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Kapitel 1
Einleitung

Es gibt wohl kaum einen Lebensbereich, in dem die Mikroelektronik nicht inzwischen auf
breiter Front Einzug gehalten hétte. Forschung, Produktion, Kommunikation, aber auch
das tégliche Leben sind in den Industrienationen ohne mikroelektronische Bauelemente
heute undenkbar. Immer leistungsfihigere Prozessoren helfen bei der Bearbeitung da-
tenintensiver numerischer Probleme, flichendeckende Mobilfunknetze ermdoglichen Kom-
munikation jederzeit und iiberall. Doch auch in klassische Bereiche der Industrie dringt
die Mikroelektronik immer weiter vor und hilft beispielsweise, bestimmte Anwendungen
intelligenter und ressourcenschonender zu realisieren. So hat — als ein Beispiel — die Mi-
kroelektronik auch vom Automobilbau langst Besitz ergriffen, sind elektronisch gesteuerte
Verbrennungsmotoren kein Privileg der Luxusklasse mehr.

Je weiter die Mikroelektronik ihre Kinderstube verlafit, umso schwieriger wird es, mit
den traditionell angewendeten Halbleitermaterialien die Anforderungen der neuen An-
wendungsgebiete zu erfiillen. So verbietet sich beispielsweise der Einsatz von Silizium in
bestimmten Bereichen des Motorenbaus, da die fiir die Funktion der Bauelemente wichtige
Halbleitereigenschaft aufgrund der geringen Bandliicke bei hohen Umgebungstemperatu-
ren verlorengeht. Andere Anwendungen verlangen eine hohe Durchbruchfeldstirke, ein
besonders giinstiges Masse-Leistungs-Verhéltnis oder weitere spezielle elektronische, me-
chanische und chemische Eigenschaften.

Siliziumkarbid (SiC) weist eine Vielzahl herausragender Materialeigenschaften auf und
konnte deshalb gerade fiir Anwendungen unter widrigen Bedingungen oder besonderen
elektronischen Anforderungen der Halbleiter der Zukunft sein. Besonders hervorzuheben
ist hierbei die hohe Bandliicke F, des SiC, die je nach Polytyp Werte zwischen 2.39 eV und
3.3 eV erreicht [1]. Eine hohe Wirmeleitfihigkeit (4.9 W em ™ K=!) [2] erméglicht hohe
Leistungsdichten, die Durchbruchfeldstirke von einigen 10 V em™! [3] schafft die Vor-
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aussetzung fiir den Bau von Hochspannungsschaltelementen mit geringen Abmessungen.
Hinzu kommt eine hohe Resistenz gegeniiber chemischen Umwelteinfliissen und die me-
chanische Hérte des Materials, die der von Diamant kaum nachsteht [4].

Von Nachteil fiir Anwendungen in der Optoelektronik ist allerdings eine der Hauptei-
genschaften von SiC: das Material gehort zur Gruppe der indirekten Halbleiter. Damit
verbunden ist die nahezu vollstandige Unterdriickung strahlender Uberginge angeregter
Ladungstréger. Eine effektive Photo- oder Elektrolumineszenz ist in SiC deshalb nicht
ohne weiteres moglich.

Um dennoch SiC auch an der Schnittstelle Optik-Elektronik einsetzen zu kénnen, sind Mo-
difikationen an der Bandstruktur des Materials erforderlich. Ein Weg, dies zu realisieren,
konnte der Einbau von Halbleiter-Nanokristallen (NC) in eine SiC-Matrix sein. Solche
Objekte mit Abmessungen im Bereich weniger Nanometer verdndern — so sie aus einem ge-
eigneten Material bestehen — lokal die Bandstruktur des Kristallgitters derart, daf es zur
Ausbildung eines ,, Potentialtopfes“ im Valenz- und Leitungsband kommt. Ladungstriger,
die in diesen Bereichen energetisch gebunden sind, kénnen direkt unter Aussendung von
Photonen rekombinieren. Dieser als Quantenconfinement bezeichnete Effekt wurde expe-
rimentell bereits an Nanokristallen in Si05 nachgewiesen. Wihlt man als Wirtsgitter einen
Halbleiter, ist es theoretisch auch moglich, die Ladungstriger nicht nur optisch, sondern
auch iiber eine angelegte Spannung anzuregen. Dies wiirde nicht nur Photolumineszenz
(PL), sondern auch Elektrolumineszenz an den Nanokristallen ermoglichen.

Im Rahmen des Sonderforschungsbereiches 196 wurde in den vergangenen Jahren an der
Universitédt Jena umfangreiche Forschung zur Problematik der Nanokristalle in SiC be-
trieben. Ab initio-Rechnungen, die im Institut fiir Festkorpertheorie und theoretische
Optik durchgefiithrt wurden, zeigen die prinzipielle Moglichkeit der Lumineszenz aus Si-
oder Ge-Nanokristallen in SiC. Zwei Arbeitsgruppen beschéftigten sich mit der Herstel-
lung dieser kristallinen Einschliisse auf unterschiedlichen Wegen, unterstiitzt durch eine
Vielzahl von Me83- und Analyseverfahren.

Die vorliegende Arbeit behandelt die Synthese von Gruppe IV-Nanokristallen in SiC mit-
tels Ionenimplantation. Dieses Verfahren hat sich iiber Jahrzehnte in der Halbleiter-
industrie als Standard zum Einbringen von Fremdatomen etabliert. Mittels lonenimplan-
tation ist es moglich, in definierter Tiefe im Halbleiter Fremdatom-Konzentrationsprofile
auch mit steilen Gradienten und Konzentrationen oberhalb der Léoslichkeitsgrenze zu er-
zeugen. Dabei iiberzeugt das Verfahren durch seine hohe Reproduzierbarkeit, die hohe
Prozefigeschwindigkeit, die exakte und einfache Kontrolle der implantierten Fremdatom-

dosis sowie die verhdltnisméfBig niedrigen apparativen Anforderungen beispielsweise an die
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Giite des Vakuums in den Beschleunigeranlagen. Von Nachteil ist, dal durch die wahrend
der Tonenimplantation in den Halbleiter eingebrachte kinetische Energie der Fremdatome
Defekte im Kristallgitter entstehen, die bei entsprechender Wahl der Prozefiparameter
(Implantationstemperatur, Implantationsdosis, Masse und kinetische Energie der implan-
tierten Ionen) bis hin zur Amorphisierung, also zur kompletten Zerstérung der Fernord-
nung im Kristallgitter, fithren konnen. Der Vermeidung beziehungsweise weitgehenden
Minimierung dieser Defekte wird in der vorliegenden Arbeit ebenso Augenmerk geschenkt
wie der thermischen Nachbehandlung der implantierten SiC-Proben zum Zwecke der wei-
teren Defektreduzierung und Formierung der nanokristallinen Einschliisse. Ausfiihrlich
behandelt werden auch Fragen zur bevorzugten geometrischen Form der Kristallite, zu de-
ren Orientierung zur SiC-Matrix sowie zum zeitlichen und thermischen Verhalten wéhrend
der Formierung der Nanokristalle.

Die dabei zur Anwendung gebrachten Mef3- und Analyseverfahren entstammen den unter-
schiedlichsten Gebieten der Physik und demonstrieren somit den hohen Stellenwert von

Kooperationen in der Naturwissenschaft.



Kapitel 2

Stand der Forschung

2.1 Siliziumkarbid

Siliziumkarbid (SiC) ist die einzige stabile Verbindung, die Silizium und Kohlenstoff mit-
einander eingehen. Bereits 1892 entwickelte Acheson ein Verfahren zur industriellen Her-
stellung von SiC [5]. Die erste Isolierung von natiirlichem SiC gelang 1905, nach seinem
Entdecker Moissan wurde das Mineral Moisannite genannt [6]. Seine erste Anwendung
fand das Material schnell aufgrund seiner besonders hohen mechanischen Hérte als Schleif-

mittel Carborundum.

2.1.1 Kristallstruktur

SiC kristallisiert in einer Vielzahl stochiometrisch identischer, allerdings kristallographisch
unterschiedlicher Modifikationen, Polytypen genannt. Derzeit sind iiber 250 solcher Struk-
turen bekannt, die alle einen Tetraeder als Grundbaustein aufweisen, in dem ein Atom
des einen Elements von je 4 Atomen des anderen Elements umgeben ist (siehe Abb. 2.1a).
Die Bindung zwischen Si und C ist nahezu kovalent mit einem ionischen Anteil von
~ 12 % [7], die Bindungslinge zwischen Si und C betrigt ~ 1.889 A [8]. Die Elementar-
tetraeder sind so angeordnet, dafl alle Atome in zueinander parallelen Ebenen liegen.
Einzig die Stapelfolge der Tetraeder entscheidet iiber den vorliegenden Polytyp. Die
kubische Zinkblendestruktur ist daran zu erkennen, dafl die Si-Atome in drei aufeinander-
folgenden Ebenen auf drei unterschiedlichen Plidtzen lokalisiert sind (Stapelfolge ABC),
wihrend sich bei der hexagonalen Wurtzitstruktur die Si-Atome der dritten Ebene in der
Projektion iiber denen der ersten Ebene befinden, woraus sich die Stapelfolge AB ergibt
(Abb. 2.1b, ¢).
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© erste Si-Schicht: A
@ erste C-Schicht

d zweite Si-Schicht: B
A dritte Si-Schicht: C

Abbildung 2.1: Elementare SiC-Einheitszelle (a), Projektion der Si-Atome in der
Zinkblende-Struktur (b) und in der Wurtzitstruktur (c). In (b) sind zusétzlich die

Achsen des hexagonalen Koordinatensystems und die Einheitszelle angegeben [4].

Zur Beschreibung der Lage einzelner Atome und Ebenen im SiC wird bevorzugt ein
hexagonales Koordinatensystem verwendet, bei dem die drei Achsen a, b und d in einer
Ebene unter einem Winkel von jeweils 120° und die vierte Achse ¢ senkrecht zu dieser
Ebene angeordnet sind. Interessant ist dabei die in Abb. 2.1b und 2.1c¢ eingezeichnete
senkrecht auf der [1120]-Richtung stehende (1120)-Ebene, die alle zur Charakterisierung
des Polytyps relevanten Atome enthélt. In der Literatur wird zur Beschreibung des
vorliegenden Polytyps héufig die Nomenklatur von Ramsdell [9] verwendet. Ramsdell gibt
die Anzahl der in c-Richtung zur Komplettierung einer Einheitszelle des jeweiligen Poly-
typs notigen Si-Atome in Verbindung mit einem die Kristallsymmetrie beschreibenden
GroBbuchstaben (C'=kubisch, H=hexagonal, R=rhomboedrisch) an. Der ausschliellich
kubische Polytyp wird demnach mit 3C-SiC, die hexagonale Wurtzitstruktur mit 2H-SiC
bezeichnet. Alle anderen Polytypen stellen Mischformen aus kubischen und hexagonalen
Strukturen dar.  Aufgrund der moglichen quasi-kubischen oder quasi-hexagonalen
Umgebung existieren in diesen Polytypen indquivalente Gitterplitze, die als c-Plétze und
h-Plétze bezeichnet werden. Jagodzinski [10] nutzt dies fiir eine weitere Nomenklatur, die
die Abfolge der h- und c-Plétze in der jeweiligen Einheitszelle beschreibt. Daraus ergibt

sich auch eine Moglichkeit zur Angabe der sogenannten ,,Hexagonalitat“, also des Anteils
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der Gitterplitze mit quasi-hexagonaler Umgebung. In Abb. 2.2 sind die Stapelfolgen
einiger SiC-Polytypen in der Projektion auf die (1150)—Ebene dargestellt, Tab. 2.1 stellt
Ramsdell- und Jagodzinski-Nomenklatur fiir die gebrduchlichsten Polytypen gegeniiber.

> W o Q >

> W QW o=
W a P> Q wWwa > w> Q> o w >

>

> W = Q wo

Abbildung 2.2: Stapelfolgen der elementaren Tetraeder von 3C-, 4H-, 6H- und
15R-SiC in der Projektion auf die (1150)—Ebene. Die kleinen Punkte représentieren
C-Atome, die groflen Kreise Si-Atome.

Tabelle 2.1: Ramsdell- [9] und Jagodzinski-Nomenklatur [10] fir die gebrduchlichsten
SiC-Polytypen.

Stapelfolge ABC | AB | ABCB | ABCACB | ABCACBCABACABCB
Ramsdell 3¢ | 2H 4H 6H 15R
Jagodzinski c h hc hce heche
Hexagonalitdt [%] 0 100 50 33 40
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2.1.2 Physikalische Parameter

Siliziumkarbid ist ein indirekter Halbleiter, der erste Nachweis indirekter Uberginge
gelang Choyke und Patrick im Jahre 1957 [I1]. Die speziellen elektrischen Parameter
variieren je nach Polytyp teils erheblich, wihrend die mechanischen und thermischen
Eigenschaften kaum eine Abhéngigkeit vom Polytyp aufweisen. Besonders ausgepragt ist
die Abhéngigkeit der Bandliicke von der vorliegenden SiC-Modifikation: sie reicht von
E, =2.3 eV beim 3C-SiC bis zu £, = 3.3 eV beim 4H-SiC [1|. Damit weist SiC im Ver-
gleich zu allen anderen derzeit technologisch genutzten Halbleitern die mit Abstand grofite
Bandliicke auf, was das Material fiir Anwendungen bei hohen Temperaturen interessant
macht. Eine im Vergleich zu Silizium um den Faktor 5-6 héhere Durchbruchfeldstérke
erméglicht deutlich kleinere Strukturen im Design von SiC-Halbleiterbauelementen, die
hohe Spannungen schalten sollen. Ebenfalls hervorzuheben sind die hohe thermische
Stabilitdt und Warmeleitfahigkeit des Materials, seine mechanische Hérte (Hérte 8 auf
der Mohs-Skala [1]) und die ausgeprigte Resistenz gegeniiber chemischen Einfliissen.

Einige grundlegende Parameter sind in Tab. 2.2 zusammengefafit.

Tabelle 2.2: Wesentliche Parameter der gebréuchlichsten SiC-Polytypen im Vergleich
zu Si und GaAs (Werte aus [1,2,3,12,13,14]).

3C-SiC | 4H-SiC | 6H-SiC | Si GaAs
Bandliicke bei T'= 0 K [eV] 2.3 3.3 3.0 1.1 1.42
Elektronenbeweglichkeit L ¢ 750 800 370 1100 6000
bei 1016 ¢cm ™3 [cm2 v-! sfl]
Locherbeweglichkeit | ¢ 40 115 90 420 320
bei 1016 ¢cm ™3 [ch v S_l]
Durchbruchfeldstérke 4 3 3.2 0.6 0.6
bei 1017 em ™3 [MV cm ™|
Schmelztemperatur [K] Sublimation oberhalb 2075 | 1683 1513
Dichte [g cm™] 3.21 2.33 5.32
atomare Dichte [1022 cm*3] 9.642 4.95 4.36
Verlagerungsenergie [eV] Si: 35, C: 25 14 | Ga: 8.8, As: 10.1
Wirmeleitfahigkeit 4.9 1.5 0.5
W em! K-1]
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2.2 Jonenimplantation in SiC

In dem Mafe, in dem SiC als Halbleiter Verwendung findet, nimmt auch das Interesse
an detailliertem Wissen iiber das Schédigungsverhalten von SiC bei lonenimplantation
zu. Dies ist der Tatsache geschuldet, dafl die Ionenimplantation das einzige praktikable
Verfahren zur selektiven Dotierung des Materials darstellt. Ein FEinsatz von Diffusionspro-
zessen zum Einbringen von Fremdatomen in SiC scheidet aufgrund der duflerst niedrigen
Diffusionskoeffizienten und der im Vergleich zu anderen Halbleitern wesentlich hcheren
notwendigen Temperaturen [2,15,16] aus. In [17] werden 14 Veréffentlichungen aufgefiihrt,
die sich mit der Strahlenschiadigung in SiC durch Ionenimplantation und deren Ausheilung
durch nachfolgende Temperprozesse beschiftigen. Dabei traten teilweise Widerspriiche
zwischen den einzelnen Arbeiten auf, ein systematisches Bild konnte nicht gewonnen wer-
den. Deshalb wurden Mitte der 90er Jahre am Institut fiir Festkorperphysik der Friedrich-
Schiller-Universitiat Jena umfangreiche Untersuchungen zur Strahlenschiddenerzeugung in
6H-SiC und zum Ausheilverhalten der Defekte durchgefiihrt [17]. Dabei fanden Ga™-
Ionen Verwendung, deren Schiadigungsverhalten aufgrund der nahezu identischen Masse
mit dem der in der vorliegenden Arbeit genutzten Ge™-Ionen vergleichbar ist.

Es zeigt sich bei Raumtemperatur-Implantation (77 = 296 K) eine starke Abhéngigkeit
der Kristallschadigung von der implantierten Ionendosis und eine generell leichte Amor-
phisierbarkeit des Materials. Bereits Dosiswerte von N; = 3 x 10** cm~2 Ga™, implan-
tiert mit einer Energie von Fy = 230 keV, sind fiir die Amorphisierung eines ober-
flichennahen Bereiches mit einer Dicke von etwa 60 nm ausreichend. Fiir 200 keV Ge*
wird in [18] als kritische Dosis fiir Amorphisierung bei 77 = 296 K ebenfalls ein Wert von
N; =3 x 10 cm™? angegeben. Ermittelt man die zur Amorphisierung des Substrates
notige Anzahl an Deplazierungen je SiC-Gitteratom ngy, (displacements per atom '), so
zeigt sich, daf bereits ein Wert von ng,, = 0.3 dpa zur Zerstérung der Fernordnung im
Kristallgitter ausreicht [17]. Fiir die Praxis bedeutet dies, dafl Implantationsdosen im
Bereich von Ny =1 x 10*...1 x 10'" em™2 Ge", die fiir die Ausbildung einer geniigend
hohen Anzahl nanokristalliner Einschliisse in der SiC-Matrix erforderlich sind, unweiger-
lich zur Amorphisierung des SiC fithren. Schon allein aus diesem Grund sind nachfolgen-
de Temperprozesse unvermeidlich. In [17] wird die zur kompletten Rekristallisation der
amorphen Schicht notwendige Temperatur mit 7y = 1273 K angegeben, die erforderliche

Temperzeit liegt unterhalb einer Minute. Die beobachtete Rekristallisation erfolgt aller-

Yn4pa berechnet sich aus dem Wert der nuklearen Energiedeponierung (dF/ ds),, , angegeben als Deplazierungen

je Ion und Wegliange, der Implantationsdosis N; sowie der atomaren Dichte N der Matrix zu ngpe = %.
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dings keinesfalls perfekt; die rekristallisierten Schichten weisen starke Stérungen durch
Versetzungen und Defektagglomerate auf, es kommt zur Ausbildung polykristalliner Be-
reiche. Hohere Temperaturen (bis T4 = 1875 K) bewirken die Ausbildung stabiler De-
fektkomplexe. Auch das mogliche Auftreten von Polytyptransformationen wéhrend der
Temperung wird erwahnt [17,19,20,21,22]. Hierbei rekristallisieren Teile des vor der Im-
plantation hexagonalen SiC wihrend des Temperns im kubischen Polytyp. In [22] wird
vermutet, daf dafiir ein Effekt verantwortlich ist, der auch im Falle des Wachstums epitak-
tischer Schichten auftritt: diese wachsen auf 6 H-SiC-Substrat bei Temperaturen oberhalb
1975 K als 6 H-SiC, unterhalb als 3C-SiC.

Bei Implantationstemperaturen unterhalb 77 = 296 K findet sich kaum eine Temperatur-
abhéngigkeit der Strahlenschédenbildung. Fiir 77 = 83 K und 77 = 296 K wird in [17]
eine nahezu identische Dosisabhéngigkeit der Kristallschadigung angegeben. Im sich an-
schliefenden Bereich bis 77 = 473 K ist zwar eine Verschiebung zu héheren Dosiswerten
fiir einen bestimmten Schédigungsgrad zu erkennen, die Amorphisierung setzt allerdings
auch dann noch rasch ab einer bestimmten Implantationsdosis ein.

Dieses Verhalten éndert sich bei Implantationstemperaturen oberhalb 77 = 575 K. Die
Schidigung wichst dann mit der Implantationsdosis nur langsam an, eine Amorphisierung
wird selbst bei N; = 1 x 10'® cm™2 nicht erreicht. Eine detaillierte Begriindung dafiir wird
in [17] gegeben, hierbei spielt die Diffusion von Defekten aus den durch die implantierten
Ionen geschidigten Bereichen heraus eine wesentliche Rolle. Im Temperaturbereich um
Tr = 1073 K erreicht die Kristallschddigung ein Minimum, bei hoheren Implantations-
temperaturen steigt sie wieder leicht an. Hierfiir wird die Bildung ausgedehnter und sehr
stabiler Defektstrukturen bereits wahrend der Implantation verantwortlich gemacht.

Fiir die hier durchgefiithrten Arbeiten bedeutet dies, dafl zur Vermeidung einer Amorphi-
sierung des SiC die Ionenimplantation bei erhohten Temperaturen durchgefiihrt werden
mufl. Fiir die systematischen Untersuchungen zur Formierung der nanokristallinen Ein-
schliisse wurde deshalb ein Temperaturbereich von 77 = 875...975 K gewahlt.

Uber das Einbauverhalten der implantierten Fremdatome lagen kaum Ergebnisse vor. Fiir
niedrige Implantationstemperaturen, die zur Amorphisierung des SiC fiithren, sind Aus-
sagen zum Einbau der Fremdatome weder mdéglich noch sinnvoll. Im Bereich héherer
Implantationstemperaturen zeigt sich, dafl ein Grofiteil der Fremdatome entweder — wie
in [17] dargestellt — substitutionell auf Gitterpldtzen eingebaut ist oder, was aus dieser
Veroffentlichung nicht hervorgeht, sich auf Pldtzen innerhalb des SiC-Gitters befindet, die
mit dem gewahlten Mefverfahren (RBS, siehe Kap. 3.2) ein zum substitutionellen Einbau

analoges Meflergebnis zur Folge haben. Hierfiir kommen beispielsweise Zwischengitter-
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plitze entlang der (0001)-Achse des SiC in Frage. Die Kristallstruktur bietet entlang
dieser Achse viel Platz fiir Zwischengitteratome, die sich dann ,,im Schatten® der Atome
des Wirtsgitters befinden und deshalb nicht mittels RBS detektiert werden kénnen.

Die strukturellen Veréinderungen des SiC wihrend der Ionenimplantation haben eine
Verdanderung der Dichte des Materials zur Folge. Besonders ausgepragt ist dieser Ef-
fekt im Falle der Ausbildung amorpher Schichten. In [17] wird fiir durch unterschiedliche
Implantationsparameter amorphisiertes 6 /-SiC eine Dichte von p, = 2.82 g cm ™2 ange-
geben, andere Quellen liefern Werte von p, = 2.73 g cm ™2 [23] bzw. p, = 2.9 g cm ™3 [15].
Diese im Vergleich zu anderen Halbleitermaterialien wie Si (p,/p. = 0.98) oder GaAs
(pa/pe = 0.95) wesentlich stirker ausgeprigte Verringerung der Dichte auf etwa 91-85 %
des Wertes von kristallinem, ungeschidigten SiC mufl bei der Implantation hoher Dosis-
werte bei niedriger Temperatur beachtet werden, da auch die durch nachfolgende Tem-
perung initiierte Rekristallisation durch die Volumenénderung negativ beeinflufit werden

kann.

2.3 Lumineszenz aus Nanokristallen — ein Uberblick

2.3.1 Raé&umliche Beschrinkung von Ladungstrigern

Schichtungen von Halbleitern, Heterostrukturen genannt, nehmen aufgrund ihrer rdumlich
unterschiedlichen elektronischen Eigenschaften Einflufl auf die Bewegung der Ladungs-

trager. Existiert bei einem einzelnen Halbleiter grofler Ausdehnung eine definierte
Bandliicke? E

g, 50 kommt es bei der Schichtung zweier Halbleiter mit unterschiedlicher

Bandliicke an der Grenzfliche zu einer Banddiskontinuitét, die fiir Ladungstriager (Elek-
tronen und/oder Licher) eine energetische Barriere (Potentialsprung) darstellt und deren
Bewegung einschriankt (Abb. 2.3).
Eine Doppel-Heterostruktur mit diinner Zwischenschicht (Quantenwall®) erméglicht so-
mit, die freie Bewegung der Ladungstréager in einer Dimension auf wenige Atomlagen zu
begrenzen. Dadurch kommt es zu Quantisierungseffekten der Energiewerte:

2 2

. I i
En< ): 20 W g =01, 21
kH Qm; kx -+ 27712 ky + e n=>0 ( )

Die Gréfien m; und mj stellen die effektiven Massen der Ladungstréger in der Ebene der
freien Bewegung (z-y-Ebene) mit Wellenzahlvektor Ig” = Ex + /;y dar. Senkrecht zu dieser

Ebene ist die freie Bewegung aufgrund der Potentialbarrieren nicht moglich. Stattdessen

2Bandliicke: engl. band gap, deshalb auch E, als Symbol der Bandliickenenergie
3Quantenwall: engl. quantum well
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Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Banddiskontinuitéit an der Grenze zwei-
er Halbleiter (Heterostruktur) im Impulsraum (a) und im Ortsraum (b). Halbleiter 1

weist eine direkte, Halbleiter 2 eine indirekte Bandliicke auf.

tritt hier eine Quantisierung der Energiewerte auf. Die ¢, konnen bei Annahme eines
unendlich hohen rechteckigen Potentialtopfes der Breite d, mit

2 2 2
En Vo R (1) (n+1)° n=01,... (2.2)

% ZM T *
2m} 2m: \ d,

exakt angegeben werden [24]. Fiir die zugehorigen Wellenfunktionen ergibt sich

o (2) = d% sm<7r(”d7j1)z) | (2.3)

Es ist ersichtlich, dal bei endlich hoher Potentialbarriere einige Energieniveaus ¢, im
Potentialtopf lokalisiert sein konnen. Die elektronische Zustandsdichte ist hierbei im
Intervall (g, ...€,41) wegen des konstanten Beitrages der z-y-Ebene konstant, es tritt
eine Stufenfunktion auf.

Erfolgt eine weitere Einschriankung der freien Bewegung der Ladungstriger auf eine Di-
mension (Quantendraht?) und schliefilich auf quasi-nulldimensionale Quantenpunkte®, so
finden sich fiir letztere gebundene Zustdande fiir einzelne Elektronen bzw. Locher mit
von der Grofle des Quantenpunktes abhéngigen Energieeigenwerten ¢,,. Die elektronische

Zustandsdichte der Ladungstriager ist allein durch diese diskreten Energiewerte gegeben:
dN

Nanokristalle (NC), also kristalline Einschliisse in einem Halbleiter mit Abmessungen im
Nanometerbereich, kénnen als Quantenpunkte aufgefalit werden, wenn die dafiir nétigen
Anforderungen an die Bandstruktur erfiillt werden. Die Energieecigenwerte (insbesondere

g9) miissen fiir optische Anwendungen im Groéflenbereich um 1 eV liegen.

4Quantendraht: engl. quantum wire
SQuantenpunkt: engl. quantum dot, Abkiirzung QD
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2.3.2 Konsequenzen der Quantisierung

Gelingt es nun, durch Kombination zweier geeigneter Halbleiter Elektronen und Locher
gleichzeitig in Potentialmulden zu binden, werden auch im Falle indirekter Halbleiter
strahlende Elektron-Loch-Rekombinationen moglich (Abb. 2.4), deren Energie von der
rdumlichen Ausdehnung d der Quantenpunkte abhéngig ist. Damit bestimmt die Grofie
der Nanokristalle die Wellenldnge A der emittierten Photonen. Diese Eigenschaft (,,blue
shift, Verschiebung der Wellenlédnge in den blauen Spektralbereich mit abnehmender
KristallitgroBe) wird als ein Kriterium fiir das tatséchliche Auftreten von Quantisierungs-
effekten bei experimentellen Untersuchungen genutzt. Die einfachste Erklarung fiir diese
exzitonische Rekombination® liefert die Heisenbergsche Unschirferelation: da der Ort der
Ladungstriager in den Quantenpunkten stark lokalisiert ist (Ax, Ay, Az — 0), ergibt sich
eine Impulsunschérfe Ap, die vergleichbar ist mit der Verschiebung Ak zwischen dem Ma-
ximum des Valenzbandes und dem Minimum des Leitungsbandes im Impulsraum (siehe
Abb. 2.3 a, Halbleiter 2) und damit die Wahrscheinlichkeit strahlender Rekombinationen

erhoht, ohne dafi Phononen in den Prozefl einbezogen werden miissen.

A
Energie
E e\ 1
E,4 g
E E
g1 0 Egz
E vl 7]
] ——— i
Matrix Quantenpunkt  Matrix

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung eines Quantenpunktes mit diskretisierten
Energieeigenwerten fiir die gebundenen Elektronen und Locher im Ortsraum. Die
Bandabstinde F,4 und Ego der beteiligten Halbleiter sowie die Energie des niedrig-
sten Ubergangs Ey im Quantenpunkt sind eingezeichnet. Zur Veranschaulichung sind

die Zusammenhinge nur eindimensional dargestellt.

Am Institut fiir Festkorperphysik und Theoretische Optik der Universitidt Jena erfolgten
ab initio-Rechnungen an freien Nanokristallen unter strengen Annahmen: so waren alle
offenen Bindungen an den NC-Oberflachen mittels Wasserstoffatomen abgeséttigt, auch

wurde von mechanisch spannungsfreien Kristalliten (Atomabsténde entsprechend denen

SExziton: durch Coulomb-Wechselwirkung gebundenes Elektron-Loch-Paar
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des kristallinen Bulk-Materials) ausgegangen [25]. Die Anregungsenergie der Elektron-
Loch-Paare fiir freie abgeséttigte Ge- und Si-Nanokristalle in Abhéngigkeit des Nanokri-
stallradius’ ist in Abb. 2.5 dargestellt.

6 T I T I T I T I T I
— ® Ge-Nanokristall 1
> A Si-Nanokristall
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Nanokristallradius r [nm]

Abbildung 2.5: Anregungsenergie der Elektron-Loch-Paare fiir freie, mit Wasserstoff
abgesittigte Ge- bzw. Si-Nanokristalle. Dargestellt ist der niedrigste energetische
Ubergang in Abhingigkeit vom Radius der Nanokristalle (nach [25]).

Aufgrund der geringeren reduzierten Masse m;, eines Exzitons und der groferen stati-
schen Dielektrizitdtskonstante e ist der effektive Bohr-Radius fiir Ge (age ~ 17.7 nm)
deutlich grofler als fiir Si (ag; ~ 4.9 nm) [26], wonach bei Ge-NC deutlicher ausgeprégte
Quanteneffekte zu erwarten sind. Die Tatsache, daf} sich bei Ge die direkte exzitonische
Rekombination energetisch nur gering von der indirekten unterscheidet (E! - ~ 0.805 eV,

g, dir
E;_igd ~ 0.664 eV) [1] und die nach ab initio-Rechnungen deutlich hohere Oszillatorstérke
fiir Nanokristalle aus Ge im Vergleich zu Si [25] sprechen dariiber hinaus ebenfalls fiir das
System Ge-NC in SiC. Eine Einbettung erscheint jedoch nur in hexagonalem SiC sinnvoll,
da sich dann eine Typ-I-Heterostruktur wie in Abb. 2.4 ausbildet. Im Falle von 3C-SiC
als Matrix liegt eine Typ-II-Heterostruktur vor, die Elektronen sind in der Matrix, die

Locher jedoch im Nanokristall lokalisiert.
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2.4 Formierung von Nanokristallen

Bedingt durch die vorhergesagten Eigenschaften nanokristalliner Strukturen und deren
Anwendbarkeit fiir optische Zwecke [27, 28, 29] aufgrund Erhéhung der Strahlungseffi-
zienz indirekter Ubergiinge erhielt die Forschung auf diesem Gebiet in den vergange-
nen Jahren einen zunehmend hoheren Stellenwert. Von besonderem Interesse sind Na-
nokristalle in vergrabenen Schichten des umgebenden Grundmaterials, da sie nicht nur
Photolumineszenz (PL), sondern bei Einbettung in einen Halbleiter auch Elektrolumines-
zenz (EL) ermoglichen kénnen und dariiber hinaus gut gegen Umwelteinfliisse geschiitzt
sind. Publikationen liegen vor allem zu in SiOy und Si,Ge;_, eingebetteten Si- und Ge-
Nanokristallen vor. Die Herstellung dieser Strukturen erfolgte dabei sowohl iiber den Weg
der Tonenimplantation [30,31] als auch {iber den Einbau der Fremdatome bereits wiahrend
der Herstellung der die Nanokristalle aufnehmenden Matrix mittels Sputtern [32], Co-
sputtern [33] oder auch durch chemische Umwandlungen wie beispielsweise die Oxidation
von SiGe oder chemische Gasphasenabscheidung [34]. In allen Féllen war zur Formierung
von Nanokristallen eine anschlieBende Temperbehandlung nétig.

In Abhéngigkeit von den ProzeBparametern bildeten sich wiahrend der Temperung Kri-
stallite mit einem Radius im Bereich weniger Nanometer. Neben der strukturellen Un-
tersuchung dieser Einschliisse mittels bildgebender Verfahren wie der Transmissions-
Elektronenmikroskopie (TEM) oder Rontgenbeugung, die die Bestimmung von Grofle
und Kristallstruktur der NC zum Ziel haben, wurden durch zahlreiche Gruppen auch
Photolumineszenzmessungen durchgefiihrt. Die dabei gefundenen Photolumineszenzban-
den im sichtbaren und infraroten Spektralbereich konnten iiberwiegend auf Defektzen-
tren zuriickgefithrt werden. Zum einen kommt als Ursprung der Photolumineszenz die
SiO9-Matrix selbst in Frage [30,31,35], andererseits wurden auch PL-Banden gefunden,
die eindeutig mit der Existenz von Nanokristallen in der Matrix in Verbindung stehen.
Diese mit den Nanokristallen korrelierte PL sollte — wenn sie tatséchlich auf rdumliche
Quantisierungseffekte in den NC zuriickzufithren wére — eine signifikante Abhéngigkeit
der PL-Energie von der NC-Grofle aufweisen (siehe Abschnitt 2.3). In einer Vielzahl
von Veroffentlichungen konnte dies aber nicht gezeigt werden. Vielmehr werden die
wéahrend der NC-Formierung an der Oberflache derselben entstehenden gestérten Bindun-
gen (,dangling bonds®) sowie nicht durch Quantisierungseffekte hervorgerufene Ubergiinge
in den Nanokristallen selbst als Ursprung der Lumineszenz angesehen [31,36,37]. Nur in
einer kleinen Anzahl an Veroffentlichungen wird von einer ausgepréigten Abhéngigkeit der

Lumineszenzenergie von der NC-Groéfe berichtet [32,33,38]. In [38] wird ein Modell dis-
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kutiert, nachdem die fiir die Lumineszenz aus Nanokristallen verantwortlichen Exzitonen
nahe der Oberfliche der NC lokalisiert sind. Dies belegt zusétzlich die Notwendigkeit
kleiner Nanokristalle mit hohem Oberflichen-Volumen-Verhéltnis.

Publikationen zur Formierung von Gruppe IV-Nanokristallen in SiC waren zum Zeitpunkt
des Beginns unserer Arbeiten nicht bekannt. Ob sich in SiC durch Ionenimplantation und
nachfolgende Temperung nanokristalline Einschliisse herstellen lassen, konnte deshalb nur
aus den verfiigharen Materialparametern gemutmafit werden. Aus [39] wurden Werte
entnommen, aus denen gefolgert werden kann, dafl zwischen Ge und SiC nur geringe
Wechselwirkungen bestehen. Dies wird aus dem Vergleich des Benetzungsverhaltens von
Ge auf SiC mit dem von Si auf SiC deutlich (siche Tab. 2.3). Begriindet wird dieses
Verhalten mit der Tatsache, dal Ge beziiglich C inert und beziiglich Si nur schwach

wechselwirkend ist.

Tabelle 2.3: Benetzungsverhalten zwischen Ge bzw. Si und SiC (Werte aus [39]).

Ge auf SiC Si auf SiC
Benetzungswinkel | 100...113° 30...38°

Adhisionsenergie | 365 erg cm™2 | 1320 erg cm ™2

Erhebliche Unterschiede bestehen auch zwischen den kristallographischen Eigenschaften
von Ge und SiC, die den substitutionellen Einbau hoher Ge-Konzentrationen in das SiC-
Gitter unwahrscheinlich erscheinen lassen. So steht einem mittleren Atomabstand in
[111]-Richtung von 5.63 A bei Ge ein Wert von 3.08 A in [0001]-Richtung bei hexagonalem
SiC gegeniiber, die Raumgruppen sind mit P63mc bei hexagonalem SiC und A4 bei Ge
ebenfalls unterschiedlich [39]. Die Bildung von GeC ist bis zu Temperaturen von 3443 K
nicht beobachtet worden [10,41]. Es konnte also davon ausgegangen werden, dafl sich
implantiertes Germanium zu einem groflen Teil nicht in das SiC-Gitter einbaut, sondern

energetisch giinstigere Strukturen in der SiC-Matrix bildet.



Kapitel 3

Physikalische Grundlagen

3.1 Ion-Festkorper-Wechselwirkung

Die Tonenimplantation stellt ein apparativ leicht beherrschbares, schnelles und grofitech-
nisch ausgereiftes Verfahren zur Einbringung von Fremdatomen in Festkorper dar. Die
beschleunigten Ionen treten dabei in den Festkorper ein und geben ihre kinetische Energie
iitber Stof- und Streuprozesse an den Kernen und Elektronenhiillen der Festkorperatome
ab. Dies kann zur Verdnderung der urspriinglichen Struktur des Festkorpers fiihren, die
sowohl erwiinscht (bewufite Modifikation des Festkérpers, Anderung optischer, elektri-
scher oder mechanischer Parameter) als auch unerwiinscht (Schiadigung der kristallinen
Struktur) sein kann. Schon deshalb ist eine genaue Kenntnis der Wechselwirkungsmecha-
nismen bei Ionenimplantation unerlafilich. Auch fiir die Bestimmung der Tiefenverteilung

implantierter Ionen ist die Kenntnis dieser Mechanismen notig.

3.1.1 Energieverlust und Ionenreichweite in Festkorpern

Bereits um 1900 wurden durch Lenard und Rutherford erste Untersuchungen zur Reich-
weite geladener Teilchen in Festkorpern durchgefiithrt. Bohr berechnete aufbauend auf den
Stofigesetzen der klassischen Mechanik den Energieverlust schwerer Ionen bei Stéfen mit
Atomen des Targetmaterials [12]. Durch quantenmechanische Betrachtungen gelang es
Bethe und Bloch spéter, exaktere Ausdriicke fiir den Energieverlust der Ionen im Bereich
hoher kinetischer Energien anzugeben [13, 14, 15]. Fiir den Bereich niedriger Energien
existieren Theorien von Firsov [46] und Lindhard [47].

Allgemein kann die Vielzahl an Wechselwirkungen, die beim Einschufl geladener Teilchen

in Festkorper auftritt, grob nach den Stofipartnern klassifiziert werden [12]:

16
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1. unelastische Stofe der Ionen mit Atomen des Festkorpers

= elektronischer Energieverlust,

2. elastische Stofle der Tonen mit Kernen des Festkorpers

= nuklearer Energieverlust,
3. unelastische Stofle der Tonen mit Kernen des Festkorpers,
4. elastische StoBe der Tonen mit Atomen des Festkorpers,
5. Cerenkov-Strahlung.

Der Anteil der einzelnen Wechselwirkungsmechanismen an der Abbremsung der einge-
schossenen lonen wird durch die Tonenenergie Ej, die Ionenmasse M;, die Ordnungszahl
Zy des Targetmaterials sowie dessen atomare Dichte Ny bestimmt. Im fiir Implantationen
im Rahmen dieser Arbeit genutzten Massen- und Energiebereich sind nur die Effekte des
elektronischen und nuklearen Energieverlustes von Relevanz.

Zur quantitativen Beschreibung der Abbremsprozesse der Ionen werden elementspezifische

Bremsquerschnitte fiir elektronische (S.) und nukleare (.S,,) Abbremsung eingefiihrt:

Son (E) = —Nio (i—f)m | (3.1)

Unter der Voraussetzung, dafl elektronischer und nuklearer Energieverlust voneinander
statistisch unabhéngig sind, gilt fiir den Energieverlust pro Wegeinheit dE£/ds der in

einen Festkorper eingeschossenen Tonen [42]:

~S2 = NS, (B) + 5. (B)] (32

Das Maximum des elektronischen Bremsquerschnittes liegt fiir leichte Ionen (He+) im
Bereich einiger MeV, fiir schwere lonen im Bereich einiger 100...1000 MeV Ionenenergie.
Bei niedrigen Energien und hohen Ionenmassen dominiert der nukleare Beitrag deutlich
die Abbremsung. Dieser Bereich wurde zuerst von Lindhard, Scharff und Schigtt theore-
tisch untersucht [48,49], wobei sich auf amorphe Medien beschriankt wurde.

Besteht das Targetmaterial aus mehreren Elementen, so kann der resultierende Gesamt-
bremsquerschnitt nach der Braggschen Regel [50] anteilig aus den Bremsquerschnitten
bezogen auf die einzelnen Targetelemente berechnet werden.

Sind die Bremsquerschnitte bekannt, kann Gl. 3.2 integriert werden und man erhélt die
mittlere Weglénge R eines mit der Energie E; in das amorphe Medium eingeschossenen

Teilchens:

L dE
R:E!&@H&@)' (3:3)
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Aufgrund der auftretenden Stoflprozesse ist der Weg der Ionen im Festkorper nicht ge-
radlinig. Die sogenannte projizierte Reichweite, die angibt, in welcher Tiefe entlang der
Einschufirichtung die maximale Anzahl an Ionen einer bestimmten Masse und Anfangs-
energie Fy zur Ruhe kommt, ist von wesentlich groflerem praktischen Interesse als die
mittlere Weglénge. Die statistische Natur der zum Energieverlust beitragenden Prozesse
in einem amorphen Target bewirkt eine Schwankung der projizierten Reichweite um einen
Mittelwert R, mit einer Standardabweichung AR,. Ausgehend von diesen Groflen lafit
sich eine gauBformige Reichweiteverteilung NV (z) der implantierten Ionen angeben [12]:
(= Ry)”
2AR?

N () (3.4)

I
= m exp
In der Praxis haben sich zur Kalkulation von projizierter Reichweite und Abbremsung in
amorphen Medien Monte-Carlo-Simulationsrechnungen durchgesetzt. Das Programmpa-
ket TRIM [51] hat dabei international eine hohe Popularitit erreicht. Es wurde in der

Version 97.06 auch fiir Berechnungen in vorliegender Arbeit verwendet.

3.1.2 Der Kanalisierungseffekt

Erfolgt der Einschufl geladener Teilchen nicht in amorphe, sondern in einkristalline Tar-
gets, sind im Vergleich zu den im vorangegangenen Kapitel beschriebenen Vorgéngen
deutlich andere Effekte zu erwarten.

Aufgrund der periodischen Anordnung der Gitteratome in einem Kristall konnen einge-
schossene Ionen bei entsprechender Orientierung der Einschuflachse zum Kristallgitter
(U, < V., siehe Abb. 3.1) ,Kanile* vorfinden, in denen sie sich mit stark verringerter
Wahrscheinlichkeit von Kernstéflen bewegen konnen. Die Fiithrung erfolgt dabei durch
das periodische Gitterpotential der regelméflig angeordneten Atome des Targetmaterials.
Eine Anniherung auf weniger als 1072...1073 nm an die Gitteratome kommt nicht zu-
stande [50], Weitwinkelstreuung tritt nicht auf. Dieser Effekt wird als Kanalisierungseffekt
bezeichnet.

Die Abbremsung der lonen erfolgt nun vorwiegend iiber unelastische St68e mit Elektronen
der Gitteratome, so dafl kein nennenswerter Impulsiibertrag stattfindet. Die Reichweite
kanalisierter lonen erhoht sich somit gegeniiber der Reichweite bei Einschufl in ein amor-
phes Medium betréichtlich. Fiir Kernstofle, die ein Ion aus dem Kanal auslenken konnen,
zeichnen vor allem Atome auf Zwischengitterplitzen verantwortlich. Dadurch eignet sich
der Kanalisierungseffekt zum Nachweis deplazierter Atome und damit zur Untersuchung
der Kristallqualitit (sieche Kap. 3.2). Bei der Ionenimplantation ist der Kanalisierungsef-

fekt unerwiinscht, da die projizierte Reichweite der eingeschossenen Ionen in Abhéngigkeit
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des Kanalisierungseffektes [42]. Dargestellt
ist die Bahn eines senkrecht in den Kanal eintretenden Ions (¥;, < ¥.). Aufgrund des
periodischen Gitterpotentials erfolgt eine Fithrung des Ions, so dafl es ohne Kernstofle
in den Kristall eindringen kann. Der minimale Abstand zu den Atomreihen betrigt
r, der Atomabstand in den Reihen d. Erfolgt der Einschuff unter einem grofien Win-
kel (U;, > W.), kann das Gitterpotential die Komponente der kinetischen Energie des
Tons senkrecht zur Kanalachse nicht kompensieren. Das Ion bricht aus dem Kanal aus

(,,Dekanalisierung®).

von der Orientierung des Ionenstrahls zu den Kristallachsen erheblich schwanken kann.
Aus diesem Grunde erfolgt die Implantation unter einem Winkel von 8° zur c-Achse der
Probe.

3.1.3 Defekterzeugung und Defektausheilung

Die bei der Abbremsung eingeschossener Ionen auf den Festkorper iibertragene Energie
kann vielfdltige Verdnderungen in Nah- und Fernordnung der Gitteratome hervorrufen.
In Abhéngigkeit von Masse und Energie der Ionen, der Implantationstemperatur sowie
Masse der Festkorperatome und deren Bindungsverhéltnis kommt es zur Verlagerung (Dis-
placement) einzelner Atome von ihren Gitterpldtzen und damit zur Ausbildung von Fren-
kelpaaren bestehend aus Gitterleerstellen (Vakanzen) und Zwischengitteratomen. Ist die
iibertragene Energie ausreichend hoch, kann das gestoflene und in Bewegung befindliche
Festkorperatom seinerseits weitere Atome stoflen und von ihren Gitterpléitzen verlagern,
es kommt zur Ausbildung von Stoflkaskaden. Ist eine hohe Anzahl an Atomen in einem
kleinen raumlichen Bereich gleichzeitig in Bewegung, kann von einer lokalen Aufheizung

des Gitters (,,thermal spike*) gesprochen werden. Dabei werden fiir einen Zeitraum von
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10~? s Temperaturen von einigen 100 K bis 1000 K erreicht [52]. AnschlieBend erfolgt
in der Phase der Abkiihlung eine partielle Neuordnung des Kristallgitters, verbunden
mit teilweiser Defektausheilung und Defektdiffusion. Wird eine kritische Energiedichte
in den StoBkaskaden iiberschritten, kann es zur Amorphisierung des Festkorpers, also zur
Aufhebung der Fernordnung im Kristallgitter, kommen.

Fiir die Beschreibung der Defektbildungsmechanismen wurden in der Vergangenheit meh-
rere Modelle entwickelt [53,54,55]. Diese Modelle beriicksichtigen in unterschiedlichem
Mafle auch bereits wihrend der Implantation stattfindende Ausheilprozesse (in situ-
Ausheilung), die besonders bei erhohten Implantationstemperaturen auftreten kénnen.
Zusétzlich zu diesen Ausheilprozessen kann eine geeignete Nachbehandlung implantierter
Proben Defektstruktur und -verteilung mafigeblich beeinflussen. So kénnen Punktde-
fekte diffundieren und somit Zwischengitteratome mit Gitterleerstellen rekombinieren.
Auch die Bildung ausgedehnter Defektkomplexe durch Zusammenlagerung einzelner De-
fekte ist moglich. Amorphe Schichten kénnen ausgehend von benachbartem kristallinen
(ungeschidigtem) Material rekristallisieren, oder es bilden sich kristalline Einschliisse in-
nerhalb amorphisierter Schichten. Auch der Einbau implantierter Fremdatome erfolgt zu
einem Grofteil erst nach zusétzlicher Energiezufuhr. Als geeignete Verfahren fiir die Ak-
tivierung dieser Prozesse kommen neben der konventionellen Ofentemperung [22, 56, 57]
auch lonenstrahlprozesse selbst (Ionenstrahlrekristallisation, siehe [18]), Laserbestrahlung
der implantierten Schichten [58] oder Blitzlampenausheilung [56,59] infrage.

In [17] wird die Strahlenschddenerzeugung und -ausheilung bei Ionenimplantation in SiC

ausfiihrlich dargestellt.

3.2 Rutherford-Weitwinkelstreuung (RBS)

Die  Rutherford-Weitwinkelstreuung ~ (Rutherford — Backscattering — Spectrometry)
ermoglicht die Untersuchung oberflichennaher Bereiche von Festkorpern im Hinblick
auf stochiometrische Zusammensetzung, Dicke von Schichten bekannter Stochiometrie,
Grenzflichenrauhigkeiten sowie kristalline Qualitdt und damit beispielsweise Aussagen
zur Schédigung von Einkristallen nach lonenimplantation. Die analysierbare Tiefe liegt im
Bereich bis einige um. Eine ausfiihrliche Beschreibung dieses Ionenstrahl-Mefiverfahrens

wird beispielsweise in [50] gegeben.
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3.2.1 MeBprinzip

Bei der Rutherford-Weitwinkelstreuung wird ein auf einen Durchmesser von etwa 1 mm
abgeblendeter Strahl aus leichten Ionen (iiblicherweise H" oder He™) mit einer Energie
Ey auf den zu untersuchenden Festkorper gerichtet. Ein Teil der in das Material eintre-
tenden lonen wird an Atomen des Festkorpers gestreut und kann wieder aus der Probe
austreten. Mittels eines unter festem Winkel © installierten und einen Raumwinkel 2
erfassenden Detektors wird die Energie der riickgestreuten Ionen aufgenommen und von
der Meflelektronik als Histogramm iiber der Riickstreuenergie Fy aufgetragen.

Die Energie eines direkt an der Festkorperoberfliache riickgestreuten Ions ergibt sich zu
Es =kEy . (3.5)
Der sogenannte kinematische Faktor k wird aus den Stoflgesetzen der klassischen Mechanik

berechnet [50]:
2

M\ 2 .9
cos © + <E> —sin“ ©
k= 0 . (3.6)
1+ ﬁi

Dabei stellt M; die Masse des riickgestreuten Ions sowie My die Masse des am Stof3
beteiligten Festkorperatoms dar. Im Falle von mit Ge implantiertem SiC ergeben sich drei
kinematische Faktoren (kg;, ko, kge) und somit drei elementspezifische Riickstreuenergien
fiir StoBe an der Festkorperoberfliche. Eine hohe Massenauflésung ergibt sich fiir grofie
Riickstreuwinkel ©, grofle Ionenmasse M, und kleine Masse M, der Festkorperatome [50].
Ionen, die in einer Tiefe z im Festkorper riickgestreut werden, haben auf dem Weg zum
Stoflpartner iiber den in Kap. 3.1 beschriebenen Prozess des elektronischen Energiever-
lustes bereits kinetische Energie abgegeben. Nach dem Kernstofl verlieren sie weitere
Energie auf dem Weg zuriick zur Festkorperoberfliche. Fiir die im Detektor registrierte

kinetische Energie der wieder aus dem Festkorper ausgetretenen Ionen gilt somit

z z
cos ¢ cos ¢o

L/dE dE
E2 = ]{?E() —k / <E)m dr — / (E) » dx y (37)
0 0

wobei ¢; und ¢, Eintritts- sowie Austrittswinkel der Ionen relativ zur Oberflichennormale
und (dFE/ds)

Fiir Targets, die nur aus einem chemischen Element bestehen, ergibt sich so ein recht

inout den energieabhéngigen Energieverlust im Targetmaterial angeben.

einfaches Energiespektrum. Es existiert eine von My, My, Ey und © abhingige maximale

Energie F5"**, oberhalb der keine riickgestreuten Ionen registriert werden. Diese Energie
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besitzen Ionen, die direkt an der Festkorperoberfliche reflektiert werden. Erfolgt der
Kernstof§ in einer Tiefe z, so weist das riickgestreute Ion eine niedrigere Energie auf.
Mittels Gl. 3.6 und 3.7 kann eine Energie-Tiefenkonvertierung vorgenommen werden, aus
der die Tiefe des Kernstofles ermittelt werden kann.

Im Falle mehrkomponentiger Targets (mehrere Elemente, Schichtsysteme) iiberlagern
sich die Spektren der einzelnen Komponenten entsprechend der jeweiligen Atommasse
und der Tiefe im Festkorper, wodurch sich die Auswertung des Energiespektrums der
riickgestreuten Ionen erschwert oder unter bestimmten Bedingungen eine eindeutige Zu-
ordnung zum Stofipartner nicht mehr gegeben sein kann. Unter Verwendung von Gl. 3.7
und der in [50] tabellierten Werte des elektronischen Bremsquerschnitts kann die Tie-
fe abgeschiitzt werden, in der es zur Uberlagerung der Energiespektren von beispiels-
weise Si und C kommt. Dabei findet sich unter den gewihlten Mefbedingungen (He™,
Ey=1.4MeV,0 =170 °, ¢; = 0 °) ein Wert von etwa z = 500 nm. Die oberflichennahen
Ge-Konzentrationsprofile (Tiefenbereich um z = 100 nm), die im Rahmen dieser Arbeit
untersucht wurden, erzeugen aufgrund der im Vergleich zu Si und C deutlich hcheren
atomaren Masse von Ge ein in Richtung hoherer Energien absepariertes Spektrum, das
eine einfache Auswertung des Einbauverhaltens der implantierten Ge-Atome ermdoglicht.
Auch die Riickstreuausbeute dY;, also die Anzahl der aus einem Tiefenbereich dz in einen
bestimmten Raumwinkel AS) riickgestreuten Ionen, ist elementspezifisch und von der
Kernladungszahl Z; des entsprechenden Targetatoms abhéngig [50]:

do
Yi=n-|— | -AQ-N;- :
dY; =n (sz) iodz (3.8)

wobei n die Zahl der eingeschossenen Ionen, N; die atomare Dichte der Targetkomponen-
te ¢ und (do/dS?), deren Rutherford-Streuquerschnitt darstellen. Letzterer ist ebenfalls
tabelliert, die Werte sind in [50] zu finden. Unter der Annahme eines unabgeschirmten
Coulombpotentials fiir die Wechselwirkung der Ionen mit den Atomkernen des Targets

148t sich der Rutherford-Streuquerschnitt angeben [50]:

do 7222\ (. e\
(d_Q)Z -~ (167T€0E) : (sm 5) . (3.9)

Dabei verkorpert E die Energie der Ionen unmittelbar vor dem Stof3. Es ist ersichtlich, daf3

der Rutherford-Streuquerschnitt und damit die Riickstreuausbeute mit dem Quadrat der
Kernladungszahl Z; des Stofipartners skaliert. Die Riickstreuung an schweren Elementen

fithrt somit zu einer deutlich hoheren Ausbeute im RBS-Spektrum.
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3.2.2 Riickstreuausbeute und Kristallqualitit

Erfolgt der Einschufl der Ionen in kristallines Material in Richtung einer niedrig indi-
zierten Kristallachse, sinkt die Wahrscheinlichkeit fiir Kernstéfe aufgrund des Kanalisie-
rungseffektes. Kernstofle treten beim perfekten Kristall dann nur noch bevorzugt an der
Festkorperoberfliche auf. Im Energiespektrum der riickgestreuten Ionen findet sich ein
sogenannter Oberflachenpeak fiir jede Atommasse der Oberflichenschicht des zu untersu-
chenden Materials. Aus grofleren Tiefen werden kaum Riickstreuereignisse registriert, so
dafl die Riickstreuausbeute merklich geringer ist als bei einem nicht kanalisierten Ionen-
strahl. Die Ursache fiir Riickstreuereignisse an einem perfekt kristallinen Target liegt in
der Dekanalisierung des Ionenstrahls an thermisch schwingenden Gitteratomen sowie der
Wechselwirkung mit Elektronen des Targetmaterials.

Ist das Kristallgitter des zu untersuchenden Materials geschédigt, treten bevorzugt Stofe
mit deplazierten Gitteratomen auf. Aus den RBS-Spektren kénnen somit Riickschliisse

auf Konzentration, Art und Verteilung der Defekte im Kristallgitter gewonnen werden.

10000 T T T T T T T T T T T T T
8000 | amorphes Target |
200 100 O 200 100 O
8 i -l 0 e
8 r. 7 [nm)] ! z [nm]
~ I
& 6000 - ! -
= I
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Abbildung 3.2: Energiespektren nach Riickstreuung an mit Ge implantiertem 4 H-SiC.
Neben einer in Zufallsrichtung orientierten Probe zur Simulation eines amorphen Targets
und einem unimplantierten Substrat sind die Energiespektren fiir je eine bei Raum-
temperatur sowie 77 = 975 K implantierte Probe dargestellt. Implantationsenergie
Ey = 250 keV, Implantationsdosis N; =1 x 10'® cm™2, Messung mit 1.4 MeV He'-

Tonen unter einem Riickstreuwinkel von © = 170°.
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Abbildung 3.2 zeigt die Energiespektren riickgestreuter Ionen, im folgenden kurz
Riickstreuspektren genannt, am Beispiel von mit Ge implantiertem 4H-SiC. Die deut-
lich verringerte Riickstreuausbeute bei Messung in Kanalisierungsrichtung an einem un-
geschédigten kristallinen Substrat ist ebenso zu erkennen wie die teilweise Schadigung des
Kristallgitters im Tiefenbereich 80...230 nm nach Implantation bei T7 = 975 K. Erfolgt
die Implantation bei Raumtemperatur, erreicht die Riickstreuausbeute im Bereich der
Kristallschddigung den Wert einer amorphen Probe. Aus Sicht der RBS hat sich somit
eine amorphe Schicht ausgebildet. Ebenfalls deutlich zu erkennen ist die Abhéngigkeit der
Riickstreuenergie von der atomaren Masse des Stofipartners. Obwohl die implantierten
Ge-Atome in einer Tiefe um z = 100 nm lokalisiert sind, erscheint aufgrund der hoheren
Atommasse von Ge das Riickstreusignal bei einer im Vergleich zur Riickstreuung an den Si-
Atomen der SiC-Matrix deutlich htheren Energie (hohere Kanalnummern) und erméglicht
so eine saubere Trennung der einzelnen Komponenten des Spektrums. Die Tiefenskalie-
rungen fiir Riickstreuung an Ge bzw. Si sind eingezeichnet. Die Riickstreuspektren sind
diskret, sie repréasentieren H&ufigkeiten in Energieintervallen. Zu besseren Visualisierung
sind in dieser Arbeit jedoch alle Spektren als durchgezogene Linien dargestellt.

Um eine von der zur Messung verwendeten Ionendosis unabhéngige Groéfie zu erhalten,
werden die Riickstreuspektren normiert:

Yau
Y;“an

(3.10)

Xmin =

Dabei stellt Y, den Wert der Riickstreuausbeute bei kanalisiertem Einschuf (aligned-
Richtung) und Y,,, den Wert bei Einschuf} in ein amorphes Target oder in Zufallsrichtung
(random-Richtung) dar. Y., selbst wird als Minimalausbeute bezeichnet.

Um aus den gewonnenen RBS-Spektren Aussagen zur Tiefenverteilung der Defekte ab-
leiten zu konnen, ist eine Energie-Tiefen-Konvertierung nétig. Dazu wird mit den
zur Messung an den Proben verwendeten Parametern zuerst ein Eichtarget bekannter
Stochiometrie vermessen. Aus den dabei gewonnenen Werten der Oberflichenenergien
E® der Elemente des Eichtargets (angegeben als Kanal-Nummer der Mefelektronik)
kann eine Zuordnung der Atommassen zur Energieskala vorgenommen werden. Uber
Gl. 3.6 und 3.7 wird dann die Zuordnung der Riickstreuenergie zur Tiefe im Festkoérper vor-
genommen. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde hierfiir das FORTRAN-Programm
ETODEC (Energy-To-Depth-Conversion) genutzt, das mit den tabellierten Werten von
Se (E) aus Gl. 3.1 eine iterative numerische Integration durchfiihrt. Anschlieffend kann aus
der Minimalausbeute und den bekannten Materialparametern des Festkorpers mittels des

Programms DICADA 2 (Dechanneling In Crystals and Defect Analysis) die Verteilung der



KAPITEL 3. Physikalische Grundlagen 25

deplazierten Gitteratome iiber der Tiefe berechnet werden. DICADA 2 nutzt hierfiir ein
Modell zur Beschreibung der axialen Dekanalisierung der Ionen [60,61,62]. Der Schwer-
punkt der vorliegenden Arbeit liegt nicht auf der Untersuchung der Kristallschddigung

durch die Tonenimplantation, so daf fiir weitergehende Aussagen auf [17] verwiesen wird.

3.2.3 Untersuchung des Fremdatomeinbaus mittels RBS

Der Kanalisierungseffekt des Ionenstrahls ermoglicht auch Aussagen iiber den Ein-
bau der implantierten Atome in das Kristallgitter.  Erfolgt dieser Einbau nicht
vollstdndig, verbleiben also implantierte Atome auf Zwischengitterplatzen, kann eine
erhohte Riickstreuausbeute an diesen Atomen auftreten. Dies ist immer dann der Fall,
wenn die Atome in den ,Kanélen® liegen, die durch das Potential der Atome des Wirts-
gitters gebildet werden. Implantierte Atome, die auf Zwischengitterpldtzen innerhalb
der Atomreihen entlang der Kristallachse, die fiir die Kanalisierungsmessung verwendet
wird, liegen, sind durch die Atome des Kristallgitters abgeschirmt und tragen nicht zur
Riickstreuausbeute bei. Um eine Unterscheidung zwischen solchen und tatséchlich auf
Gitterplédtzen eingebauten Fremdatomen zu ermoglichen, miissen Kanalisierungsmessun-
gen entlang mehrerer unterschiedlicher Achsen und Ebenen durchgefithrt werden, deren

Gesamtheit ein umfassendes Bild von der Lage der implantierten Atome gibt.

3.2.4 Grenzen der RBS

Die Rutherford-Weitwinkelstreuung vermag nicht alleine, ein umfassendes Bild von De-
fektstruktur und Fremdatomeinbau nach Ionenimplantation zu geben. Dies wird schon
dadurch verdeutlicht, daf§ der zur RBS-Messung verwendete [onenstrahl einen Durchmes-
ser von etwa 1 mm aufweist. Es ist somit nicht moglich, lokale Strukturen z.B. abwei-
chender Stochiometrie mit lateralen Abmessungen im Mikro- oder gar Nanometerbereich
aufzulosen. RBS-Messungen liefern stets ein Signal, das Struktur und Stéchiometrie ei-
nes makroskopischen Volumens der zu untersuchenden Probe widerspiegelt. Stellt sich
beispielsweise heraus, daf§ das aligned-Spektrum einer implantierten Probe im Tiefenbe-
reich der Kristallschddigung den Wert des random-Spektrums erreicht, kann nur von einer
Amorphisierung des Materials aus Sicht der RBS gesprochen werden. Eine weitergehende
Aussage ist nicht moglich. So bedeutet dieser amorphe Zustand keinesfalls, daf3 nicht nur
die Fern-, sondern auch die Nahordnung im Kristallgitter aufgehoben ist. Die Nahord-
nung, im Falle von SiC also die Anordnung der Si- und C-Atome in Form von Tetraedern,

kann weiterhin grofiteils erhalten sein.
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Auch die genaue Struktur einzelner Defekte kann mittels RBS nur bedingt analysiert
werden. Aus Messungen der Minimalausbeute Y,.;, bei unterschiedlichen Ionenenergien
Ey kann eine Klassifizierung der vorliegenden Defektstruktur gewonnen werden [50], da
sich fiir Punktdefekte, Punktdefektcluster und amorphe Bereiche (unkorreliert deplazierte
Atome) eine andere energetische Abhéangigkeit von y,,, ergibt als fiir ausgedehnte Defekte
wie Stapelfehler und Versetzungen (korreliert deplazierte Atome). Ein ,Einblick“ in die
Defektstruktur auf atomarer Ebene bleibt aber verwehrt.

Ebenfalls nicht moglich sind detaillierte Aussagen zur Fremdatomverteilung nach Implan-
tation und Temperung. Ob sich die im Rahmen dieser Arbeit gewiinschten Fremdatom-
cluster bilden und ob diese eine kristalline Struktur aufweisen, kann mittels RBS nicht
geklart werden.

Ergénzend zur RBS wurden deshalb weitere Mefverfahren genutzt, um weitergehende

Aussagen zur Struktur der implantierten SiC-Proben zu erhalten.

3.3 Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM)

3.3.1 Grundlagen und Mef3prinzip

Louis de Broglie erkannte im Jahre 1925, daf§ Elektronen Welleneigenschaften zugeordnet
werden kénnen. Fiir die Wellenldnge von in einem elektrischen Feld mit der Potentialdif-
ferenz U beschleunigten Elektronen ergibt sich

A= h , (3.11)

\/Qmer (1 + 2;%702>

wobei h das Plancksche Wirkungsquantuum, mg die Ruhemasse des Elektrons, e die

Elementarladung und ¢ die Vakuum-Lichtgeschwindigkeit verkorpern. Die mit iiblichen
Beschleunigungsspannungen von 100. .. 300 kV erreichten Wellenlédngen liegen im Bereich
von 0.002...0.004 nm und damit um Groéfenordnungen unterhalb der Wellenléinge des
sichtbaren Lichtes (A = 550 nm im griinen Spektralbereich). Mit der Nutzung von Elek-
tronenwellen zur Abbildung unter Verwendung von elektromagnetischen Linsen sind somit
wesentlich hohere Auflosungen erreichbar. Dies wird deutlich, wenn man die klassische
Abbesche Beziehung betrachtet. Die geringste auflosbare Distanz o ergibt sich demnach
zu
~ 0.61A

o= (3.12)

Dabei stellt n die Brechzahl des umgebenden Mediums und n sin § die numerische Apertur

dar. Esist leicht ersichtlich, dal mit den theoretisch erreichbaren Auflésungen subatomare
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Abstédnde dargestellt werden kénnen.

Im Transmissions-Elektronenmikroskop (TEM!) wechselwirken die beschleunigten Elek-
tronen mit der zu untersuchende Probe. Dabei entsteht in der hinteren Brennebene des
Objektivs das Elektronenbeugungsmuster (indirektes Bild), welches nach Einbringen einer
Blende in der 1. Bildebene (siehe Abb. 3.3a) Aussagen iiber die kristalline Struktur eines
definierten Probenbereiches erlaubt (SAD, selected area diffraction). Unmittelbar in der
1. Bildebene entsteht das direkte Bild. Dieses oder das Beugungsbild kénnen durch ent-
sprechende Anregung der nachfolgenden Zwischenlinsen wahlweise in die Bildschirmebene
abgebildet werden (siche Abb. 3.3a, b). Aus dem direkten Bild kénnen Details zu Kri-

stallbau, Kristallschdadigung sowie Struktur und Einbettung von Nanokristallen gewonnen

werden.
a) b) ) d)
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Abbildung 3.3: Grundbetriebsarten eines Transmissions-Elektronenmikroskops:
a) zeigt die Darstellung des Beugungsbildes, b) die Projektion des direkten Bildes. In
c) ist der prinzipielle Strahlengang bei der Hellfeld-, in d) bei der Dunkelfeld-Methode

zu sehen (nach [63]).

Das Beugungsbild entsteht durch Beugung der an den Gitteratomen des Untersuchungs-
objektes abgelenkten Elektronenwellen. Im Falle einer kristallinen Probe treten Beu-

gungsmaxima bei Erfiilllung der Braggschen Gleichung [63]

2'dhkl~sin@hkl:n)\ 3 nzl, 2, (313)

'Die Abkiirzung TEM wird im Rahmen dieser Arbeit sowohl fiir das MeBverfahren der Transmissions-
Elektronenmikroskopie, als auch fiir das dazu notwendige Mefgerdt, das Transmissions-Elektronenmikroskop,

verwendet.
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auf. Der Winkel, unter dem die Elektronen gegen die Gitternetzebene (hkl) einfallen,
wird mit O, bezeichnet, der Abstand der Netzebenen mit dj;. Perfekte Einkristalle
zeigen scharfe Intensitdtsmaxima im Beugungsbild, aus deren Anordnung auf den Typ
und die charakteristischen Abstdnde im Kristallgitter geschlossen werden kann. Amorphe
Proben liefern nur noch ein diffuses Ringsystem als Beugungsbild.

Direkte Bilder konnen in 3 grundsétzlich verschiedenen Abbildungsmodi erhalten werden:
im Hochauflosungsmodus (Abb. 3.3b), im Hellfeld-Modus (Abb. 3.3c) und im Dunkelfeld-
Modus (Abb. 3.3d). Im Falle der Hochauflésung entsteht das Bild als Ergebnis der In-
terferenz mehrerer Strahlen. Dabei wird eine Objektivblende genutzt (siche Abb. 3.3b),
um den Kontrast zu erhdhen. Im Falle einer Hellfeld- (Bright Field image, BF) oder
Dunkelfeldabbildung (Dark Field image, DF) wird die Objektivblende so gesetzt, dafl
entweder der Primérstrahl oder einer der abgebeugten Strahlen zur Bildentstehung aus-
gewihlt werden. Die Wahl des entsprechenden Abbildungsmodus’ erfolgt entsprechend
dem gewiinschten Untersuchungsziel. Zur Identifizierung von Nanoobjekten ist der Hoch-
auflosungsmodus geeignet. Das fouriertransformierte Bild erlaubt dabei die Bestimmung

der in den Kristalliten auftretenden Netzebenenabstande.

3.3.2 Energiedispersive Rontgenanalyse (EDX)

Neben bisher erwihnten elastischen Streuprozessen treten inelastische Wechselwirkungs-
prozesse zwischen den beschleunigten Elektronen und den Atomen der zu untersuchenden
Probe auf, die ebenfalls das Untersuchungsobjekt charakterisieren. Dringt ein hochener-
getisches Elektron weit genug in die Hiille eines Atoms ein, kann ein Elektron der inne-
ren Elektronenschalen freigesetzt werden. Das ionisierte Atom relaxiert auf eine Energie
nahe der des Grundzustandes, indem ein Elektron aus den &dufleren Elektronenschalen
den freigewordenen Platz einnimmt. Damit verbunden sind die Freisetzung eines Auger-
Elektrons und/oder die Emission von Rontgenstrahlung. Die Energie der emittierten
Rontgenstrahlung ist fiir die Struktur der Elektronenhiille des betroffenen Atoms cha-
rakteristisch (Abb. 3.4). Das Verfahren der energiedispersiven Rontgenanalyse (Energy
Dispersive X-Ray Analysis, EDX) nutzt die charakteristische Réntgenstrahlung und kann
so beispielsweise zur Bestimmung der Konzentration implantierter Fremdatome oder der
Identifikation kristalliner Einschliisse eingesetzt werden. Sollen Probenbereiche mit weni-
gen nm Ausdehnung analysiert werden, mufl der Elektronenstrahl auf einen Durchmesser
von ca. 1 nm bei gleichzeitig hoher Intensitéit fokussiert werden. Ein Mikroskop mit

Feldemissionskathode geniigt diesen Anforderungen.
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Abbildung 3.4: Ionisierungsprozefi durch Auslésung eines Elektrons der inneren (K)-
Schale aufgrund inelastischer Streuung eines energiereichen Elektrons. Der freiwerdende
Platz wird durch ein Elektron der L-Schale besetzt, wodurch es zur Freisetzung charak-

teristischer K,-Rontgenstrahlung kommt (nach [63]).

3.3.3 Z-Kontrast-Abbildung (HAADF, HACDF)

Die Analyse von Ge-Einschliissen in SiC kann betrachtlich vereinfacht werden, wenn man
sich den signifikanten Kernladungszahlunterschied zwischen Si und C einerseits und Ge
andererseits zu Nutze macht. Bei einer elektronenoptischen Abbildung mit kernladungs-
zahlabhidngigem Kontrast konnen Fremdatomcluster und Ausscheidungen in der Matrix
nachgewiesen werden. Experimentell wird fiir das im Raster-TEM (STEM, scanning
TEM) realisierte HAADF- (High Angle Annular Dark Field) Verfahren ein Dunkelfelde-
tektor verwendet, der ausschliellich unter grofem Winkel inkohérent gestreute Elektronen
registriert [03]. Dadurch wird die in diesem Fall unerwiinschte Registrierung von Bragg-
Elektronen bei kristallinen Proben vermieden und die Abbildung hochgradig sensitiv fiir
Z-Kontrast-Unterschiede. Entsprechend der Kernladung des Streupartners treten unter-
schiedlich grofie Ablenkwinkel der Elektronen auf, der Kontrast ist direkt der Kernla-
dungszahl Z proportional (o< Z%/3). Um Z-Kontrast-Aufnahmen auch an konventionellen
Transmissions-Elektronenmikroskopen anfertigen zu kénnen, wurde in Jena das HACDF-
(High Angle Centered Dark Field) Verfahren entwickelt [64]. Dabei ist es nicht erforder-

lich, das Mikroskop im Scanning-Modus zu betreiben.
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3.3.4 Elektronenenergie-Verlustspektroskopie (EELS)

Die zur Abbildung im Mikroskop genutzten Strahlelektronen verlieren beim Durchdringen
diinner Proben iiber inelastische Streuprozesse an Elektronen der Probenatome Energie.
Zu diesen Prozessen zihlen die Anregung von Phononen, Inter- und Intraband-Ubergiinge,
die Anregung von Plasmonen sowie die Ionisation innerer Elektronenschalen [63]. So
ist beispielsweise die Aussendung charakteristischer Rontgenstrahlung (Abs. 3.3.2) zwin-
gend an einen Energieverlust des das Atom ionisierenden Elektrons gekoppelt. Bei EELS
(Electron Energy Loss Spectrometry)-Messungen wird das Energieverlustspektrum der
transmittierten Elektronen ausgewertet, woraus sich beispielsweise Riickschliisse auf che-
mische Elemente in der Probe ziehen lassen. Der Wertebereich des Energieverlustes va-
riiert dabei je nach zugrundeliegender Anregung in der Probe zwischen einigen eV und

einigen 100 eV.

3.4 Rontgenbeugung

Bei Bestrahlung einer kristallinen Probe mit Rontgenstrahlung treten durch Beugung an
den regelméfig angeordneten Atomen des Kristallgitters die typischen Braggreflexe auf
(siche auch Gl. 3.13). Zur Charakterisierung in der SiC-Matrix eingebetteter Nanokri-
stalle anhand dieser Reflexe ist ein monochromatischer, kollimierter und intensitétsreicher
Rontgenstrahl erforderlich. Letztere Forderung ergibt sich aus den kleinen Volumina der
zu untersuchenden Kristallite und ist nur durch den Einsatz einer leistungsstarken Syn-
chrotronquelle zu befriedigen. Zur Erzeugung eines monochromatischen Mef3strahls an
einer solchen nahezu ,,weilen Quelle ist der Einsatz eines aufwendigen Monochromator-
systems, bestehend aus Spiegeln und Kristallmonochromatoren, notwendig.

Die Auswertung von Position und Struktur der Beugungsreflexe ermdglicht detaillier-
te Aussagen {iiber die kristalline Struktur der Probe, die Erkennung kristalliner Ein-
schliisse, die Bestimmung ihrer Kristallitgrofle und stochiometrischen Zusammensetzung,
Aussagen zur Symmetrie (Gestalt) der Einschliisse sowie zur Orientierung ihres eige-
nen Kristallgitters zum Wirtsgitter. Die Bestimmung der Stochiometrie kristalliner Ein-
schliisse erfolgt iiber die Vermessung der Netzebenenabstédnde dp; und Anwendung der
Vegardschen Regel [65], nach der sich die Gitterparameter von Mischkristallen stetig mit
der chemischen Zusammensetzung éndern und nédherungsweise durch lineare Interpolation
der Gitterparameter der reinen 1-elementigen Kristalle beschrieben werden konnen. Dabei
tritt das Problem auf, daf nicht nur eine Anderung der Stéchiometrie des Mischkristalls,

sondern auch eine mogliche mechanische Verspannung der Kristallite zur Variation der
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Gitterkonstante fithren kann. Um in diesem Falle zu einer eindeutigen Aussage beziiglich
der Stochiometrie der Kristallite zu gelangen, sind Diffraktionsexperimente mit je einer
Wellenldnge fernab sowie in unmittelbarer Ndahe der Absorptionskante des gesuchten Ele-
ments (hier: Ge, F = 11.103 keV) durchzufithren. Fiir eine weitergehende Abhandlung

der angewandten MeBverfahren wird auf [66] verwiesen.

3.5 Photolumineszenz (PL)

Erfolgt eine Bestrahlung der Proben mittels einer intensiven Lichtquelle, konnen Ladungs-
trager auf energetisch hoherliegende, normalerweise unbesetzte Niveaus angehoben wer-
den. Die Riickkehr in den Grundzustand erfolgt entweder strahlungslos (Anregung von
Gitterschwingungen) oder unter Lichtaussendung mit der Frequenz v, die der Energie-
differenz der beiden Niveaus entspricht (AFE = hv). Optische Ubergiinge werden mittels
Photolumineszenzmessungen nachgewiesen. Die Anregung erfolgt {iblicherweise mittels
intensiver Laserstrahlung. Je nach experimentellen Erfordernissen erfolgt der Einbau der
Proben in einen Helium-Kryostaten, so dafl temperaturabhéngige PL-Messungen bis hin-
ab zu T = 4.2 K moglich werden. Die emittierte Strahlung wird mittels eines Spektrome-
ters (iiblicherweise Gitterspektrometer) und eines empfindlichen Strahlungsempfiangers
analysiert. Erschwerend fiir die Detektion schwacher PL-Signale ist die Uberdeckung
durch parasitdre Photolumineszenz der zu untersuchenden Proben. Diese PL tritt be-
reits an unimplantierten Proben auf und wird von charakteristischen Linien dominiert,
die bestimmten Defekten oder Fremdatomen zugeordnet werden konnen [67]. Fremdatom-
und Defektkonzentration der zu untersuchenden SiC-Substrate haben dabei mafigeblichen
Einflufl auf die Intensitét der parasitdren PL. Deshalb werden fiir PL-Untersuchngen be-
vorzugt epitaktisch abgeschiedene SiC-Schichten hoher Reinheit und niedriger Ladungs-
tragerkonzentration verwendet. Um die Eindringtiefe der anregenden Strahlung in das
Substratmaterial zu verringern, kann mit streifendem Lichteinfall gearbeitet werden. Im
Falle von SiC-Proben verringert sich aufgrund der hohen Brechzahl von SiC (ng;c = 2.65)
dabei die 1/e-Eindringtiefe jedoch nur unwesentlich und betrégt im Falle einer Anregung
mit A\, = 325 nm bereits 10 pum, so dafl ein grofles Probenvolumen zur Photolumineszenz
beitragt [67]. Dies ist von Nachteil, falls die zu untersuchenden Effekte nur in einem
vergleichsweise kleinen Teilbereich der Probe auftreten, so dafl die Intensitit der interes-

sierenden PL deutlich geringer ist als die der parasitdren PL.
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3.6 Sekundirionen-Massenspektroskopie (SIMS)

Die SIMS ermoglicht den tiefenaufgelosten Nachweis bestimmter Isotope in Festkorpern.
Dazu wird mittels eines niedrigenergetischen Ionenstrahls (iiblicherweise Cs™) die Pro-
be beginnend von der Oberfliche kontinuierlich abgetragen (gesputtert). Die dabei aus
dem Sputterkrater freigesetzten Ionen des Probenmaterials werden mittels eines Massen-
spektrometers analysiert. Uber den Weg einer nachtréglichen Sputterzeit-Kratertiefen-
Konvertierung kann ein Konzentrationsprofil des gesuchten Isotops gewonnen werden.
Eine SIMS-Analyse an Widegap-Halbleitern wie SiC setzt die vorherige Beschichtung der
Probe mit einem leitfihigen Element voraus, um elektrostatische Aufladungen durch den
Ionenstrahl zu vermeiden. Ublicherweise wird hierzu eine diinne Goldschicht auf die Probe

aufgedampft.



Kapitel 4

Experimentelle Bedingungen

4.1 Verwendetes Substratmaterial

Samtliche Implantationen wurden in 4H- und 6 H-SiC Substrate durchgefiihrt, die von
den Firmen Cree Research und Sterling Semiconductor bezogen wurden. Fiir die Untersu-
chung der nicht-elektronischen Eigenschaften (Implantationsschidenverteilung, Nanokri-
stallbildung, Temperverhalten) fanden nach dem modifizierten Lely-Verfahren [141] herge-
stellte, einseitig polierte n-leitende Bulk-Substrate mit einer Ladungstréagerkonzentration
von N = 10'¢...10* ecm ™ Verwendung. Fiir Photolumineszenzmessungen sind Substrate
hoherer Reinheit und niedrigerer Grunddotierung erforderlich, um parasitiare Effekte und
Defektlumineszenz zu vermeiden. Epitaktisch auf 4H-SiC abgeschiedene SiC-Schichten
mit einer Grunddotierung im Bereich um N = 10'® cm ™ erfiillen diese Anforderung. Auf-
grund der Wachstumsbedingungen auf dem Grundsubstrat ist die c-Achse dieser Epi-
Schichten um etwa 8° gegeniiber der Oberflichennormale verkippt (off-azis-Substrat).

Wihrend der ersten Untersuchung implantierter Substrate mittels RBS (sieche Kap. 3.2)
zeigte sich, dal die Ausbeute riickgestreuter Ionen bei Messung in Kanalisierungsrich-
tung eine laterale Abhéngigkeit vom MeBpunkt aufwies, obwohl der untersuchte Bereich
zuvor homogen implantiert wurde. Von den betroffenen Proben angefertigte Rontgen-
Topogramme offenbarten eine sehr schlechte Kristallqualitit der verwendeten Wafer des
Herstellers Sterling Semiconductor. Obwohl als ,einkristallin® verkauft, bestanden die
Wafer vielmehr aus kleineren einkristallinen Regionen, die gegeneinander zum Teil stark
verkippt waren. Im Topogramm (Abb. 4.1) sind diese Regionen durch unterschiedliche
Helligkeiten gekennzeichnet. Als weitgehend einkristallin kann der Wafer nur in lokal be-
grenzten Bereichen angesehen werden. Diese qualitativen Probleme fiihrten anschlieend

zu bevorzugtem Einsatz von Substraten der Firma Cree Research.

33
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Abbildung 4.1: Rontgen-Topogramme eines 6 H-SiC - Wafers des Herstellers Ster-
ling Semiconductor: links der komplette 2”-Wafer, rechts ein etwa 1.2 x 0.6 cm grofles
Teilstiick.

In Tabelle 4.1 sind die Parameter der verwendeten Substrate zusammengestellt.

Tabelle 4.1: Eigenschaften der verwendeten SiC-Substratscheiben
Nr. Material Dicke Orientierung Dotierung Widerstand  Politur
[um] Q em™]
D-9004 6H bulk on axis n-Typ einseitig
D-8116-03 6H bulk on axis n-Typ beidseitig
AE0595-18 4H bulk 264 on axis n-Typ 0.031 einseitig
AF0595-19 4H bulk 262 on axis n-Typ 0.031 einseitig
AF0595-20 4H bulk 262 on axis n-Typ 0.032 einseitig
U0496-4 4H epi 10 8° off-axis n-Typ 0.017 einseitig
4.4 x 10 cm =3

UO0496-5 4H epi 10 8° off-axis n-Typ 0.017 einseitig
5.6 x 10" cm™3

AF0195-04 4H epi 5 8° off-axis p-Typ 0.017 einseitig

3.6 x 10 ¢cm 3

4.2 Probenpriparation

4.2.1 Tonenimplantation

Die Tonenimplantationen erfolgten am 400 kV-Implanter ROMEO der Universitdat Jena.

Dieser Linearbeschleuniger eignet sich fiir nahezu alle Elemente, von denen sich positiv ge-

ladene Ionen erzeugen lassen. Neben den in dieser Arbeit behandelten Ge-Implantationen

und einigen vergleichenden Untersuchungen an durch Inertgas-Implantation geschidigten
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Proben wurden auch Si-Implantationen durchgefiihrt, die ebenfalls die Bildung nanokri-
stalliner Einschliisse zum Ziel hatten. Die fiir die Implantationen genutzte Stromdichte am
Target lag im Bereich j < 1 A cm™2. Der Ionenstrahl wurde zur Erzielung einer homo-
genen Bestrahlung weitrdumig iiber die Probe gewobbelt. Gemessen wurde die Implanta-
tionsdosis N; durch Integration des lonenstroms mittels 4 in einem Quadrat angeordneten
Faraday-Bechern. Die ersten sondierenden Untersuchungen erfolgten mit einer Implanta-
tionsdosis von Ny = 10'2...10" cm™2 Ge™, um die Kristallschddigung durch die Ionen-
implantation moglichst gering zu halten. Fiir den Nachweis der Ge-Nanokristallbildung
mittels TEM erwies sich aber eine deutlich hohere Ge-Konzentration (ca. 1 at% im Ma-
ximum der Verteilung) und damit eine Tonendosis von Ny = 10'® em™ fiir erforderlich.
In Abstimmung mit den Erfordernissen der Probenpréparation fiir die Transmissions-
Elektronenmikroskopie erfolgten die Implantationen in einen oberflichennahen Bereich
um z = 105 nm. Dazu ist im Falle von Ge-Ionen eine Energie von Ey = 250 keV nétig.
Computersimulationen mittels TRIM97 [51] ergaben, daff das Maximum der in nukleare
Prozesse deponierten Energie dabei in einer Tiefe um z = 75 nm liegt.

Fiir die Hochtemperatur-Implantationen (77 = 575...975 K) wurde eine spezielle heiz-
bare Targethalterung genutzt, die in [17] niher beschrieben wird. Hierbei wird die Probe
um einen Winkel von 8° gegen den Ionenstrahl verkippt auf einen mit Bornitrid gekapsel-
ten Graphitstreifenheizer geklemmt. Die Temperatur am Target kann iiber einen weiten
Bereich bis zu 1475 K eingestellt und auf wenige Kelvin genau iiber einen Zeitraum von
mehreren Stunden gehalten werden. Die bei Raumtemperatur durchgefithrten Implan-
tationen erfolgten auf einem Probenhalter, der ebenfalls zur Vermeidung von Kanalisie-

rungseffekten um 8° gegen den lonenstrahl verkippt war.

4.2.2 Thermische Nachbehandlung der Proben

Um die wiahrend der lonenimplantation hervorgerufenen Strahlenschéden reduzieren und
die Formierung der Nanokristalle energetisch stimulieren zu konnen, wurden ausgewéhlte
Proben einer thermischen Nachbehandlung unterzogen. Dazu wurde ein Kurzzeit-
Temperofen! genutzt [65], dessen Konstruktion schematisch in Abb. 4.2 dargestellt ist.
Die Probe befindet sich wihrend der Temperung in einem Hohlraum zwischen 2 elek-
trisch geheizten Graphitstreifen und damit im Strahlungsgleichgewicht mit dem nahezu
idealen schwarzen Strahler. Zur Temperaturmessung wird die Strahlungsintensitiat mit-
tels eines photoelektrischen Detektors ausgewertet. Die Regelung der Temperatur erfolgt

in 2 Meflbereichen zwischen Ty = 1075...1975 K mit einer Toleranz von ~ 10 K.

'Kurzzeit-Temperung: engl. Rapid Thermal Annealing, RTA
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Abbildung 4.2: Schematischer Aufbau des Kurzzeit-Temperofens.

Eine maximale Aufheizrate von d7'/dt = 150 K s™! ermoglicht das definierte Tempern in
Zeitspannen bis hinab zu etwa t4 = 30 s. Die thermische Belastbarkeit der Vakuumkam-
mer, insbesondere der Dichtungen, begrenzt die maximale Temperzeit auf etwa t 4 = 300 s.
Die polierte Seite der Proben wurde zur Vermeidung von Oberflachenerosion wéhrend des
Temperns mit einem unimplantierten Stiick SiC abgedeckt, das Tempern selbst erfolgte
unter nicht flieBender Ar-Atmosphére mit einem Gasdruck von pa, = 20 kPa.

Zur Untersuchung der Dynamik der Nanokristallformierung wurden ausgewéhlte Pro-
ben auch iiber einen Zeitraum von t4 = 1...2 h getempert. Hierfiir wurde ein spezi-
eller Hochtemperatur-Rohrofen genutzt, der allerdings nur Aufheizraten von maximal
dT/dt = 250 K h™! erméglichte. Eine auf einer Schiebedurchfithrung montierte Pro-
benhalterung gestattete das Autheizen des Ofens bis auf seine Maximaltemperatur von
1875 K, wiahrend die Probe auflerhalb der Heizerzone einer maximalen Temperatur von et-
wa 1275 K ausgesetzt war. Anschlieend erfolgte binnen ¢ = 10 min ein Anheben der Pro-
be und damit eine Temperaturerhohung auf den Maximalwert. Der Rohrofen erméglichte
aufgrund seiner Konstruktion nicht die Reinheit der Restgasatmosphiére, die in der RTA-
Anlage moglich war. Getempert wurde deshalb unter flieender Ar-Atmosphére, die Pro-

ben lagen beidseitig mit SiC abgedeckt auf einer Keramikscheibe.

4.2.3 Wasserstoff-Passivierung

Die Effektivitdt der Photolumineszenz aus Nanokristallen hidngt sehr empfindlich vom
Bindungszustand an der Oberfliche der Kristallite ab. In Abschnitt 2.3 wurde aus-

gefiihrt, dafl zur Berechnung der Oszillatorstéirke von mit Wasserstoff abgeséttigten Bin-
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dungen ausgegangen wurde. Nicht abgeséittigte Bindungen fithren zu energetisch mit der
Photolumineszenz konkurrierenden Prozessen, die eine intensive PL unterbinden kénnen.
Um diese Prozesse zu vermeiden, erfolgte an ausgewéhlten Proben eine nachtrigliche
Niedrigenergie-Wasserstoffimplantation bei Temperaturen von 77 = 500...950 K. Um
eine Vermessung des Konzentrationsprofils nach der Implantation mittels Sekundérionen-
Massenspektroskopie (SIMS) zu erméglichen, wurde zur Implantation das Isotop 2H (Deu-
terium) genutzt. Die Implantationsenergie betrug in Anlehnung an die Experimente in [69)]
zuerst Ey = 600 eV pro 2Hj -Molekiilion. Die daraus resultierende projizierte Ionenreich-
weite von R, = 5.5 nm verdeutlicht, dafl ohne Diffusionsprozesse das Deuterium die na-
nokristallhaltige Schicht nicht erreichen kann. In [69] wurde gezeigt, dafl in hochreine,
niedrigdotierte p-Typ 4H-SiC-Schichten bei erh6hten Temperaturen eingebrachter Was-
serstoff hochbeweglich ist, allerdings leicht an jeglicher Art von Defekten eingefangen wird.
Da bei den bereits mit Ge implantierten Schichten von einer hohen Defektkonzentration
ausgegangen werden muflte, wurden auch Proben mit einer Energie von Ey = 6...8 keV
pro 2Hj-Molekiilion implantiert. Dabei gelangt das Deuterium direkt in die Tiefe der

nanokristallhaltigen Schicht, ohne dafl eine langreichweitige Diffusion notig ist.

4.3 MeB- und Analyseverfahren

4.3.1 Rutherford-Weitwinkelstreuung (RBS)

Die RBS-Messungen erfolgten am 3 MV-Tandetronbeschleuniger JULIA der Universitét
Jena. Dabei fanden soweit nicht anders angegeben He'-Tonen mit einer Energie von
Ey = 1.4 MeV Verwendung. Sémtliche Messungen erfolgten bei Raumtemperatur. Der
Ionenstrahl trat bei Standardmessungen an on azis orientierten Proben senkrecht in die
Probenoberfliche ein, der Riickstreuwinkel betrug © = 170°. Zur Aufnahme des random-
Spektrums (siehe Kap. 3.2) wurden die Proben um etwa 4° gegen den lonenstrahl verkippt
und wihrend der Messung zusétzlich um die Oberflichennormale rotiert. Vor der Aufnah-
me der aligned-Spektren an 8° off-azis orientierten Proben wurde der Probenhalter um 8°
gegen den lonenstrahl verkippt und ausgehend von dieser Einstellung durch schrittweises
Rotieren der Probe der Ort der geringsten Riickstreuausbeute und damit die [0001]-Achse
aufgesucht.

Zur Kliarung des Einbauverhaltens der implantierten Ge-Atome erfolgten zusétzliche
RBS-Messungen entlang anderer niedrigindizierter Achsen und Ebenen, auf deren Details

in den Abschnitten 5.3.3 und 5.4.1 eingegangen wird.
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Die Energie-Tiefen-Konvertierungen wurden mittels des Programms ETODEC anhand
der Stochiometrie von SiC durchgefiihrt. ETODEC vermag nur stéchiometrisch homo-
gene Substrate zu berechnen. Der durch die Vernachlissigung des implantierten Ge-
Konzentrationsprofils auftretende Fehler in der Tiefenskalierung ist jedoch minimal, wie
eine Vergleichsrechnung unter Annahme einer konstanten (und damit nicht den realen
Verhéltnisse entsprechenden) Ge-Konzentration im Substrat zeigte.

Die Bestimmung der absoluten Konzentrationswerte implantierter Fremdatomverteilun-
gen erfolgte mittels des Programms WiNDF aus den gemessenen Riickstreuausbeuten [70].

Die relative Schéddenkonzentration der implantierten Schichten wurde aus den RBS-

Messungen mittels des Programms DICADA2 berechnet [60].

4.3.2 Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM)

Zur Préaparation der TEM-Proben wurden Standardtechniken verwendet: zuerst wurden
durch Ségen kleine Probenabschnitte hergestellt, die dann durch Schleifen (von Hand und
mittels eines Gatan-Dimplers), Polieren und abschlieSendes Ionendiinnen (Baltec RES100)
eine fiir Querschnittspriaparate geeignete Dicke erhielten. Die Untersuchung der Proben
in konventioneller und hochauflésender TEM sowie mittels EDX und HACDF erfolgte
am 300 kV-Elektronenmikroskop JEOL JEM 3010 der Universitdt Jena. Zur weiterge-
henden Analyse mittels EDX, EELS und HAADF wurden weitere Mikroskope genutzt:
das JEM 3010FEG mit EDX und EELS (Kooperation mit Prof. D. Cockayne, Universitét
Oxford), das JEM 2010FEB mit HAADF und EDX (Kooperation mit Dr. M. Kawasa-
ki, JEOL Tokio) sowie das JEM 2010FEG mit HAADF und EELS (Kooperation mit
Dr. D. Muller, Bell Labs, Lucent Technologies, Newark).

4.3.3 Rontgenbeugung

Die Untersuchung ausgewéhlter Proben mittels hochintensiver Rontgenstrahlung erfolgte
im Rahmen einer Kooperation an der CRG Beamline BM 20 des Forschungszentrums
Rossendorf an der European Synchrotron Radiation Facility (ESRF) in Grenoble [71].
Fiir die Messungen wurde ein hochauflosendes 6-Kreis-Rontgen-Diffraktometer genutzt,
als Wellenldnge wurde A = 0.15468 nm (8.015 keV) gewihlt. Die Strahlformung erfolg-
te mittels einer Spiegel-Doppelkristall-Monochromator-Spiegel-Anordnung. Die Beam-
line ist fiir einen Energiebereich zwischen 5 keV und 35 keV konstruiert und erreicht
mit dem eingesetzten Si(111)-Doppelkristallmonochromator eine Energieauflosung von

1.5 x 107*...2.5 x 107%.  Das Diffraktometer erméoglicht Experimente in 2 Beugungs-
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ebenen. Die Translation des Probentisches erfolgt mit einer Schrittweite von 1 pum in
z-Richtung und 10 pm in x- und y-Richtung. Die Rotationsachsen erlauben eine minima-

le Schrittweite von 0.0001°.

4.3.4 Photolumineszenzmessungen (PL)

PL-Messungen erfolgten an ausgewéhlten Proben sowohl am Institut fiir Festkorperphysik
der Universitidt Jena als auch in Kooperation mit Arbeitsgruppen in Pittsburgh (USA),
Aveiro (Portugal) sowie der TU Ilmenau. Je nach experimentellem Aufbau erfolgte die
Anregung im Wellenléngenbereich A., = 244 ...476 nm bei Temperaturen zwischen 2 K
und 295 K. Fiir die PL-Untersuchungen fanden epitaktisch auf 4H-SiC abgeschiedene
4 H-SiC-Schichten mit einer Dicke von 10 pym (n-Typ) bzw. 5 ym (p-Typ) Verwendung.

4.3.5 Sekundirionen-Massenspektroskopie (SIMS)

SIMS-Untersuchungen zur Profilierung des in ausgewéhlte Proben implantierten Deuteri-
ums erfolgten durch die Firma RTG Mikroanalyse GmbH, Berlin. Die zu analysierenden
SiC-Proben wurden zuvor mit einer 40 nm dicken Goldschicht bedampft. Fiir die Analyse
wurde ein Cs™-Tonenstrahl mit einer effektiven Energie von Fy = 14.5 keV unter einem
Einschuiwinkel von 30° zur Oberflichennormale genutzt. Die Eichung der Konzentrati-
on erfolgte mittels eines H/Si-Implantationsstandards, die Tiefeninformation wurde aus
einer Vermessung der Kraterendtiefe und anschlieender linearer zeitlicher Interpolati-
on gewonnen, wobei die in Au im Vergleich zu SiC etwa 2-3 - fach hohere Sputterrate

beriicksichtigt wurde 2.

2Information der ausfithrenden Firma RTG Mikroanalyse, Berlin



Kapitel 5

Ergebnisse und Diskussion

5.1 Implantation bei Raumtemperatur

Die Implantation von Ge-Tonen mit hoher Dosis (N; = 10'® cm™2) bei Raumtemperatur
fithrt — wie aus Abschnitt 2.2 ersichtlich — zur Amorphisierung einer oberflichennahen
Schicht des SiC und einer nicht perfekten Rekristallisation wéhrend der sich der Implan-
tation anschlieSfenden Temperprozesse. Trotz dieser fiir die Zielstellung der vorliegenden
Arbeit ungiinstigen Effekte erfolgten Hochdosis-Implantationen bei Raumtemperatur mit
dem Ziel, die Rekristallisation der amorphisierten SiC-Schicht unter der Bedingung einer

hohen Fremdatomkonzentration zu untersuchen [72].

5.1.1 Struktur der implantierten Schicht

Die Implantation erfolgte mit einer Energie von FEy = 250 keV und einer Dosis von
N;=1x10% ecm™2 Ge' bei einer Temperatur von T;=295K in 4H-SiC (Wa-
fer AE0595-20). Die an der implantierten Probe aufgenommenen RBS-Spektren
(Abb. 5.1) zeigen eine amorphe Schicht, die sich von der Oberfliche bis in eine Tiefe
von etwa z = 200 nm erstreckt. Ebenfalls eingezeichnet ist die mittels TRIM97 simulier-
te Verteilung des implantierten Germaniums. Die Lage des Maximums entspricht genau
dem mittels RBS bestimmten Wert von z = 105 nm. Die simulierte Verteilung ist je-
doch schmaler als die gemessene, was auf dynamische Effekte wihrend der Implantation
zuriickzufiihren ist, die von TRIMO97 nicht beriicksichtigt werden. Zu diesen Effekten
zéhlen unter anderem die méglicherweise auftretende Diffussion implantierter Atome, die
Tatsache, daf} sich wiahrend der Implantation aufgrund der eingebrachten Fremdatome die
Stochiometrie der implantierten Schicht dndert, sowie eventuelle unerwiinschte Kanalisie-

rungseffekte, die die Reichweite der implantierten Ionen im Target beeinflussen kénnen.

40
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Letzteres ist unter den hier gegebenen Implantationsbedingungen jedoch ausgeschlossen,
da bereits nach der Implantation eines Bruchteils der Ionendosis keine kristalline Fern-
ordnung im oberflaichennahen Bereich des Targets mehr besteht und somit das Auftreten

von Kanalisierungseffekten nicht mehr moglich ist.
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Abbildung 5.1: Energiespektren von 1.4 MeV He™ nach Riickstreuung an mit 250 keV
Ge™ bei T7 = 295 K implantiertem 4 H-SiC fiir Messung in Zufalls- und Kanalisierungs-
richtung. Rechts im Bild sind die Riickstreuereignisse an den implantierten Ge-Atomen
sichtbar. Zur besseren Sichtbarkeit ist die Ge-Komponente der Spektren um den Fak-
tor 10 iiberhoht. Die mittels TRIM97 simulierte Ge-Verteilung ist ebenfalls dargestellt.
Die Skalierung ist so gewdahlt, dafl die Unterschiede zwischen simulierter und realer

Ge-Verteilung deutlich werden.

Abbildung 5.2a zeigt die mittels DICADA?2 [60] berechnete relative Schidenkonzentration
iiber der Tiefe (,Schadenprofil*) fiir die bei 77 = 295 K implantierte Probe. Die Existenz
der 200 nm dicken amorphen Schicht unmittelbar an der Probenoberfliche nach Implan-
tation bei Raumtemperatur wird auch durch die Berechnung der Schiadenverteilung aus
den RBS-Spektren bestétigt. Im Vergleich dazu ist das Schiadenprofil einer mit der sel-
ben Energie und Dosis bei T; = 975 K implantierten Probe dargestellt, auf die in Ab-
schnitt 5.2 genauer eingegangen wird. Ebenfalls in Abb. 5.2a eingezeichnet ist die mittels
TRIM97 simulierte Dichte der durch nukleare Abbremsprozesse in die SiC-Matrix ein-

gebrachten Energie (nukleare Energiedeponierung). Deren Maximum liegt in einer Tiefe



KAPITEL 5. FErgebnisse und Diskussion 42

von z = 70 nm, die amorphe Schicht erstreckt sich bis in z = 200 nm Tiefe. Dieses Ver-
halten resultiert aus der sehr leichten Amorphisierbarkeit des SiC bei Raumtemperatur.

2 Ge' fiir ein

Da unter diesen Bedingungen bereits eine Dosis von N; = 3 x 10'* cm
Einsetzen der Amorphisierung im Tiefenbereich der maximalen nuklearen Energiedepo-
nierung ausreicht, kann die Akkumulation der in das SiC-Gitter deponierten Energie bei
einer Implantation mit 33-facher Dosis auch Bereiche amorphisieren, die weit auflerhalb
des Maximums der Energieverteilung liegen, da auch dort dann die kritische Energiedichte

fiir eine Amorphisierung tiberschritten wird.
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Abbildung 5.2: a) Relative Schiddenkonzentration ng4, nach Implantation von
Ny =1x10%% em™2 Get (Ey = 250 keV) bei Ty =295 K bzw. T; = 975 K und nach
Temperung (T4 = 1675 K, t4 = 120 s) sowie Verteilung der in nukleare Prozesse de-
ponierten Energie gemd3 TRIM97-Simulation [72]. b) Vergleich des mittels TRIM97
simulierten Ge-Profils mit den durch RBS und EDX-Messungen ermittelten Werten.

In Abb. 5.2b ist die experimentell mittels RBS und EDX bestimmte Ge-Verteilung nach
der Implantation im Vergleich zur TRIM97-Simulation dargestellt. Die angegebene Skalie-
rung der Ge-Konzentration gilt fiir die mittels des Programms WiNDF aus den RBS-Daten
berechneten sowie fiir die aus einem TEM-Querschnittspréaparat mittels EDX-Messung er-
mittelten Werte. Die Kurve der TRIM97-Simulation ist fiir besseren visuellen Vergleich
in ihrer Hohe angepafit. Im Vergleich zu den mittels RBS bestimmten Werten ist die Ge-

Verteilung geméfl EDX nochmals deutlich verbreitert und weist einen um etwa 0.3 Atom-
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prozent hoheren Maximalwert auf. Dieser Effekt ist der Mefimethode geschuldet: wahrend
die RBS ihre Daten aus einem Meffleck mit einem Durchmesser von 1 mm bezieht, wird
fiir die EDX-Analyse ein Querschnittspraparat mit einem auf wenige nm Durchmesser fo-
kussierten Elektronenstrahl abgescannt, woraus sich eine hohe Empfindlichkeit fiir lokale
Schwankungen der Ge-Konzentration ergibt. Die dargestellte Kurve ist stark geglittet.
In nullter Ndherung kann davon ausgegangen werden, daf§ der hohe Rauschpegel der
Messungen den Absolutwert der Ge-Konzentration systematisch verfilscht. Die Tiefenla-
ge des Maximums der Ge-Verteilung wird von der EDX-Analyse jedoch gut wiedergege-
ben. Der Vergleich der aus den RBS-Daten berechneten Ge-Verteilung mit der TRIM97-
Simulation zeigt eine geringe Verschiebung in der Tiefe um Az &~ 4 nm, die moglicherweise
durch die Iterationsintervalle von WiNDF verursacht wird. Die Breite der Ge-Verteilung
entspricht nach Implantation bei Raumtemperatur nahezu den simulierten Werten, nur

im oberflichennahen Bereich zeigt sich eine Verbreiterung des Ge-Profils.

5.1.2 Einflu3 der Probentemperung auf die implantierte Schicht

Nach einer sich anschliefenden Temperbehandlung (T4 = 1675 K, t4 = 120 s) zeigt sich,
dafl die Schidigung des implantierten SiC aus der Tiefe heraus abgebaut wurde. Die
ehemals amorphe Schicht ist soweit rekristallisiert, daf§ nicht mehr von einem amorphen
Zustand gesprochen werden kann, vielmehr tritt bis in eine Tiefe von z = 100 nm eine
stark gestorte Schicht auf, deren Struktur mittels RBS nicht befriedigend geklért werden
kann. Eine vollstdndige Rekristallisation wurde wéhrend der Kurzzeit-Temperung nicht
erreicht (siehe Abb. 5.1). An Form und Lage der Ge-Verteilung hat sich durch die Tempe-
rung nichts geéindert, woraus gefolgert werden kann, dafl die implantierten Ge-Atome im
Temperaturbereich bis T4y = 1675 K keine grofle Beweglichkeit in der geschiadigten SiC-
Matrix aufweisen. Die mittels DICADA2 berechnete Schadenverteilung (Abb. 5.2a) zeigt
die Effekte der Temperung detaillierter. Neben der Reduktion des amorphen Bereiches ist
als weiterer Effekt der Temperung in groBerer Tiefe (z > 250 nm) ein Anstieg der Kon-
zentration deplazierter Atome ny, zu erkennen. Dieser Bereich erstreckt sich bis in iiber
500 nm Tiefe. Wahrend der Temperung kommt es zur Ausbildung ausgedehnter Defekte
(Stapelfehler, Versetzungsschleifen), die wesentlich effizienter zur Dekanalisierung der zur
RBS-Messung verwendeten He'-Ionen beitragen als Punktdefekte. Diese Mischung aus
korreliert und unkorreliert deplazierten Gitteratomen kann von DICADA2 aufgrund des
zur Berechnung verwendeten Modells nicht vollig korrekt charakterisiert werden, so dafl
es zu einer Uberschitzung von ng, kommt. Eine Analogie zum Schidenprofil unmittelbar

nach Implantation bei 77 = 975 K ist erkennbar.
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Zur Strukturaufklarung wurde eine mit einer Energie von Fy = 250 keV und einer Dosis
von Ny =1.5x 10" cm™2 Ge* implantierte 6H-SiC-Probe (Wafer D9004) nach der
Temperung bei Ty = 1875 K mittels Querschnitts-TEM untersucht. Abbildung 5.3 zeigt
die Hellfeld-TEM-Aufnahme sowie das mittels EDX bestimmte Ge-Konzentrationsprofil.
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Abbildung 5.3: Hellfeld-TEM-Aufnahme von 6H-SiC nach Implantation von
N;=1.5x10'% em=2 Ge*t (Ey = 250 keV) bei T; = 295 K und nachfolgender Tempe-
rung bei Ty = 1875 K fiir t4 = 120 s sowie das dazugehorige Ge-Tiefenprofil, gemessen
mittels EDX. Fiir dessen Genauigkeit gelten die Aussagen aus Abschnitt 5.1.1 [72].

Nach der Implantation bei Raumtemperatur wies die Probe ebenfalls eine amorphe Schicht
auf, die sich von der Oberflache bis in eine Tiefe von z = 200 nm erstreckte. Damit ver-
bunden ist eine signifikante Abnahme der Dichte des SiC (siche Abschnitt 2.2). Wéhrend
der sich anschliefenden Temperung kommt es zur teilweisen Rekristallisation, wobei sich
anstelle des urspriinglich hexagonalen Polytyps eine kubische SiC-Schicht ausbildet, die
in Abb. 5.3 mit C' gekennzeichnet ist. Die rekristallisierte SiC-Schicht ist aufgrund der
drastischen Volumenénderung hochgradig verspannt und defektreich. Das Auftreten von
Voids V, Stapelfehlern F' und Zwillingsversetzungen wird beobachtet.

Im Temperaturbereich um 7' = 1875 K bestehen fiir die Bildung von hexagonalem SiC
ungiinstige Bedingungen [22]. Hinzu kommt ein moglicher Einflufl der hohen eingebrach-

ten Fremdatomkonzentration auf die Rekristallisation der amorphen Schicht. Die Beein-
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flussung der Wachstumsrichtung kristalliner Phasen durch Fremdatome wurde beispiels-
weise in Si beobachtet [73].

Zwischen der rekristallisierten kubischen Schicht €' und der ungestorten hexagonalen Ma-
trix M befindet sich eine hexagonale Schicht D von etwa 75 nm Dicke, in der zahlreiche
Stapelfehler erkennbar sind. Die implantierten Ge-Ionen sind hauptséchlich in der kubi-
schen SiC-Schicht lokalisiert.

Das wéhrend der Rekristallisation von durch Ge-Hochdosisimplantationen amorphisier-
ten SiC-Schichten entstandene 3C-SiC eignet sich nicht fiir die Einbettung von Ge-
Nanokristallen unter dem Aspekt einer erwiinschten Lumineszenz. Die rekristallisierte
Schicht weist eine hohe Defektkonzentration auf, wodurch eine Lumineszenz durch ef-
fektive Konkurrenzprozesse an nicht abgesittigten Bindungen verhindert wird. Dariiber
hinaus bildet sich im Polytyp 3C-SiC bei Einbettung von Ge-Nanokristallen eine kovarian-
te Heterostruktur aus, in der nicht Elektronen und Locher gleichzeitig gebunden werden.
Von weiteren Untersuchungen an bei Raumtemperatur implantierten SiC-Schichten wurde

deshalb abgesehen.

5.2 Implantation bei erh6hten Temperaturen — ein Uberblick

Im Temperaturbereich oberhalb T7 = 575 K ist auch bei 250 keV Ge*-Implantationen mit
Dosiswerten im Bereich um N; = 1 x 10'6 ¢cm~2 keine Amorphisierung des SiC-Substrates
zu erwarten (siche Abschnitt 2.2). Demnach sollten die getemperten Schichten deutlich
weniger Defekte beinhalten, insbesondere sollte kein Ubergang zu kubischem SiC auftre-
ten. Inwieweit dies bei einer lokalen Ge-Konzentration im Bereich einiger Atomprozent
noch gegeben ist, soll die Untersuchung der bei erhohten Temperaturen implantierten

SiC-Substrate zeigen.

5.2.1 Struktur der implantierten Schicht

Analog zum experimentellen Vorgehen bei Raumtemperatur erfolgte die Implantation mit
einer Energie von Ey = 250 keV und einer Dosis von Ny = 1 x 106 cm=2 Ge™ in 4H-SiC
(Wafer AE0595-20), allerdings bei einer Temperatur von 77 = 975 K. An den unmittel-
bar nach der Implantation aufgenommenen RBS-Spektren (Abb. 5.4) ist zu erkennen,
dal wiahrend der Implantation bei T7 = 975 K trotz der hohen Ionendosis keine Amorphi-
sierung des SiC auftrat (gestrichelte Linie). Stattdessen ist eine leichte Schidigung des
Kristallgitters im Tiefenbereich z = 100...230 nm (Peak im Spektrum um Kanal 113)

erkennbar. Das Maximum der Kristallschddigung liegt damit sowohl tiefer als das Maxi-
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mum der wihrend der Implantation in nukleare Prozesse deponierten Energie (z = 70 nm,
siche Abb. 5.2) als auch tiefer als das Maximum der Ge-Konzentration (Abb. 5.4 rechts).
Dies deutet auf die Ausbildung sogenannter end-of-range-Defekte! hin, die bevorzugt bei
erhohten Implantationstemperaturen sowie nachfolgenden Temperprozessen auftreten und
ihre Ursache in einer thermisch aktivierten Defektmobilitdt haben. Diese Defekte lassen
sich grofiteils durch korreliert ausgelenkte Atome beschreiben (Stapelfehler, Versetzungs-
schleifen) und fithren zu einer im Vergleich zu unkorreliert ausgelenkten Atomen stérkeren
Dekanalisierung der zur Messung verwendeten He™-Tonen (siehe Abb. 5.2a).

Deutliche Unterschiede zur Implantation bei 77 = 295 K bestehen auch in der Verteilung
des implantierten Germaniums. In Abb. 5.4 ist zu erkennen, dafl die Ge-Verteilung bereits
in der ungetemperten, bei 7y = 975 K implantierten Probe verbreitert ist (durchgezogene
schwarze Kurve im Vergleich zur grauen Kurve). Ein Ausldufer der Ge-Verteilung reicht
bis in eine Tiefe von z = 230 nm und damit in den Bereich der end-of-range-Defekte. Die
erhohte Implantationstemperatur begiinstigt demnach die Mobilitdt des Ge in der SiC-
Matrix, wiahrend die sich ausbildenden Defekte offenbar als Senke fiir das implantierte
Ge wirken. Auffillig ist, dafl die Riickstreuung der He™-Ionen an den Ge-Atomen nach
Implantation bei 77 = 975 K in Kanalisierungsrichtung gemessen eine deutlich verringerte
Ausbeute aufweist (Abb. 5.4, gestrichelte Linie). Es ist naheliegend, daf§ ein Teil des Ge
wéhrend der Implantation entlang der zur RBS-Messung genutzten [0001]-Achse des SiC
in das Kristallgitter eingelagert wurde. Ob dies auf Gitter- oder auf Zwischengitterplétzen
erfolgte, kann aus dieser Messung nicht geschlufolgert werden. Eine Integration iiber die
Ge-Verteilung ergibt, dal 66 % des Ge nach Implantation von N; = 1 x 106 cm™2 bei
T = 975 K auf die beschriebene Weise im SiC-Gitter eingelagert ist.

5.2.2 Einflul der Probentemperung auf die implantierte Schicht

Wiéhrend der nachfolgenden Temperung (74 = 1675 K, t4 = 120 s) verringert sich die
Schédigung des Kristallgitters um Bereich um z = 160 nm signifikant (Abb. 5.4, gepunk-
tete Linie). Dieses Ausheilverhalten ist typisch fiir derart schwach geschédigte Schichten.
Wesentlich interessanter ist die Verdnderung der Ge-Verteilung (Abb. 5.4 rechts): im
Gegensatz zur ungetemperten Probe ist der Anteil an Ge, der mittels RBS-Messung in
aligned-Richtung erkannt werden kann, deutlich hoher. Wahrend der Kurzzeittemperung
mufl demnach eine lokale Umverteilung des Ge aufgetreten sein, durch die Ge-Atome
von Gitterpliatzen oder Plétzen entlang der [0001]-Achse verdringt worden sind. Die-

ser Effekt tritt bevorzugt an der Vorderflanke der Ge-Verteilung in einem Tiefenbereich

'End-of-range-Defekte: engl. fiir Defekte, die sich im Bereich der Ionenreichweite oder tiefer befinden.
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Abbildung 5.4: Riickstreuspektren von 1.4 MeV He™ an mit 250 keV Ge" bei
T7r = 975 K implantiertem 4 H-SiC fiir Messung in Zufalls- und Kanalisierungsrichtung.
Zum Vergleich ist das Spektrum fiir Implantation bei bei T = 295 K in Zufallsrichtung
mit eingezeichnet. Rechts im Bild sind die Riickstreuereignisse an den implantierten
Ge-Atomen sichtbar. Zur besseren Sichtbarkeit ist die Ge-Komponente der Spektren
um den Faktor 10 tiberhtht [72].

um z = 80 nm und damit in einem Bereich mit nur geringer Schidenkonzentration (vgl.
Abb. 5.2a) auf. Eine Erhohung der Ausheiltemperatur auf 74 = 1875 K bei Beibehal-
tung der Temperzeit von t4 = 120 s vergroflert den Effekt der lokalen Ge-Umverteilung
(Abb. 5.4, Strich-Punkt-Linie), auch die Reduktion der Strahlenschédenkonzentration ist
grofer.

Abbildung 5.5 zeigt die Hellfeld-TEM-Aufnahme sowie das mittels EDX bestimmte Ge-
Konzentrationsprofil einer mit einer Energie von FEjy = 250 keV und einer Dosis von
N; =1.0 x 10’ cm™2 Ge™ implantierten 6H-SiC-Probe (Wafer D9004) nach der Tem-
perung bei Ty = 1875 K. Im Unterschied zur in Abb. 5.3 gezeigten bei Raumtemperatur
implantierten Probe war die kristalline Struktur nach der Implantation nicht zerstort, so
dal wiahrend der Temperung keine Rekristallisation stattfand und demzufolge auch kei-
ne Phasentransformation zum kubischen Polytyp auftreten konnte. Unmittelbar an der
Probenoberflache findet sich eine Schicht aus nahezu ungestortem hexagonalen SiC (mit

H gekennzeichnet), die sich bis in eine Tiefe von 80 nm erstreckt. Es schliefit sich eine
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Abbildung 5.5: Hellfeld-TEM-Aufnahme von 6H-SiC nach Implantation von
N;=1.0 x 10'® em=2 Ge* (Ey = 250 keV) bei T = 975 K und nachfolgender Tempe-
rung bei Ty = 1875 K fiir t4 = 120 s sowie das dazugehorige Ge-Tiefenprofil, gemessen
mittels EDX. Fiir dessen Genauigkeit gelten die Aussagen aus Abschnitt 5.1.1 [72].

defektreiche, aber kristalline Schicht an, deren Dicke in etwa der der Ge-Verteilung ent-
spricht. Diese Schicht kann nach der Art der Defekte unterteilt werden in einen Bereich
D1 mit Stapelfehlern in den (0001)-Ebenen (angezeigt durch den weilen Pfeil) sowie einen
Bereich D2, in dem vor allem Punktdefekte auftreten. In einer Tiefe von etwa z = 275 nm
beginnt die ungestorte SiC-Matrix M.

Das EDX-Profil der Ge-Verteilung zeigt im Rahmen der Meffunsicherheit keine signifikan-
ten Unterschiede zur Implantation bei Raumtemperatur. Der etwas breitere Ausldufer
der Ge-Verteilung bis in eine Tiefe von z = 250 nm ist mit den RBS-Ergebnissen kon-
sistent. Die mittels RBS beobachtete lokale Ge-Umverteilung wihrend der Temperung
kann nicht mit EDX-Messungen verifiziert werden, da das EDX-Verfahren nicht sensitiv
auf Abschattung einzelner Ge-Atome durch Atome der SiC-Matrix reagiert und somit

stets die Gesamtmenge an Ge detektiert wird.
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5.3 Auswirkung der Implantationsparameter auf die strukturel-

len Eigenschaften der implantierten Schichten

Der vorangegangene Abschnitt hat gezeigt, daf§ durch Implantation bei erhéhten Tempe-
raturen die Amorphisierung des SiC vermieden wird und somit ein geeigneter Ausgangs-
punkt fiir eine Temperbehandlung ohne Polytyptransformation gegeben ist. Im Folgenden
sollen die Schidigung der SiC-Matrix, die Ge-Verteilung sowie der partielle Ge-Einbau

wahrend der Implantation detailliert untersucht werden.

5.3.1 Schidigung der SiC-Matrix durch Hochtemperatur-Implantation

Bereits aus fritheren Arbeiten [17] ist bekannt, dal bei Hochdosis-Implantation von Gat-
Ionen (Ey = 230 keV) in SiC bei Temperaturen oberhalb 77 = 575 K keine Amorphisie-
rung der SiC-Matrix auftritt. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit erfolgten Implanta-
tionen mit GeT-Ionen (Ep = 250 keV) im Temperaturbereich 575...975 K. Die dabei
auftretende Schiadigung des Kristallgitters soll im Folgenden kurz dargestellt werden.
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Abbildung 5.6: Relative Schidenkonzentration ng,, berechnet mittels DICADA2 aus
RBS-Messungen entlang der [0001]-Richtung der 4H-SiC-Matrix in Abhéngigkeit von
Implantationsdosis N; und Implantationstemperatur 77. Zusétzlich angegeben sind die
TRIM97-Simulationen fiir die Verteilung der Ge-lonen sowie die Dichte der nuklearen

Energiedeponierung (beide unskaliert).
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Abbildung 5.6 zeigt die Werte der relativen Schddenkonzentration ng, (2), die an den
implantierten 4H-SiC-Proben (Wafer AE0595-18, AE0595-19) mittels RBS-Messungen
entlang der [0001]-Achse und DICADA2-Rechnungen bestimmt worden sind. Dabei
ist zu erkennen, dafl fiir einen festen Wert der Implantationsdosis N; die relative
Schadenkonzentration ng, mit steigender Implantationstemperatur 77 zuriickgeht und bei
Werten um 77 = 875...975 K ein Minimum erreicht. Mit steigender Ionendosis N; bei
konstanter Implantationstemperatur 77 (hier fiir 7; = 975 K gezeigt) tritt eine Zunah-

2 ist ein breites

me der Strahlenschiidigung auf. Im Dosisbereich um N; = 1 x 10 cm™
Schéadenprofil mit einer Ausdehnung bis in eine Tiefe von z ~ 250 nm bei allgemein ge-
ringer Schiidigung zu erkennen. Mit steigender Implantationsdosis (N7 > 5 x 10'° cm™2)
bildet sich ein Defektband um z = 80...200 nm aus, dessen Maximum sich mit zuneh-
mender Dosis erhoht und geringfiigig in Richtung groflerer Tiefe verschiebt. Der Tiefen-
bereich um z = 20...80 nm, in dem ein Grofteil der kinetischen Energie der beschleunig-
ten Ionen wihrend der Implantation abgebaut und an das Kristallgitter abgegeben wird
(siehe TRIM97-Simulation der nuklearen Energiedeponierung in Abb. 5.6), bleibt dabei
weitgehend defektfrei. Das Maximum der Schédigung liegt auch tiefer als die mittlere
lonenreichweite, so dal von typischen end-of-range-Defekten gesprochen werden kann.
Durch die erhéhte Implantationstemperatur tritt offenbar eine Diffusion von Punktde-
fekten in den Tiefenbereich um z = 150...250 nm auf, so dafl dort eine Schiadigung des
Kristallgitters eintritt, die nicht direkt durch die nukleare Energiedeponierung verursacht
ist. TEM-Untersuchungen bestétigen die Tiefenskalierung der Strahlenschiden und iden-
tifizieren die auftretenden Schiden als Akkumulation von Punkt- und Liniendefekten, die

ein Spannungsfeld um sich herum erzeugen (Abb. 5.7) [74].

Probenoberflache

r'd

Abbildung 5.7: TEM-Aufnahme einer 4H-SiC-Probe nach Ge-Implantation bei
Tr = 975 K. Ionenenergie: Fy = 250 keV, Implantationsdosis: Ny = 1 x 106 cm—2.
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5.3.2 Ge-Verteilung in Abhingigkeit von Implantationstemperatur und Dosis

Implantationstemperatur 77 und -dosis N; sind neben der in den Experimenten konstant
gehaltenen Tonenstromdichte j die das Ergebnis der Implantation beeinflussenden Grofen.
Der Grad der Kristallschiadigung sowie die Art der sich bildenden Defekte werden durch
diese Parameter ebenso gesteuert wie die Verteilung der implantierten Fremdatome, falls
Diffusionsprozesse ausgeprégt sein sollten.

Um eine eventuelle Abhéngigkeit des Profils der Ge-Verteilung von der implantierten
Ionendosis nachzuweisen, erfolgten bei fester Temperatur 77 = 975 K Implantatio-
nen (Ep =250 keV) in 4H-SiC (Wafer AE0595-18, AE0595-19) mit Dosiswerten von
N;=1x10"” ecm™2, N; =5 x 10" cm™2 sowie in Schritten von 2 x 10" cm™2 bis zu
einer Dosis von N; = 1.6 x 106 cm™2. Aus den an den Proben gemessenen RBS Spektren

in random-Richtung wurde anschliefend das Profil der Ge-Konzentration cg. berechnet.
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Abbildung 5.8: Aus RBS-Messungen berechnete Ge-Verteilung in Abhéngigkeit von

der Implantationsdosis N; bei konstanter Implantationstemperatur 177 = 975 K.

Abb. 5.8 zeigt diese Konzentrationsprofile. Bereits ohne Normierung auf die implantierte
Dosis Ny ist zu erkennen, daf} sich weder Breite der Verteilung noch Lage des Maximums
mit wachsender Ionendosis verdndern. Erfolgt zusétzlich wie in Abb. 5.9 dargestellt ei-
ne Normierung der Ge-Konzentrationen auf die durch Integration der einzelnen Profile

ermittelte Gesamtdosis, wird die Unabhéngigkeit der Ionenverteilung von der Implanta-
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tionsdosis bei 17 = 975 K offensichtlich. Dieses Verhalten belegt, dafl eine durch Konzen-
trationsgradienten getriebene Diffusion der Ge-Atome wéihrend der Implantation nicht
stattfindet, da in diesem Falle die Konzentrationsprofile hoherer Dosiswerte verbreitert
sein miiffiten. Die Approximation aller normierten MeBwerte geméf einer Gauf-Verteilung

liefert eine mittlere Tiefe der Ge-Verteilung von Z = 108 nm.
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Abbildung 5.9: Auf die implantierte Dosis N; normierte Ge-Konzentrationsprofile bei

konstanter Implantationstemperatur 77 = 975 K.

Die experimentell gefundenen Ge-Profile stimmen demnach sehr gut mit der in der
LSS-Theorie [18,49] postulierten Gauf-Verteilung (Gl. 3.4) iiberein. Der Vergleich zur
mittels TRIM97 berechneten lonenverteilung zeigt allerdings die bereits in den RBS-
Spektren erkennbare Abweichung vom realen Profil der Ge-Verteilung. Die Flanken des
Ge-Profils werden durch TRIM97 deutlich unterschéitzt, so daf§ der Maximalwert der
Ge-Konzentration zu einer bestimmten Implantationsdosis um einen Faktor von ca. 1.4
iiberschétzt wird, wenn die Verteilung geméfl TRIM-Simulation als Grundlage genommen
wird.

Eine Abhéngigkeit der Ge-Verteilung von der Implantationstemperatur konnte mittels
RBS-Messungen an bei 17 = 575, 775, 875, 975 K mit einer Energie von Ey = 250 keV

Ge™ implantierten Proben nicht nachgewiesen werden.
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5.3.3 Ge-Einbau in das SiC-Gitter wihrend der Implantation

Wie bereits in Abb. 5.4 zu erkennen ist, wird durch RBS-Messungen in Kanalisierungsrich-
tung nach Implantation bei 77 = 975 K nur ein Teil des Ge detektiert. Es ist naheliegend,
daB der nicht sichtbare Teil entlang der [0001]-Achse in das SiC-Gitter eingelagert ist und
so — abgeschattet durch die Atome der SiC-Matrix — nicht zur Riickstreuausbeute bei-
tragt. Um diese Einlagerung zu bestétigen, erfolgten zusétzliche RBS-Messungen entlang
anderer Achsen und Ebenen. Sollten hierbei unterschiedlich grofie Anteile des Ge abge-
schattet sein, wire dies ein Indiz fiir einen bevorzugten Einbau entlang einer bestimmten
Achse. Neben der [0001]-Richtung (kubisch: [111]), die standardméfBig bei allen RBS-
Kanalisierungsmessungen Verwendung fand, wurden auch die néchst niedrig indizierte
Achse [110] sowie die Ebene (110) zwischen diesen Achsen vermessen. Die Messung erfolg-
te an einer bei 77 = 975 K mit einer Dosis von N; =1 x 10'® em™2 Ge™ (E,; = 250 keV)
implantierten 4H-SiC-Probe (Wafer AE0595-18).

600 T T T T T T T T T T T T T T T T T T T 14
4H-SiC : Ge (250 keV), NV, = 1x10" cm”, T, = 975 K

L —a— rand _ —
° P T R
85) / [ | —A— (110) (50
S o \ . —v— [110] (a) &
400 / L \ *— [110] (b) T 0.9 =
Q ./ o
=R -
+~
2 300 - / /‘Aff{ \;},\“\ 107 £
= o
< ' / *‘iﬁi |8

¥ 200 | 40.5
an) ' ' o
/ N " 0-0- o | w
= ;/ . M;' :
o5 100 F See ., 4020

. .
L °~o\ J
0 M“ ] : ] : ] .\..—.\?'.‘Q'.’ X *ﬂ 0.0

0 25 50 75 100 125 150 175 200 225 250
Tiefe z [nm]

Abbildung 5.10: RBS-Riickstreuausbeute des implantierten Ge-Profils, gemessen in
random-Richtung sowie in mehreren Kanalisierungsrichtungen. Auffillig ist die in [111]-

Richtung stark reduzierte Riickstreuausbeute.

In Abb. 5.10 ist zu erkennen, dafl — erwartungsgeméfl — die Messung in random-Richtung
die hochste Riickstreuausbeute zeigt. Da bei der random-Messung alle Atome gleichbe-
rechtigt zur Riickstreuung beitragen, repréasentiert das Riickstreuspektrum die gesamte

implantierte Menge an Ge. Im Folgenden beziehen sich alle prozentualen Angaben auf
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diesen Wert. Es ist nur ein random-Spektrum eingezeichnet, da die Spektren der einzel-
nen Mefirichtungen im Rahmen der Mefifehler iibereinstimmen. Sdmtliche Berechnungen
wurden jedoch mit den individuellen Spektren vorgenommen. In [111]-Richtung erreicht
die Ge-Ausbeute einen Minimalwert, wihrend sich in den beiden kristallographisch identi-
schen [110]-Richtungen, die sich nur durch das Vorzeichen der Verkippung unterscheiden,
sowie in der (1T0)—Ebene ein hoherer, aber gegeniiber der random-Richtung ebenfalls ver-
ringerter Wert fiir die Riickstreuausbeute ergibt. Die sich aus den Spektren ergebende
Ge-Minimalausbeute Xpmin.ce (#) kann geméafl der Zweistrahlndherung nach Bggh [75] als
aus zwel getrennt behandelbaren Anteilen bestehend aufgefafit werden. Der erste Anteil
beschreibt die direkte Riickstreuung an den unkorreliert deplazierten Atomen (aligned-
Strahl), der zweite Anteil die Riickstreuung an allen Gitteratomen (random-Strahl). Fir

die Ge-Minimalausbeute ergibt sich demnach die angepafite Gleichung

Xmin,Ge (2) = [1 = fae (2)] - [1 = Xran (2)] + Xran (2) (5.1)

Die Funktion fge (2) (0 < fge < 1) reprisentiert den Anteil an Ge-Atomen, der als in die
jeweilige zur RBS-Messung genutzte Kristallachse eingebaut angesehen werden kann. Dies
ist fiir alljene Atome gegeben, deren Auslenkung aus den Atomreihen kleiner ist als die
Thomas-Fermi-Abschirmlénge der entsprechenden Kernpotentiale [50]. Im Falle geringer
Dekanalisierung (Xyan (2) < 1) kann Gl 5.1 ndherungsweise zu fge (2) & 1 — Xmin.ge (2)
umgeformt werden, wodurch sich der Anteil der in Kristallachsen eingebauten Ge-Atome
nach Integration {iber den gesamten implantierten Tiefenbereich zu

@ oYErE | [YaE

J Y& (2) - dz JYE (2) - dz

ergibt. Sg. beschreibt dabei den Anteil an Ge, der mittels Riickstreumessung detektiert

FG@

werden kann. In Tabelle 5.1 sind die aus den in Abb. 5.10 dargestellten Riickstreuspektren

berechneten Werte fiir den prozentualen Einbau des Ge zusammengefaf3t.

Tabelle 5.1: Prozentualer Ge-Einbau Fg. entlang der mittels RBS untersuchten Kri-
stallrichtungen [111], (110) sowie [110] nach Implantation von N; =1 x 100 cm™2 Ge™
(Eo = 250 keV) bei T7 = 975 K.

SiC-Richtung [111] (110) [110] (a) [110] (b)
Eingebauter Anteil Fg, 66%  31% 39% 36%
nicht eingebauter Anteil Sg.  34%  69% 61% 64%

Es ist zu erkennen, daf in der [111]-Richtung im hexagonalen SiC der grofftmogliche Ge-

Anteil eingebaut ist. Der Anteil entlang dieser Kristallachse lokalisierter Ge-Atome ist im



KAPITEL 5. FErgebnisse und Diskussion 55

2 noch deutlicher

Falle von Implantationen geringerer Dosiswerte als Ny = 1 x 106 cm™
ausgeprigt, wobei offenbar Sittigungseffekte im Dosisbereich um N; = 1 x 10'¢ cm™2 eine
Rolle fiir den dann geringeren Einbau der Ge-Atome spielen. Eine — wenn auch nicht so
deutlich ausgeprigte — Abhéngigkeit des Ge-Einbaus von der Implantationstemperatur
ist ebenfalls zu erkennen. Hierbei spielt die Schiadigung der SiC-Matrix wihrend der
Implantation eine entscheidende Rolle. Fiir einen optimalen Einbau des Ge ist eine gute
Kristallqualitdt wesentlich. Diese ist im Temperaturbereich um 77 = 975 K gegeben. In
Tabelle 5.2 sind die berechneten Werte des Ge-Einbaus entlang der [111]-Richtung fiir die

unterschiedlichen Implantationsbedingungen zusammengefaflt.

Tabelle 5.2: Prozentualer Ge-Einbau Fi. entlang der [111]-Richtung in Abhéngigkeit

von den Implantationsparametern Dosis N; und Temperatur 77.

Temperatur 77 [K]

Dosis Ny [em™2] 575 775 875 975
1 x 10 84% 89% - 91%
2 x 101° - - - 89%
5 x 101° - - - 1%
1 x 1016 - 61% 67% 66%

Der beschriebene Einbau der Ge-Atome kann entweder auf Gitterpldtzen (substitutio-
neller Einbau) oder auf Zwischengitterpliatzen entlang der Kristallachsen (interstitieller
Einbau) erfolgen. Die substitutionell eingebauten Atome zeichnen sich dadurch aus, daf
sie mit RBS-Messungen in aligned-Richtung nicht lokalisiert werden konnen, egal welche
Kristallachse fiir die Messung genutzt wird. Somit stellt der substitutionelle Anteil eine
von der Mefrichtung unabhéingige Groéfle dar. Um den interstitiellen Anteil verstehen
zu konnen, sind Kenntnisse iiber die Art der Zwischengitterplatze im hexagonalen SiC
notig. So existieren in der SiC-Matrix sowohl hexagonale als auch tetragonale Zwischen-
gitterplitze, die sich fiir den Einbau von Fremdatomen eignen. Aufgrund der abwech-
selnden Stapelfolge folgen in hexagonalem SiC mehrere hexagonale Zwischengitterpléitze
entlang der [111]-Achse hintereinander. Zusétzlich existieren doppelt so viele tetragonale
Plitze [76,77]. RBS-Messungen entlang der [110]-Achse bzw. der (110)-Ebene haben eine
zusitzliche Riickstreuung an den dann nicht mehr abgeschatteten Ge-Atomen auf hexa-
gonalen Zwischengitterplitzen zur Folge, wodurch der signifikant hohere Anteil an mittels
RBS detektiertem Ge in diesen Richtungen erklart werden kann. Die stark ausgeprégte
Richtungsabhéngigkeit des Anteils an detektiertem Ge deutet auflerdem darauf hin, dafl

nur ein geringer Teil der Ge-Atome substitutionell eingebaut ist. Fiir eine thermisch
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aktivierte Nukleation von Ge-Atomen sollte dies von Vorteil sein, da nur die geringere

Aktivierungsenergie interstitiell eingebauter Ge-Atome aufgebracht werden muf.

5.4 Auswirkung der Kurzzeit-Temperung auf die Eigenschaften

der implantierten Schichten

Im Anschlufl an die Implantation bei erhthten Temperaturen (77 > 575 K) erfolgte eine
Temperung der Proben im Temperaturbereich von Ty = 1475...1875 K iiber einen Zeit-
raum von t4 = 30...180 s mit dem Ziel, die Schiadigung des Kristallgitters zu reduzieren
und iiber thermische Prozesse die Bildung von Ge-Prézipitaten zu stimulieren. In diesem

Abschnitt sind die dabei gefundenen Zusammenhénge dargestellt.

5.4.1 Einflul der Kurzzeit-Temperung auf Kristallschiddigung und Ge-Einbau

Die Temperung der implantierten Proben iiber eine Zeit von nur wenigen Minuten ver-
ursacht keine Verdnderung des mittels RBS-Messungen in random-Richtung darstellba-
ren Ge-Konzentrationsprofils. Diese Aussage gilt fiir alle untersuchten Kombinationen
der Parameter Ionendosis, Implantations- und Ausheiltemperatur. Somit kann eine ma-
kroskopisch sichtbare Umverteilung der implantierten Ge-Atome ausgeschlossen werden.
Eine solche Umverteilung wére beispielsweise durch thermisch aktivierte Diffusionspro-
zesse denkbar und wiirde dabei zu einer Verbreiterung des Implantationsprofils fithren.
Da die in der Literatur angegebenen Diffusionskoeffizienten fiir beispielsweise Ga in SiC
sehr niedrig sind [2] und fiir Ge dhnliche Werte erwartet werden, entspricht das gefundene
Verhalten den Erwartungen an die Ge-Diffusion in SiC.

Auf atomarer Ebene treten jedoch durch die thermische Aktivierung deutliche
Veranderungen auf. Dies gilt sowohl fiir das SiC-Kristallgitter als auch fiir die im-
plantierten Ge-Atome. Abbildung 5.11 zeigt die relative Schidenkonzentration ng, ent-
lang der [111]- und [110]-Richtung einer bei T; = 975 K mit N; =1 x 10'® em™2 Ge™
(Ey = 250 keV) implantierten und bei Ty = 1875 K fiir £4 = 120 s getemperten 4 H-SiC-
Probe (Wafer AE0595-18). Unabhéngig von der gemessenen Richtung tritt wihrend
der Temperung eine deutliche Reduktion von ng, im oberflichennahen Bereich ein, das
Maximum der verbleibenden Schiden verschiebt sich in groflere Tiefen. Besonders bei
der Messung entlang der [111]-Achse, die auch nach der Implantation die niedrigste
Riickstreuausbeute aufweist, ist dies gut zu erkennen. Auch im Falle der planaren Kana-
lisierung entlang der (1T0)—Richtung (nicht eingezeichnet) ist ein deutlicher Riickgang der

Kristallschddigung im oberflichennahen Bereich zu erkennen. Wéhrend der Temperung
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rekombinieren vor allem Punktdefekte mit Gitterleerstellen. Die verbleibende Schidigung
besteht unter anderem aus Punktdefektclustern und ausgedehnten Defekten (Stapelfehler,

Versetzungen), die kaum durch thermische Prozesse zu beseitigen sind.
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Abbildung 5.11: Relative Schidenkonzentration ng,, berechnet aus RBS-Messungen
entlang der [111]- und [110]-Richtung der 4H-SiC-Matrix vor und nach Temperung bei
T4 =1875 K.

Ein auf den ersten Blick unerwartetes Ergebnis zeigt der Einflufi der Temperung auf den
Einbau des implantierten Ge. Eine bessere Kristallqualitét legt eigentlich eine Erh6hung
des Anteils entlang der niedrig indizierten Richtungen eingebauten Germaniums nahe,
Abb. 5.12 zeigt jedoch einen deutlichen Riickgang des Ge-Einbaus. Dieser Effekt ist
besonders ausgepriagt im Tiefenbereich bis z ~ 100 nm, entlang der besonders gering
geschédigten [111]-Achse hat sich der Anteil nicht eingebauten Germaniums sogar bis in
eine Tiefe von z = 150 nm erhoht. Erst in noch groBleren Tiefen — und damit im Bereich
der nach der Temperung verbleibenden Restschiadigung — ist der Anteil des entlang der
[111]-Richtung eingebauten Ge hoher als vor der Temperung. Entlang der [110]-Richtung
ist erhohter Ge-Einbau bereits ab einer Tiefe von z = 100 nm zu erkennen.

Die Ergebnisse legen nahe, daf§ wiahrend der Temperung vor allem im vorderen, nur ge-
ring geschédigten Teil des Ge-Konzentrationsprofils eine Prazipitatbildung stattgefunden
haben konnte. Verlassen einzelne Ge-Atome interstitielle oder substitutionelle Gitter-

plétze und bilden kleine Einschliisse innerhalb der SiC-Matrix, ist dies mit einer erhéhten
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Ge-Rickstreuausbeute aus diesem Tiefenbereich verbunden.
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Abbildung 5.12: Riickstreuausbeute Ygle (z) vor und nach Kurzzeit-Temperung bei
Ty = 1875 K: die erhohte Riickstreuausbeute im oberflichennahen Bereich ist ein Hin-
weis auf eine lokale Umverteilung der Ge-Atome und tritt fast unabhéngig von der zur

Messung genutzten Kristallachse auf.

5.4.2 Einflul von Temperzeit und -temperatur auf die Ge-Umverteilung

Bereits die ersten Versuche, durch Temperprozesse eine lokale Umverteilung des implan-
tierten Ge zu erreichen, zeigten, dafl dafiir ein Zeitraum von wenigen Minuten ausrei-
chend ist (siche Abschnitt 5.2). Im Folgenden soll die Abhéngigkeit der Ge-Umverteilung
von den Temperparametern detailliert untersucht werden. Die fiir die Untersuchungen
genutzten Proben (Wafer AE0595-18) wurden mit einer Dosis von Ny =1 x 106 ¢cm™2
Ge™ (Ey = 250 keV) bei T; = 875 K implantiert und anschlieBend im Temperaturbereich
Ty = 1475...1875 K iiber einen Zeitraum von ¢4 = 30, 60, 90, 120 s getempert.

Abbildung 5.13 zeigt links die Ge-Riickstreuausbeuten fiir bei t4 = 90 s getemperte
Proben in Abhéngigkeit von der Ausheiltemperatur. Es ist zu erkennen, dafl der nicht
entlang der zur Messung genutzten [111]-Kristallachse eingebaute Ge-Anteil sge (2) mit
zunehmender Temperatur signifikant anwéchst. Besonders ausgepriagt ist die lokale
Ge-Umverteilung im oberflichennahen Bereich, der auch die geringsten Strahlenschiden

aufweist (vgl. Abb. 5.11). Ab einer Tiefe von z &~ 125 nm ist die Umverteilung nicht
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mehr so deutlich ausgeprégt. Da in dieser Tiefe ein Grofiteil der nach der Temperung
verbleibenden Schadenkonzentration lokalisiert ist, ist anzunehmen, dafl diese Defekte
die Ge-Umverteilung und die Formierung der vermuteten Ge-Prizipitate erschweren.

Dieses Ergebnis ist konsistent mit dem in Abb. 5.12 gezeigten Verhalten.

4H-SiC : Ge (250 keV), NV, = 110" cm”®, 7, =875 K, t, = 90 s
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Abbildung 5.13: Riickstreuausbeute Y2 (z) entlang der [111]-Richtung nach Kurzzeit-
Temperung bei T4 = 1475, 1675 und 1875 K fiir jeweils t4 = 90 s (links) sowie Anteil
Sge des nicht entlang der [111]-Kristallachse eingebauten Ge in Abhéngigkeit von der

Ausheiltemperatur (rechts).

Eine Integration iiber die Ge-Konzentrationsprofile geméfl Gl. 5.2 liefert den Anteil S¢, des
nicht entlang der [111]-Kristallachse in die SiC-Matrix eingebauten Germaniums. Dieser
Anteil ist in Abb.5.13 rechts dargestellt. Die Zunahme des Anteils an umverteiltem Ge ist
deutlich zu erkennen. Auffillig ist auch, dal im untersuchten Temperaturbereich bis zu
T4 = 1875 K keine Séttigung auftritt. Selbst der Wendepunkt des Verlaufs Sg. (T)4) ist
noch nicht erreicht. Ein solcher muf} allerdings existieren, da die Menge des in der Probe
vorhandenen und damit umverteilbaren Ge endlich ist. FEs ist demnach zu erwarten,
daf} eine weitere Erhohung der Ausheiltemperatur zur Umverteilung eines noch gréfleren

Anteils an Ge fithrt. Mangels einer geeigneten Tempereinrichtung fiir 74 > 1875 K konnte

der Nachweis dafiir allerdings nicht erbracht werden.
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Ebenfalls feststellbar ist eine Abhéngigkeit der verbleibenden Restschadigung von
der Ausheiltemperatur T4. Tabelle 5.3 zeigt dieses Verhalten fiir Temperungen bei
Ty = 1475, 1675 sowie 1875 K und ¢4 = 90 s. Das Maximum der Schidenkonzentration

max

ngt® der Si-Atome verschiebt sich mit zunehmender Ausheiltemperatur in immer gréfiere

Tiefen zg, dabei wird die Schidigung weiter abgebaut.

Tabelle 5.3: Einflufl der Ausheiltemperatur T4 auf Lage und maximalen Wert der
Schédenkonzentration n})**, untersucht anhand einer mit Ny =1 x 10'6 cm™2 Ge™ bei

T7 = 875 K implantierten und iiber t4 = 90 s getemperten Probe.

Ta [K] ungetempert 1475 1675 1875
2 [nm] 150 150 170 190
nmaT (20 0.30 0.25 0.13 0.09

Der Anteil Sg. des nicht entlang der [111]-Kristallachse eingebauten Ge erhoht sich nach
Temperung bei Ty = 1875 K fiir t4 = 90 s gegeniiber dem Wert vor der Temperung nur
um ASg. = 6%, wenn die Probe mit einer Dosis von N; = 1 x 10*® cm ™2 Ge™ implantiert
wurde. Dieses Verhalten ist mit der geringen Implantationsdosis zu erkléren. Im Vergleich
zu einer Implantation mit N; = 1 x 1016 cm™2 Ge™ ist ein groBerer Anteil der Ge-Atome
subtitutionell eingebaut. Zur Umverteilung dieses Anteils von den energetisch stabileren
Gitterplétzen ist eine hohere Aktivierungsenergie notig, so dal bevorzugt der geringere
interstitiell eingebaute Anteil umverlagert wird.

Die Abhéngigkeit der wihrend der Temperung erfolgten Ge-Umverteilung von der Tem-
perzeit t, ist Abb. 5.14 zu entnehmen. Die untersuchte Probe wurde ebenfalls mit
N;=1x10'% ecm™2 Ge' (Ey = 250 keV) bei T; = 875 K implantiert und anschlieffend
bei Ty = 1675 K schrittweise getempert. Sowohl in den Ge-Tiefenprofilen entlang der
[111]-Kristallachse (links) als auch in der Abhéngigkeit des nicht entlang [111] eingebau-
ten Ge-Anteils Sg. (rechts) zeigt sich, dafl der Prozefl der Ge-Umverteilung bereits nach
der kiirzesten Temperzeit ¢t 4 = 30 s im Wesentlichen abgeschlossen ist. Fiir lingere Tem-
perzeiten findet sich kaum noch eine Zunahme von Sge..

Auch ein Grofiteil der Prozesse, die zur Defektausheilung fithren, ist nach einer Temperzeit
von t4 = 30 s bereits abgeschlossen. So findet fiir lingere Temperzeiten keine Verschie-
bung des Maximums der Restschadigung in grofiere Tiefen mehr statt und der Riickgang
der Restschiadenkonzentration ist spéatestens nach t4 = 90 s beendet. In Tabelle 5.4 sind
die Werte fiir das Maximum der Schidenkonzentration nj** und dessen Lage 2y zusam-

mengefaflt.
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4H-SiC : Ge (250 keV), N, = 110" em®, 7, =875 K, T, = 1675 K
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Abbildung 5.14: Riickstreuausbeute Y2 (2) entlang der [111]-Richtung nach Kurzzeit-
Temperung bei Ty = 1675 K fiir t4 = 30, 60, 90 und 120 s (links) sowie Anteil Sge des
nicht entlang der [111]-Kristallachse eingebauten Ge in Abhéngigkeit von der Temperzeit
(rechts).

Erfolgt die Implantation mit niedrigerer Dosis, so ist der Zuwachs des nicht eingebau-
ten Ge-Anteils generell geringer, so dafl der EinfluB der Temperzeit — genau wie der
der Ausheiltemperatur — weniger stark ausgeprigt ist. Dies wird in Abb. 5.15, die Im-
plantationen mit N; = 1 x 10% em™2 und N; = 1 x 10' cm ™2 gegeniiberstellt, deutlich.
Die erwiinschte Prézipitatbidung erfordert demnach die Implantation einer Ge-Dosis im
Bereich um N; =1 x 10'® em™? (entsprechend einer Ge-Konzentration im Bereich um
1 at%), um geniigend interstitiell eingebautes Ge zur Verfiigung zu haben, das durch die

Temperprozesse zur Umverteilung angeregt werden kann.

Tabelle 5.4: Einflufl der Temperzeit t4 auf Lage und maximalen Wert der verbleiben-
den Schiédenkonzentration n/;'*", untersucht anhand einer mit Ny = 1 x 10'6 cm=2 Ge™

bei 77 = 875 K implantierten und bei Ty = 1675 K getemperten Probe.

ta 5] vor RTA 30 60 90 210
20 [nm] 150 160 170 170 170
nmaz (2 0.30 0.16 0.15 0.13 0.13
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Abbildung 5.15: Anteil des nicht entlang der [111]-Kristallachse eingebauten Ge-
Anteils Sge in Abhéngigkeit von der Temperzeit t 4 fiir unterschiedliche Dosiswerte Ny

und Implantationstemperaturen T'4. Alle Proben wurden bei T4 = 1875 K getempert.

Die Ergebnisse aller mittels RBS untersuchten Temperatur-Zeit-Kombinationen der
Kurzzeit-Temperung an mit N; = 1 x 10% cm~2 implantierten Proben sind in Abb. 5.16
zusammengefafit. Dabei wurde der Wert Sg. der ungetemperten Probe als Referenz
gewdhlt, so daBl der durch die Temperung hervorgerufene Ge-Umverteilungsprozef3 di-
rekt visuell erfait werden kann. Sowohl die Séttigung von Sg. (t4) als auch der deutliche
Anstieg von Sg. (Ta) sind erkennbar. Letzterer 148t sich fiir ¢4 = 30 s gut durch eine

Exponentialfunktion der Form

SGe (TA) =a+ b - exp </{EB_CTA> (TA n K) (53)

beschreiben. Die Parameter ergeben sich zu a ~ 34% und ¢ =~ 1.5 eV, wobei a als Anteil
des bereits vor der Temperung nicht entlang der [111]-Kristallrichtung eingebauten Ge ge-
deutet werden kann, wiahrend c eine Aktivierungsenergie darstellt, die iiberwunden werden
muf, um interstitiell eingebautes Ge umzuverlagern. Der Wert von ¢ &~ 1.5 eV liegt dabei
in dem Groflenbereich, der typisch fiir die Verlagerung von Atomen im Kristallgitter ist.
Fiir Temperzeiten grofler t4 = 30 s lassen sich die Werte Sg. (T4) nicht mehr mittels einer
Exponentialfunktion beschreiben. Das legt nahe, dafi die dann ablaufenden Prozesse nicht

mehr nur auf einer thermisch aktivierten Verlagerung einzelner Atome von Gitterplétzen
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beruhen, sondern andere Prozesse eine wesentliche Rolle spielen. Sollte tatsdchlich eine

Ge-Prézipitatbildung nachgewiesen werden, so kdmen hierfiir beispielsweise Wachstums-

oder Reifeprozesse der Ge-Prézipitate in Frage.

4HSiC : Ge (250 keV), N, = 1x10"° cm”, 7,= 875 K

-Antei] S e [%J

[
)]
=)

nicht eingebauter Ge

Abbildung 5.16: Ubersicht iiber den Prozef der Ge-Umverteilung wihrend der
Kurzzeit-Temperung: dargestellt ist die Abhéngigkeit des nicht entlang der [111]-

Kristallrichtung in die SiC-Matrix eingebauten Ge-Anteils Sge. von den Para-

metern Temperzeit ¢4 und -temperatur T4 im Bereich 30s<t4 <90s und

1475 K < T < 1875 K [75].

5.5 Nachweis und Analyse der Ge-Prézipitate mittels TEM

Die Methode der Rutherford-Riickstreuung (RBS) gelangt an ihre Grenze, wenn Fremd-
atomansammlungen erkannt und dargestellt werden sollen, die kleiner sind als der Durch-
messer des zur Messung verwendeten Ionenstrahls. Die im vorangegangenen Abschnitt

beschriebenen RBS-Untersuchungen erfolgten mittels eines He'-Tonenstrahls von etwa

1 mm Durchmesser. Somit beziehen sich alle Aussagen, die zur Lage und Umvertei-

lung des implantierten Ge getroffen wurden, stets auf ein Gebiet von mindestens 1 mm
Durchmesser. Auch die Tiefenauflésung ist durch die Anzahl der zur Diskretisierung ge-
nutzten Kanéle der Meflelektronik auf etwa 7 nm begrenzt. Die aus den RBS-Messungen

gewonnenen Aussagen zur Ge-Umverteilung legen zwar eine Prézipitatbildung nahe, der
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Nachweis muf letztlich jedoch mit anderen Mef3verfahren gefiithrt werden. Hier bietet
sich die Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) mit ihren auf den Nachweis von
Fremdatomansammlungen spezialisierten Verfahren HAADF, HACDF, EDX und EELS
sowie dem zur Strukturaufklarung an einzelnen Nanoobjekten geeigneten Verfahren der
Hochauflosungs-TEM an.

5.5.1 Nachweis der Ge-Prizipitatbildung mittels HAADF

Das kernladungszahlsensitive Verfahren HAADF (siehe Abschnitt 3.3.3) eignet sich
zur Gewinnung von Ubersichtsaufnahmen an Querschnittspréparaten, die direkten

Riickschluf} auf die Verteilung der Ge-Atome in der SiC-Schicht gestatten.

Abbildung 5.17: HAADF-STEM-Aufnahme einer 4H-SiC-Probe nach Implantation
von Ny =1 x 10'6 em~2 Ge't (Ey = 250 keV) bei T; = 975 K. Die Temperung erfolgte
bei Ty = 1875 K {iber einen Zeitraum von t4 = 180 s [72].

Abbildung 5.17 zeigt die HAADF-STEM-Aufnahme einer bei 7T; =975 K mit
N; =1 x10'% cm~2 Ge* implantierten Probe nach Temperung bei T4 = 1875 K {iber
einen Zeitraum von ¢4 = 180 s. Die Einteilung des Bildausschnitts in die Bereiche nahezu
ungestorte hexagonale SiC-Matrix H, defektreiche kristalline Schicht DI mit Stapelfeh-
lern sowie D2 mit Punktdefekten und ungestorte SiC-Matrix M entspricht der Abb. 5.5.
Die deutlich sichtbaren hellen Kontraste kennzeichnen Ansammlungen von Atomen mit

einer im Vergleich zu Si und C hoheren Kernladungszahl. Damit ist der Nachweis der
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aus den Ergebnissen der RBS vermuteten Ge-Agglomeration erbracht. Die zumindest
Ge-reichen Prézipitate sind dabei nicht homogen in der implantierten Schicht verteilt.
Es zeigt sich, daf} eine bevorzugte Ansammlung im Tiefenbereich um z = 60...130 nm
erfolgt. In diesem Bereich wurde nach der Temperung die grofite Zunahme des Anteils
nicht entlang der [111]-Kristallrichtung eingebauten Ge, Sg., nachgewiesen (siehe Ab-
schnitt 5.4.1), weiterhin liegt dieser Bereich an der Vorderflanke der nach der Temperung
verbleibenden Schédenverteilung in einem Gebiet nur geringer Kristallschdadigung.

Bei einer Verkiirzung der Temperzeit auf t 4 = 30 s werden ebenfalls Ge-reiche Einschliisse
in den Proben gefunden. Diese weisen aber deutlich geringere Abmessungen auf als die
bei t4 = 180 s gebildeten, insbesondere fehlen die gréfiten Einschliisse mit Abmessungen
oberhalb 7 nm nahezu véllig, wohingegen eine deutlich hohere Anzahl an Einschliissen
mit Abmessungen im Bereich von 3...7 nm nachgewiesen werden kann. In Abb. 5.18
sind die durch Auszéhlen der in den entsprechenden HAADF-Aufnahmen sichtbaren Ge-

Prézipitate gewonnenen Groflenverteilungen gegeniibergestellt.
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Abbildung 5.18: Groflenverteilung der Ge-Prézipitate nach Temperung bei
Tp=1875 K fir t4,=30s und ¢4 =180 s. Die implantierte Dosis betrug

N;=1x10'% cm™2 Get [78].

Es ist anzumerken, dal bei HAADF-Untersuchungen an nicht getemperten Proben keiner-

lei Préizipitate gefunden wurden. Die nach einer Temperzeit von ¢4 = 30 s nachgewiesenen
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Einschliisse miissen sich also wiahrend dieser Zeit gebildet haben. Eine Temperung iiber
lingere Zeiten verbreitert die Groflenverteilung der gefundenen Prézipitate, die Anzahl
kleinerer Cluster geht zuriick. Diese Prozesse sind typisch fiir Reifevorgénge, wihrend der
sich groflere Cluster unter Abbau kleinerer Cluster weiter vergroflern. Die treibende Kraft
hinter diesen Vorgéngen sind lokale Gradienten der Fremdatomkonzentration, durch die

eine gerichtete Bewegung einzelner Atome hin zu grofleren Clustern einsetzt.
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Abbildung 5.19: Groflenverteilung der Ge-Prézipitate nach Temperung bei
T4 = 1875 K fiir t 4 = 120 s. Die implantierte Dosis betrug N; = 5 x 10'6 cm™2 Ge™.

Abbildung 5.19 zeigt die GroBlenverteilung der Ge-Prézipitate in einer mit einer Dosis von
N; =5 x 10 cm™2 Ge™ implantierten und {iber einen Zeitraum von ¢4 = 120 s getem-
perten Probe. Trotz der vergleichsweise hohen Implantationsdosis ist keine signifikante
Verénderung der Groflenverteilung sichtbar. Eine deutliche Abhéngigkeit der Cluster-
grofe besteht in diesem Dosisbereich tatsédchlich nur von der Temperzeit, wie auch aus

Abb. 5.21 erkannt werden kann.

5.5.2 Hochenergie-Nachbestrahlung zur Beeinflussung der Clustergriéfle

Es ist bekannt, daf eine Beeinflussung der Groflenverteilung von Au-Nanoclustern in SiOs
mittels hochenergetischer lonenstrahlen moglich ist [79]. Dabei erfolgt im Anschlufi an

die Formierung der Nanocluster eine Bestrahlung der Proben mit schweren Ionen (z.B.
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Au) im Energiebereich mehrerer MeV. Unter dem Einflul des elektronischen Energiever-
lustes kommt es zu Prozessen, bei denen gréflere Nanocluster Au-Atome abgeben und
sich eine mittlere NC-Grofle mit nur geringer Streubreite einstellt. Dieser Prozess wurde
thermodynamisch untersucht und aufgrund seines Mechanismus’ als ,inverses Ostwald-
Reifen“ bezeichnet.

Die grofle Streubreite der NC-Gréfle in den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten SiC-
Proben war Anla8, die Eignung des Verfahrens der Hochenergie-Nachbestrahlung fiir das
System Ge-NC in SiC zu testen. Dazu wurden SiC-Proben (Wafer AE0595-19) zuerst
auf dem iiblichen Wege implantiert (N; = 1 x 106 cm™2 Ge™ bei einer Temperatur von
Tr =975 K) und getempert (74 = 1875 K, t4 = 120 s). AnschlieBend erfolgte eine Be-
strahlung dieser Proben mit Xe-Tonen (Fy = 390 MeV, N; =1 x 10" ...1 x 10 cm™?)
bei einer Temperatur von 77 = 295 K am Hahn-Meitner-Institut Berlin. Die projizier-
te lonenreichweite betrug dabei geméfl einer TRIM97-Simulation z ~ 24 um, der elek-
tronische Energieverlust ist im Bereich der Oberfliche bis zu einer Tiefe von z =5 um
nahezu konstant (2.2 x 10? eV/nm fiir jedes implantierte Ion). Im oberflichennahen Be-
reich (z < 2 um) ergibt sich fiir den Energieeintrag durch nukleare Stoprozesse bei einer

Implantation von Ny =1 x 10 ecm™2 ein Wert von ng,, ~ 0.002 dpa.
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Abbildung 5.20: Relative Schidenkonzentration ng, des Si-Untergitters, berechnet
aus RBS-Messungen entlang der [111]-Richtung an NC-haltigen Proben in Abhéngigkeit
der Xe-Nachbestrahlungsdosis.
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RBS-Messungen an den nachbestrahlten Proben zeigen keine Verdnderung des Ge-
Konzentrationsprofils. Langreichweitige Ge-Umverteilungen aufgrund der Hochenergie-
Nachbestrahlung sind somit auszuschlieen. In Abb. 5.20 sind die mittels DICADA2
aus den RBS-Spektren berechneten Defektkonzentrationen dargestellt. Deutlich erkenn-
bar ist eine Zunahme der Defektkonzentration im Bereich z = 200...250 nm bei der mit
N; =1 x 10* cm~2 Xe implantierten Probe. Der Wert des nuklearen Energieverlustes der
Xe-Ionen bei dieser Implantationsdosis liegt noch unterhalb des Bereiches, der zu einer
signifikanten Strahlenschiddigung in SiC fithrt [17]. Es muf§ deshalb in Erwéigung gezogen
werden, dafl ein Einflufl des elektronischen Energieverlustes auf die Strahlenschidigung
besteht.

Aus der anhand einer HACDF-TEM-Aufnahme der mit N; =1 x 10" ecm™2 Xe be-
strahlten Probe erstellten GroSenverteilung der Ge-Préazipitate (nicht dargestellt) kann
keine signifikante Verdnderung aufgrund der Xe-Bestrahlung festgestellt werden. Die
Groflenschwankungen der Prézipitate liegt im Rahmen der bei unbestrahlten Proben ge-
fundenen Werte. Ein ,inverses Ostwald-Reifen® tritt bei Nanoclustern in SiC offenbar

nicht auf.

5.5.3 Abschitzung der in den Prézipitaten lokalisierten Ge-Menge

Im Folgenden soll die Gréflenordnung der Menge des in den Prizipitaten lokalisierten
Ge abgeschitzt werden, um einen Anhaltspunkt fiir die Giiltigkeit der Modellvorstel-
lungen zur Nukleation der Cluster zu bekommen. Als Ausgangspunkt dient eine mit
der vergleichsweise hohen Dosis von N; = 1.6 x 10'® cm™2 Ge™ bei T} = 975 K implan-
tierte 4H-SiC-Probe, die nach Teilimplantationen zu jeweils N; = 2 x 10*® cm=2 Ge™
fiir t4 =120 s bei Ty = 1875 K getempert wurde. Diese experimentellen Bedingungen
wurden urspriinglich gewahlt, um Aussagen iiber die Schidenkonzentration bei schritt-
weiser Implantation gewinnen zu konnen. Fiir die folgende Abhandlung war die Probe
qualifiziert, da eine detaillierte Groflenstatistik der Nanocluster zu einem bekannten Be-
reich einer HACDF-Aufnahme zur Verfiigung stand, der in Abb. 5.21 dargestellt ist. In
Ubereinstimmung mit dem in Abschnitt 5.5.1 gefundenen Zusammenhang von Temperzeit
t4 und Groflenverteilung der Prazipitate fallt der hohe Anteil an Clustern mit Abmessun-
gen grofler 10 nm auf.

In einem Probenbereich von 290 x 240 nm Groéfle wurden alle Cluster mit einer Mindest-
grofle von etwa 2 nm ausgezéhlt. Die Menge des in den Clustern enthaltenen Ge wurde

unter folgenden Annahmen ermittelt:
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Abbildung 5.21: HACDF-Aufnahme einer 4H-SiC-Probe nach Implantation von
Ny =8x2x 10 cm™2 Ge™ bei T; = 975 K und 8-facher Temperung bei Ty = 1875 K
fiir jeweils t4 =120 s (links) sowie Groflenverteilung der gefundenen Prézipitate

(rechts).

e kugelformige Cluster,

e Ge-Gehalt von 100% in den Clustern,

e keine Verspannungen in den Clustern — atomare Dichte: Ng, = 4.4 x 10?2 cm 3.

Damit ergibt sich n&herungsweise iiber die Summation eine Ge-Menge von
n&luster = 2480000 Atomen in den Prézipitaten. Die Menge des implantierten Ge im un-
tersuchten Probenbereich bestimmt sich aus der Implantationsdosis Ny, der Lénge a der
Probenoberfliche im Querschnittspraparat sowie der durchstrahlbaren und damit analy-
sierbaren Tiefe b senkrecht zur Bildebene in Abb. 5.21. Mit ¢ = 290 nm und b ~ 50 nm
(dieser Wert wurde als mittlere Dicke des Préparats im untersuchten Bereich angenom-
men) ergibt sich eine Ge-Menge von nlS!® = 2320000 Atomen. Der Anteil des in den
Préizipitaten lokalisierten Ge wiirde demnach nahezu 107% betragen. Ein Wert grofier
100% fiir den in den Prézipitaten lokalisierten Ge-Anteil ist nicht moglich, aber die gefun-
dene Groflenordnung ist realistisch. Setzt man statt der aus der experimentellen Erfahrung
geschétzten Probendicke von b &~ 50 nm einen Wert von b = 75 nm an, so betragt der An-
teil des in den Clustern lokalisierten Ge nur noch etwa 70%. Auch die zur Vereinfachng
eingefiithrten Annahmen beziiglich der Geometrie der Cluster erlauben keine Angabe ex-
akter Werte und rechtfertigen einen Fehler bei der Bestimmung der Stoffmenge im Bereich
einiger 10%. Die Tatsache, dal das Verhéiltnis aus vorhandenem und agglomeriertem Ge
nahezu bei 1 liegt, bestétigt jedoch die Richtigkeit der Vermutung, wonach die Formierung

der Prézipitate Ursache der mittels RBS-Messungen sichtbaren Ge-Umverteilung ist.
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5.5.4 Bestimmung der Struktur der Prézipitate mittels hochauflésender
TEM

Die hochauflosende Querschnitts-TEM (HR-TEM) ermdoglicht Aussagen iiber die Struk-
tur der in den Proben gefundenen Nanocluster. Abbildung 5.22 zeigt die HR-TEM-
Abbildungen von zwei ausgewahlten Ge-reichen Prazipitaten und die entsprechenden Fou-
riertransformierten (FT-) Muster. Deutlich ist die kristalline Struktur der Prézipitate zu
erkennen, es handelt sich demnach bei den gefundenen Ausscheidungen um Nanokristalle.
Aus den FT-Mustern kann durch Vergleich mit den ebenfalls auftretenden [111]-Reflexen
der SiC-Matrix die Gitterkonstante der Nanokristalle bestimmt werden. Die bei der Ver-
messung zahlreicher Nanokristalle gefundenen Werte d)$ schwanken zwischen 0.317 nm
und 0.331 nm und liegen damit meist zwischen den Werten von reinem unverspanntem
kristallinen Ge (d$5 = 0.327 nm) und Si (d7f; = 0.314 nm) [30]. Eine Bestimmung des
Ge-Anteils in den Nanokristallen allein aus der Gitterkonstante ergdbe somit Werte, die
zwischen denen von reinem Ge und reinem Si liegen, allerdings unter der Bedingung, dafl
die Kristallite unverspannt sind. Dies ist jedoch eingedenk der Tatsache, dafl es sich bei
den Prézipitaten und Fremdatomeinschliisse in einer kristallinen Matrix handelt, duflerst
unwahrscheinlich. Aus EDX-Punktanalysen konnte der Ge-Gehalt einzelner Nanokristalle
bestimmt werden. Er liegt im Mittel bei etwa 80%, vereinzelt wurden auch reine Ge- bzw.
Si-Kristallite gefunden [30].

Ein Teil des durch die Prézipitatbildung von Gitterpliatzen verdrangten Si sammelt sich
demnach ebenfalls in Ausscheidungen, wohingegen iiber den Verbleib des verdrangten C
der SiC-Matrix bislang keine Aussagen moglich sind. Die unter Annahme eines Ge-Gehalts
von 80% in den Kristalliten mittels der Vegardschen Regel [65] berechnete Gitterkonstante
ergibt einen im Vergleich zu den Messungen deutlich zu hohen Wert. Ebenfalls vermessene
Si-Nanokristalle zeigen eine im Vergleich zu unverspanntem bulk-Si um 2.8% kleinere
Gitterkonstante. Da ein Einflufl der Kristallitstochiometrie in diesem Fall ausgeschlossen
werden kann, mufl die Ursache der Abweichung in einer auf die Kristallite wirkenden
Kompression liegen. Wird nun in nullter Ndherung der fiir Si-Kristallite bestimmte Wert
der Kompression auf die Gitterkonstante der Ge-reichen Nanokristalle angewandt, ergibt
sich eine sehr gute Ubereinstimmung mit den MeBergebnissen [31].

Ebenfalls aus Abb. 5.22 ist ersichtlich, daf sich in den Kristalliten Stapelfehler ausgebildet
haben und die Orientierung der Kristallite zur SiC-Matrix unterschiedlich ist. Wahrend
die c-Achse der meisten gefundenen Kristallite parallel zur c¢-Achse des SiC orientiert ist

(Abb. 5.22, oben), finden sich auch Kristallite mit in der [1150} -Ebene verkippter c-Achse
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4H-SiC NC

- —

- e

Abbildung 5.22: HR-TEM-Aufnahmen zweier Ge-reicher Nanokristalle in 4H-SiC
nach Implantation von N; =1 x 10'6 cm™2 Ge™ bei T; = 975 K und Temperung bei
Ty = 1875 K fiir t4 = 120 s (links) sowie zugehorige FT-Muster (rechts) [75].

(Abb. 5.22) unten). Eine eingehendere Analyse zeigt, dafl insgesamt 4 unterschiedliche
Orientierungsbeziehungen zwischen der SiC-Matrix in [11?0]—Projektion und den Nano-
kristallen existieren, wobei die Nanokristalle stets eine hexagonale Kristallstruktur auf-
weisen [30]. Die Klassifizierung der Nanokristalle nach ihrer Orientierung zur SiC-Matrix

ergibt [31]:

o A [0001]1\10 || [0001]41{-5107 [1150} NC ” [HEO} 4H-SiC

e B:  [1120] 1120 oder [1120] ., verkippt gegen [1120]

NC | | [ 4H-SiC 4H-SiC

e C: [0001]y L [0001],, gic

e D:  [0001] verkippt gegen [0001],, g und gegen [OlTO} AH-SiC

In Abb. 5.23 sind Nanokristalle aus den 4 Gruppen und die dazugehorigen Beugungs-
bilder zusammengestellt [$1]. In Gruppe A und B sind Stapelfehler in den Kristalliten
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direkt sichtbar, wiahrend die Orientierung der Kristallite in Gruppe C und D in der vor-
liegenden Projektion die Sichtbarkeit der Stapelfehler verhindert. Unter den gewéhlten
Implantations- und Temperbedingungen treten offenbar bevorzugt Kristallite der Grup-
pen A und D auf. Weiterhin ist zu erkennen, dafl sich sowohl Kristallite mit langlicher

Form als auch nahezu ,,runde® Nanokristalle gebildet haben.
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Abbildung 5.23: HR-TEM- und HAADF-STEM-Aufnahmen in [1150]—Projektion
von Ge-reichen Nanokristallen in den 4 auftretenden Orientierungsbeziehungen A - D

zur 4H-SiC-Matrix (links) sowie zugehorige Beugungsbilder (rechts) [31].

Um das Auftreten der bevorzugten Orientierung der Kristallite in der SiC-Matrix er-
kldren zu konnen, erfolgten molekulardynamische Simulationen (MD-Simulationen) un-
ter Verwendung des Tersoff-Potentials [82, 83, 84], dessen Eignung zur Modellierung
von Systemen mit Gruppe IV-Elementen bereits in zahlreichen Publikationen nachge-
wiesen wurde [35,80,87]. Eine detaillierte Beschreibung der Praparation des zur MD-
Simulation genutzten Systems wird in [31] gegeben. Die MD-Simulation offenbart eine
starke Abhéngigkeit der potentiellen Energie des Systems bestehend aus Nanokristall und
umgebender Matrix von der Drehung des Kristallits um seine a-Achse, sofern dieser eine
langliche, facettierte Form aufweist. In diesem Fall finden sich deutliche Energieminima
fiir Kristallite in den Orientierungen A und C. Fiir sphérische Kristallite wird diese Ori-

entierungsabhéngigkeit nicht gefunden, auch nicht bei Rotation um die b- bzw. c¢-Achse.
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Abbildung 5.24 zeigt den Verlauf der potentiellen Energie als Funktion des Drehwinkels
0 der Kristallite. Weiterhin kann gezeigt werden, dafl die energetische Stabilitat der Ori-
entierung C abnimmt, wenn der Kristallit bei Beibehaltung der Anzahl an Atomen ein
stark unsymmetrisches Aspektverhéltnis aufweist. Léangliche Kristallite treten demnach
bevorzugt in Orientierung A auf. Das Auftreten der Orientierung D weist hingegen auf

eine stark unsymmetrische Facettierung des Kristallits hin.

-67600

TR s
NS MERN
- \\ / \

68100 1— —&— Facettierter NC
—o— Spharischer NC \/

Potentielle Energie [eV]

-68200
0 15 30 45 60 75 90 105 120 135 150 165 180 195
Drehwinkel © [deg]

Orientierung A Orientierung C Orientierung A

Abbildung 5.24: Abhéngigkeit der potentiellen Energie des Systems aus facettiertem
bzw. sphérischem Nanokristall in einer 4 H-SiC-Matrix von Drehwinkel 6. Die auftre-
tenden Energieminima im Falle eines facettierten Kristallits sind deutlich zu erkennen.

Beide modellierten Nanokristalle beinhalteten die gleiche Zahl an Atomen (3000) [81].

5.5.5 EELS-Untersuchungen an Nanokristallen — Hinweise auf Quanten-

confinement?

Zwei Kristallite mit 3.5 bzw. 5 nm Grofle wurden mittels hochaufgeloster
Elektronenenergie-Verlustspektroskopie (EELS) in Kombination mit HAADF untersucht.
Abbildung 5.25 zeigt die Intensitdt im Bereich um die Si-Lz-Kante im Vergleich zur
SiC-Matrix und zu reinem Si. Die Si-Ls-Kante von reinem unverspanntem bulk-Si
liegt bei E = 99.85 eV, die der SiGe-Nanokristalle bei F = 101.8 £ 0.5 ¢V (3.5 nm NC-
Durchmesser) bzw. E =102.0£0.5 eV (5 nm NC-Durchmesser). Die Si-Ls-Kante von
bulk-SiC liegt bei einer Energie von £ = 103 eV.
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In Morac et al. [88] wird fiir unverspannte dicke Si,Ge;_,-Schichten mit 80% Ge-Anteil
die Energie der Si-Lz-Kante mit £ = 100.3 eV angegeben. Aus HAADF-Messungen an
den Nanokristallen ist bekannt, dafl diese 80 + 10% Ge enthalten. Weiterhin ist durch
EELS-Messungen gesichert, dafl in den Kristalliten kein Kohlenstoff lokalisiert ist. Die
Verschiebung der Si-Ls-Kante zu Energien hoher als E = 100.3 eV kann damit im Un-
terschied zum Verhalten von SiC nicht chemischer Natur sein. Die mittels anderer Mef3-
verfahren nachgewiesene Kompressionsspannung in den Kristalliten ist ebenfalls nicht
Ursache dieser energetischen Verschiebung [39]. Eine Moglichkeit, die energetische Ver-
schiebung zu erkldren, ist das Auftreten eines dreidimensionalen Quantenconfinements in

den Nanokristallen aufgrund ihrer geringen Grofe.
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Abbildung 5.25: EELS-Spektren im Energiebereich der Si-Ls-Kante in der 4H-SiC-
Matrix (obere Kurve), innerhalb der GeSi-Nanokristalle (mittlere Kurve) sowie in rei-
nem Si (untere Kurve). Die energetische Verschiebung der Si-Lz-Kante in den Nano-
kristallen ist deutlich zu erkennen. Zum besseren visuellen Vergleich sind die Spektren

entlang der Ordinate gegeneinander verschoben dargestellt [31].
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5.6 Untersuchungen an den implantierten Schichten mittels

Rontgenbeugung

Zur Strukturaufklarung an den implantierten und getemperten SiC-Schichten wurde
zusitzlich das Verfahren der Rontgenbeugung genutzt. Dabei fanden Proben Verwen-
dung, die bei Ty = 975 K mit N; =1 x 10'° em™? Ge™' (250 keV) implantiert und im
Temperaturbereich Ty = 1475...1875 K iiber einen Zeitraum von t4 = 30...360 s ge-

tempert wurden.
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Abbildung 5.26: w/20-Diffraktogramm einer mit N; = 1 x 10'® cm™2 Ge™ implan-
tierten und bei T4 = 1875 K fiir t4 = 360 s getemperten Probe. Im Bereich um
20 = 28.2° ist ein Ge-(111)-Reflex zu erkennen [72].

Abbildung 5.26 zeigt die Intensitéit der an einer nanokristallhaltigen Probe gebeug-
ten Rontgenstrahlung in Abhéngigkeit vom Bragg-Winkel 20 (sogenanntes w/20-
Diffraktogramm). Neben 2 intensiven und sehr scharfen Intensitdtsmaxima, die der kri-
stallinen SiC-Matrix zugeordnet werden konnen, tritt auBlerdem ein breiter Reflex im Be-
reich um 20 = 28.2° auf. Dieser kann der Beugung an Ge-reichen Nanokristallen zugeord-
net werden (Ge-(111)-Reflex). Die niedrige Intensitét des Reflexes liegt in der nur geringen
Anzahl der Kristallite mit kleinem streuenden Volumen in der SiC-Matrix begriindet, die
Verbreiterung kann mit der geringen Abmessung der Kristallite erkliart werden. Aus der

Halbwertsbreite FW H Mg = 1.39° kann mittels der Scherrer-Formel [90] die mittlere
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Kristallitgrofle senkrecht zur Oberfliche des SiC-Substrats bestimmt werden. Der Wert
von 5.8 nm stimmt gut mit den aus den HAADF-TEM-Aufnahmen ermittelten Werten
iiberein. Aus der in Abb. 5.27 sichtbaren Reflexverbreiterung der w-Scans kann die laterale
Grofle der Kristallite ermittelt werden. Die Halbwertsbreite FW H M, = 2.12° entspricht
einer mittleren lateralen Grofle der Nanokristalle von 7.5 nm. Eine Abhéngigkeit der
Halbwertsbreite F'W H M, von unterschiedlichen Winkelpositionen ¢ der Probe zum ein-
fallenden Strahl ist nicht erkennbar, so dal davon ausgegangen werden kann, dafl die

Nanokristalle in der Ebene rotationssymmetrisch sind.
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Abbildung 5.27: w-Scans einer nanokristallhaltigen SiC-Schicht fiir unterschiedli-
che Orientierungen ¢ der Nanokristalle, durchgefithrt mit dem Ge-(111)-Reflex aus
Abb. 5.26. Zur besseren Sichtbarkeit wurden die Reflexe fiir unterschiedliche Win-

kelpositionen entlang der Ordinate verschoben [72].

Das Maximum des in Abb. 5.26 erkennbaren Ge-(111)-Reflexes liegt bei einem
Braggwinkel von 20 = 28.2° und damit zwischen den Werten, die sich fiir unverspannte
Ge-Kristalle (20 = 27.3°) und unverspannte Si-Kristalle (20 = 28.4°) ergében. Dieses
Verhalten kann auf zwei unterschiedlichen Wegen diskutiert werden. Einerseits ist bereits
aus den Untersuchungen mittels EDX bekannt, dafl die Kristallite meist einen Ge-Anteil
von etwa 80% aufweisen, also Mischkristalle darstellen. Andererseits kiamen auch Ver-
spannungen in den Kristalliten als Ursache der Verschiebung des Braggwinkels in Frage.

Unter der Annahme reiner Ge-Kristallite betrdgt die aus der Verschiebung berechnete
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relative Anderung der Gitterkonstanten Aa/a = 3.1 x 1072, Mittels des Hookschen Ge-
setzes [91] kann aus der sich daraus ergebenden Volumenverringerung im Vergleich zu
unverspannten Ge-Kristallen ein hydrostatischer Druck von p = 7.8 x 108 N - m~?2 auf die
Kristallite bestimmt werden. Dieser Wert weist die gleiche Gré8enordnung auf wie der im
Falle der Abscheidung von 3C-SiC auf 6 H-SiC mittels Molekularstrahl-Epitaxie (MBE)
bestimmte Wert der lateralen Spannung oy = g9 = 2.26 x 108 N-m~2 [92] und erscheint

demnach realistisch.
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Abbildung 5.28: w/20-Scan des symmetrischen (0004)-Reflexes von 4H-SiC nach Im-

plantation von Ny =1 x 106 cm™2 Ge™ bei T; = 975 K. Deutlich sind durch die Im-

plantationsdefekte hervorgerufenen Oszillationen der reflektierten Intensitéit zu erken-

nermn.

Auch die Auswirkungen von Implantation und Temperung auf die Qualitdt der SiC-Matrix
kénnen anhand der Ergebnisse der XRD-Messungen studiert werden. So treten in den
Auslaufern des symmetrischen (0004)-Reflexes des 4 H-SiC-Substrates, der in Abb. 5.26
ganz rechts noch im Ansatz erkannt werden kann, deutliche Osillationen der Intensitét
der Rontgenstrahlung auf (sieche Abb. 5.28). Diese Oszillationen entstehen durch Inter-
ferenz der abgebeugten Welle des SiC-Substrates und der abgebeugten Welle aus dem
nahezu ungeschédigten oberflichennahen Kristallbereich. Die Simulation dieser Schicht-
dickenoszillation ergibt eine Tiefe der geschédigten Zwischenschicht von 100.2 nm. Nach
der Temperung reduziert sich der Effekt der Oszillation, was auf die Verringerung der

Defektkonzentration in der Probe zuriickzufithren ist.
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5.7 Optische Eigenschaften der praparierten Schichten

5.7.1 Photolumineszenzmessungen

Erste PL-Messungen an epitaktisch gewachsenen Schichten, die unter Bedingungen
prapariert wurden, bei denen sich nachweislich Nanokristalle in den Proben bilden, wur-
den am Institut fiir Festkorperphysik der Universitit Jena durchgefiithrt. Als Anregungs-
wellenléingen fanden A., = 325 nm, A, = 458 nm sowie A\, = 476 nm Verwendung. Im
gesamten untersuchten Wellenléngenbereich von A = 450...1100 nm konnten dabei kei-
ne reproduzierbaren und signifikanten Unterschiede zwischen praparierten Schichten und
unimplantiertem SiC festgestellt werden. Die Spektren wurden dominiert durch intensi-
ve Storpeaks, die dem experimentellen Aufbau (Fenster des Kryostaten etc.) anzulasten
sind.

Weitere Untersuchungen wurden deshalb in der auf PL spezialisierten Arbeitsgruppe
von W.J. Choyke (Universitit Pittsburgh, USA) durchgefithrt. Dabei wurde der ge-
samte Wellenldngenbereich von A = 380...600 nm hochauflosend vermessen, so dafl PL-
Linien mit einem Abstand von AX = 0.2 nm noch sauber getrennt werden konnten.
Die Anregungswellenlinge betrug M., = 244 nm, gemessen wurde bei einer Tempera-
tur von T'=2 K. Zusétzlich zu der mit einer Energie von FEy = 250 keV und einer
Dosis von N; =1 x 10 ecm™2 Ge™ bei einer Temperatur von 77 = 975 K implantier-
ten und anschlieBend bei Ty = 1875 K iiber einen Zeitraum von t,4 = 120 s getemper-
ten n-Typ SiC-Probe (Wafer UO496-4) und einer unbehandelten Vergleichsprobe wur-
de auflerdem eine mit Krypton implantierte und anschlieBend getemperte Probe ver-
messen. Dabei waren die Implantationsparameter so gewéhlt, dafl das Tiefenprofil
der nuklearen Energiedeponierung mit dem der Ge-implantierten Probe vergleichbar ist
(Ey =270 keV, N; =8.7 x 10" cm™2 Kr*). Auf diese Weise sollte eine Trennung von
durch Implantations- und Temperprozesse verursachter PL von einer PL aus Nanokristal-

len ermoglicht werden. Die Untersuchungen ergaben folgendes Bild:

e In den implantierten und getemperten Proben findet sich bei A = 386.7 nm eine
intensive PL-Linie. In der unbehandelten Vergleichsprobe ist diese Linie nicht zu

erkennen, so dafl von einer Defektlumineszenz ausgegangen werden muf.

e In der mit Ge implantierten Probe treten einige PL-Linien auf, die in den an-
deren Proben nicht nachgewiesen wurden: A\ = 396.3 nm, A\ = 397.2 nm sowie
A =397.9 nm. Letztere ist auch ansatzweise in der mit Kr implantierten Probe

zu erkennen.
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e In den implantierten und getemperten Proben sind weitere Linien zu erkennen,
die offenbar auf Implantations- und Temperdefekte zuriickzufiithren sind. In wei-
ten Bereichen unterscheidet sich die PL der préparierten Proben deutlich von der
unbehandelten Vergleichsprobe, zwischen Ge- und Kr-implantierten Proben beste-

hen hinsichtlich der PL jedoch keine signifikanten Unterschiede.

e Wiederholungsmessungen nach 8 Monaten belegen die hohe Reproduzierbarkeit der
Messungen sowie die Stabilitdt der Proben. Signifikante Verdnderungen sind nicht

zu erkennen.

Eine  zusétzlich  durchgefiihrte = Untersuchung des langwelligen  Bereiches
A =1000...1800 nm mittels HeCd-Anregung (A., =325 nm) ergab keinerlei Unter-
schiede zwischen Ge-implantierter und Referenzprobe. Zusammenfassend kann festge-
stellt werden, dafl keinerlei Anzeichen fiir eine Photolumineszenz aus Nanokristallen
nachgewiesen werden konnten.

Zu dhnlichen FErgebnissen fiithrten PL-Messungen, die von N.A. Sobolew in Aveiro
(Portugal) durchgefiihrt wurden. Diese Messungen erfolgten bei 7' = 15 K mittels HeCd-
Anregung (A, = 325 nm). Nachgewiesen wurden durch Implantations- und Temperpro-
zesse hervorgerufene PL-Linien (u.a. eine intensive Linie des Dj-Defekts bei A = 430 nm)
sowie eine allgemein im visuellen Bereich deutlich sichtbare Defektlumineszenz (Donator-
Akzeptor-Paarspektren, siehe [67]), jedoch keine auf Nanokristalle hindeutende Lumines-
zenz.

Die Griinde fiir dieses Verhalten kénnen vielgestaltig sein. So ist die Lumineszenz auf-
grund einer rdumlichen Lokalisierung von Ladungstrdgern in den Nanokristallen ener-
getisch von der NC-Grofle abhéingig (siehe Abb. 2.5), die Formierung einheitlich grofier
Nanokristalle ist jedoch mit den bisherigen Verfahren nicht gelungen. Denkbar wire somit
ein breites, intensitdtsarmes PL-Spektrum, das im Untergrundsignal verschwindet. Hinzu
kommt die mogliche Absorption einer eventuell vorhandenen PL durch die Restschiddigung
der SiC-Matrix. Einen wesentlichen Einflufl auf das Lumineszenzverhalten hat die Ein-
bettung der Nanokristalle in die Halbleitermatrix. Die Bindungen an der Oberflache der
NC miissen abgeséttigt sein, damit keine zur PL konkurrierenden Rekombinationsprozes-
se ablaufen. Mechanische Spannungen fithren besonders in Ge-NC zu einem drastischen
Riickgang der Oszillatorstirke. Detaillierte Aussagen hierzu waren erst gegen Ende des

Forschungszeitraumes verfiigbar [25].



KAPITEL 5. FErgebnisse und Diskussion 80

5.7.2 Wasserstoff-Passivierung

Da die ersten Ergebnisse zur Photolumineszenz keine Anhaltspunkte fiir eine durch
Ge-Nanokristalle bewirkte PL zeigten, erfolgte an 2 Proben eine nachtrigliche Im-
plantation mit Deuterium, das moglicherweise vorhandene offene Bindungen am SiC-
Nanokristall-Interface abséttigen sollte. Dabei fanden epitaktisch abgeschiedene 4 H-SiC-
Schichten Verwendung. Untersucht wurden sowohl n-Typ- (Wafer UO496-4) als auch
p-Typ-dotierte Proben (Wafer AF0195-04). Beide Proben wurden zuerst mit einer Dosis
von Ny =1 x 1016 cm™2 Ge™ bei einer Energie von E; = 250 keV und einer Temperatur
von 17 = 975 K implantiert, anschlieBend erfolgte eine Temperung bei Ty = 1875 K fiir
ta =120 s. Unter diesen Bedingungen formieren sich, wie in Abschnitt 5.5 dargestellt,
Ge-reiche Nanokristalle in den Proben.

Die Implantation des Deuterium erfolgte anschlieBend in Anlehnung an [69] mit einer
Energie von E; = 300 eV pro Atom (E; = 600 eV pro 2Hj -Molekiilion) bei einer Tempe-
ratur von 77 = 500 K (p-Typ) bzw. 77 = 750 K (n-Typ). Die Implantationsdosis betrug
jeweils Ny = (2.7+0.3) x 10" ecm™2.
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Abbildung 5.29: Sekundirionen-Massenspektroskopie (SIMS) an 4H-SiC nach Im-
plantation von Ny = 2.7 x 10" cm™2 QH; . Die Konzentrationsprofile sind entsprechend
den unkorrigierten SIMS-MeBwerten dargestellt (siehe Text). Zusétzlich ist die mittels

TRIM97 simulierte Ionenreichweite angegeben.
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Eine Charakterisierung der Proben mittels Sekundérionen-Massenspektroskopie (SIMS)
zeigt, daff das Deuterium nahe der Probenoberfliche lokalisiert ist (siehe Abb. 5.29). Die
dargestellten Profile sind beziiglich ihrer Tiefenlage unkorrigiert dargestellt. Die Tiefe
von z = 0 nm entspricht der Oberfliche der auf die Proben aufgedampften Au-Schicht,
deren Dicke mittels RBS zu 40 nm vermessen wurde. Da Au schneller gesputtert wird
als SiC und eine lineare Zeit-Tiefen-Konvertierung vorgenommen wurde, mufl die Dicke
der Au-Schicht korrigiert werden. Unter der Annahme einer dreifach hoheren Sputterrate
ergibt sich dabei eine scheinbare Dicke der Au-Schicht von 15 nm. Dieser Wert ist offen-
bar iiberschitzt (und damit die Sputterrate von Au unterschétzt), da die *H-Profile bei
einer Verschiebung um diesen Wert an der Probenoberfliche abgeschnitten wiirden. Eine
exakte Angabe des Verhiltnisses der Sputterraten seitens der ausfithrenden Firma war
nicht méglich, so daf§ ein freier Parameter bei der Korrektur der Tiefenlage der 2H-Profile
bleibt. Somit kann anhand der Profillage nur die Aussage getroffen werden, daf sich die
Oberflache der SiC-Probe im Tiefenbereich 0 < z < 10 nm befindet. Die Form der Kon-
zentrationsprofile deutet darauf hin, daf es kaum zur Diffusion des ?H withrend und nach
der Implantation kam, so dafl es naheliegend ist, dafl die Profile nahezu deckungsgleich
zur mittels TRIM97 berechneten Verteilung (sieche Abb. 5.29) lokalisiert sind.

Damit ergibt sich folgendes Bild:

Obwohl die Ge-Implantation bei 77 = 975 K erfolgte und anschlieBend eine Temperung
bei Ty = 1875 K durchgefiithrt wurde, ist die verbleibende Schiédenkonzentration nahe
der Probenoberflache ausreichend hoch, um eine Diffusion des implantierten Deuteriums
effektiv zu verhindern. Offenbar erfolgt dabei eine Bindung der 2H-Atome an Implan-
tationsdefekte (offene Bindungen). Dieses Verhalten wurde bereits an mit 6 keV pro
2H; -Molekiilion implantierten SiC-Proben festgestellt [69] und resultierte in diesem Fall
aus der Defektkonzentration, die die Deuterium-Implantation selbst in der SiC-Schicht
verursacht hatte. Ebenfalls bemerkenswert ist die perfekte Ubereinstimmung von Lage
und Profil der Deuterium-Verteilungen fiir p-Typ- und n-Typ-Probe. Entgegen den Aus-
sagen von [69] wurde bei der n-Typ-Probe kein Deuterium aus der Probe herausgedréngt.
Auch dieses Verhalten kann mit der Bindung der ?H-Atome an Implantationsdefekte er-
klart werden. Somit ist festzustellen, dal das Deuterium den Tiefenbereich mit maximaler
NC-Konzentration um z = 60...130 nm nicht erreicht hat und somit keine Abséttigung
offener Bindungen an deren Oberflache mdoglich war.

Weitere Proben wurden deshalb mit einem 2H-Konzentrationsprofil derart implantiert,
dafl die Ionen bereits nach der Implantation im Tiefenbereich der Nanokristalle lokali-

siert sind. Dazu waren Implantationsenergien von E; = 16 keV sowie 12 keV pro 2Hj -



KAPITEL 5. FErgebnisse und Diskussion 82

Molekiilion erforderlich. Die Formierung der Nanokristalle mittels Kurzzeit-Temperung
erfolgte erst nach der Implantation des Deuteriums. Eine anschlieBende SIMS-Analyse er-
gab, dafl das Deuterium offenbar wiahrend des Tempervorganges weitgehend aus den Pro-
ben ausdiffundiert ist. Die atomare Konzentration an ?H liegt nahe der Nachweisgrenze

von 106 ¢cm ™3

, nur unmittelbar an der Probenoberfliiche wird noch eine 2H-Konzentration
von 1017 em ™3 nachgewiesen. Aufgrund dieses Ergebnisses wurden keine weiteren Unter-
suchungen an diesem Proben vorgenommen und stattdessen bereits getemperte Proben
mit E; = 16 keV sowie 12 keV pro 2Hj-Molekiilion implantiert. Erste sondierende PL-
Messungen an einer derart behandelten n-Typ-Probe zeigten ein im Vergleich deutlich
niedrigeres Photolumineszenzsignal im gesamten untersuchten Wellenldngenbereich von
A =600...1000 nm. Auffillig ist vor allem, dafl keine einzelnen Peaks im Spektrum zu
erkennen sind. Weitergehende PL-Untersuchungen sowie eine SIMS-Analyse konnten aus

zeitlichen Griinden im Rahmen dieser Arbeit leider nicht mehr durchgefiihrt werden.



Kapitel 6
Zusammenfassung und Ausblick

Die Untersuchungen zur Formierung von Gruppe IV-Nanokristallen in SiC wurden initi-
iert durch den Wunsch nach einer Anwendbarkeit des Widegap-Halbleiters fiir optoelek-
tronische Zwecke. Dementsprechend war die Arbeit thematisch in einen Sonderforschungs-
bereich zur Physik und Chemie optischer Schichten integriert. Zu Beginn der Arbeiten
waren keine Publikationen zur Nanokristallformierung in SiC bekannt, so dal die Nano-
kristallbildung von Grund auf erforscht werden mufite. Dementsprechend dominierten
zuerst die Untersuchungen zur Formierung der Nanokristalle die Arbeit. Die Ergebnisse
belegen eindrucksvoll die Moglichkeit, auf dem prozesstechnisch einfachen Wege der Tonen-
implantation mit nachfolgender Temperbehandlung der implantierten Substrate Ge-reiche
Nanokristalle in SiC zu erzeugen. Die Implantations- und Temperparameter haben dabei
groffen Einflul auf die Struktur des Halbleitermaterials sowie Grofle, Grofenverteilung
und Anzahl der Nanokristalle.

Es zeigte sich, dal zur Wahrung einer moglichst defektarmen SiC-Matrix die Implantation
bei Raumtemperatur mit nachfolgender Temperung ungeeignet ist, da das wihrend der
Hochdosis-Implantation amorphisierte hexagonale SiC-Substrat unter Polytyptransforma-
tion zum 3C-SiC rekristallisiert. Damit verbunden ist starke makroskopische Schiadigung
des Substrates (Risse, Hohlrdume), die eine weitere Verwendung im Hinblick auf Anre-
gung lokalisierter elektronischer Zusténde ausschliefit. Erfolgt die Implantation in einem
Temperaturbereich, der von vornherein eine Amorphisierung des SiC ausschliefit (oberhalb
T; = 575 K), kann in Abhéngigkeit der Implantations- und Temperparameter eine vergra-
bene Schicht Nanokristalle in einer nur gering geschadigten SiC-Matrix erzeugt werden.
Das Maximum der Kristallschddigung findet sich tiefer im Substrat als die Verteilung der
Nanokristalle. Eine Bildung von Nanokristallen bereits wihrend der Implantation konnte

im Temperaturbereich 77 = 575...975 K nicht beobachtet werden. Stattdessen wird ein

83
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Teil des implantierten Ge auf interstitiellen oder substitutionellen Plétzen entlang der
[0001]-Achse der SiC-Matrix eingebaut. Die Nanokristallformierung erfolgt erst wahrend
der Temperung der implantierten Proben bei Temperaturen im Bereich um 7y = 1875 K.
Dabei kommt es zu einer lokalen Umverteilung eines Teiles der implantierten Ge-Atome.
Die Temperzeit nimmt dabei Einflul auf die Grofle der Nanokristalle, wiahrend sich iiber
die Ausheiltemperatur der Anteil des lokal umverteilten Ge steuern l&aft.

Die Nanokristalle selbst sind nur in seltenen Féillen stochiometrisch rein, meist finden sich
SiGe-Mischkristalle mit etwa 80% Ge-Anteil. Es zeigt sich, dal die Nanokristalle haufig
Stapelfehler aufweisen. Die Kristallite nehmen in Abhéngigkeit von ihrer sphérischen
oder facettierten Form gegeniiber der umgebenden Halbleitermatrix bevorzugte Orien-
tierungen ein, die energetisch mittels MD-Simulationen erkléirt werden kénnen. Sowohl
aus Hochauflosungs-TEM-Untersuchungen als auch mittels Rontgenbeugung kann darauf
geschlossen werden, daf die in die SiC-Matrix eingebetteten Nanokristalle unter mechani-
scher Spannung stehen. Die Groflenordnung der relativen Anderung der Gitterkonstanten
liegt bei beiden MeBverfahren im Bereich Aa/a = 3 x 1072.

Die Untersuchung der Lumineszenzeigenschaften der préparierten Schichten ergab kei-
ne reproduzierbare Abhéngigkeit von den Implantations- und Temperparametern. Die
zu Beginn der Arbeiten postulierte intensive Lumineszenz aus den Nanokristallen konn-
te nicht nachgewiesen werden. Mogliche Ursachen fiir dieses Verhalten sind neben der
GroBenstreuung der Nanokristalle auch deren Stochiometrie (Si-Ge-Mischkristalle), offene
Bindungen an der NC-Oberfldche sowie mechanische Spannungen, die zu Verédnderungen
in der Bandstruktur der NC fiithren. Versuche, die Oberfliche der erzeugten Nanokri-
stalle mit Wasserstoff abzuséttigen, hatten keinen reproduzierbaren Einflul auf die PL-
Spektren, befanden sich aber noch in der Erprobungs- und Optimierungsphase. Der
Ausschlu8 nicht abgeséttigter Bindungen als Grund fiir die nicht nachweisbare NC-
Lumineszenz erscheint als kurzfristig mit vergleichsweise geringem Aufwand erreichbares
Ziel. Hier wiren weitere SIMS-Analysen und PL-Messungen erforderlich, die im Rahmen
dieser Arbeit nicht mehr moglich waren.

Als wichtigstes Ergebnis dieser Arbeit kann somit die erstmalige Bestdtigung der For-
mierung von Gruppe IV-Nanokristallen auf dem Wege der Ionenimplantation sowie ei-
ne umfassende und in sich konsistente Untersuchung zur Abhéngigkeit der ,mechani-
schen“ Eigenschaften dieser Kristallite von den Herstellungsparametern mittels grundle-

gend unterschiedlicher Meflverfahren gelten.
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