapariert, daB die Probe senkrecht zum Konzentrationsgradienten
durchstrahlbar war.

Bild 6-5 zeigt eine TEM-Aufnahme, in der die aufgedampfte Silizium-Deckschicht
und ein Teil des GaAs-Substrats im Querschnitt dargestellt sind. Deutlich erkennbar
sind Bereiche von rekristallisiertem Silizium in der Silizium-Deckschicht. Ein
scharfes Interface zwischen Deckschicht und Substrat kann jedoch nicht mehr beob-
achtet werden.
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Bild 6-5: TEM-Aufnahme des GaAs-Silizium-Interfaces

Ein Stepscan mit dem EDX-System des EM 430 ergab den in Bild 6-6 dargestellten
Konzentrationsverlauf.

Trotz der in Kapitel 6.1 geschilderten Anstrengungen, den Arsen-Verlust aus dem
Substrat zu unterbinden, muBte bei der Auswertung der Versuche festgestellt wer-
den, daB eine Silizium-Deckschicht Gallium und Arsen in groBem MaBe 16sen kann
und damit die Aussagen iiber das quasibinire System GaAs-Si durch Ergebnisse zum
terndren System Ga-As-Si erginzt werden konnen.

Die Ergebnisse des Stepscan zeigen, daB schon im Bereich des Interfaces die Sili-
zium-Konzentration so stark abnimmt, daB sie mit den Moglichkeiten des TEM nicht
weiter untersucht werden kann. Erganzende Messungen mit SIMS zur Bestimmung
des Konzentrationsverlaufs von Silizium in GaAs bei Konzentrationen von ¢ <1

Atom-% waren daher notwendig.
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Bild 6-6: Darstellung des Konzentrationsverlaufs von Si, Ga, As und Kupfer fiir

eine mit Si beschichtete GaAs Probe nach dem Tempern bei 900 °C
fiir 100 Stunden

In einem Bereich des Interfaces, der mehr der aufgedampften Siliziumschicht zuge-
ordnet werden kann, betrigt der Siliziumgehalt 38.2 Atom-% und und sinkt dann in
einem Bereich von 150 nm in die Tiefe der Probe hinein auf 0.6 Atom-%, ohne daf
in diesem Bereich des Substrats eine Defektentstehung oder die Bildung von
Ausscheidungen beobachtet werden kann,

Die Untersuchung der Siliziumdiffusion an oberflichenbeschichteten GaAs-Wafern
wurde nach der Auswertung der Temperungen I - III nicht weiter verfolgt, da im
TEM kein Unterschied im Konzentrationsverlauf und der Defektstruktur beobachtet
werden konnte.

Als erheblicher Nachteil dieser Versuchsanordnung muf die Kupfer-Kontamination
der Silizium-Schicht angesehen werden. Im Laufe der Untersuchungen der getem-
perten Proben wurde festgestellt, dafl Kupfer mit bis zu 1.2 Atom-% wihrend des
Aufdampfens in die Siliziumschicht eingebracht wurde. Da Kupfer eine hohe Dif-
fusionskonstante fiir GaAs aufweist, diffundiert es sehr schnell in das GaAs ein. Da
jedoch eine Beeinflussung der Silizium-Diffusion durch eine gleichzeitige Kupfer-
Diffusion angenommen werden kann, ist eine Bestimmung der Diffusionskonstante
von Silizium in GaAs aus diesen Versuchen nur eingeschrinkt moglich.
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GaAs mittels SIMS

Im AnschluB an die Charakterisierung der getemperten, oberflichenbeschichteten
GaAs-Proben mittels REM und TEM folgte die Messung der Eindringtiefe von Sili-
zium in die Proben durch SIMS.

Die Tiefenprofilmessungen erfolgten dabei durch die Silizium-Deckschicht, da nach
der Temperung der Proben keine eindeutige Trennung von GaAs-Substrat und Sili-
zium-Deckschicht und damit eine Entfernen der Deckschicht durch selektives Atzen,
moglich war.

Die Messung der Tiefenprofile zur Bestimmung der Silizium-Diffusion erfolgte nur
an den Proben der Temperung I (800 °C, 24 Stunden), da bei diesen Proben die
Kupfer-Kontamination unter 0.3 Atom-% lag.

Bild 6-7 zeigt den MeBplot einer Tiefenprofilmessung der Elemente 28Si', %Ga” und
T5As™. Am Verlauf der Intensititen 1iBt sich, im Gegensatz zu entsprechenden
Hellfeldaufnahmen im TEM, deutlich der Ubergang von der Silizium-Deckschicht
zum GaAs-Substrat verfolgen. Vergleichbar mit den Ergebnissen des Stepscan (Bild
6-6), sind auch in der Tiefenprofilmessung eine Konzentrationen von Gallium und
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Bild 6-7: Tiefenprofilmessung einer mit Silizium oberfliichenbeschichteten
GaAs-Probe am SIMS nach dem Tempern bei 800 °C fiir 24 Stunden
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Arsen an der Oberfliche der Probe mefibar, die nach Durchlaufen eines Minimums
in der Tiefe von 100-200 nm bis zum Bulk-Wert ansteigen. Nach Eichung der
Tiefenskala durch Ausmessen des Sputterkraters kann die Dicke der Silizium-
Deckschicht zu d=500 nm bestimmt werden. Dieser Wert steht in Ubereinstimmung
mit Ergebnissen aus den REM- und TEM-Untersuchungen der Temperungen I bis
L

Ab einer Tiefe von 500 nm kann dann deutlich die Diffusion des Siliziums in das
GaAs-Substrat gemessen werden. Eine Erhohung der Intensititen der Elemente
Gallium und Arsen iiber den Bulk-Wert im Bereich des Interfaces ist einer Storung
des Kiristallgefiiges zuzuordnen und bedeutet nicht ein Ansteigen des Gehalts tiber
einen Wert von 50 Atom-%.

Tiefenprofilmessungen von sehr hohen Konzentrationen zu niedrigen Konzen-
trationen eines Elements in einem Substrat haben jedoch den Nachteil, daB sich das
zu analysierende Element beim Sputtern in der Anlage anreichert (Memory-Effekt).
Die Messung eines abrupten Ubergangs von hohen zu niedrigen Konzentrationen
bewirkt ein hohes Signalrauschen und ein Verschmieren des Ubergangs.

Si-Diffusion in GaRs

1e+22 :5( + 1 T ¥ T T T T T
b + :
+—14-808 Grad - 24 h A
lenal ?x . Y—3as prepared .
o le+20 3
=
<2
2
<
s le+19 =
e 4
[
g
< le+l8
1e+17
le*‘s 3 L [} L | 1 i 1 1
] 2.1 e.2 2.3 2.4 0.5 0.6 2.7 0.8 9.9 1

Detph (microns)

Bild 6-8: Vergleichende Messung des Silizium-Konzentrationsverlaufs fiir eine
ungetemperte und eine bei 800 °C fiir 24 Stunden getemperte Probe,

Die Tiefenskala beginnt mit x=0 um an der Stelle des Ubergangs
Silizium-GaAs.
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Um den Memory-Effekt bei der Messung der Diffusion quantifizieren zu koénnen,
wurden Tiefenprofile an getemperten und ungetemperten Proben gemessen. In Bild
6-8 sind die umgerechneten MeBplots fiir eine getemperte und eine ungetemperte
Probe vergleichend dargestellt. Der Bereich der Kurven, in dem quantitative Aus-
sagen einer Messung mittels SIMS nicht zulissig sind (Matrix-Effekt, siche Kapitel
2.4.1), ist in der Grafik durch nicht miteinander verbundene Punkte gekennzeichnet.

Da als effektive Diffusionslinge nur die Differenz beider Konzentrationsprofile
beriicksichtigt werden kann, ergibt sich der Diffusionsweg zu x~800 nm. Unter der
Annahme eines V/(D-t)-Gesetzes fiir den Diffusionsweg ergibt sich die Diffusions-
konstannte zu DSi 800 © =7.410"1* cm®/s. Dieser Wert ist vergleichbar mit den aus
der Literatur bekaﬁnten%Verten der Diffusionskonstanten fiir Silizium in GaAs.
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Da eine exakte Quantifizierung der Silizium-Diffusion durch die Untersuchung von
oberflichenbeschichteten GaAs-Wafern nicht mit der gewiinschten Genauigkeit
moglich war, wurden die wesentlichen Diffusionsexperimente an GaAs-Wafern
durchgefiihrt, in die Silizium mittels Ionenimplantation eingebracht worden war.

Der Vorteil der Ionenimplantation gegeniiber einem Diffusionsexperiment mit be-
schichteten Oberflichen liegt in der genauen Kenntnis des Konzentrationsverlaufs
des Dotierstoffs im Substrat und der sehr exakten Nachweisbarkeit des Konzentra-
tionsverlaufs nach der Temperung mittels SIMS.

Auch bei den Versuchen mit Silizium-implantierten GaAs-Wafern lag wieder ein
Schwerpunkt der Untersuchungen auf dem Loslichkeits- und Ausscheidungs-
verhalten von Silizium in GaAs bei hohen Silizium-Konzentrationen.

2.1 Herstellung und Priparation ionenimplanti W af

Ein in der Halbleitertechnik zur Strukturierung von integrierten Bauteilen hiufig
angewandtes Verfahren zur kontrollierten Dotierung von Halbleitersubstraten ist die
Ionenimplantation. Dazu werden Atome eines Dotierstoffs in einer Ionenquelle
ionisiert und anschlieBend in einem Hochspannungsfeld in Richtung der Probe
beschleunigt (Bild 6-9). Am Ende der Beschleunigungsstrecke befindet sich das zu
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implantierende Substrat, in das die beschleunigten Ionen eingeschossen werden. Eine
Strukturierung des Substrats ist bei diesem Verfahren durch Verwendung einer
Blende einfach zu realisieren.

Die Tiefenverteilung der deponierten Ionen entspricht einem GauB-Profil mit der
mittleren Eindringtiefe R_und der Breite AR_ (Bild 6-10).

Der grofie Vorteil der onll’enimplantation liegpt in der einfachen Durchfiihrbarkeit bei
niedrigen Temperaturen und der Unabhéngigkeit von einer moglichen Losungs-
grenze des Dotierstoffs im Substrat. Zur Aktivierung der implantierten Ionen und zur
Ausheilung der eingebrachten Gitterdefekte ist im Anschlufl an die Ionenimplan-
tation jedoch ein Anlassen des Substrats notwendig.

Zur Bestimmung der Silizium-Diffusion wurde 28g; in vier LEC-GaAs-Wafer mit
unterschiedlichen Dosisleistungen implantiert. Die verwendete Beschleunigungs-
spannung und die implantierte Dosis kann Tabelle II entnommen werden.

Implantation Beschleunigungs- Dosis- R
spannung (keV) leistung (cm™) (urh)
H1 150 1.25 - 101 0.13
B1 200 5.00 - 107 0.24
B2 200 7.50 - 10%° 0.24
B3 200 1.00 - 106 0.24

Tabelle II: Ubersicht iiber die Implantationen von Silizium in LEC-GaAs-Wafer

Im AnschluB an die Implantation wurden die Substratwafer in 1 x 1 cm? groBie
Stiicke gesigt. Nach einer Reinigung wurden einzelne Proben dann zur Durch-
fiihrung der eigentlichen Versuche entsprechend der in Kapitel 6.1.1 dargestellten

Vorgehensweise getempert.



Diffusion von Silizium in GaAs 76

Zur Bestimmung der Diffusionskonstanten von Silizium in GaAs wurden Proben der
Implantation H1 (siehe Tabelle II, Kapitel 6.2.1) bei Temperaturen von 800 °C,
900 °C, 1000 °C, 1100 °C und 1200°C fiir jeweils eine Stunde unter Argon-Wasser-
stoff-Atmosphire (92% Argon, 8% Wasserstoff) getempert.

Im Anschluf an die Temperungen erfolgte die Messung der Silizium-Konzentra-
tionsprofile im SIMS. Die Auswertung der Probe, die bei 1200 °C fiir eine Stunde
getempert wurde, war nicht moglich, da die Probe einen erheblichen Gewichtsverlust
(>30%) aufwies.

Bild 6-11 zeigt den Verlauf der Silizium-Konzentration fiir die getemperten Proben
im Vergleich zu einer Probe, die keiner Temperaturbehandlung unterzogen wurde
(as implanted).

Das Silizium-Konzentrationsprofil der bei 900 °C getemperten Probe entspricht bis
auf eine geringe Abweichung dem Konzentrationsverlauf der ungetemperten Probe.
Die Genauigkeit der Bestimmung des Diffusionswegs wird hier durch die Tiefen-
auflosung der Messung bestimmt.

Bei einer Erhhung der AnlaBtemperatur auf 1000 °C bzw. 1100 °C ist schrittweise

Diffusion von Si in GaRfAs
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Bild 6-11: Darstellung des Konzentrationsverlaufs von implantiertem Si in
QaAs nacl} dem Tempern im Temperaturbereich von 800-1100 °C
im Vergleich zu einer nicht wirmebehandelten Probe (as implanted).
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eine Verbreiterung des GauBprofils des Silizium-Konzentrationsverlaufs erkennbar.
Die Diffusion von Silizium in GaAs ist also im Temperaturbereich von 900 °C bis
1100 °C von der Temperatur abhingig.

Im Widerspruch zu diesem Ergebnis steht der Verlauf der Silizium- Konzentration
fiir eine Temperung bei 800 °C. Im Gegensatz zum Silizium-Konzentrationsverlauf
nach einer Temperung bei 900 °C zeigt der Kurvenverlauf eine deutliche Zunahme
der Breite AS , die auf eine erhéhte Diffusion schlieBen liBt. Da dieses Resultat
nicht mit der Annahme in Einklang zu bringen ist, daB die Silizium-Diffusion
entsprechend einer Arrhenius-Funktion iiber die Temperatur aktivierbar ist, wurden
die Temperungen bei 800 °C und 900 °C in einem zweiten Versuch wiederholt. Die
nachfolgenden Messungen am SIMS ergaben genau die gleichen Ergebnisse.

Eine Vermessung der Verbreiterung AS der GauBprofile der getemperten Proben im
Vergleich zur Breite AR des Gaquroﬁls der ungetemperten Probe erméglicht die
Bestimmung des effektiVen Diffusionskoeffizienten D i.of YOI Silizium in GaAs.
Messungen der Breite AR der ungetemperten Proben mittels SIMS ergaben eine
Breite AR =0.21 ym, die Werte fiir die Breite AS_und die daraus berechneten Diffu-
sionskonstanten konnen Tabelle II entnommen werden.

D

Temperatur AnlaBdauer AS efg, T
(°C) () (ur) (cm?ls)
800 3600 0.28 2410714
900 3600 0.22 <0.310°4
1000 3600 0.28 241014
1100 3600 0.42 9.2:10™

Tabelle II: Ubersicht iiber die Ergebnisse der Vermessung der Konzentrations-
profile und der berechneten effektiven Diffusionskonstanten von

implantiertem Silizium in GaAs
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2.3 Loslichkeitsverhal ilizium i i
n implanti GaAs-Waf

Grundlage fiir die Untersuchungen des Loslichkeitsverhaltens von ionenimplan-
tiertem Silizium in GaAs waren die GaAs-Wafer der Silizium-Ionenimplantationen
B1, B2 und B3 (siehe Kapitel 6.2.1).

Vor den Untersuchungen an getemperten Proben wurde der Silizium-Konzentra-
tionsverlauf von Proben der Ionenimplantationen B1, B2 und B3 in der Form "as
implanted” im SIMS bestimmt. Bild 6-12 zeigt einen Plot der Silizium-Konzentra-
tionsverldufe. Die Werte der Silizium-Konzentrationen in den Implantations-Maxima
konnen Tabelle IV entnommen werden.

Tabelle IV: Implantation CSi’ max (Atome/cm?)
B1 8-10"°
B2 1.5-10%
B3 3.5:10%

Die Tiefe AR des Implantationsmaximums entspricht dem rechnerisch ermittelten
P
Wert von ARP= 0.24 pm.

Silizium=Implantationen in GaRAs
le+21 T T T v
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Bild 6-12: Silizium-Konzentrationsverlauf fiir die Ionenimplantationen B1 , B2
und B3



Diffusion von Silizium in GaAs 79

Qu pulle Argon-Wasserstoff-
aT Atmosphére
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Bild 6-13: Ampulle zur Temperung von GaAs mit fester Arsen-Quelle. Durch
Verwendung einer raumlich abgetrennten Arsen-Quelle kann ein
Arsen-Verlust der GaAs-Proben vermieden werden.

Fiir Untersuchungen des Loslichkeitsverhaltens wurden Proben der Ionenimplan-
tationen B1, B2 und B3 (siehe Kapitel 6.2.1) fiir 10 Stunden, entsprechend dem im
Kapitel 6.1.1 geschilderten Versuchsaufbau, bei 800 °C getempert. Ein veridnder-
licher Parameter war die Temperung der Proben mit und ohne Arsen-Quelle.

Die Temperbedingungen wurden daher beim zweiten Versuchsdurchgang insoweit
modifiziert, als die ionenimplantierten GaAs-Substrate in geschlossene Quarz-
ampullen eingeschweiBt wurden, in denen sich eine UberschuBmenge von festem,
elementaren Arsen befand. Dabei wurde darauf geachtet, daB sich das feste Arsen
und die GaAs-Substrate nicht beriihrten, um die Bildung eines niedrig schmelzenden
Eutektikas zu vermeiden (Bild 6-13).

Der Vorteil dieses Versuchsaufbaus ist darin zu sehen, daB ein Arsenverlust aus der
Oberfliche der GaAs-Substrate vermieden oder zumindest stark reduziert werden

TEM T

Bild 6-14: Aufnahme einer Quarzampulle zur Temperung von GaAs mit einer
Arsen-Quelle. Das Bild zeigt Proben der Implantation B1 nach der

Temperung bei 800 °C fiir 10 Stunden.
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Bild 6-15: Aufnahme der getemperten, Silizium-lonenimplantierten GaAs-
Proben nach der Temperung mit Arsen-Quelle. Deutlich erkennbar
sind zwei Komer von rekristallisiertem Arsen an den Kanten der

Proben. (Ausschnittsvergroferung von Bild 6-14)

kann. Bild 6-14 zeigt eine Quarzampulle, in der Silizium-Ionenimplantierte GaAs-
Substrate getempert wurden.

Wird die in Bild 6-13 schematisch dargestellte Quarzampulle bei der Temperung
erhitzt, verdampft ein Teil des festen, elementaren Arsens aus dem Reservoir; es
stellt sich der Gleichgewichtsdampfdruck von Arsen in der Ampulle ein. Im Verlauf
der Abkiihlung kondensiert das wiahrend der Temperung dampfformige Arsen. Dabei
erfolgt die Kondensation vordringlich an den Kanten der getemperten Proben, da
hier eine heterogene Keimbildung moglich ist. Dieser Vorgang ist in Bild 6-15 gut
zu beobachten. Bild 6-15 stellt dabei eine AusschnittsvergréBerung von Bild 6-14
dar.

Im Rahmen der spektroskopischen Untersuchungen der getemperten Proben erfolgte
zuerst eine Charakterisierung der Probenoberflachen im Lichtmikroskop. Bild 6-16
zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen von den Oberflichen der Implantationen B1,
B2 und B3 fiir die Temperungen mit und ohne zusatzliche Arsenquelle. Ein Ver-
gleich der Aufnahmen zeigt, daB alle Probenoberflichen mit punktférmigen De-
fekten iiberzogen sind, wobei ein Teil der Defekte noch einmal mit einem
kreisformigen Hof umgeben sind. Besonders deutlich wird diese Oberflichenstruktur
bei den Aufnahmen der Implantation B1 fiir die Temperungen mit und ohne Arsen-
Quelle.
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B1 (ohne Arsenquelle)

steigender Si- Gehalt

B2 (ohne Arsenquelle)

B3 (ohne Arsenquelle) B3 (mit Arsenquelle)
Bild 6-16: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Probenoberflichen nach dem
Tempem bei 800 °C fiir 10 Stunden. 200 ym

- @
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Bei einem Vergleich dieser Aufnahmen ist ebenfalls erkennbar, daB die Proben,
welche mit einer zusitzlichen Arsen-Quelle getempert wurden, eine Defektkon-
zentration geringerer Dichte aufweisen. Dies gilt ebenfalls fiir die Implantation B2
und im besonderen fiir die Implantation B3. Der Vergleich der Implantationen unter-
einander, jeweils mit und ohne Arsen-Quelle, ergibt, daB mit steigender Implanta-
tionsdosis die Dichte der Defektstruktur zunimmt, wobei die ringféormigen Hofe
gleichzeitig kleiner werden.

Die Charakterisierung der Probenoberflichen mittels Lichtmikroskopie 148t also den
SchluB zu, daB die in allen Aufnahmen beobachteten Defektstrukturen mit der im-
plantierten Dosis an Silizium korreliert werden kdnnen.

Zur weiteren Untersuchung der oben geschilderten Defekstruktur wurden Proben fiir
die Charakterisierung im TEM pripariert. Zum Vergeich der beobachteten Defekt-
strukturen wurden der Implantationen B1-B3 direkt nach der Implantation (as
implanted) und nach der Temperung prapariert.

Bild 6-17 zeigt zwei implantierte Bereiche der Implantation B3 im Zustand "as
implanted”. Die TEM-Aufnahme zeigt die Proben senkrecht zum Silizum-Konzen-
trationsgradienten, da die Probenherstellung durch Querschnittspréparation erfolgte.

Bild 6-17: TEM-Hellfeldaufnahme von Proben der Implantation B3 im Quer-
schnitt. Die Aufnahme zeigt die Gefiigestruktur direkt nach der

Ionenimplantation. 125 nm

—
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Zum Verstindnis der Kontrastentstehung im TEM sei hier noch einmal darauf
hingewiesen, da} der Einbau von Atomen durch Ionenimplantation ein physi-
kalischer ProzeB ist, wobei die zusitzlich eingebrachten Atome starke Gitterver-
zerrungen verursachen. Diese Gitterverzerrungen sind umso gréfier, je mehr Atome
eingebracht werden. Entsprechend den Mechanismen der Kontrastentstehung
erscheinen diese Bereiche im TEM dunkler. Zusitzlich werden durch die Implan-
tation Atome durch Sto8prozesse aus ihrem Gitterplatz herausgeschlagen; es entste-
hen ein Zwischengitteratom und eine Leerstelle. Diese Gitterdefekte konnen in
hohen Konzentrationen ebenfalls zur Kontrastentstehung beitragen.

In Bild 6-17 ist deutlich sichtbar, daB der oberflichennahe Bereich der Probe nach
der Implantation bis zu einer Tiefe von ~70 nm nahezu defektfrei ist. Auf diesen
nahezu defektfreien Bereich folgt dann eine Gebiet hoher Defektkonzentration; an
verschiedenen Stellen haben sich Versetzungen gebildet. Der darauf folgende dunkle
Bereich kennzeichnet den Ort des Implantationsmaximums und damit der hdchsten
Silizium-Konzentration. Eine Defektstruktur ist hier nicht mehr erkennbar. In einer
Tiefe von ~400 nm geht dieser Bereich hoher Silizium-Konzentration dann sehr
abrupt in einen makroskopisch defektfreien Bereich iiber.

Vergleicht man die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen mit den Silizium-Kon-
zentrationsprofilen in Bild 6-12, so kann eine gute Ubereinstimmung der Silizium-
Konzentration und der in Bild 6-17 beobachteten Defektstrukturen festgestellt
werden. Nicht erklirbar ist die Tatsache, daB der Bereich maximaler Silizium-Kon-
zentration sehr scharf in einen defektfreien Bereich iibergeht, obwohl die implan-
tierte Silizium-Konzentration immer noch mehr als 1- 10" Atome/cm betrigt.

Bild 6-18 zeigt zum Vergleich eine Probe derselben Implantation nach der
Temperung mit Arsen-Quelle, die ebenfalls durch Querschnittspriparation prépariert

wurde.
Deutlich erkennbar ist, daB die in Bild 6-17 sichtbare Defektstruktur wihrend der

Temperung weitgehend abgebaut worden ist. Im oberflichennahen Bereich haben
sich Versetzungsringe gebildet; ab einer Tiefe von ~200 nm ist das Gefiige, bis auf
einzelne Versetzungsringe in groferer Tiefe, vollkommen defektfrei. Die Bildung
von Silizium-Ausscheidungen konnte in keiner der untersuchten Proben beobachtet
werden. Bild 6-19 zeigt noch einmal eine getemperte Probe der Implantation B3, die
durch konventionelle TEM-Priparationstechnik so prdpariert wurde, daB der
oberflichennahe Bereich untersucht werden konnte.

Die dargestellte Defektstruktur besteht aus Versetzungsringen von 20-200 nm
Durchmesser deren Dichte zu 3- 10! cm™ bestimmt wurde. Eine Bestimmung des
Typs der Versetzungsringe ergab in mehreren Fillen den Zwischengittertyp. .Eine
eindeutige Bestimmung war aufgrund der hohen Defektkonzentration nur bei den
groBeren Versetzungsringen moglich und ist deshalb auf diese beschrinkt.
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250 nm

— &

Bild 6-18: TEM-Hellfeldaufnahme einer Probe der Implantation B3 nach der
Temperung bei 800 °C fiir 10 Stunden (mit Arsen-Quelle).

Eine Aussage iiber die in die Versetzungsringe eingebaute Atomsorte ist mittels
TEM nicht méglich, jedoch 1iBt die hohe Konzentration von implantiertem Silizium
den SchluB zu, da8B es sich um Silizium handelt. Geht man jedoch davon aus, daB alle
Versetzungsringe durch die Kondensation von interstitiellem Silizium entstanden

Bild 6-19: TEM-Hellfeldaufnahme von Proben der Implantation B3 nach dem
Tempern. Der dargestellte oberflichennahe Bereich der Probe ist
durch eine hohe Dichte von Versetzungsringen gekennzeichnet.
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sind, kann durch eine Abschitzung errechnet werden, daB in den Versetzungsringen
nur eine Silizium-Konzentration von Cq; <10'® Atome/cm® eingebaut werden
i,VR

kann,

Die Versetzungsringe kdnnen also nicht das ganze implantierte Silizium gebunden
haben, so daB es zum Abbau des iiberschiissigen Siliziums einen weiteren, wesent-
lich effektiveren Mechanismus geben muB. Da diese Defektstrukturen jedoch im
TEM in keiner untersuchten Probe nachgewiesen werden konnten, miissen sie eine
GroBe haben, die fiir TEM- Priparationstechniken nicht zugénglich ist.

Zur weiteren Charakterisierung der implantierten, getemperten Proben erfolgte in
einem nichsten Schritt die Untersuchung mittels SIMS.

Da die Proben der Implantationen B1 bis B3 nach der Temperung eine Oberfliche
mit einer hohen, ungleichmiBig verteilten Defektstruktur aufwiesen, war der Sili-
zium-Konzentrationsverlauf bei mehreren Messungen an einer Probe nicht exakt
reproduzierbar. Die nachfolgend dargestellten MeBplots miissen daher als eine repré-
sentative Auswahl einer groBen Anzahl von gemessenen Silizium-Konzentrations-
verldufen angesehen werden.

Die Bilder 6-20a+b zeigen vergleichend die massenspektroskopischen Messungen
des Silizium-Konzentrationsverlaufs fiir die Implantationen B1 bis B3, die ohne

Si—-Diffusion in GaAs
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Bild 6-20a; Bestimmung der Silizium-Konzentrationsverliufe mittels SIMS an
Proben der Implantationen B1 bis B3 nach der Temperung ohne

Arsen-Quelle
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Trotz der eingeschrinkten Aussagekraft von SIMS-Messungen in diesem Konzen-
trationsbereich ("Matrix-Effekt", siehe Kapitel 2.4.1), kann als einzige Erkldrung fiir
diese hohe Silizium-Konzentration die lokale Bildung von Slhz1um-Aussche1dungen
im oberflichennahen Bereich (< 500 nm) herangezogen werden.

Als weiteres Indiz fiir die Bildung von Silizium-Ausscheidungen in den Proben der
Implantationen B2 und B3 kann die Messung eines sekundiren Konzentrations-
maximums gelten (Bild 6-20b). Entsprechend dem Mechanismus der Bildung von
diskontinuierlichen Ausscheidungen (6.6) hat die Bildung von Silizium-Ausschei-
dungen zu einer lokalen Absenkung der Silizium-Konzentration gefiihrt, die erst in

groBerer Entfernung von den Ausscheidungen wieder zu einem Ansteigen der Sili-
zium-Konzentration fiihrt,

Der zweite sichtbare Effekt in Bild 6-20a ist, daB die Probe der Implantation B1, in
die die kleinste Dosis an Silizium implantiert wurde, den groften Weg der Silizium-
Diffusion aufweist. Da die max1male Slllzmm-Konzemratlon in diesen Proben mit
einem Wert von Coi ax= O 10'° Atome/cm® jedoch deutlich unter dem Wert der
Loslichkeitsgrenze lmegt ist hier keine Bildung von Silizium-Ausscheidungen er-
folgt. Im MeBplot liegt die Slhzum-Konzentratlon daher immer unterhalb einer
Silizium-Konzentration von 10? Atomen/cm3 ein sekundires Maximum der Sili-
zium-Konzentration ist nicht meQbar.



Diffusion von Silizium in GaAs 87

Si-Diffusion in GsafRs

le+21 T v - .

. : . .
i —— Bl (800 Grad - 10 h +As) I
1 —~ — B3 (800 Grad - 1@ h +As) -

le+20
1e+19 3

te+18 L

Concentration (Rton/ca~3)

le+17 E

le+16

microns

Bild 6-21: Bestimmung der Silizium-Konzentrationsverliufe mittels SIMS an
Proben der Implantationen B1 und B3 nach der Temperung mit
Arsen-Quelle

Vergleicht man die Ergebnisse der Messungen an Proben, die ohne Arsen-Quelle
getempert wurden, mit den Silzium-Konzentrationsverldufen in Bild 6-21, die an
Proben gemessen wurden, die mit Arsen-Quelle getempert wurden, so 148t sich eine
Ubertragbarkeit feststellen.

Auch bei den hier untersuchten Proben zeigt die Probe der Implantation B3 einen
hohen Wert der Silizium-Konzentration im oberflichennahen Bereich, der mit einem
Wert von ¢ > 10%° Atomen/cm? deutlich iiber dem Wert der maximalen Loslichkeit
liegt. Der bei dieser Probe sehr ausgeprigte Bereich eines sekundédren Maximums
der Silizium-Konzentration ist auch hier mefbar.

Entsprechend den Ergebnissen der Temperungen ohne Arsen-Quelle zeigt die Probe
der Implantation B1 bei einer Temperung mit Arsen-Quelle, ohne die Bildung eines
sekundiiren Maximums, ebenfalls den groBten Diffusionsweg.

Ein absoluter Vergleich der gemessenen Diffusionswege zeigt aber, daB bei den
Proben, die mit Arsen-Quelle getempert wurden, der Diffusionsweg etwa doppelt so
groB ist, wie bei den Proben, die ohne Arsen-Quelle unter sonst gleichen Bedingun-
gen getempert wurden. Ein EinfluB des Arsen-Dampfdrucks auf den Diffusions-
mechanismus kann also durch die oben geschilderten Messungen belegt werden.
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5 2 4 Besti ler lateralen, tiefenaufgeldsten Silizium-Verteil
mittels SIMS

Den Abschlu88 der Untersuchungen zum Ausscheidungsverhalten von Silizium in
ionenimplantierten GaAs-Wafern bildete die Messung der lateralen Silizium-
verteilung mittels SIMS. Fiir diese Messungen eignet sich besonders der Micro-
scope-Modus (siche Kapitel 2.3.1) des IMS 4f, da bei der Messung eines normalen
Tiefenprofils die gemessene Intensitit immer der integrale Wert der Konzentration
eines Elements in der Fliche des Gates ist. Eine Aussage iiber eine laterale Vertei-
lung ist daher bei einer reguliren Tiefenprofilmessung nicht méglich.

Bei der lateral aufgeldsten Darstellung der aktuellen Oberfliche eines Sputterkraters
im Microscope-Modus entspricht die Intensitiit eines Bildpunkts der lokalen Konzen-
tration eines Elements. Da jedoch eine Eichung durch eine vergleichende Messung
eines Standards in diesem Modus nicht realisierbar ist, kann keine quantitative
Aussage iiber eine Konzentration eines Elements an einer Stelle einer Probe gemacht
werden. Entsprechend der Tiefe des entstandenen Sputterkraters ist im Microscope-
Modus sowohl eine qualitative, laterale als auch eine tiefenaufgeloste Darstellung
einer Elementkonzentration moglich.

Die Abfolge der Aufnahmen in Bild 6-22 zeigt die laterale Verteilung des Elements
Silizium in einer Probe der Implantation B2 nach der Temperung mit einer Arsen-

Quelle.

Zu Beginn der Messung ist die Siliziumverteilung im oberflichennahen Bereich der
Probe bis auf zwei Bereiche unten links und oben rechts homogen. Entsprechend der
hohen Intensitit ist die Silizium-Konzentration hoch (Bild 6-22a).

Mit zunehmender Tiefe nimmt die Silizium-Konzentration dann stark ab. Der
Bereich mit niedriger Silizium-Konzentration in Bild 6-22a wird in einer Tiefe von
220 nm von Bereichen hoher Silizum-Konzentration flankiert (Bild 6-22b). Die in
Bild 6-22¢ als helle Stellen erscheinenden Bereiche miissen als Silizium-Ausschei-
dungen eingestuft werden.

Analog zu den Tiefenprofilmessungen, die in Bild 6-20b dargestellt sind, ist auch in
den in Bild 6-22d-f dargestellten Aufnahmen eine Steigerung der gemessenen Inten-
sitit in groBerer Tiefe feststellbar, die in einer Tiefe von ~1.1 pm ihr Maximum
erreicht. Diese Aufnahmen zeigen jedoch auch, daB die Zunahme der Silizium-Kon-
zentration nicht gleichmiBig ist. Diejenigen Bereiche, die in Bild 6-22a durch eine
niedrige Silizium-Konzentration gekennzeichnet sind, zeigen in dieser Tiefe der
Probe eine starke Anreicherung an Silizium. Hier scheint also lokal eine Diffusion
von Silizium in die Tiefe der Probe hinein erfolgt zu sein, die die Bildung von
Silizium-Ausscheidungen erméglicht hat.

Der mittlere Abstand der Silizium-Ausscheidungen betriigt ~80-100 um bei einem
maximalen Durchmesser von ~50 ym.
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a) Element: Si Tiefe 90 nm b) Element: Si Tiefe 220 nm

¢) Element: Si Tiefe 270 nm d) Element: Si Tiefe 540 nm

e) Element: Si Tiefe 760 nm f) Element: Si Tiefe 1.1 ym

Bild 6-22: Aufnahmen der Probenoberfliche von Proben der Implantation B2
50 pm  nach der Temperung mit Arsen. (SIMS-Microscope-Modus)
e
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g) Element: Si Tiefe 1.5 ym h) Element: Si Tiefe 1.9 ym

Bild 6-22: Aufnahmen der Proben-
oberfliche von Proben
der Implantation B2
nach der Temperung
mit Arsen. (SIMS-
Microscope-Modus)

75 ym

i) Element: As Tiefe 9.1 ym

Im weiteren Verlauf der Microscope-Messung zu groBeren Tiefen in die Probe
hinein nimmt dann die Silizium-Anreicherung sowohl an Intensitit als auch in der
Anzahl ab (Bild 6-22g+h). Die lokale Anreicherung von Silizium konnte in der

durchgefiihrten Messung jedoch bis zu einer Probentiefe von ~9.1 um verfolgt
werden.

Bild 6-22i zeigt eine Aufnahme im Microscope-Modus des IMS 4f, wobei fiir die
Abbildung das Element 5 As™ verwendet wurde. Dabei wurde ebenfalls die Verstir-
kung der Intensitit verandert, so daB ein Vergleich von dargestellter Intensitit und
realer Konzentration in bezug zu den vorher gezeigten Aufnahmen nicht méglich ist.
Bild 6-22i zeigt die Konzentrationsverteilung von Arsen auf der Oberfliche des
Sputterkraters in einer Tiefe von ~9.1 um; eine nachweisbare Silizium-Konzen-
tration konnte in dieser Tiefe nicht mehr festgestellt werden. Der Bereich geringerer
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Arsenkonzentration kann dabei einwandfrei mit dem Bereich hoher Silizium-
Konzentration in Bild 6-22f korreliert werden. Da in diesen Bereichen ebenfalls kein
Silizium im Microscope-Modus des IMS 4f nachweisbar ist, muB in diesen Be-
reichen eine erhohte Konzentration von Gallium angenommen werden. Um diese
Annahme zu erhirten, wurde im Anschluf an die Messung mittels SIMS eine
Untersuchung des Sputterkraters mittels REM vorgenommen.

Bild 6-23 zeigt REM-Aufnahmen des Sputterkraters, der bei der zuvor geschilderten
Untersuchung der Probe mittels SIMS entstanden ist.

Da der Ionenstrahl des SIMS Bereiche unterschiedlicher Kristallstruktur oder Zu-
sammensetzung mit wechselnder Intensitit abtrigt, bleiben Bereiche groSerer Hirte
am Ende des Sputterprozesses als Erhebungen zuriick. Die in Bild 6-23a sichtbaren
Strukturen miissen also als Gebiete mit verdnderter Stochiometrie oder Kristall-
struktur sein. Dabei entsprechen die drei Erhebungen in Bild 6-23a den Bereichen in
Bild 6-22f, die lokal eine besonders hohe Silizium-Konzentration aufwiesen.

Bild 6-23b zeigt eine Detailaufnahme einer Erhebung, die mit einem Durchmesser
von ~15 pum wesentlich kleiner ist, als der entsprechende Bereich in Bild 6-22f. Der
Bereich einer lokalen Anreicherung an Silizium muB8 also eine groBere Ausdehnung
haben, als die in Bild 6-23b sichtbare Struktur.

Quantitative Messungen des Gehalts von Gallium, Arsen und Silizium mit dem
EDX-System des REM ergaben in der Matrix eine Konzentration von ~50 Atom-%
Arsen und Gallium. Gehalte an Silizium waren mit den Moglichkeiten des EDX-
System an keiner Stelle nachweisbar. EDX-Messungen des Gehalts an Arsen und
Gallium zeigten jedoch an allen Erhebungen einen Gallium-Gehalt von etwa 97
Atom-% Gallium und 3 Atom-% Arsen. Diese Abweichungen in der Stochiometrie
sind in guter Ubereinstimmung mit der Darstellung der Arsen-Verteilung in Bild 6-

22i.

Der Vergleich von SIMS-Messungen im Microscope-Modus und quantitativen EDX-
Messungen im REM belegt, daB bei einer lokalen Anreicherung von Silizium in
GaAs, Bereiche einer hohen Silizium-Konzentration mit Bereichen hoher Gallium-
und niedriger Arsen-Konzentration korreliert werden konnen.
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Bild 6-23: REM-Aufnahme des SIMS-Kraters, der bei den Untersuchungen im

Microscope-Modus entstanden ist (Implantation B2; Temperung mit
Arsen-nglle)

oben: a) Ubersichtsdarstellung
unten: b) REM-Detailaufnahme eines Bereichs, der in Bild 6-22f
eine hohe Silizium-Konzentration aufwies
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7 Diskussion

Die groBle Zahl der wissenschaftlichen Publikationen, die sich mit der Zucht von
GaAs-Kristallen und den dabei entstehenden Defektstrukturen befassen, ist ein
aussagekriftiges Indiz fiir die Bedeutung, die GaAs schon jetzt und zukiinftig in
steigendem MaBe, besonders in den Bereichen der Hochfrequenz- und Optoelek-
tronik, zukommt.

Doch trotz der bisher unternommenen Anstrengungen ist das wissenschaftliche
Defizit auf dem Gebiet der GaAs-Kristallzucht, der Beschreibung der thermischen
Vorgeschichte eines Kristalls und des Einflusses der mikroskopischen Defekte auf
die elektronischen Eigenschaften noch grof, was durch die groBe Zahl der z. T.
widerspriichlichen Veroffentlichungen Ausdruck findet.

Vor diesem Hintergrund war es nicht das Ziel dieser Arbeit, eine umfassende Be-
schreibung des quasi-bindren Systems Si-GaAs zu leisten, sondern eine weitere
notwendige Untersuchung zum Dotierungsverhalten bei hohen Silizium-Konzen-
trationen und zur Defektstruktur im Hinblick auf die gezielte Einstellung elektrischer
Eigenschaften vorzunehmen.

Der Ubersicht halber werden die Ergebnisse der zuvor dargestellten Experimente
nicht fiir jeden Versuch oder jede Probe einzeln, sondern thematisch in Abschnitten
zusammengefalit.

7.1 Hochdotierung und Kristallzucht von GaA

Die Untersuchungen zur Silizium-Hochdotierung von GaAs verfolgten das Ziel, den
Existenzbereich der Phase (GaAs) zu bestimmen, indem erstarrte Schmelzen und
Kristalle mit hoher Silizium-Dotierung beziiglich ihres Silizium-Gehalts und ihrer

Defektstruktur charakterisiert wurden. .
Dabei unterteilten sich die Untersuchungen in zwei wesentliche Schritte:

1) die Bestimmung des Silizium-Gehalts verschiedener erstarrter Schmelzen,
gezogener Kristalle und zweier kommerziell erhéltlicher Wafer mittels SIMS
sowie die Identifizierung solcher Parameter, die den Silizium-Gehalt in GaAs

beeinflussen

2) Analyse der durch Silizium-Hochdotierung verursachten Defektstrukturen,
insbesondere der Nachweis der Existenz von Silizium-Ausscheidungen, die
den Ubergang vom Phasendiagramm (GaAs) in den quasi-binéren Phasenraum

(GaAs)+(Si) anzeigen.



Diskussion 94

Probenbezeichnung Si-Konzentration
Schmelze | (Randbereich) 1.1« 1020 Atomercm®
Schmelze I 0.85 « 1020 Atome/cm?®
Schmelze [l (mit As-Quelle) 1.1 + 1029 Atomefcm®
Kristall | (vz = 8 mm/h) (2 - 6) « 10'° Atome/cm®
Kristall Il (v= = 30 mm/h) 1.2 « 10?0 Atome/em®
CSM-Wafer 3.0 « 108 Atome/cm®
HP-Wafer (0.2 - 1) « 10'° Atome/sem®
Tabelle V: mittels STMS bestimmte Silizium-Konzentrationen
(siehe Kapitel 5 ff.).

Die Ergebnisse der quantitativen SIMS-Untersuchungen wurden in Kapitel 5 ff.
beschrieben und sind in Tabelle V zusammengefaBit dargestellt.

Erkennbar ist, daB die Schmelzen I und III und mit geringer Abweichung auch die
Schmelze II sowie der mit dem Gremmelmaler-Verfahren gezogene Kristall II die
hochsten Silizium-Gehalte von ¢ e (1.1-1.2)- 10%° Atome/cm® aufweisen.
Dies entspricht einem thzmm-Gehalt von 0.25 Atom-%.

Dieser Silizium-Gehalt kann als die Loslichkeitsgrenze von Silizium in GaAs
angesehen werden und kennzeichnet somit die Ausdehnung des Existenzbereichs der
Phase (GaAs) im terniren System Si-GaAs auf der Konode GaAs-Si.

Wie die Untersuchung der Schmelze I gezeigt hat, schliefit sich an die Erstarrung der
Phase (GaAs) bei weiterer Abkiihlung die Bildung der kongruent schmelzenden
Verbindungen SiAs und spiter SiAs, an. Die Koexistenz dieser drei Phasen ist in
Ubereinstimmung mit dem terndren Phasendiagramm Si-Ga-As fiir As-reiche, Sili-
zium-dotierte GaAs-Schmelzen. Abweichungen von diesem Phasendiagramm
miissen mit der inhomogenen, raschen Erstarrung der Schmelze erkléirt werden.

Eine Einordnung des hier bestimmten Wertes fiir die maximale Loslichkeit von Sili-
zium in GaAs ist insofern schwierig, als bisher nur wenige Ver6ffentlichungen zu
diesem Thema erschienen sind.

In einer Untersuchung von Schlofimacher (7.1) zu Gitterbaufehlern in GaAs wurde
ein Silizium-dotierter Knstall charakterisiert, dessen Silizium-Gehalt im Rand-

bereich mit Csi. max-l 0- 10%° Atome/cm’ angegeben wurde und der somit in guter
Ubereinstimmung mit den hier gefundenen Werten steht.

Ein Léslichkeitswert voncg,  =2.0- 10 Atome/cm3 wie er jedoch von Kung et
al. (7.2) angegeben wird, mufil jedoch in Frage gestellt werden, da in keiner hier
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Kristall Schmelze

Bild 7-1: Temperaturverlauf (T) und Verlauf der Dotierstoffkonzentration
(CDot) im Bereich der Erstarrungsfront

untersuchten Probe ein in etwa gleicher Wert gemessen werden konnte.

Eine Abweichung dieser Grofe fiir die Loslichkeit von Silizium kann auch nicht mit
einer Abhéngigkeit der Schmelzstdchiometrie erklirt werden, da in einer Unter-
suchung von Elliot et al. (7.3) nachgewiesen wurde, daB fiir Silizium-Konzentra-
tionen von ¢ i=1016- 10" Atome/cm® und Ga/As-Verhiltnisse von 0.75 bis 1.4
keine Abhéngigkeit des Silizium-Einbaus von der Schmelzstochiometrie feststellbar
ist.

Dieses Ergebnis wird durch die Untersuchung der Schmelze III bestitigt, die den
gleichen Silizium-Gehalt aufwies, obwohl sie mit externer As-Quelle erschmolzen
wurde. Ein Vergleich der Silizium-Gehalte der Kristallbereiche I und II zeigt jedoch,
daB die Kristallzuchtgeschwindigkeit v_ einen maBgeblichen EinfluB auf den Einbau
von Silizium in das Kristallgitter hat. $o zeigt der Bereich des gezogenen Kristalls
die hochste Silizium-Konzentration, der mit 30 mm/h mehr als 3.5 mal so schnell aus
der Schmelze gezogen wurde, als der Kristallbereich mit relativ niedriger Silizium-
Konzentration.

Bei dem hier geschilderten Versuch muf also davon ausgegangen werden, daB der
Einbau des Siliziums in das GaAs-Kristallgitter nicht im thermischen Gleichgewicht
erfolgt ist und somit nicht der Verteilungskoeffizient des Gleichgewichts
K=C_ /C sondern der effektive Verteilungskoeffizient Keff den Silizium-Ein-

0 1 ’
bau béc)é%fr)nmt(.e D

Die Ursache fiir einen nicht dem Phasengleichgewicht entsprechenden Einbau eines
Dotierstoffs in den Kristall ist in der unterschiedlichen Loslichkeit des Dotierstoffs
in der fliissigen Schmelze und im erstarrten Kristall zu sehen. Wahrend der Er-
starrung eines Kristalls reichert sich der Dotierstoff, der nicht in den Kristall ein-
gebaut werden kann, vor der Erstarrungsfront in einer Segregationsschicht (t) an
Bild 7-1).
f\ufgrunci des Konzentrationsgefilles diffundiert der Dotierstoff in die Schmelze; es
entsteht ein Gleichgewicht von Segregation und Abdiffusion, das wiederum den
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Einbau des Dotierstoffs in den Kristall bestimmt.
Nach Burton et al. (7.4) besteht zwischen dem Verteilungskoeffizienten des Gleich-

KO
K =
eff K + (1 -K ). e(-VZOt/D)
0 0

gewichts K0 und dem effektiven Verteilungskoeffizient Keff folgende Beziehung:

Die Dotierstoffkonzentration C, ist demnach umso groBer

(act)

¢ je geringer die Diffusivitit (D) des Dotierstoffs in der Schmelze ist

® je groBer die Kristallziehgeschwindigkeit (vz) und je groBer die Ausdehnung
(t) der Segregationsschicht ist.

AuBer den zuvor genannten EinfluBgroBfen sind bei der Kristallzucht weitere den
effektiven Verteilungskoeffizienten beeinflussende Faktoren zu beriicksichtigen.

So existieren bei jeder Kristallzucht Konvektionsstromungen, die durch thermisch
oder solutal bedingte Dichteunterschiede hervorgerufen werden. Bei der Kristall-
zucht mit Rotation zwischen Kristall und Tiegel (Czochralski-Verfahren, Gremmel-
maier-Verfahren) werden diese Strémungen noch durch rotationsbedingte,
erzwungene Stromungen verstirkt, die die Ausbildung einer stabilen Segregations-
schicht verhindern. Verbunden mit der Stromung der Schmelze ist ein inhomogenes
Temperaturfeld, das ein diskontinuierliches Wachstum des Kristalls bewirkt, d.h.,
der Kristall unterliegt Zyklen von Wachstum und Riickschmelzen.

Carlson et al. (7.5) haben in einer Untersuchung des Segregationsverhaltens von
Silizium in GaAs mittels NIR-Transmissionsspektroskopie nachgewiesen, daB in
LEC-Wafern eine Mikrosegregation von Silizium stattfindet, die nicht durch die
Kristallrotation verursacht wird ("non-rotational striations"), sondern ihre Ursache in
der thermischen Inhomogenitit der Schmelze hat.

Gemessen wurden Schwankungen der Silizium-Konzentration um den Faktor 10,
wobei der mittlere Abstand der Segregationsbereiche 20 um betrigt.

Eine Bestimmung des effektiven Verteilungskoeffizienten fiir den Kristall im Be-
reich geringer Wachstumsgeschwindigkeit ergibt einen Wert von K = 0.1 und
einen Wert von Keffe 1 fiir den Bereich des Kristalls, in dem die Zigf)geschwin-
digkeit auf v =30 mm/h ethSht wurde.

Fiir den von Hewlett-Packard geziichteten Kristall ergibt sich ein Verteilungs-
koeffizient von Ke = 0.5, was darauf schlieBen 148t, daB dieser Kristall mit hoher
Ziehgeschwindigkeit geziichtet wurde.

Eine Erkldrung fiir die relativ geringe Silizium-Konzentration des von Compound
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Semiconductor Materials bezogenen Wafers kann hier nicht gegeben werden, da
iiber den Ablauf der Kristallzucht keine detaillierten Informationen vorliegen. Es
muB jedoch angenommen werden, daB die Ausgangsdotierung der Schmelze an
Silizium geringer gewesen ist, als vom Hersteller angegeben wurde, da ein Wert von
K O 007 unrealistisch klein ist und gleichwertig dotierte GaAs-Wafer mit Sili-
zmm -Konzentrationen in der Schmelze von Csim (2 4)- 10*° Atome/cm®
geziichtet wurden (7.6).

Fiir einen Vergleich der hier bestimmten Werte von K 0.1 - 1 wurde eine Sich-
tung der einschlidgigen Literatur durchgefiihrt, die Werte fiir K ofp YOI 0.02 bis 2.0
ergab, wobei der Wert 0.1 am héufigsten genannt wird (7.7 - 7. 11)

Das breite Spektrum der Literaturwerte, in die sich die hier gemessenen Werte gut
einordnen lassen, 148t sich durch die Vielzahl der verschiedenen Kristallzuchtver-
fahren und die Abhingigkeit des Verteilungskoeffizienten von der Dotierstoffkon-
zentration erkliren.

Eine weitere Ursache fiir eine fehlerhafte Bestimmung des Verteilungskoeffizienten
von Silizium in GaAs ist die AuBerachtlassung des Einflusses der Boroxidabdeckung
der Schmelze auf den effektiven Silizium-Gehalt der Schmelze. Wie schon in
Kapitel 5.1 ausgefiihrt wurde, bindet das im Boroxid geldste [OH] und der in der
Kristallzuchtanlage vorhandene Restsauerstoff einen Teil des Siliziums ab, so daB es
zur Dotierung nicht mehr zur Verfiigung steht. Die Loslichkeit von Silizium in
Boroxid reduziert den in der Schmelze verbleibenden Anteil an Silizium um ein wei-
teres, so daB die zur Dotierung bestimmte Einwaage von dem in der Schmelze ge-
16sten Silizium z.T. erheblich abweichen kann (7.12).

Dieser Effekt tritt verstirkt bei Kristallzuchtverfahren mit groBer Boroxidmenge,
z.B. dem "deep LEC-Verfahren", und bei geringen Dotierstoffkonzentrationen auf.
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Fiir eine Bewertung und Deutung der im Rahmen dieser Arbeit nachgewiesenen De-
fektstrukturen in Si-hochdotiertem GaAs ist es notwendig, Vergleiche zu den intrin-
sischen Defektstrukturen anzustellen. 5
Umfangreiche Untersuchungen an undotiertem GaAs mit Si-Gehalten von ¢ i<10
Atome/cm® zeigten, daB nur wenige Versetzungen und selten As-Ausscheidungen in
GaAs beobachtet werden konnen, so daB GaAs-Kristalle kommerzieller Qualitét in
einem mikroskopischen MaBstab nahezu defektfrei sind. Eine umfassende Beschrei-
bung der Defektstruktur von undotiertem GaAs wurde von SchloBmacher (7.1)
erarbeitet.

Als konform mit der Literatur kann auch das Ergebnis angesehen werden, daB bei
den hier untersuchten Kristallen mit Silizium-Konzentrationen von ~(1 - 5) * 10¥
Atomen/cm’ (siche Kapitel 5.4 und 5.5) keine Defektstrukturen nachgewiesen wer-
den konnten, die nicht auch im undotierten GaAs beobachtet werden. Dieses
Ergebnis wird duch Untersuchungen von Hutchinson et al (7.13) bestitigt.

Ein Literaturvergleich (7.14, 7.15) zeigt, daB bei einer Silizium-Konzentration von
s <5" 10'® Atomen/em® in der Regel nur Stapelfehler auf {111}-Ebenen mit einer
GsriiBe bis zu einigen Mikrometern auftreten. Diese Stapelfehler konnten im Rahmen
dieser Arbeit nur in einer Probe in grofierem Umfang nachgewiesen werden. Eine
Silizium-Gehaltsmessung an dieser kommerziellen GaAs-Probe ergab jedoch nur
eine Silizium-Konzentration von ¢ i<5 - 10" Atomen/cm3; ein EinfluB der Silizium-
konzentration auf die Bildung ausgedehnter Stapelfehler muB fiir die hier unter-
suchten Proben verneint werden.

Vollig widerspriichliche Aussagen zur Defektstruktur in Si-hochdotiertem GaAs
finden sich in der Literatur jedoch, wenn der Silizium-Gehalt in GaAs iiber die o. g.
Grenze von CSi=(5'10) - 10'® Atome/em? erhoht wird. Hutchinson (7.13) findet
Stapelfehlerringe auf {111}-Ebenen neben groBen Stapelfehlern und perfekte Ver-
setzungsringe auf {110}-Ebenen, die vom Leerstellentyp sind. Dabei konnten die
GroBe und die Dichte der Versetzungsringe durch Temperungen bei Temperaturen
zwischen 600 und 850 °C beeinfluBit werden, ohne daB sich die Versetzungsringe
vollstindig aufldsten.

Zu einem &hnlichen Ergebnis kommt Schlofmacher (7.1) bei der Untersuchung eines
GaAs-Wafers, der in einem Quarztiegel geziichtet wurde. Der Randbereich des
Wat;ers zeigte extrinsische Stapelfehler auf {111}-Ebenen mit einer Dichte von 101!
cm” und Versetzungsringe auf {111}-Ebenen vom Zwischensgittertyp mit einem
mittleren Durchmesser von <50 nm und einer Dichte von D=10" ¢m™.

Etwas weiter vom Wafer-Rand entfernt konnten von SchloBmacher nur noch
Versetzungsringe mit einer Dichte D=10'2 cm™ auf {111}- Ebenen beobachtet
werden, die nun jedoch vom Leerstellentyp waren. Da diese Verinderung der
Defektstruktur mit einer Anderung der Silizium-Konzentration korreliert werden
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konnte, schluBBfolgert Schlofmacher, daB es sich bei den Versetzungsringen vom
Zwischengittertyp um eingebautes Silizium handelt.

Erginzend muB hinzugefiigt werden, da$§ Schlofmacher bei einer TEM-Unter-
suchung eines ebenfalls in einem Quarztiegel geziichteten GaAs-Kristalls die zuvor
beschriebenen Defektstrukturen nicht nachgeweisen konnte, so daB schon im
Rahmen einer TEM-Untersuchung die Reproduzierbarkeit der Si-induzierten
Defektstruktur in Frage gestellt werden muB.

Trotz der mangelnden Reproduzierbarkeit der Ergebnisse in der Arbeit von Schlog-
macher kann eine fast vollstindige Ubereinstimmung der in dieser Arbeit beobach-
teten Defektstrukturen bei Si-hochdotierten Kristallen und Schmelzen und den
Defektstrukturen festgestellt werden, die Schlofmacher in der etwas vom Waferrand
entfernten Probe beobachtet hat. In allen Fillen wurden Versetzungsringe von 40-50
nm Durchmesser beobachtet, die vom Leerstellentyp sind und eindeutig von einer
Hochdotierung von GaAs mit Silizium verursacht werden.

Eine der ausfiihrlichsten Untersuchungen zur Defektstruktur in hoch Si-dotierten
GaAs wurde von Narayan et al (7.16) durchgefiihrt, die die Verinderung der Defekt-
strukturen nach Temperungen zwischen 450 und 1100 °C beobachtet haben.

Auch hier konnte gezeigt werden, daf} die Defektstrukturen einzig auf hohe Silizium-
konzentrationen zuriickzufiihren sind, wobei eine Temperung bei 1100 °C die im
unbehandelten Kristall (as grown) beobachteten Stapelfehler auf {111}-Ebenen und
die Leerstellenringe vollstindig abbaut. Narayan fiihrt die Bildung der Leerstel-
lenringe darauf zuriick, daB an der Bildung der Stapelfehler nicht nur substitutionell
gelostes Silizium, sondern auch Siliziumatome auf Gallium-Gitterplitzen beteiligt
sind. Diese freiwerdenden Gitterpldtze (V ) kondensieren dann bei rascher Abkiih-
lung des Kristalls zu Leerstellenringen, ohne daB die freiwerdenden Gallium-Unter-
gitterplitze wieder von nachdiffundierendem Silizium besetzt werden konnen.

Eine Erklirung der Bildung von Leerstellenringen durch einen diffusionsbestimmten
ProzeB kann jedoch nicht als vollstindige Beschreibung des Entstehungsmecha-
nismus dienen, da in den hier untersuchten Kristallen und Schmelzen kein Konzen-
trationsgefille von Silizium vom Waferrand zur Wafermitte vorlag und auch die
nach Narayan zur Bildung der Leerstellenringe notwendigen ausgedehnten Stapel-
fehler nicht beobachtet wurden.

Es muB also einen Entstehungsmechanismus fiir Leerstellenringe in Si-hochdo-
tiertem GaAs geben, der auch ohne die o. g. Voraussetzungen ablaufen kann. Aus
Untersuchungen der freien Ladungstréiger in Si-hochdotiertem GaAs mittels Photo-
lumineszenz von Kung et al (7.17) ist bekannt, da§ durch Temperungen bei 400 bis
1100 °C verschiedene Donor-Akzeptor-Paare reversibel gebildet werden konnen,
wobei nach Temperungen bei 1100 °C und anschliefender rascher Erstarrung die
Nettoladungstriigerkonzentration ein Maximum mit n= [81 ] [Sl ] erreicht.
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Erfolgt anschlieBend jedoch eine Warmebehandlung bei Temperaturen zwischen 400
und 750 °C, reduziert sich die Nettoladungstrigerkonzentration n_; was auf die
Bildung eines [SiG *-V . J-Komplexes zuriickgefiihrt werden kann.

. .Ga "Ga . . .
Dieser Mechanismus wiirde jedoch die bei dem von Narayan vorgeschlagenen
Mechanismus entstehenden Galliumleerstellen stabilisieren (trappen), so daB eine
Kondensation von Galliumleerstellen nicht erfolgen kann.

Als ein Ergebnis dieser Untersuchung soll durch die nachfolgenden Gleichge-
wichtsreaktionen ein Bildungsmechanismus fiir die beobachteten Leerstellenringe
vorgestellt werden, fiir dessen Ablauf die gleichzeitige Anwesenheit von Stapel-
fehlern keine notwendige Vorausetzung ist.

0=2V, +2V, (Schottky-Gleichgewicht)

. « +
. Sli'*' VGa = Slqa ++ n
Sig, * Vg, =815, -V

Ga-] *h

. .+ -
Sli - [SlGa -VGa 1+2 VAs

Desweiteren wird davon ausgegangen, daB bei Temperaturen von 400 bis 700 °C die
Bildung von SiG " energetisch glinstiger ist, als ein interstitiell geldstes Sili-
ziumatom. Die bei der Bildung des [SiGa+- \Y% a' ]-Komplexes entstehenden Arsen-
Leerstellen kondensieren dann bei der weiteren Abkiihlung des Kristalls zu
Leerstellenringen.

Der oben beschriebene Mechanismus ist also geeignet die Bildung der in dieser
Arbeit beobachteten Leerstellenringe und die Abnahme der Nettoladungstriger-
konzentration zu schliissig zu erkldren, wobei die Entstehung dieser Defekte direkt
von der Konzentration des interstitiell gelosten Siliziums abhingt.

Zur vollstindigen Beschreibung der in der Literatur dargestellten Untersuchungen
von Si-hochdotiertem GaAs gehoren jedoch auch Arbeiten, die die Entstehung von
Si-induzierten Leerstellenringen anzweifeln.

Gleichmann (7.18) findet in hoch Si-dotiertem GaAs nur Versetzungsringe vom
Zwischengittertyp. Dieses erklért er damit, daB bei hohen Silizium-Konzentrationen
Silizium auch Arsen-Gitterplitze besetzt und das dabei entstehende interstitielle
Arsen in Form von Zwischengitterringen kondensiert. Diese Erklidrung muB jedoch
aus zwei Griinden angezweifelt werden. Zum einen erfolgt die Ausscheidung von
iiberschiissigem Arsen in GaAs in der Regel in Form von tetraedrischen Ausschei-
dungen (7.1), zum anderen wird nachgewiesenermaBen die Abnahme der Netto-
ladungstrigerkonzentration bei hohen Silizium-Konzentrationen durch die Bildung
des Donor-Akzeptor-Paares [SiG;— VGa'] hervorgerufen (7.17).
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Im Verlauf der systematischen Auswertung der Versuche zum Loslichkeitsverhalten
von Silizium in GaAs zeigte sich, daB GaAs-Proben, die durch Silizium-Ionen-
implantation dotiert wurden, ein andersartiges Loslichkeitsverhalten aufwiesen, als
GaAs-Proben, die tiber eine hochdotierte Schmelze geziichtet wurden. Damit muBte
die Untersuchung des generellen Loslichkeitsverhaltens von Silizium in GaAs auf-
geteilt werden in Versuche mit einem "klassischen” Loslichkeitsverhalten, daB sich
aus der Wechselwirkung von erstarrtem Kristall und Schmelze ergibt, und Versuche
mit einem "nichtklassischen” Loslichkeitsverhalten, bei dem das in Losung durch
Ionenimplantation erzwungen wird und mit einer weitreichenden Stérung des
Kristallgefiiges einhergeht.

Obwohl eine Dotierung mittels Ionenimplantation einen Weg zur Hochdotierung und
zur Ubersittigung eines Kristalls mit einem Dotierstoff eréffnet, liegt ein Gleichge-
wicht verschiedener Phasen im thermodynamischen Sinn auch nach einer Wirmebe-
handlung in der Regel nicht vor, da ein vollstindiger Abbau der nach einer
Hochdotierung eingebrachten Defektstrukturen in der Regel nicht moglich ist.

Unter Beriicksichtigung des oben ausgefiihrten Sachverhalts, sind bei der Bestim-
mung des Loslichkeitsverhaltens von Silizium in GaAs nur diejenigen Versuche
herangezogen worden, bei denen die Dotierung iiber eine GaAs-Schmelze erfolgte
(siche Kapitel 7.1). Im folgenden wird daher nur noch auf solche Silizium-induzierte
Defektstrukturen eingegangen, die eindeutig auf eine Dotierung durch Ionenimplan-
tation zuriickzufiihren sind.

So zeigten Oberflichencharakterisierungen der ionenimplantierten GaAs-Proben,
daB nach der Temperung eine signifikante, inhomogene Veridnderung der Proben-
oberfliche auftrat, deren Intensitit mit steigender Implantationsdosis zunahm (siche
Kapitel 6.3). Obwohl die Charakterisierung dieser Proben mittels TEM kein Indiz fiir
die Existenz von Silizium-Ausscheidungen ergab, zeigten die Untersuchungen dieser
Proben mittels lokal aufgeldster SIMS im Microscope-Modus punktuell starke
Anreicherungen an Silizium mit einem Durchmesser bis zu 50 um (siehe Kapitel
6.2.4).

Aufg)rund der inhomogenen Verteilung des Siliziums und unter Beriicksichtigung der
quantitativen Bestimmung des Silizium-Gehalts in dieser Probe muf} davon ausge-
gangen werden, daB es sich bei diesen Bereichen hoher Siliziumkonzentration um
Ausscheidungen, Silizium-Cluster oder eine Silizium-Gallium-Phase handelt. Eine
notwendige Voraussetzung fiir die Bildung dieser Silizium-Anreicherungen ist
jedoch das Vorhandensein einer umfangreichen Storung des Kristal.lgefijges, da
solche punktuellen Silizium-Anreicherungen nur in Silizium-implantierten GaAs-
Proben beobachtet werden konnten, wihrend GaAs-Proben mit vergleichbarem
Silizium-Gehalt, die aus einer Silizium-dotierten Schmelze geziichtet wurden, eine

homogene Silizium-Verteilung aufweisen.
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Diese Ergebnisse werden durch Untersuchungen von Freundlich et al (7.19) be-
statigt, in deren Verlauf GaAs mittels MOVPE auf Silizium epitaktisch bei 650 °C
abgeschieden und anschlieBend die laterale Silizium-Verteilung mit SIMS bestimmt
wurde. Dabei ergaben die Messungen, daB sich der groBte Teil des eingebauten
Siliziums in Clustern zusammenballt, wobei Versetzungen als Kristallisationskeime
dienen. Diese Konzentrierung von Silizium an Versetzungen fiihrt bei erhhten
Temperaturen zu einer verstiirkten Diffusion entlang der Versetzung, was durch die
eigenen experimentellen Ergebnisse (siche Kapitel 6.2.4) bestiitigt wird.

Ein weiteres Indiz fiir ein verindertes Loslichkeitsverhalten der Silizium-implan-
tierten Proben ergibt sich aus der im TEM beobachteten Defektstruktur dieser
Proben nach dem Tempern.

Wihrend durch die Schmelze dotierte GaAs-Proben bei hohen Silizium-Gehalten
Versetzungsringe vom Leerstellentyp aufweisen, zeigen die getemperten, Silizium-
implantierten GaAs-Proben eine hohe Dichte von Versetzungsringen vom Zwischen-
gittertyp. Obwohl eine rechnerische Abschétzung ergibt, daB in diesen Versetzungs-
ringen nur geringe Mengen an Silizium eingebaut werden kénnen (siehe Kapitel
6.2.3), liegt die SchluBfolgerung nahe, daf} ein Teil des implantierten Siliziums in
Bereichen des Kristalls kondensiert, die durch eine groBe Anzahl an Gitterstruktur-
defekten, wie z. B. durch Ionenimplantation erzeugte Leerstellencluster, besonders
geeignet sind.

Diese Ergebnisse werden durch Untersuchungen von Frigeri et al (7.20) gestiitzt .
Auch hier ergaben die Charakterisierungen der Silizium-implantierten GaAs-Proben
nach der Temperung eine deutliche Abhingigkeit der Oberflichenrauhigkeit von der
Implantationsdosis und eine hohe Dichte von Versetzungsringen vom Zwischen-
gittertyp, die Frigeri et al auf den Einbau von Gallium- und Arsenatomen zuriick-
filhren. Eine eindeutige Bestimmung der eingebauten Spezies war jedoch auch hier

durch TEM-Untersuchungen nicht moglich, so daB diese Frage letztendlich nicht
zweifelsfrei beantwortet werden kann.
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7.4 Diffusion von Silizium in GaA

Ein grundlegendes Prinzip der Fertigung von Halbleiterbauelementen ist die Erzeu-
gung elektrisch aktiver Bereiche in einem halbleitenden Substrat. Diese gezielte
lokale Verdnderung des elektrischen Verhaltens erfolgt in der Regel durch eine
Dotierung des Halbleitersubstrats, indem Dotierstoffe selektiv auf bestimmte
Bereiche des Substrats aufgedampft werden oder indem durch eine Maskierung des
halbleitenden Substrats gezielt in bestimmte Bereiche ein Dotierstoff durch Ionenim-
plantation eingebracht wird. Im ersten Fall erfolgt der Transport des Dotierstoffs
iiber einen DiffusionsprozeB, im anderen Fall muf der Dotierstoff durch eine Tempe-
rung aktiviert werden, was meistens ebenfalls mit einer Diffusion verbunden ist. Bild
7-2 zeigt eine Ubersicht iiber Selbst- und Verunreinigungs-Diffusionskoeffizienten
in GaAs.

Ist die einzige treibende Kraft der Diffusion eines Elements oder eines Punktdefekts
ein raumlicher Unterschied in der Konzentration einer Spezies, so gilt das zweite
Fick’sche Gesetz mit

de d dc
===|D | , #)
t dx dx
Temperawre, T. °C wobei D als Diffusionskoeffizient
T B & bezeichnet wird. Ist der Diffusions-
E koeffizient konstant und erfolgt die

W \‘\f" Diffusion isotrop in alle Raumrich-

E tungen, so kann der Konzentrations-
w! E verlauf einer Spezies zu jedem
Zeitpunkt wahrend einer Temperatur-
behandlung durch Losen der Diffu-
sionsgleichung (#1) beschrieben
s werden.

Diffusion coefficlent, D, cmls ™!

; Diffusionsversuche in Halbleitern
»  haben jedoch schon friihzeitig ge-
Ju  zeigt, daB der lokale Unterschied in
ORI T -’:‘ der Konzentration ein§r A}ory- ode?r
e e, 1T, K Defekt-Spezies nicht die einzige trei-
bende Kraft der Diffusion darstellt
Bild 7-2: Selbst- und Verunreinigungs-  und der Diffusionskoeffizient D nicht
Diffusionskoeffizienten in nur eine Funktion der Temperatur,
GaAs nach Casey (7.21) entsprechend einer Arrhenius-Funk-
tion, ist.
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Zur Beschreibung des komplexen Diffusionsverhaltens kann Gleichung (#2) dienen,
wobei der FluB j einer Spezies k beschrieben wird durch

D

. .

h=-Dyve * Cx 21: E , w
k, T

- - )

g

[
I II

wobei C, die Volumenkonzentration der Spezies k ist, k, die Boltzmann-Konstante,
T die absolute Temperatur, D, der Diffusionstensor und F, die 1-te Kraft auf die
Spezies k. Als Beispiele fiir Krifte, die auf die Spezies k wirken, seien beispielhaft
Potentialunterschiede im Halbleiter durch Gradienten in der Dotierung und Span-
nungsfelder im Kristall, hervorgerufen durch Versetzungen und Ausscheidungen,
genannt. Wie aus der Definition des Flusses j hervorgeht, setzt sich der FluB aus
einem Diffusionsterm (I) und einem Drifi- oder Feld-Term (II) zusammen.

Da alle Dotierstoffe eine gemeinsame Eigenschaft aufweisen, nimlich, da8 sie elek-
trisch aktiv sind, muB davon ausgegangen werden, daB der Diffusionskoeffizient von
der Lage des Fermi-Niveaus, der Konzentration des Dotierstoffs und der gleich-
zeitigen Anwesenheit weiterer elektrisch aktiver Spezies beeinfluit wird. Bei der
analytischen Auswertung von Diffusionsexperimenten bedeutet dies, daB der Kon-
zentrationsverlauf einer Spezies nach erfolgter Diffusion nicht einer Fehlerfunktion
folgt, und der Diffusionskoeffizient, der eine Funktion des Ortes wird, nur durch
numerische Verfahren bestimmt werden kann. Der EinfluB eines nicht konstanten
Diffusionskoeffizienten auf den Konzentrationsverlauf einer Spezies kann Bild 7-3
entnommen werden.

DaB die Diffusion von Silizium in GaAs nicht einer Fehlerfunktion folgt und damit
der Diffusionskoeffizient D . nicht nur eine Funktion der Temperatur sein kann,
wurde schon frithzeitig durchséxperimente von Antell (7.22) nachgewiesen, ohne dal
der die Diffusion bestimmende Mechanismus identifiziert werden konnte. Messun-
gen der Tiefe des p-n-Ubergangs nach erfolgter Diffusion zeigten jedoch, daB der
Diffusionskoeffizient D, vom Arsen-Dampfdruck wihrend der Temperung ab-
hingig ist, was die Schluhfolgerung nahelegte, daf} eine weitere Spezies bei der
Diffusion von Silizium in GaAs involviert ist.

Weiterfiihrende Experimente von Greiner et al. (7.23) zeigten dann, daB die
Diffusivitit Dy, ebenfalls von der Siliziumkonzentration abhéingig ist. Unter Beriick-
sichtigung dieser beiden Abhédngigkeiten des Diffusionskoeffizienten D, und der
Tatsache, daf} die Nettoladun§strﬁgerkonzentration n in hoch Si-dotiertem GaAs den
Wert von n = (4-5) +10'® cm™ nicht liberschreitet, nach Greiner et al. ein Indiz, daB
bei hohen Silizium-Konzentrationen eine Selbstkompensation in Form des
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Bild 7-3: Normalisierte Diffusionsprofile fiir Diffusionskoeffizienten, die von
der Konzentration der diffundierenden Spezies abhingen (7.24)

Komplexes (SiGa+-Si S) vorliegt, wurde von Greiner et al. das Modell der Silizium-
Paardiffusion entwickelt. Hierbei tauschen die gepaarten Silizium-Atome iiber eine
substitutionelle Bewegung den Gitterplatz mit einer Gallium- oder Arsen-Leerstelle.

Schematisch ist dieser Mechanismus in Gleichung (#3) dargestelit.
. + e . = e +
(Sig, "-Si AS) * V5, = Vg, * i, -Si, ) #3)

Unter der Randbedingung, daB bei hohen Silizium-Konzentrationen eine nahezu
vollstindige Kompensation der Ladungstriger vorliegt und somit angenommen wer-
den kann, daB [SiG =[St As'], errechneten Greiner et al. eine Konzentrationsabhén-

gigkeit des effektiven Silizium-Diffusionskoeffizienten von
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Deff = Dcom lex ( 1- 1 ) (#4)
P v 1+ 2 [Si)/K
[Sig, 11Si,,]
mit: K= .
[SiGa+-Si ]

[Si] = lokale Siliziumkonzentration

Auf dieser Konzentrationsabhingigkeit des effektiven Silizium-Diffusionskoeffi-
zienten aufbauend, konnten die Silizium-Konzentrationsverldufe nach einer Tempe-
raturbehandlung befriedigend mathematisch beschrieben werden. Eine
Veroffentlichung von Vawter et al. (7.25) aus dem Jahre 1990 zeigt, daB die Sili-
zium-Diffusion grundsitzlich iiber den von Greiner et al. vorgeschlagenen
Mechanismus der Silizium-Paardiffusion beschrieben werden kann.

Weitere experimentelle Untersuchungen der Siliziumdiffusion ergaben jedoch, dal
der effektive Silizium-Diffusionskoeffizient nicht nur von der lokalen Siliziumkon-
zentration und der Temperatur bestimmt wird, sondern daB die Silizium-Diffusion
auch durch eine Erhohung des Arsen-Dampfdrucks wihrend der Temperung und die
Wahl einer geeigneten Kapselung der GaAs-Proben (in der Regel Einkapselung in
Deckschichten aus SiO,, oder Si,N 4) gesteuert werden kann. Dies 148t sich nur
erkldren, wenn fiir die ilizium-f)iffusion die Konzentration eines intrinsischen
Punktdefekts ausschlaggebend ist, wobei aus den Ergebnissen der Experimente die
Gallium-Leerstellenkonzentration als geschwindigkeitsbestimmende Spezies identi-
fiziert werden konnte.

Aufbauend auf dem Modell der Paardiffusion wurde von Kavanagh et al. (7.26) und
spater von Kahen et al. (7.27) das Modell der Paardiffusion eines Silizium-Atoms
auf einem Gallium-Gitterplatz mit einer Gallium-Leerstelle entwickelt (Si, *-V _ ),
wobei davon ausgegangen wird, daB fiir die Silizium-Diffusion die Dif flisionG er
Gallium-Leerstelle geschwindigkeitsbestimmend ist.

Nach dem Modell der Paardiffusion eines (SiG;-VGa')-Komplexes bestimmt sich
der effektive Silizium-Diffusionskoeffizient zu

1
D, =D, .. (1- ) (#5)
e TR SR

wobei der Paardiffusionskoeffizient D mplex nach Kahen et al. etwa halb so groB ist,
wie der Wert des Galliumleerstellendiﬁ?usmnskoefﬁzienten.
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Diffusionskoeffizienten: Si in Gafs
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Bild 7-4: Vergleich der experimentell bestimmten Diffusionskoeffizienten DSi
mit Literaturwerten (Quelle: siche Text).

Bild 7-4 zeigt vergleichend Werte fiir den Paar- oder Komplex-Diffusionskoef-
fizienten, die der zitierten Literatur entnommen sind, und den aus den eigenen Ex-
perimenten bestimmten Silizium-Diffusionskoeffizienten. Unter der Annahme, daf
der Diffusionskoeffizient nach Gleichung (#6)

-E
a
k. T
= . B
D,=D, ¢ #6)

von der absoluten Temperatur abhéngt, ergibt sich aus den eigenen Experimenten die
Aktivierungsenergie zu E = 2.3 eV, ein Wert, der sehr gut mit den aus der Literatur
bekannten Werten von Ea= 2.6 £ 0.3 eV iibereinstimmt.

Der Grund fiir den groBen absoluten Unterschied von drei Gréenordnungen in der
Hohe des Diffusionskoeffizienten ist in der unterschiedlichen experimentellen
Vorgehensweise zu sehen. So wurden von Greiner et al. und von Vawter et al. Cr-
dotierte semi-isolierende GaAs-Wafer, in die Silizium implantiert wurde, verwendet,
wihrend Kavanagh et al. eine dotierte Si-Deckschicht als Diffusionsquelle heran-

zogen.
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Die mangelnde Vergleichbarkeit der ermittelten Diffusionskoeffizienten zeigt aber
auch, daB es eine Reihe weiterer den Diffusionskoeffizienten beeinflussenden
Parameter geben muB, deren Auswirkungen zumindest theoretisch in dem die
Diffusion beschreibenden Modell beriicksichtigt werden miissen. So konnte in einer
Untersuchung von Deppe et al. (7.28) qualitativ gezeigt werden, da die Diffusion
von Silizium in n-dotiertem GaAs groBer ist, als in p-dotiertem GaAs. Als Ursache
wurde eine Abhingigkeit der Galliumleerstellen-Konzentration von der Lage des
Fermi-Niveaus angenommen, ein Ergebnis, das durch eine Verdffentlichung von
Murray et al. (7.29) bestitigt werden konnte, ohne daB ein erkliarendes Diffusions-
modell aufgezeigt wurde.

Das von Tan et al. (7.30) entwickelte Modell zur Beschreibung der Diffusion von
intrinsischen und extrinsischen Punktdefekten in Halbleitern hat das Potential, alle
mit der Lage des Fermi-Niveaus verkniipften Einfliisse auf die Diffusion zu
beschreiben. Ausgangspunkt des von Zan et al. aufgestellten Diffusionsmodells ist
die experimentelle Feststellung, daB die Konzentration einer geladenen Spezies in
einem Halbleiter von der Lage des Fermi-Niveaus bestimmt wird, mit

k
koo k(p) - [
Cx —Cx (ni) (n) (#7)
1
und

m

me+= me+ (nl) N (%) . ( #8)

1

Hierbei stehen cxk' und cxm+ fiir die Konzentration eines k-fach negativ oder eines
m-fach positiv geladenen Punktdefekts der Spezies x, wobei ¢ k'(n.) und ¢_™ (n.) die
Konzentration unter intrinsischen Bedingungen bezeichnen. Weiterhin ent’s‘precﬁen n
und p den extrinsischen Ladungstrigerkonzentrationen an Elektronen und Lochern.
Aus Gleichung (#7) und (#8) kann sofort abgeleitet werden, daB der Diffusionskoef-
fizient einer Spezies oder eines Elements von der Konzentration des intrinsischen
Punktdefekts (hier: VGak', \"/ m+, I A’ IGa) abhingt, sofern der entsprechende
intrinsische Punktdefekt am fo?usionsmechanismus beteiligt ist. Damit gilt fiir die
Diffusion in Halbleitern allgemein:

k

1

m #9
; Dxm+(ni) . (.E_) }

1
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Bild 7-5: die intrinsische Ladungstrigerkonzentration als Funktion der Tem-
peratur (7.24).

Dabei muB beriicksichtigt werden, daB die intrinsische Ladungstrigerkonzentration
n eine Funktion der Temperatur ist. Der Verlauf der Konzentration an freien
Ladungstrigern kann fiir Silizium und GaAs schematisch Bild 7-5 entnommen
werden. Konkrete Werte fiir n. (T) fiir GaAs finden sich in einer Veroffentlichung
von Blakemore (7.31).

Ubertragen auf die Diffusion von Silizium in GaAs heit dies, daB der Diffusions-
koeffizient nicht direkt von der Siliziumkonzentration abhingt, sondern von der
Konzentration des an der Paar-Diffusion beteiligten intrinsischen Punktdefekts VG
Dabei wird dessen Konzentration indirekt durch die Silizium-Konzentration be-
stimmt, da diese fiir die Zahl der freien Ladungstriiger n entscheidend ist.

In einem Vergleich von experimentellen Ergebnissen der Silizium-Diffusion in
MBE-GaAs mit einer numerischen Simulation der Silizium-Diffusion konnten
Murray et al. (7.32) zeigen, daB ein optimaler Fit beider Verldufe fiir

n E,
Deff=D0 -(ni) * exp (k - T) #10)

mit Do=78 cm?/s und Ea= 4.0 eV erreicht werden kann.

Unter der Voraussetzung, daB mit dem Modell von Tan et al. die Diffusion in
Halbleitern vollstindig beschrieben wird, muf aufgrund der Ergebnisse von Murray
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et al. davon ausgegangen werden, daB die Diffusion von Silizium in GaAs durch
Beteiligung einer zweifach geladenen Galliumleerstelle VGaZ' erfolgt, wahrschein-
lich durch Diffusion des Komplexes (Si, -V 2).

Bei der Beschreibung eines realen Diffusionsexperiments mit dem Diffusions-
Modell von Tan et al. muB jedoch in dem MaB eine Abweichung des Experiments
vom Modell erwartet werden, wie das reale Halbleitersubstrat vom idealen Kristall
abweicht. Eine Abweichung der Konzentration von intrinsischen Punktdefekten vom
thermodynamischen Gleichgewicht ist dann zu erwarten, wenn eine grofe Zahl von
Quellen und Senken fiir intrinsische Punktdefekte im realen Substrat vorliegt, wie
dies z. B. fiir Versetzungen und Ausscheidungen gilt. Besonders bei Experimenten,
bei denen der Dotierstoff implantiert wurde, ist mit einer hohen Konzentration aller
intrinsischen Punktdefekte zu rechnen, die z. T. erhebliche Auswirkungen auf die
Diffusivitit haben. Fiir die Diffusion von Silizium in GaAs konnte dies in einer
Untersuchung von Chen et al. (7.33) bereits gezeigt werden.
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8 Zusammenfassung

Gegenstand der in dieser Arbeit vorgelegten Untersuchungen sind das Loslichkeits-
verhalten von Silizium in GaAs und die mit dem Einbau von Silizium in das GaAs-
Knstallgltter verbundenen Defektstrukturen. Ausgangspunkt der Untersuchungen
war eine Bestandsaufnahme der Thermodynamik des Systems Ga-As-Si .

Die Visualisierung der lateralen Siliziumverteilung in GaAs und die Bestimmung des
Silizium-Gehalts erfolgten mittels Sekundirionenmassenspektroskopie (SIMS),
womit Silizium-Konzentrationen von minimal 1-10** Atomen/cm nachgewiesen
werden konnten. Zum Nachweis und zur Identifizierung von Defektstrukturen wurde
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) eingesetzt.

Fiir die Untersuchungen mittels Transmissionselektronenmikroskopie wurden
geeignete Methoden zur Probenpriparation entwickelt, wobei Diinnen durch Ionen-
beschuB und chemisches Diinnen zum Einsatz kamen. Sowohl bei der konven-
tionellen Probenpréparation als auch bei der Querschnittspréparation erwies sich das
Diinnen durch IonenbeschuB als die zweckmiiBigere Methode.

Untersuchungen von Silizium-hochdotierten GaAs-Schmelzen und eines nach dem
Gremmelmaier-Verfahren geziichteten Kristalls zeigten, daB sich bei der Erstar-
§stemperatur von etwa 1240 °C maximal (1.1 - 1.2) - 10%° Atome Silizium pro
cm” in GaAs lésen, wobei das MaB des Siliziumeinbaus iiber den effektiven Ver-
teilungskoeffizienten k stark von den Erstarrungsbedingungen abhédngt. In einer
erstarrten Schmelze konnte die Bildung von SiAs und SlAs2 in Form einer Makro-
ausscheidung nachgewiesen werden. Transmissionselektronenmikroskopische Unter—
suchungen zeigten, daB bis zu einer Silizium-Dotierung von Coi= (1-5- 107
Atomen/cm’ keine Phase von Ausscheidungen und keine Defektstrukturen beob-
achtet werden konnen, die nicht auch in undotiertem GaAs vorhanden sind. Oberhalb
dieser kritischen Silizium-Konzentration konnten in allen hochdotierten Proben Ver-
setzungsringe vom Leerstellentyp nachgew1esen werden. Dies wird auf die Bildung
eines Donor-Akzeptor-Komplexes [81Ga -V “] zuriickgefiihrt, wobei die mit der
Bildung von Gallium-Leerstellen verbundenen Arsen-Leerstellen V in Form von
Versetzungsringen kondensieren. Die Bildung von mikroskopischen §1hz1um— und
Silizium-Arsenid-Ausscheidungen konnte in keinem einzigen Fall nachgewiesen

werden.

Im Gegensatz zu den oben beschriebenen Resultaten konnte in mittels Jonenimplan-
tation hoch Silizium-dotierten GaAs-Wafern ein verindertes Loslichkeitsverhalten
beobachtet werden. Lateral aufgeldste Sekundirionenmassenspektroskopie zeigte
lokale Anreicherungen von Silizium. Transm1ss1onselektronennukroskop1sche Cha-
rakterisierungen ergaben eine Defektstruktur mit einer hohen Dichte (>10 cm )
von Versetzungsringen vom Zwischengittertyp. Bei Silizium-Implantationen mit
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hohen Dosen muB also, aufgrund der hohen Konzentration von Punktdefekten, wie
z.B. Versetzungen und Leerstellen, mit der Bildung von Silizium-Ausscheidungen
und Silizium-Clustern an Versetzungslinien gerechnet werden.

Abschliefende Untersuchungen des Diffusionsverhaltens von Silizium in GaAs
zeigten, daB auch der mh‘ms1sche Punktdefekt VG ™ (m= 1, 2, 3) in Form des Diffu-
sionskomplexes [Sl V ] die geschwindigkeitsbestimmende Spezies darstellt.

Da die Konzentratmn von geladenen Gallium-Leerstellen von der Lage des Fermi-

Niveaus abhéngig ist, ergibt sich eine Abhiingigkeit des Silizium-Diffusionskoeffi-
zienten von der lokalen Konzentration und der Spezies der freien Ladungstriger und
ist damit auch eine Funktion der lokalen Silizium-Konzentration.
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