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В В Е Д Е Н И Е

Слаболегированные монокристаллы материалов различного типа - металлов, полу
проводников, диэлектриков, и слаболегированные монокристаллические слои многослой
ных композиций, изготавливаемые на основе таких материалов, широко используются в 
современной технике при создании твердотельных приборов и конструкций различного 
назначения. Такие кристаллы представляют собой двух - или многокомпонентные твер
дые растворы, которые содержат легирующий элемент, существенно влияющий на физи
ческие свойства кристалла при малых концентрациях, когда взаимодействие его атомов 
между собой пренебрежимо мало. При этом его концентрация может быть существенно 
ниже концентраций других примесей и структурных дефектов, а типы и концентрации 
фоновых примесей и дефектов определяются случайными факторами и могут быть неиз
вестными. Примерами слаболегированных кристаллов, широко использующихся в совре
менной технике, являются монокристаллы, а также моно- и поликристаллические слои 
кремния и германия, микролегированные стали, конструкционные и электротехнические 
сплавы внедрения на основе тугоплавких металлов, кристаллы активных диэлектриков и 
другие. В частности, в слаболегированных полупроводниках концентрация легирующего 
элемента, определяющего их электрические свойства, находится обычно в пределах 1012 - 
1015 см-3. Типичные же концентрации фоновых примесей составляют 1010 - 1014 см-3 для

12 1 5 3  1 5 1 8 3переходных металлов, 10 - 10 см  для элементов III и V групп, 10 - 10 см  для ки
слорода, углерода, азота и водорода, а концентрации дополнительных легирующих при
месей могут достигать 1020 см-3 [1 - 3]. Концентрации микролегирующих добавок и неко
торых фоновых примесей в жаропрочных сталях составляют 0,1 - 1 мас. %, в то время как 
концентрации других легирующих примесей достигают нескольких десятков процентов 
[4]; концентрации кислорода, углерода, азота в сплавах внедрения на основе ниобия и 
тантала составляют 0,01 - 1 %, а концентрации дополнительных примесей замещения 1 - 
15 % [5, 6].

Слаболегированные слои твердотельных композиций граничат со слоями, которые 
отличаются от них типом и концентрациями легирующих и фоновых примесей. В процес
се формирования слаболегированного слоя и при последующих высокотемпературных 
процессах эти примеси диффундируют в слаболегированный слой, что может влиять на 
его физические свойства, а также приводит к формированию на границах слаболегиро
ванного слоя концентрационной и структурно несовершенной переходных областей, ко
торые в некоторых случаях существенно изменяют параметры формируемых приборов.

Примером слаболегированных монокристаллов, имеющих важное практическое зна
чение, являются монокристаллы и монокристаллические эпитаксиальные слои кремния и 
германия с концентрацией легирующей примеси 1*1015 см-3 и ниже. Они получили ши
рокое распространение при изготовлении силовых полупроводниковых приборов, фото
приемников, детекторов излучений, приборов, предназначенных для работы при сверх
низких температурах и других изделий твердотельной электроники. Их использование по
зволяет существенно улучшить многие характеристики приборов, в том числе повысить 
обратные напряжения пробоя диодов и транзисторов, чувствительность фотоприемни
ков, уменьшить паразитные емкости p-n переходов [7]. В настоящее время для получения 
слаболегированных монокристаллов и монокристаллических слоев кремниевых и герма
ниевых композиций применяют следующие основные способы:

-  выращивание слаболегированных монокристаллов методами Чохральского и бес- 
тигельной зонной плавки;

-  формирование твердотельных структур методами диффузии, эпитаксии, ионной 
имплантации, "прямого" (термокомпрессионного) соединения и др. на пластинах, выре
заемых из слаболегированных кристаллов, выращенных методами Чохральского и бести- 
гельной зонной плавки;

-  осаждение слаболегированных эпитаксиальных слоев кремния и германия на под
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ложках, изготавливаемых из различных материалов, в том числе некристаллических.
Особенностью слаболегированных кристаллов, получаемых этими методами, явля

ется то, что концентрация фоновых примесей, в первую очередь кислорода и углерода, в 
них может быть на несколько порядков выше концентрации легирующего элемента, опре
деляющего величину удельного электрического сопротивления кристалла. Во многих слу
чаях эти примеси определяют изменение свойств кристалла при термических обработках 
и облучении.

Актуальность исследования закономерностей формирования примесно-дефектной 
подсистемы и физических свойств слаболегированных монокристаллов и монокристалли- 
ческих слоев многослойных композиций обусловлена следующими причинами.

С точки зрения термодинамики слаболегированные монокристаллы представляют 
собой разбавленные твердые растворы. Современная теория разбавленных твердых рас
творов предполагает, что концентрации фоновых примесей и плотности структурных де
фектов малы, и они не оказывают существенного влияния на физические свойства. Одна
ко многочисленные экспериментальные и теоретические исследования, выполненные в 
последние годы, свидетельствуют о том, что фоновые примеси и структурные дефекты 
(вакансии, дислокации, границы зерен, микродефекты различного типа и другие) могут 
существенно влиять на физические свойства слаболегированных кристаллов вследствие 
образования примесно-дефектных кластеров и примесных атмосфер вблизи дефектов. В 
связи с этим существующие теоретические модели не всегда пригодны для анализа 
свойств реальных слаболегированных кристаллов. Это обусловливает необходимость изу
чения закономерностей влияния фоновых примесей и структурных дефектов на процессы 
формирования примесно-дефектной подсистемы и физические свойства слаболегирован
ных кристаллов.

Взаимодействие атомов легирующего элемента с другими примесями и структур
ными дефектами может существенно влиять на их поведение в слаболегированных кри
сталлах. В частности, это взаимодействие приводит к изменению энергетического и заря
дового состояния атомов примеси, частот их локальных колебаний, искажений решетки 
вблизи примесного атома и т д. В свою очередь, это ведет к изменению распределения 
атомов примеси по позициям (состояниям) различного типа, предела текучести, удельно
го электрического сопротивления, спектров оптического пропускания, коэффициентов 
диффузии и растворимостей примесей, температурных зависимостей внутреннего трения 
и динамических модулей нормальной упругости, а также других физических свойств.

Согласно современным данным, вблизи примесных атомов и структурных дефектов 
любого типа появляются позиции, попадая в которые, атомы легирующего элемента бу
дут иметь энергию, отличающуюся от их энергии в идеальном кристалле. Независимо от 
типа дефекта, вблизи него существуют позиции, как с повышенной, так и с пониженной 
энергией атомов легирующей примеси. Во многих системах атомы примеси могут быть 
распределены между узлами и междоузлиями или между междоузлиями различного типа. 
При этом их энергии в различных позициях также будут различны. В полупроводниковых 
и диэлектрических кристаллах энергии примесных атомов могут различаться также за 
счет различия степени их ионизации. Равновесное распределение примесных атомов по 
различным позициям (состояниям) описывается статистикой Ферми, применение которой 
позволяет, в принципе, определить химический потенциал примеси и, следовательно, 
термодинамические функции раствора и его свойства, обусловленные распределением 
примесей. Однако при расчете термодинамических свойств твердых растворов предпочте
ние отдается квазихимическим моделям, основанным на упрощенных и не всегда оправ
данных предположениях о характере взаимодействия примесных атомов. Это связано с 
тем, что надежные данные об энергиях примесных атомов в различных позициях (состоя
ниях) имеются лишь для небольшого числа систем. В последние годы получили развитие 
методы теоретического и экспериментального определения этих энергий, что позволяет 
использовать для моделирования свойств твердого раствора более строгие статистические
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методы.
В связи со сказанным выше, существует потребность в дальнейших исследованиях 

закономерностей влияния фоновых примесей и структурных дефектов на физические 
свойства слаболегированных монокристаллов и монокристаллических слоев многослой
ных композиций.

Значительная часть данной работы отведена результатам исследований, выполнен
ных автором, а также учеными запорожских школ профессоров А.Н. Горбаня, Д.И. Левин- 
зона, Э.С. Фалькевича и В.П. Шаповалова. Автор выражает им глубокую признательность 
за многолетнее сотрудничество и полезное обсуждение настоящей работы. Автор благо
дарен А.И. Бажину, В.Ф. Башеву, В.М. Косевичу, М.Б. Котляревскому, В.Г. Литовченко, 
В.В. Слезову, И.М. Фодчуку, И.Ф. Червонному за обсуждение результатов и полезные за
мечания по тексту монографии. Автор благодарен также О.П. Головко, Т.В. Критской, 
А.В. Новикову, В.А. Ольховому, Р.А. Пятигорцу, В.П. Токареву, А.Ю. Чирикову за уча
стие в проведении экспериментов и выполнении расчетов, результаты которых использу
ются в данной работе. Параграф 3.4. написан совместно с А.Ю. Чириковым.
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1. СЛАБОЛЕГИРОВАННЫЕ МОНОКРИСТАЛЛЫ И СЛАБОЛЕГИРОВАННЫЕ 
МОНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИЕ СЛОИ МНОГОСЛОЙНЫХ КОМПОЗИЦИЙ

В настоящее время не существует единой точки зрения по вопросу о том, какие кри
сталлы следует считать слаболегированными (микролегированными). Применительно к 
полупроводниковым материалам, наряду с термином "слаболегированный" употребляют
ся также понятия "высокоомный" и "высокочистый", причем термин "высокоомный" 
встречается наиболее часто. В технической литературе принято относить к высокоомным 
кристаллы и монокристаллические слои кремния с удельным электрическим сопротивле
нием (УЭС) при комнатной температуре более 1 - 10 Ом*см. Основанием для проведения 
такой границы является ее близость к предельным значениям величины удельного элек
тросопротивления, воспроизводимо получаемым при использовании методов Чохральско
го и газофазной эпитаксии, которые являются базовыми при производстве кристаллов и 
структур для изготовления кремниевых приборов и интегральных схем. Такой подход не 
учитывает степень компенсации кристалла. В результате, к высокоомным могут быть от
несены как кристаллы с малыми (менее 1014 - 1015 см-3) концентрациями электрически ак
тивных примесей, так и существенно отличающиеся от них во многих отношениях ком
пенсированные кристаллы со значительно более высокими, но близкими друг к другу 
концентрациями доноров и акцепторов. В некоторых случаях высокое значение удельного 
электросопротивления может быть получено за счет малой подвижности носителей заряда 
из-за рассеяния на структурных несовершенствах или сегрегации доноров и акцепторов на 
дефектах при относительно высокой средней концентрации электрически активной при
меси. При значениях удельного электросопротивления кристаллов более примерно 1 
кОм*см само понятие удельного электрического сопротивления становится не вполне оп
ределенным из-за большой роли флуктуационных эффектов при его измерении сущест
вующими методами [8].

Наряду с термином "высокоомные" в литературе используется также термин "высо
кочистые" кристаллы. Этот термин применяется для обозначения кристаллов, в которых 
суммарная концентрация некоторого набора примесей не превышает заданной величины, 
изменяющейся в зависимости от группы чистоты. Недостатком такого подхода является 
[9] то, что в число ограничиваемых могут не попадать трудноконтролируемые примеси с 
высокими концентрациями, существенно влияющие на многие свойства, например кисло
род, углерод, азот и водород в кремнии, содержание которых может значительно превос
ходить концентрации легирующих доноров или акцепторов. В отличие от величины 
удельного электросопротивления, чистота кристалла сама по себе не дает информации о 
его практически важных свойствах, которые зависят также от соотношения концентраций 
различных примесей и структурного совершенства. Поэтому в физико-технической лите
ратуре термин "высокочистый кристалл" применительно к полупроводниковым кремнию 
и германию практически не используется. Вместе с тем, при исследовании физических 
свойств информация о группе чистоты, к которой относится исследуемый кристалл, могла 
бы иметь существенное значение, так как позволила бы значительно упростить интерпре
тацию наблюдаемых изменений свойств при различных внешних воздействиях.

Близким по смыслу является понятие "слаболегированного" кристалла. В отличие от 
металлофизики, в физике и технике полупроводников термин "слаболегированный кри
сталл" употребляется редко по тем же причинам, что и термин "высокочистый", а также в 
связи с тем, что для практики наиболее важной характеристикой кристалла является его 
удельное электрическое сопротивление, что и отражается существующей терминологией: 
"высокоомные кристаллы", "низкоомные кристаллы". Вместе с тем, по нашему мнению, 
термин "слаболегированный" является более точным и целесообразным при анализе фи
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зических и физико-химических свойств, чем термин "высокоомный", так как отсекает 
подгруппу сильнолегированных компенсированных кристаллов, которые также могут 
быть высокоомными. Для кристаллов с малой степенью компенсации и высоким струк
турным совершенством существует однозначное соответствие между концентрацией ле
гирующего элемента и величиной удельного электросопротивления что позволяет устано
вить единые критерии выбора границы "высокоомного" и "слаболегированного" кристал
ла. Следует отметить, что понятие слаболегированного кристалла не является чисто тех
ническим или формальным. Имеющиеся в литературе данные [10 - 15] свидетельствуют о 
том, что для различных свойств и различных физико-химических процессов существуют 
критические концентрации, при превышении которых наблюдаются заметные изменения 
свойств и поведения кристалла. Их значения существенно зависят от температуры и ис
следуемого свойства. В качестве граничных значений концентрации или удельного элек
трического сопротивления для слаболегированных (высокоомных) кристаллов можно вы
брать появление особенностей, связанных с перекрытием электронных оболочек, дефор
мационным или электростатическим взаимодействием примесных атомов, величину тем
ператур перехода к собственной проводимости, отсутствие или линейность зависимостей 
их физических и химических свойств от концентрации легирующего элемента, близость 
подвижности основных носителей к максимальным известным для данного вещества при 
некоторой (достаточно низкой) температуре значениям. Каждый из этих подходов дает 
различные величины критических значений удельного электрического сопротивления и 
концентраций легирующего элемента.

В общем случае легирующими называют [4, 16] элементы, которые специально вво
дят в кристалл для изменения его строения и/или свойств. В металловедении к микролеги
рующим относят элементы, концентрация которых не превышает 0,1 % [4]. В физике и 
материаловедении полупроводников к слаболегированным относят кристаллы, в которых 
взаимодействие атомов легирующего элемента между собой не приводит к размытию со
ответствующих этим атомам энергетических уровней в запрещенной зоне и к образова
нию их комплексов и преципитатов [11, 16]. Такое определение можно обобщить и на 
другие материалы и считать кристаллы слаболегированными, если взаимодействие между 
атомами легирующего элемента не оказывает существенного влияния на их свойства.

Микролегирование материалов различного типа, позволяет существенно влиять на 
некоторые физические свойства даже в тех случаях, когда концентрация легирующего 
элемента существенно ниже концентраций фоновых примесей и структурных дефектов. В 
слаболегированных кремнии и германии, содержащих 1016 - 1018 см-3 фоновых кислорода, 
углерода и водорода, основные электрические свойства определяются элементами, обра
зующими в запрещенной зоне дополнительные уровни (донорами, акцепторами, центрами 
рекомбинации), концентрации которых составляют 10"12 - 10"16 см-3 [3, 16]; возможность 
использования твердых растворов B i1j8Sb0,2Te2,85Se0,15 для изготовления термоэлементов 
определяется микродобавками брома [17]; концентрации активаторов и сенсибилизаторов 
в некоторых активных диэлектриках сопоставимы с концентрацией структурных вакансий 
[18]. Вместе с тем, значительное влияние на физические свойства слаболегированных 
кристаллов могут оказывать также структурные дефекты и фоновые примеси. Характер 
трансформации примесно-дефектной подсистемы и связанных с ней свойств высокосо
вершенных монокристаллов кремния при облучении и последующих отжигах определяет
ся фоновыми примесями и дефектами, в случае когда их концентрации близки к концен
трациям дефектов, вводимых при облучении [19]. Оптические свойства минерального 
кварца определяются [20] собственными точечными дефектами, а также примесями алю-

4 2миния и титана, концентрации которых составляют 10 - 10 мас.%. Поэтому даже при 
одинаковой концентрации легирующего элемента слаболегированные кристаллы могут 
существенно различаться по некоторым физическим свойствам, что связано с различием
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их структурного совершенства и состояния примесно-дефектной подсистемы. Для харак
теристики таких кристаллов кроме вида и концентрации легирующего элемента указыва
ют также метод получения или совокупность параметров, характеризующих основные фи
зические свойства. Например, для полупроводникового кремния указывают кристалло
графическую ориентацию, время жизни неосновных носителей заряда, подвижности и 
концентрации электронов проводимости и дырок, плотность и распределение дислокаций, 
концентрации кислорода и углерода [1].

С физико-химической точки зрения слаболегированные полупроводники являются 
идеальными или неидеальными разбавленными твердыми растворами. Как показано ниже, 
область идеальности твердого раствора в зависимости от температуры и характера взаи
модействия легирующего элемента с фоновыми примесями и дефектами может быть ог
раничена как со стороны высоких концентраций, так и со стороны низких концентраций 
легирующего элемента. При определенных условиях она может вообще отсутствовать. 
Поскольку, применение термина "слаболегированный" предполагает, что малые концен
трации легирующего элемента вводятся в кристалл для целенаправленного изменения его 
свойств, представляется разумным считать "слаболегированными" такие кристаллы, для 
которых коэффициент активности легирующего элемента мало отличается от единицы, то 
есть кристаллы, которые представляют собой близкие к идеальным разбавленные твердые 
растворы легирующего элемента в кремнии.
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2. ТЕРМОДИНАМИЧЕСКАЯ ТЕОРИЯ РАЗБАВЛЕННЫХ ТВЕРДЫХ РАСТВОРОВ

2.1. Основные положения термодинамической теории твердых рас
творов

С термодинамической точки зрения слаболегированные кристаллы представляют 
собой двух - или многокомпонентные разбавленные твердые растворы. Для анализа их 
свойств в термодинамике вводят понятия идеального разбавленного (бесконечно разбав
ленного) раствора, а также активности и коэффициентов активности компонентов, харак
теризующих степень отклонения раствора от идеальности. Идеальным разбавленным рас
твором называют [21] раствор, для которого концентрация растворенного вещества стре
мится к нулю, а концентрация растворителя - к единице. Для такого раствора отсутствует 
взаимодействие между атомами (молекулами) растворенного вещества [22], поэтому его 
парциальная молярная энтальпия Н2 не зависит от концентрации, а изменение парциаль
ной энергии Гиббса (химического потенциала) растворенного вещества G2 (д) определяет
ся только изменением его парциальной энтропии S2.

Существуют два основных подхода к исследованию термодинамических свойств 
твердых растворов [23]. Первый из них основан на экспериментальном изучении равнове
сий кристалл - легирующий элемент и последующем определении термодинамических 
функций и коэффициентов активности примеси. Этот подход не всегда оказывается удов
летворительным при описании разбавленных твердых растворов, особенно в случае мно
гокомпонентного или структурно несовершенного растворителя, так как эксперименталь
ное определение их термодинамических свойств сталкивается с существенными трудно
стями. Поэтому в данной работе предпринята попытка описания термодинамики разбав
ленных растворов в рамках статистического подхода. В его основе лежит [24, 25] предпо
ложение, что в кристалле имеются различные типы позиций, которые могут быть заняты 
примесными атомами. В общем случае энергия атомов, находящихся в позициях разного 
типа различается. Равновесное распределение примеси по этим позициям может быть оп
ределено [24] с использованием статистики Ферми:

П i
П: =

1 + exp((u: -  д )/к Т ) 

n = Sn i (2.1)
n = Z n

где Пі, ni и u: - соответственно количество позиций i-го типа, количество примесных ато
мов в них и их потенциальная энергия, n - общее число позиций для примеси, n - общее 
число примесных атомов, д - химический потенциал примеси, k - постоянная Больцмана, 
T - температура. Решение системы (2.1) при известных Пь u  позволяет определить коли
чество примесных атомов в позициях каждого типа и химический потенциал. Если потен
циальную энергию атомов в позициях одного типа принять равной нулю, то их энергии в 
остальных положениях можно определить экспериментально, например, по спектрам 
внутреннего трения [26], или теоретически [27, 28]. Количества позиций различных типов 
можно найти из кристаллографических соображений, а также из известных моделей раз
личных примесных и примесно-дефектных кластеров, причем, как показывают расчеты,
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незначительные различия значений п  получаемых в разных моделях, практически не 
влияют на результаты. Такие оценки дают для двойных разбавленных растворов результа
ты, близкие к получаемым при расчете термодинамических функций раствора по энерги
ям парного взаимодействия компонентов [25]. Однако, по нашему мнению, принятый 
подход, как и рассматриваемый в [25, 29, 30], аналогичный по существу метод расчета эн
тальпии и энтропии раствора, предпочтительны, так как не используют величин, которые 
не могут быть определены из независимых экспериментов. Достоинством данного метода 
является [25] возможность анализа температурных и концентрационных зависимостей 
свойств твердых растворов, диффузии примесных атомов, фазовых превращений в при
месно-дефектной подсистеме и некоторых других явлений на основе весьма общих ис
ходных предположений и без использования подгоночных параметров, которые нельзя 
определить независимыми методами.

В работе [30] показано, что в случае двойного твердого раствора, образованного 
атомами с близким размерами, имеющими одинаковые координационные числа m, хими
ческие потенциалы компонентов могут быть найдены по формулам:

где g0 и h0- свободные энергии чистых компонентов в расчете на один атом, xi - мольная 
доля i-го компонента,

Ag и Ah - изменение свободной энергии, приходящейся на один атом, при замене в первой 
координационной сфере одного атома своего типа на атом другого типа. Предполагается, 
что эта величина не зависит от соотношения атомов разного типа в первой координацион
ной сфере. Это предположение заведомо не справедливо, если не выполняется условие

пературах для растворов, образованных элементами, которые сильно различаются по раз
меру и/или электронной структуре атомов. Независимость изменения энтальпии от соот
ношения атомов разного типа в первой координационной сфере предполагает, кроме того, 
относительно слабое взаимодействие между атомами растворенного вещества.

Учитывая, что изменения свободных энергий компонентов можно представить в
виде:

где АН и AS - соответственно изменения энтальпии и энтропии одного соседнего атома 
данного сорта на атом другого сорта, получим известное в теории регулярных растворов 
выражение:

Ц1 = g0 + kT ln  Y1x 1, (2 .2)

ц 2 = h 0 + kT ln  y2x 2 , (2.3)

(2.4)

|AH^ >> |TASi|. То есть оно может быть справедливо лишь при относительно низких тем-

Ag = AH1 + TAS1; Ah = AH2 + TAS2

(2.5)
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a(T ) = a + bT, a = m(AHj +A H 2), b = m(ASj +AS2 )

При этом величина a(T) имеет смысл изменения свободной энергии при обмене одним 
атомом между чистыми компонентами 1 и 2 .

В работах [31-34] показана возможность использования статистического подхода 
для моделирования термодинамических свойств, диффузии примесей внедрения и релак
сационных спектров внутреннего трения двойных и тройных твердых растворов на основе 
ниобия. В рамках рассматриваемой модели разбавленный раствор считается идеальным, 
если энергии примесных атомов одинаковы во всех доступных им позициях. Строго иде
альных разбавленных растворов не существует. Даже игнорируя взаимодействие примес
ных атомов друг с другом, другими примесями и структурными дефектами, мы должны 
учесть возможность кристаллографически различных положений примеси - узлов и меж
доузлий, октаэдрических и тетраэдрических междоузлий, возможность различия зарядо
вых состояний примеси, наличие поверхности и т.п. В [35, 36] показано, что перераспре
деление примеси между такими состояниями существенно влияет на свойства твердого 
раствора. Во многих случаях, однако, различие энергий примесных атомов в различных 
состояниях велико, и при любых температурах вероятность нахождения примесного атома 
в состоянии с минимальной энергией близка к единице, а вероятности его нахождения в 
любых других состояниях малы. В этом случае поведение раствора практически не отли
чается от идеального.

Химический потенциал растворенного вещества в идеальном разбавленном растворе 
можно найти [22] из выражения:

Д 2 =Ф 20 + kT ln c2 , (26)

где Ф20 - величина, зависящая от температуры и имеющая смысл химического потенциала 
растворенного вещества при концентрации, равной единице, при условии, что раствор со
храняет свойства разбавленного, T - температура, c2 - концентрация растворенного веще
ства, выраженная в атомных долях.

Взаимодействие атомов растворяемого элемента с другими примесными атомами и 
структурными дефектами растворителя, а также возможностью нахождения атомов при
меси в энергетически неэквивалентных позициях (состояниях) приводит к отклонению 
свойств реальных разбавленных растворов от свойств идеального раствора. Существуют 
различные типы взаимодействия примесей и дефектов в кристаллах. Одним из основных 
является так называемое деформационное взаимодействие [24]. Оно обусловлено дефор
мациями решетки, которые возникают вблизи примесных атомов и структурных дефектов, 
и создают дальнодействующие поля упругих напряжений. Такое взаимодействие является 
наиболее общим и встречается во всех типах твердых растворов. Энергия взаимодействия 
тем больше, чем больше величина искажений. Поэтому данный тип взаимодействия в 
большей степени сказывается на свойствах твердых растворов внедрения. Другим типом 
взаимодействия является электростатическое взаимодействие между заряженными приме
сями и дефектами. В металлах вблизи заряженного точечного или линейного дефекта 
происходит перераспределение электронной плотности и экранирование дефекта [37]. 
Благодаря экранированию, электростатическое взаимодействие дефектов в металлах ока
зывается короткодействующим. В полупроводниковых и, особенно, диэлектрических кри
сталлах, где концентрация свободных носителей заряда мала, эффект экранирования про
является слабо, электростатическое взаимодействие становится дальнодействующим и 
может существенно влиять на свойства примесно-дефектной подсистемы [10, 11]. Третий 
вид взаимодействия обусловлен изменением электронной структуры примесных атомов и 
дефектов при изменении расстояния между ними [11]. Еще один механизм взаимодейст
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вия, характерный для полупроводниковых и диэлектрических кристаллов, обусловлен из
менением положения уровня Ферми, концентраций свободных электронов и дырок, а так
же равновесных концентраций собственных точечных дефектов при введении примеси 
[11].

Потенциал примесно-дефектного взаимодействия в металлах, а для нейтральных 
примесей и в диэлектриках может менять знак в зависимости от взаиморасположения 
примесных атомов [37, 38]. При достаточно низких температурах наличие большого числа 
связанных состояний с малыми (порядка межатомного) расстояниями между дефектами 
приводит к формированию в разбавленном твердом растворе одного из многих возмож
ных метастабильных состояний. Эти состояния различаются местом расположения, кон
фигурацией и числом частиц в примесных (примесно-дефектных) кластерах [38]. Измене
ние типа или положения кластеров требует преодоления энергетических барьеров. Суще
ствуют [39] две причины образования скоплений. Первая связана с энергетической выгод
ностью их образования. Вторая - с неустойчивостью однородного распределения примес
ных атомов. При достаточно большой плотности дефектов возникает поток дефектов про
тив градиента их концентрации за счет деформации решетки, обусловленной скоплениями 
дефектов.

В зависимости от характера взаимодействия для описания неидеальных растворов 
рассматривают [40] два предельных случая. Первый предполагает образование дискретно
го набора возможных значений потенциальной энергии примесных атомов, занимающих в 
решетке неэквивалентные позиции: например, атомы, удаленные от других примесных 
атомов и структурных дефектов, имеют одну энергию, атомы, которые расположены 
вблизи дислокаций - другую, атомы вблизи вакансий - третью и т. д. Во втором подходе 
предполагается наличие хаотических искажений решетки вблизи дефектов и, соответст
венно, образование непрерывного спектра энергий примесных атомов, либо энергий акти
вации их перескоков в соседние позиции. Обычно принимается, что это распределение яв
ляется нормальным (гауссовым). В более общем случае используется комбинация дис
кретного и непрерывного распределений энергий атомов примеси.

Для характеристики отклонений твердого раствора от идеальности вводят [21], по
нятия активности и коэффициента активности. Активностью (по Льюису) растворенного 
вещества a2 называют величину, которая при подстановке в выражение (2 .6) вместо c2 да
ет правильное значение химического потенциала для данных температуры и концентра
ции твердого раствора. Выбирая активность в качестве меры отклонения твердого раство
ра от идеальности, учитывают, что она удовлетворяет следующим основным требованиям:

- через нее можно математически просто выразить все термодинамические свойства 
твердого раствора;

- в предельных случаях (для бесконечно разбавленного раствора) она переходит в 
концентрацию;

- она сохраняет форму уравнений, выражающих основные свойства твердого раство
ра.

Коэффициентом активности f2 называют отношение a2/c2. Химический потенциал 
идеального разбавленного раствора определяется [25] выражением:

Ц ид = kT ln(n / пХ (2.7)

Следовательно, коэффициент активности можно найти из равенства:
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ln f  = ц цид . (2 .8)
kT

Простой физический смысл имеет логарифм коэффициента активности, который 
представляет собой выраженное в единицах kT изменение химического потенциала рас
творенного вещества в реальном растворе по сравнению с его величиной в идеальном рас
творе. В разбавленном растворе он стремится к единице при уменьшении концентрации 
растворенного вещества [41]. Величину коэффициента активности можно определить, ре
шая уравнения (2.1, 2.7, 2.8), либо методом Вагнера. В последнем случае коэффициент ак
тивности примеси в многокомпонентном растворе представляют [42] в виде ряда Тейлора:

ln f2 « c2S22) + c3S23) + c4s 24) +... (2.9)

где 

i d ln f 2
Є 2 = ------ 2 , (2 .10)

dq

параметры взаимодействия, которые можно определить экспериментально. Величина 
c2є 22) представляет собой коэффициент активности примеси в двойном растворе, а вели
чины c  є 2‘)- коэффициенты ее активности в разбавленных тройных растворах, содержа
щих дополнительно i- й компонент.

Отклонения твердого раствора от идеальности можно описать также с помощью 
парциальных избыточных термодинамических величин растворителя и растворенного ве
щества. Согласно [25], изменение внутренней энергии твердого раствора при его образо
вании

AE = £ ПіЄі , (2.11)

где єі - изменения внутренней энергии раствора при добавлении одного примесного атома 
в позицию i-го типа. Для твердых растворов изменение внутренней энергии практически 
совпадает с изменением энтальпии AH = AE + PAV, так как изменение объема при раство
рении мало и вторым слагаемым можно пренебречь. Изменение энтропии при образова
нии твердого раствора состоит из двух слагаемых. Первое описывает изменение неконфи
гурационной энтропии, то есть той части энтропии, которая связана не с размещением 
атомов в решетке, а с изменением ее колебательного спектра, изменением электронной 
структуры и т.п. Выражение для изменения неконфигурационной энтропии аналогично 
(2 .11) можно записать в виде

AS* = £ nisi , (2 .12)

где si - изменение неконфигурационной энтропии при помещении одного атома примеси в 
позицию i- го типа. Для примесей внедрения изменение конфигурационной части энтро
пии, согласно [25], можно выразить формулой

ASk = k lnW  = k £ l n— — -  , (2.13)
n i !(Пі -  n i)!
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где W - число способов, которым может быть реализовано рассматриваемое состояние 
раствора. Коэффициент активности связан [10, 23] с парциальными избыточными энталь
пией и энтропией растворения примеси соотношением

ln f
AH AS

(2.14)
kT k

Таким образом, зная температурную зависимость коэффициента активности, можно найти 
также парциальные избыточные энтальпию и энтропию растворения примеси.

Для идеальных разбавленных растворов справедливы [22, 23] законы Генри и Рауля, 
согласно которым при очень малых концентрациях растворенного вещества его актив
ность пропорциональна концентрации, а активность растворителя пропорциональна его 
мольной доле.

2.2. Влияние примесно-дефектного взаимодействия на термодинами
ческие свойства слаболегированных кристаллов

Как уже говорилось выше, состояние примесно-дефектной подсистемы оказывает 
существенное влияние на свойства слаболегированных кристаллов. Ниже рассмотрены 
некоторые общие закономерности поведения термодинамических свойств слаболегиро
ванных кристаллов для ряда случаев, которые можно рассматривать в качестве моделей 
наиболее часто встречающихся ситуаций.

Непрерывное распределение примесных атомов по энергиям

Этот случай соответствует наличию в кристалле дальнодействующих хаотических 
полей деформаций, которые могут быть вызваны объемными или двумерными дефектами, 
либо внешним источником. Для расчета распределения примесей и термодинамических 
свойств твердого раствора принимали [43, 44], что энергии E примесных атомов имеют 
непрерывное нормальное распределение относительно некоторого среднего значения E^, 
величина которого принималась за нулевой уровень, соответствующий идеальному рас
твору. Это распределение описывается выражением:

где n(E)dE - количество позиций, в которых атомы примеси имеют энергию от E до 
E + dE, n - общее число позиций, а  - дисперсия распределения.

Как указывалось в разделе 1, распределение атомов примеси по позициям различно
го типа подчиняется статистике Ферми. Для рассматриваемого случая оно может быть 
найдено решением системы:

(2.15)

14



n(E) = -
n(E)

1 + exp

+да
n = j n(E)dE

E — д 

kT (2.16)

Решение системы (2.16) позволяет также определить величину химического потен
циала примеси. Пределы интегрирования при расчетах мы задавали равными -5а и +5а. 
Нужное значение величины химического потенциала считали найденным, когда модуль 
разности величины интеграла в (2.16) и заданной концентрации примеси становился 
меньше 0,0001n. Затем рассчитывали распределение примесных атомов по позициям с 
различной энергией и, используя формулы (2.7, 2.8), определяли коэффициент активности 
примеси. Результаты расчетов коэффициента активности, а также значения энергии, соот
ветствующие максимуму вероятности нахождения примесных атомов в соответствующих 
позициях, приведены в таблице 2 .1.

Табл. 2.1.
Результаты расчета распределения атомов примеси по позициям различного типа

—00

n/n а, эВ T, К ln f E(nmaxX
эВ

0,0002 0,05 200 -3,85 -0,145
0,0002 0,05 2000 -0,04 -0,014
0,0002 0,1 200 - 12,0 -0,350
0,0002 0,1 2000 -0,17 -0,056
0,0002 0,15 200 -21,1 -0,525
0,0002 0,15 2000 -0,37 -0,126

0,02 0,1 200 -8,56 -0,234
0,02 0,1 2000 -0,16 -0,056

На рис. 2.1 и 2.2 показаны температурные зависимости химического потенциала 
примеси и фактора асимметрии nmin/nmax. Последний представляет собой отношение числа 
примесных атомов в позициях, где они имеют энергию от -5а до -4а, к числу примесных 
атомов в позициях, где они имеют энергию от 4а до 5а. Из представленных данных вид
но, что даже при высоких температурах и малых значениях дисперсии распределение 
примесных атомов по позициям различного типа отличается от совершенно случайного. 
Это следует из того, что фактор асимметрии значимо отличается от единицы, а значения 
энергии, соответствующие максимуму функции n(E), меньше нуля. Отклонения твердого 
раствора от идеальности в рассматриваемом случае, как правило, являются отрицатель
ными, то есть химический потенциал примеси меньше, чем в идеальном растворе, а коэф
фициент ее активности меньше единицы. Из полученных нами данных также видно 
(табл. 2.1., рис. 2.3), что отклонения от идеальности, характеризуемые отклонением значе
ния E(nmax) от нуля и величины коэффициента ее активности от единицы, возрастают при 
понижении температуры и увеличении дисперсии. Зависимость коэффициента активно
сти от концентрации примеси является немонотонной.
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Рис. 2.1. Температурная зависимость фактора асимметрии распределения примесных 
атомов: n = 0,01 ат.%, а  = 0,05 эВ (1), 0,15 эВ (2), 0,25 эВ (3).

Температура, К

Рис. 2.2. Температурная зависимость коэффициента активности примеси: n = 0,01 
ат.%, а  = 0,05 эВ (1), 0,15 эВ (2), 0,25 эВ (3).

Появление области, в которой отклонения от идеальности уменьшаются с ростом 
концентрации примеси (коэффициент активности приближается к единице), по нашему 
мнению, обусловлено тем, что при повышении концентрации величина n(E)dE сравнива
ется для нижних энергетических уровней с величиной n(E)dE - количеством позиций, для 
которых энергия примесного атома лежит в интервале от E до E + dE. В связи с этим все 
атомы примеси не могут разместиться в позициях с низкой энергией, и их распределение 
становится более близким к хаотичному (энтропия примеси возрастает). Такое предполо
жение подтверждается тем, что область аномального изменения коэффициента активности
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совпадает с областью, в которой с ростом концентрации примеси начинает уменьшаться 
фактор асимметрии (рис. 2.4).

Рис. 2.3. Концентрационная зависимость коэффициента активности примеси: а  = 
0,15 эВ, Т = 300 К (1), 500 К (2), 1000 К (3).

Рис. 2.4. Концентрационная зависимость фактора асимметрии распределения приме
си: а  = 0,15 эВ, Т = 300 К (1), 500 К (2), 1000 К (3).
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В целом, полученные результаты свидетельствуют о том, что наличие в системе рас
пределения значений потенциальной энергии примесных атомов может приводить к су
щественным отклонениям твердого раствора от идеальности, вследствие того, что распре
деление атомов примеси по различным позициям отличается от случайного. Вырождение 
"примесного газа", то есть полное заполнение примесными атомами всех возможных по
зиций с низкими значениями энергии, может сопровождаться появлением аномальной 
концентрационной зависимости отклонений от идеальности: при уменьшении концентра
ции примеси разбавленный твердый раствор становится менее "идеальным".

Два типа позиций с различными значениями потенциальной энергии атома 
примеси и постоянным числом позиций каждого типа

Такая ситуация возникает, если атомы примеси могут находиться в позициях двух 
различных типов, например в узлах и междоузлиях кристаллической решетки [36], или в 
октаэдрических и тетраэдрических междоузлиях [35]. Она имеет место также при наличии 
взаимодействия примесных атомов с атомами примеси другого сорта или дефектами в 
случае, когда не происходит перекрытия полей деформаций, создающих эти дефекты, а 
энергия взаимодействия, соответствующая притяжению дефектов, для одной из конфигу
раций комплекса существенно выше, чем для всех других возможных конфигураций. Как 
показывают имеющиеся в литературе экспериментальные и теоретические данные [40, 43, 
45, 46], эта ситуация часто реализуется при взаимодействии примесных атомов различно
го типа в металлах и полупроводниках, а также при взаимодействии примесей с вакансия
ми, дислокациями и другими дефектами. В этом случае, принимая u 1 = 0, из (2.1) можно 
получить:

П1 + - ^  = n , (2.17)
1 + ф 1 + єф

где ф = exp (-д/kT), e = exp (u2/kT). Решая (2.17), находим [33, 47]:

д = —kTln Z + ^ C2 + 4ne(n — n) , (2.18)
2ne

f  = ------  2ne , (2.19)

Z + VZ 2 + 4ne(n — n)+ VZ +

где Z = П2 + n 1e - n - ne; n - общее число позиций, которые могут быть заняты атомами 
примеси. Решение со знаком "-" перед квадратным корнем в данном случае не имеет 
смысла, так как выражение под логарифмом должно быть положительным. В разбавлен
ном растворе при n << n формулы (2.18) и (2.19) переходят, соответственно, в следующие 
выражения:

д = —kTln ^ 2 + 4nne (2.20)
2ne

и
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f =
2ne

■V
(2 2 1 )

V + + 4nne

где V = П2 + ПіЄ -  n . Наряду с химическим потенциалом мы рассчитывали свободную 
энергию примесной подсистемы и ее энтропию, используя выражения (2 .11), (2.13), а так

же удельную теплоемкость cv = . Характерный вид температурных зависимостей
V

свободной энергии, энтропии и удельной теплоемкости примесной подсистемы приведен 
на рисунках 2.5 - 2.7. Видно, что на температурной зависимости удельной теплоемкости 
примесной подсистемы имеется максимум, обусловленный перераспределением в соот
ветствующем диапазоне температур атомов примеси между позициями различного типа. 
Следует отметить, что возможность протекания фазовых переходов других типов в при
месной подсистеме твердых растворов отмечалась и другими авторами [48 - 51].

Температура, К

Рис. 2.5. Температурная зависимость свободной энергии примесной подсистемы: п =
5*1022, П2 = 1*1019, u2 = -0,5 эВ, n = 1*1018 (1), 1*1019 (2), 1*1020 (3).ч19 18 ч19 л20

Результаты выполненных нами расчетов [31, 32, 43, 52] показывают, что возмож
ность перераспределения примесных атомов между позициями двух различных типов, в 
которых они имеют различные энергии, может оказывать существенное влияние на 
физические свойства слаболегированных кристаллов.

В работе [35] мы рассмотрели возможность перераспределения внедренных атомов 
между октаэдрическими и тетраэдрическими междоузлиями кристаллической решетки 
ОЦК металла. Равновесное распределение атомов по позициям разного типа, следуя [24], 
можно найти из выражений:
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Рис. 2.6. Температурная зависимость энтропии примесной подсистемы: п = 5*1022, 
П2 = 1*1019, U2 = -0,5 эВ, n = 1*1018 (1), 1*1019 (2), 1*1020 (3).

Температура, К

Рис. 2.7. Температурная зависимость удельной теплоемкости примесной подсисте
мы: п = 5*1022, п2 = 1*1019, u2 = -0,5 эВ, n = 1*1018 (1), 1*1019 (2), 1*1020 (3).
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с т

с0 = ;
1 + 2 exp[(uo-  и т )/кТ ] (2 2 2 )

5

1 + 0,5exp[(uт -  ио )/kT ]

где с и и - соответственно доли атомов, занимающих октаэдрические (о) и тетраэдриче
ские (т) междоузлия, и их потенциальные энергии в этих позициях. В нашей работе при 
расчетах использовали выражение (2.17), которое может быть преобразовано к виду (2.22) 
для нахождения распределения атомов примеси по междоузлиям, но кроме этого позволя
ет еще найти величину химического потенциала. Принимая, что основным состоянием 
примесных атомов является расположение их в октаэдрических междоузлиях, а величина 
химического потенциала примеси в идеальном разбавленном растворе равна

|Д вд = k T ln - ^ ( n 0 - число октаэдрических междоузлий), из (2.18) получаем:
По

f  = ------  2ПоЄ , (2.23)
с + д/с2 + 4ne(no +Лт -  n)

а при n << п, учитывая, что n 1e >> ne и п2 >> n,

f  « ^  « ------------1------------. (2.24)
у  1 + 2exp(-u  т /kT)

Анализ выражения (2.24) показывает, что температурная зависимость коэффициента 
активности в рассматриваемом случае имеет необычный вид: при низких температурах 
коэффициент активности примеси, которая может занимать как октаэдрические, так и тет
раэдрические междоузлия близок к единице, а при высоких температурах его величина 
стремится к 1/3, то есть возникают отклонения твердого раствора от идеальности, возрас
тающие с ростом температуры. Такое поведение связано с тем, что в качестве основного 
состояния, следуя общепринятому подходу [25], мы приняли нахождение внедренных 
атомов в октаэдрических междоузлиях. На рисунках (2.8) и (2.9) представлены темпера
турные зависимости распределения примесных атомов и коэффициентов активности. Они 
были рассчитаны нами для ит - и0 = 0,1 - 0,3 эВ, что соответствует имеющимся в литерату
ре [53 - 55] теоретическим оценкам разности энергий атомов кислорода и азота в октаэд
рических и тетраэдрических междоузлиях ниобия.

Даже принимая различие энергий атомов кислорода и азота в октаэдрических и тет
раэдрических междоузлиях ниобия равным максимальной из имеющихся теоретических 
оценок (0,3 эВ), мы получили, что при температурах выше 1500 К около 20 - 30 % вне
дренных атомов в двойных твердых растворах будут занимать тетраэдрические междоуз
лия. Этот вывод подтверждается имеющимися в литературе косвенными данными, свиде
тельствующими о возможности частичного нахождения атомов внедрения в тетраэдриче
ских междоузлиях ОЦК металлов при повышенных температурах [56, 57].
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Температура, К

Рис. 2.8. Температурная зависимость распределения примесных атомов по октаэдри
ческим и тетраэдрическим междоузлиям ОЦК металла: u  = 0,1 эВ (1), 0,2 эВ (2), 0,3 эВ
(3).

Температура, К
|П f 0 500 1000 1500 2000 2500

Рис. 2.9. Температурная зависимость коэффициента активности примеси, распреде
ленной между октаэдрическими и тетраэдрическими междоузлиями ОЦК металла: u  = 0,1 
эВ (1), 0,2 эВ (2), 0,3 эВ (3). Пунктиром показано значение, к которому стремится ln f  при 
высоких температурах.

При комнатной и более низких температурах, согласно нашим расчетам, практиче
ски все примесные атомы будут находиться в октаэдрических междоузлиях, что согласу
ется с экспериментальными данными, полученными методом каналирования быстрых 
протонов [58 - 61]. Влияние перераспределения примесей на коэффициент активности в 
данном случае незначительно (если в качестве нулевого уровня энергии принимается 
энергия атома примеси в октаэдрическом междоузлии). Однако повышение концентрации
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внедренных атомов в тетраэдрических междоузлиях может существенно влиять на свой
ства, связанные с искажением кристаллической решетки примесными атомами, а анизо
тропию свойств, связанных с заполнением октаэдрических или тетраэдрических междоуз
лий.

Аналогичные результаты получены нами при моделировании влияния перераспре
деления примесных атомов между узлами и междоузлиями кристаллической решетки. 
Общим для этих двух случаев является то, что количества позиций обоих типов в кри
сталле близки друг к другу. Существенно иная ситуация возникает, когда появление по
зиций второго типа обусловлено наличием дополнительной примеси или дефектов, сильно 
взаимодействующих с атомами основной примеси. В качестве нулевого уровня энергии, 
соответствующего идеальному раствору, при этом логично выбрать энергию изолирован
ного атома примеси. Влияние дополнительной примеси или дефектов на поведение ос
новной примеси будет существенно зависеть от соотношения концентраций основной и 
дополнительной примеси (дефектов) и максимальной энергии их взаимодействия. Наибо
лее заметным это влияние будет, когда концентрация дополнительной примеси (дефектов) 
близка к концентрации легирующего элемента или выше, а энергия взаимодействия 
Евз >> kT. При достаточно низких температурах в таких системах практически все атомы 
легирующего элемента могут быть связаны в комплексы с атомами дополнительной при
меси или дефектами. Результаты исследования термодинамических свойств таких систем 
рассмотрены нами ниже на примере твердых растворов Si<Ge,O>, твердых растворов вне
дрения на основе ниобия, а также закономерностей формирования примесных атмосфер 
на дислокациях и других структурных дефектах.

Три типов позиций, соответствующие образованию комплексов атомов приме
си друг с другом, с примесью (дефектом) второго сорта и изолированному атому 
примеси

Этот случай представляет собой модель системы, в которой атомы легирующего 
элемента взаимодействуют не только с примесью второго сорта или структурными дефек
тами, но также и друг с другом. Уравнения (2.1) для такой системы имеет вид:

n -  П1 .n 1 ;
1 + exp(—д /kT)

_______ П2________.

1 + exp((u2 — д ) /М  (2.25)

n 3

n =

n 3 =
1 + exp((u3 — д ) / И  

n = n 1 + n 2 + n 3

где n 2 - количество позиций для атомов легирующего элемента вблизи атомов примеси 
второго сорта (структурных дефектов), Пз - количество мест для атомов легирующего 
элемента вблизи других атомов легирующего элемента. Оно равно сумме числа атомов 
легирующего элемента, которые уже связаны в комплексы друг с другом и произведения 
числа позиций в координационной сфере, где наблюдается наиболее сильное взаимодей
ствие а  на число изолированных атомов легирующего элемента.

n 3 -  n 3 + a n j ,  (2.26)
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Как и в предыдущем случае, энергия изолированного атома легирующего элемента 
ui принята равной нулю.

Из (2.25, 2.26) следует

П3 = a n i  exp ——— , (2.27)
kT

На рисунках 2.10 - 2.12 показаны зависимости коэффициента активности легирую
щего элемента от его концентрации и температуры. Как видно из представленных данных, 
существенные отклонения коэффициента активности от единицы наблюдаются не только 
в области высоких концентраций легирующего элемента, что обусловлено взаимодейст
вием его атомов друг с другом, но также и в области его низких концентраций. Отклоне
ние коэффициента активности легирующего элемента от единицы, соответствующее от
клонению твердого раствора от идеальности в области низких концентраций, обусловлено 
тем, что при малых концентрациях все его атомы могут быть связаны в примесные или 
примесно-дефектные комплексы с атомами второй примеси или структурными дефектами 
(рис. 2.13). При повышении концентрации легирующего элемента число его атомов в рас
творе оказывается больше количества позиций для образования таких комплексов. Поэто
му растет доля атомов легирующего элемента не связанных в комплексы, что ведет к 
уменьшению отклонения от идеальности и приближению коэффициента активности леги
рующего элемента от единицы.

Рис. 2.10. Зависимость коэффициента активности от концентрации примеси при 
температуре 200 К. Энергия связи атомов примеси друг с другом 0,5 эВ, энергия связи 
примесей разного типа - 1 эВ, число доступных позиций вблизи атомов примеси второго 
типа п 2: 1*1012 см-3 (1), 1*1014 см-3 (2), 1*1017 см-3 (3).
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Рис. 2.11. Зависимость коэффициента активности примеси от концентрации при 
500 К. Энергии связи примесных комплексов и обозначения соответствуют рис. 2.10.

Рис. 2.12. Температурная зависимость коэффициента активности примеси при кон
центрациях 1*1012 см-3, 1*1013 см-3 (1), 1*1014 см-3 (2), 1*1015 см-3 (3), 1*1016 см-3 (4).

В области низких температур (рис. 2.10) может существовать ситуация, когда облас
ти отклонений от идеальности, связанные с взаимодействием атомов легирующего эле
мента друг с другом и их взаимодействия с атомами второй примеси или структурными 
дефектами перекрываются и твердый раствор оказывается неидеальным во всем диапазо
не концентраций легирующего элемента. С ростом температуры коэффициент активности 
приближается к единице (рис. 2 .12), что связано со стремлением атомов легирующего 
элемента к более равномерному распределению.
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Рис. 2.13. Распределение атомов легирующего элемента по состояниям при высоких 
(а) и низких (б) концентрациях: ■  - изолированный атом легирующего элемента, І Ф  - 
комплекс "атом легирующего элемента - дефект".

Семь типов позиций, соответствующие образованию комплекса из двух атомов 
примеси, комплексов атома примеси с пятью типами фоновых дефектов и изолиро
ванному атому примеси

В работе [43] нами было проведено моделирование влияния фоновых примесей (де
фектов) на коэффициент активности основной примеси в разбавленных твердых раство
рах. Было принято, что имеется пять типов таких дефектов. В их первой координационной 
сфере дефекта потенциальная энергия атома основной примеси уменьшается на величину, 
которая для каждого из дефектов выбиралась генератором случайных чисел из интервала
0,2 - 1,2 эВ. В других координационных сферах энергия примесного атома принималась 
такой же, как и у изолированного атома. Концентрации дефектов также выбирались гене
ратором случайных чисел из интервала 1010 - 1015 см-3. Концентрация позиций для при
месных атомов была принята равной 5*1022 см-3, а энергия взаимодействия между двумя 
атомами легирующего элемента в первой координационной сфере - 0,5 эВ. Полученные 
результаты приведены на рис. 2.14. Видно, что существует интервал концентраций, в ко
тором твердый раствор является почти идеальным, а при малых и больших концентрациях 
примеси он становится неидеальным. В зависимости от температуры и параметров фоно
вых дефектов этот интервал может быть широким, узким или вообще отсутствовать.

Для оценки левой границы интервала идеальности можно воспользоваться сле
дующими допущениями: 1- д ~ дид; 2- для всех п;, кроме n1, которое соответствует изоли
рованным атомам легирующей примеси, n;/n << 1. Тогда из (2.1 и 2.7) имеем:

й; = ------------—------------ ; д = k T ln (n /п) (2.28)
1 + exp((uj — д )/кТ )

n >> п; — п exp—^ . (2.29)
kT
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Рис. 2.14. Зависимость коэффициента активности примеси от ее концентрации в 
твердом растворе (разные кривые соответствуют различным случайным наборам фоновых 
примесей)

Количество примесных атомов, которые связаны в комплексы между собой, для иде
ального раствора мало, то есть ns-s << n. Из (2.1) получаем:

a n i  + n s-s
s Г -|

1 + exp u s-s -  Д

L kT J

(2.30)

где a  - координационное число для первой сферы изолированного атома. Учитывая (2.7) и 
условие ns-s << n, имеем для правой границы интервала идеальности:

—n
n s-s +----- — exp(us-s /kT ) = a n i  + n s-s « a n  + n s -s .

n
(2.31)

n < < — exp(us - s /kT ) . 
a

(2.32)

Интервал, в котором твердый раствор является почти идеальным, существует, если 
условия (2.29) и (2.32) выполняются одновременно, то есть, если

Пі -  — exp(uj / kT) > — exp(us-s / kT) 
a

(2.33)

Из рисунка 2.15 видно, что это возможно, если температура превышает некоторое 
критическое значение, зависящее от энергий взаимодействия и концентраций примесных

n
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атомов и дефектов. Учитывая резкое возрастание экспоненты, можно выделить следую
щие два случая (рис. 2.16). Если

Пexp —^ > > — expUs-s , (2.34)
kT a  kT

то есть u; >> us-s - kT ln а , тогда критическую температуру можно найти из выражения:

Пі =П exp—  , (2.35)
kT

откуда получаем:

T = ----- Ui------. (2.36)
kln(n; / n)

Этот случай соответствует пересечению линий 1 и 2 на рис. 2.16, то есть ситуации, 
когда область идеальности ограничена как со стороны высоких концентраций легирующе
го элемента, так и со стороны его низких концентраций.

Рис.2.15. Область идеальности твердого раствора при n = 5*1022, ц тах = 1 эВ, us-s = 
0,5 эВ. Линии 1 и 2 соответствуют условию 2.29 для n (umax) = 1*1018 и 1*1014 Линия 3 
соответствует условию 2.32.

В противоположном случае, когда u; << us-s - kT ln а , критическая температура опре
деляется выражением
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T = -----^ -----  . (2.37)
k ln (an i / n)

Этот случай соответствует пересечению линий 1 и 3 на рис. 2.16, то есть ситуации, 
когда область идеальности твердого раствора ограничена только со стороны высоких кон
центраций легирующего элемента, а граница в области низких концентраций стремится к 
нулю.

Рис. 2.16. Схематичный вид зависимости области идеальности твердого раствора от 
температуры. Линия 1 соответствует условию 2.32. Линии 2 и 3 соответствуют условию 
2.29. Температуры Т1 и Т2 соответствуют условиям (2.36) и (2.37).

Таким образом, полученные результаты позволяют сделать вывод, что в реальных 
разбавленных твердых растворах уменьшение концентрации примеси может вызывать от
клонения от идеальности вследствие взаимодействия основной примеси с фоновыми при
месями и дефектами. При определенных условиях интервал концентраций, в котором 
твердый раствор близок к идеальному, может отсутствовать, то есть при любых концен
трациях примеси он будет сильно отклоняться от идеального состояния.

2.3. Термодинамика разбавленных твердых растворов на основе по
лупроводниковых кристаллов

Равновесная растворимость большинства примесей в кремнии и германии очень ма
ла [18]. Это свидетельствует о том, что даже очень разбавленные твердые растворы на ос
нове кремния и германия нельзя считать идеальными. Единственная пара, для которой 
имеется непрерывный ряд твердых растворов, - это система, образованная кремнием и 
германием. Причинами неидеальности твердых растворов на основе кремния и германия 
являются сильная деформация решетки большинством примесных атомов, обусловленная 
различием тетраэдрических ковалентных радиусов кремния (германия) и примесного эле
мента, а также кулоновское взаимодействие между заряженными примесями и дефектами.

Согласно [16], уравнения равновесия для полупроводника, легируемого одновре
менно донорами и акцепторами, имеют вид:

29



'[N двнеш ] ^  [N д0] ^  [N д + ] + n — 

<[N а внеш ] ^  [N a 0] ^  [N a — ] + p + 

n — + p + ^  (np)0

(2.38)

Если образующиеся (np) пары относительно устойчивы, то, в соответствии с прин
ципом Ле-Шателье, равновесие в реакциях должно смещаться вправо, то есть раствори
мость в присутствии примеси противоположного типа повышается, а введение в полупро
водник изотипной примеси приводит к снижению растворимости [16].

Наиболее известным подходом к теоретическому описанию влияния взаимодействия 
примесных атомов на растворимость и коэффициенты активности примесей является 
электролитическая теория Рейсса - Фуллера.

Согласно электролитической теории растворимость примеси в реальном растворе 
может быть определена следующим путем [10]. Примесные атомы в полупроводнике на
ходятся частично в ионизированном, частично в нейтральном состоянии. Введем следую
щие обозначения: Nd - концентрация доноров, nd - концентрация электронов на донорных 
уровнях, nc - концентрация электронов в зоне проводимости, nv - концентрация дырок в 
валентной зоне, Ed - энергия ионизации доноров, д - химический потенциал, который при
нимается равным энергии Ферми электронов (Ed и д отсчитываем от середины запрещен
ной зоны). В соответствии со статистикой Ферми:

N d
n d =

1 + 0,5exp E d — д 
kT

(2.39)

Из закона Генри получаем "донорное давление":

k dN d
р. = --------- ■ (240)

1 + 0,5 exp -
kT

где kd'- коэффициент, зависящий от температуры. Если принять эффективные массы элек
тронов и дырок равными массе свободного электрона, то в области собственной проводи
мости д = 0, тогда:

kd'Nd 
1 + 0,5exp(Ed / kT)Pdс°б = Pd0 = , , AC d * = kdNd (2.41)

Отсюда получаем:

Pd = kdYdNd, (2.42)

где

1 + 0,5exp(Ed / kT)
1

1 + 0,5 exp
Y d = ~ -------- (2.43)

kT
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- коэффициент активности доноров относительно бесконечно разбавленного раствора. 
Аналогичные выражения получаются для дырочного полупроводника, только перед вы
ражениями под экспонентами стоят знаки "-". По закону действующих масс

= k + = (N d - n d)nc (2.44)
[N d"] n„  ̂ J

Предполагая, что nd << Nd, то есть практически все атомы примеси ионизированы, 
получаем:

= K + . (2.45)
n d

В случае применимости статистики Больцмана

,3/2 _ J  E c -  Д I ^  . J  E c - Д
Пс = ^ (2nmkT) exp^-  kT J = r  exp^-  kT J . (2.46)

Используя полученное ранее выражение для nd, имеем

К+ = Г/2 . (2.47)

2
Учитывая, что ncnv = ni и Nd = nc + nd - nv « nc - nv, получаем:

K+nd n i2N d K d n i2N d
N d = ------1 -  - i— L  = —  -  —— 1 , (2.48)

d Nd K+nd Nd Kd ’ V ;

откуда

Nd = Kd/(Kd + ni2)1/2 . (2.49)

В области низких температур Kd >> ni2 и растворимость доноров с ростом темпера
туры возрастает пропорционально (Kd)12. При высоких температурах Kd << ni2 и раство
римость начинает убывать.

По нашему мнению электролитическая теория имеет ряд принципиальных недостат
ков. К ним относятся:

1. Отождествление химического потенциала примеси и уровня Ферми, что равно
сильно отождествлению химических потенциалов различных компонентов твердого рас
твора. Даже если изменения энергий носителей и атомов примеси (ионов, связанных в 
комплекс), по сравнению с энергиями тех же частиц в свободном (несвязанном) состоянии 
одинаковы, то энтропийный член химического потенциала все равно будет различным, 
так как различны концентрации (электроны и дырки могут появиться не только за счет 
ионизации примесных атомов) и различны плотности состояний.

2. Выбор собственного полупроводника в качестве состояния, с которым сравнива
ется реальный раствор для определения коэффициента активности. Это неправомерно, так 
как энтальпия и энтропия смешения идеального разбавленного раствора отличны от нуля.

3. Неявное использование предположения, что растворимость элемента не зависит от
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характеристик выделяющейся при распаде твердого раствора фазы. Реакции (2.38) харак
теризуют установление равновесия между нейтральными и ионизированными атомами 
примеси для случая, когда суммарное число нейтральных атомов и ионов в твердом рас
творе постоянно, а также равновесия между газовой фазой (внешней средой) и кристал
лом. Поэтому они позволяют находить только равновесную растворимость примеси при 
данных температуре и давлении. Последняя может быть существенно ниже предельной 
для данной температуры растворимости, определяемой фазовой диаграммой системы.

4. Постулирование равенства эффективных масс электрона и дырки массе свободно
го электрона. В отличие от предыдущих недостатков неравенство эффективных масс лег
ко может быть учтено в теории.

Имеются многочисленные экспериментальные данные, свидетельствующие о повы
шении растворимости мелких доноров и акцепторов при введении в полупроводник при
меси противоположного типа и ее снижении при введении изотипной примеси, что рас
сматривается как подтверждение электролитической теории [10, 62]. Однако, как сказано 
выше, это следует непосредственно из исходных уравнений (2.38). Согласно [10], имеется 
количественное расхождение между теорией и экспериментом в низкотемпературной об
ласти. С точки зрения электролитической теории непонятен также эффект влияния бора на 
растворимость лития в высокотемпературной области, когда проводимость приближается 
к собственной и фактор компенсации не должен действовать [10].

Для полупроводника, содержащего электрически активную примесь и вакансии, в 
предположении, что вакансии не влияют на положение уровня Ферми, а примесные атомы 
не искажают структуру энергетических зон электронов, в рамках аналогичного подхода 
[62] получены следующие выражения для определения коэффициентов активности при
месей и вакансий:

г* = (1+С , ) / (1 + 0 ;
Yv = (1 + 5 ,) /(1  + 5)  ̂ ’

где

С = y—' exp[(EA— EF) /k T ] ; ( )
5 = Y v exp[(EF — E 1) /k T  .

При малых концентрациях примеси, когда образованием комплексов можно пренеб
речь, и система является невырожденной, учитывая, что вакансии являются мелкими ак
цепторами, можно получить из (2.50):

Yv ~ 51 / 5 = exp[(EH — E F)/kT ] = n j n  (2.52)

В выражениях (2.50) yA и Yv статистические веса для примеси и вакансий соответст
венно, E 1 - первый энергетический уровень вакансии, индекс 1 относится к состоянию соб
ственной проводимости. Задача определения коэффициента активности не является прин
ципиально неразрешимой в отличие от задачи определения растворимости примеси по ха
рактеристикам только одной фазы. Однако остальные замечания остаются в силе.

Для случая, когда концентрация примеси высока и имеется сильная тенденция к ас
социации вакансий с примесными атомами, более точное выражения для коэффициента 
активности вакансий имеет вид [62]:
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Y v =
1 + ^ ,

f
[A] f

1+ H 1 + [S] 'v 1 + ^

a
1 + 1 ± e Z ^ | - ( Z  + 1)

1+Z
(2.53)

JJ

где Z - число узлов в первой координационной сфере,

a  = Z*exp(Ea/kT) ; P = exp(Eb/kT) (2.54)

Eb - кулоновская составляющая энергии связи комплекса вакансия - примесь, а Ea - ее не- 
кулоновская составляющая; Ea + Eb = Eb - энергия связи вакансионно- примесной пары. 
Уравнение (2.53) получено в предположении, что потенциал взаимодействия обрезан на 
второй координационной сфере, что не вполне оправдано.

Другой подход к определению термодинамических свойств примесей рассмотрен в 
[63]. В динамической решетке средняя энергия взаимодействующих примесей

E пр = ! ф ,п,+  N  ! ф , п,п,
i i > j

(2.55)

где i, j - сорта примесей, n,, n, - их концентрации, Ф, - энергия образования примеси, Ф,, - 
энергия взаимодействия. В общем случае Ф, и Ф, зависят от температуры, характера элек
тронного и фононного спектра. Из условия минимума термодинамического потенциала 
можно получить:

n = 1 + exp ф  i + £ ф  4n*
Л-

kT
(2.56)

где n, = n,/N, N- число элементарных ячеек в единице объема.
Достаточным условием минимума термодинамического потенциала в пространстве 

динамических переменных является:

Det
D 2F0

D njD n,
> 0 , (2.57)

где

F0 = E пр + kTS [ n i l n(ni ) + (1 -  n i ) ln(1 -  n i )] (2.58)

- термодинамический потенциал. Для системы взаимодействующих примесей с термоди
намическим потенциалом (2.58) условие (2.57) можно записать в виде:

*

Det
kT

ф ij + “Г 5ij 
n

= f(T ) > 0. (2.59)

Если число сортов примеси равно p, то f(T) можно аппроксимировать полиномом 
степени s > p. Легко проверить, что число действительных положительных корней равно
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s - 1. Это означает, что на шкале температур существуют интервалы, где f(T) отрицательна 
и достаточные условия равновесия не выполняются, т. е. система может выходить из рав
новесия и перестраиваться.

Влияние концентрации примеси на коэффициент ее активности в полупровод
нике

Следуя [43], рассмотрим влияние концентрации примеси на коэффициент ее актив
ности в полупроводнике на примере примеси, создающей в запрещенной зоне один до- 
норный уровень. В соответствии с изложенной в разделе 2 термодинамической теорией 
химический потенциал донорной примеси д может быть определен различными способа
ми в зависимости от энергии ионизации примеси (положения ее донорного уровня). Для 
тех примесей, которые создают в запрещенной зоне кремния глубокие донорные уровни с 
энергией Ed, пренебрегая взаимодействием примесных ионов между собой и деформаци
онным взаимодействием (это допустимо при малых концентрациях), а также кулонов- 
ским взаимодействием между ионами и электронами (это допустимо, так как среднее 
электростатическое поле, создаваемое свободными электронами равно нулю), можно при
нять, что имеется два типа состояний - свободные ионы и ионы, связанные с электроном 
(нейтральные атомы). Будем предполагать, что тип позиций, занимаемых ионизирован
ными и нейтральными атомами один и тот же (узлы или междоузлия одинакового типа). 
Согласно [10, 16], это предположение справедливо для многих примесей. Примем энер
гию ионизированного атома равной нулю, тогда энергия нейтрального атома будет равна 
энергии кулоновского взаимодействия электрона с ионом в связанном состоянии, то есть 
Ed < 0. Если Nd - концентрация примесных атомов, то концентрация нейтральных атомов 
будет равна

0d
N d = 1 + exp((E ;  —д ) / щ  ■ (2 -б0)

где nd - число возможных позиций для нейтральных атомов (электрон и ион в одном узле 
решетки) в единице объема, равное

nd = n + Nd, (2 .61)

а n- концентрация электронов в зоне проводимости. Отсюда получаем

N0 = nexp(Gi — Ed) / kT) . (2.62)

Число возможных позиций для ионизированных атомов примеси в единице объема 
n+ = n — n ° . При Nd << n, где n- число узлов решетки в единице объема, число возмож
ных позиций для ионизированных атомов примеси в единице объема можно принять рав
ным n, тогда концентрация примесных ионов

+ n
N  = 1+— (— /Г Г ) ~ n exp ^  / kT) . (2 63)1 + exp(—д / kT)

Отсюда
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0 + д — E d д
N d = N d + N d = nexp kT + n exp'kT . (2.64)

Концентрация электронов в зоне проводимости, определяется [65] выражением:

E
n = N c exp E F — E c F, ^  = N c e x p -— kT c kT (2.65)

где Ef - уровень Ферми собственного полупроводника, Ec - энергетический уровень, соот
ветствующий дну зоны проводимости и принимаемый нами за начало отсчета. Из (2.64, 
2.65) можно получить для химического потенциала выражение:

д = kTln-
Nd

n + N c exp-
E f — Ed

(2.66)

kT

Для идеального раствора состояния примесных атомов (ионов) различаются лишь их 
положением в решетке, поэтому химический потенциал примеси в идеальном растворе

д = kT ln(N d / n ) . (2.67)

Отсюда для коэффициента активности имеем:

f  = n

n + N c exp-
E f — E,

(2 .68)

kT

где EF - уровень Ферми, положение которого для полупроводника, содержащего одну до- 
норную примесь при температурах ниже, чем температура перехода к собственной прово
димости может быть получено [65] из выражения

E f = E c — kTln- N c
2N d

N c
v 2N d,

gNc 
+ — — exp

N d
E c — E d

kT
(2.69)

где g- фактор вырождения.
На рис. (2.17, 2.18) показаны зависимости коэффициента активности глубокоуровне

вых донорных примесей в кремнии от температуры и концентрации, рассчитанные по 
формуле (2 .68).

2

35



Концентрация, см-3 
1012 1014 1016 1018

Ц—

С
-6 

-8 

-10

Рис. 2.17. Зависимость коэффициента активности глубокоуровневой примеси от 
температуры и концентрации при энергии ионизации 1 эВ.

Концентрация примеси, см-3 
1015 1016 1017 1018

0,0 

-0,2

2  -0,4 

-0,6 

-0,8

Рис. 2.18. Зависимость коэффициента активности глубокоуровневой примеси от 
температуры и концентрации при энергии ионизации 0,5 эВ.

При выполнении расчетов мы ограничились областью концентраций, для которых 
температуры перехода к собственной проводимости и температуры истощения примеси 
выше, чем температуры, для которых выполнялись расчеты (рис. 2.19). Видно, что откло
нения от идеальности существенно зависят от положения донорного уровня примеси и для 
практически важных интервалов температур и концентраций коэффициент активности 
существенно отличаться от 1 лишь у примесей с высокими энергиями ионизации донор- 
ного уровня.

Для мелких доноров и акцепторов в широком диапазоне температур можно прини
мать, что все атомы примеси ионизированы. Деформация решетки сравнительно мала из- 
за близости тетраэдрических ковалентных радиусов примесей и матрицы [10]. Поэтому на 
величину химического потенциала будет существенно влиять лишь кулоновское взаимо
действие между ионами. Следовательно, для расчета коэффициента активности можно 
использовать выражения (2 .1, 2 .8).

0
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-4
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Рис. 2.19. Зависимость температур истощения примеси (-------------) и перехода к соб
ственной проводимости (---------- ) в кремнии от концентрации примеси для энергий иони
зации донорного уровня: 0,05 эВ (1), 0,5 эВ (2), 1 эВ (3).

Взаимодействие будет оказывать влияние на распределение примесей, если его энер
гия много больше энергии тепловых колебаний. Радиус эффективного взаимодействия 
можно оценить из условия Евз « kT. Его величина Яэф = q1q2/kT (q1, q2- заряды примесных 
ионов), что для однозарядных примесей в кремнии при комнатной температуре составляет 
4,4 нм, то есть она равна нескольким десяткам межатомных расстояний. Поэтому анали
тическое выражение для коэффициента активности может быть найдено лишь для очень 
упрощенных моделей. Примем в (2.1), что имеется только два типа позиций для атомов 
примеси - позиции первого типа, соответствующие бесконечно разбавленному раствору, 
для которых энергия примесного атома u 1 = 0, и позиции второго типа, в которых атомы 
примеси имеют энергию u2, равную энергии их кулоновского взаимодействия в первой 
координационной сфере. Рассмотрим два предельных случая. Если мы примем количество 
позиций второго типа равным числу узлов решетки, находящихся в первой координаци
онной сфере примесного атома, то полученная величина коэффициента активности будет 
заведомо заниженной, так как не будет учитываться возможность взаимодействия с ато
мами, находящимися во второй, третьей и т.д. координационных сферах. Если же мы 
примем число позиций второго типа равным числу узлов решетки, находящихся внутри 
сферы радиуса Яэф, то получим завышенную величину коэффициента активности, так как 
эффективная энергия взаимодействия в пределах такой сферы будет ниже, чем энергия 
взаимодействия соседних атомов.

Решая систему (2.1) для рассматриваемой модели можно получить для коэффициен
та активности:

f
2ne

(2.70)
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В обоих случаях расчеты показывают, что при комнатной температуре взаимодейст
вие электрически активных примесей может существенно влиять на термодинамические 
свойства даже в слаболегированных (1013 - 1014 см-3) кристаллах. При 1000 К влияние 
взаимодействия на коэффициент активности менее выражено, а для первой модели прак-

18 19 3тически отсутствует вплоть до концентраций 10 - 10 см  . Следует отметить, что расхо
ждение результатов весьма велико, что не позволяет использовать столь грубые модели 
для количественных оценок. В рамках рассматриваемой модели взаимодействие одно
типных примесей приводит к повышению коэффициента активности, а взаимодействие 
примесей различного типа - к его понижению, что согласуется с известными эксперимен
тальными данными.

Введем эффективную энергию взаимодействия атомов в пределах сферы радиуса 
Яэф. Тогда система (2.1) принимает вид:

где e = exp(u2 / kT) .

n 1
n 1 = —

1 + ехр(-д /kT)

n = n 2n 2 = ------------------------------
1 + ехр((Е эф - | i )/k T ) 

n = n 1 + n 2

(2.71)

Величина n 2 равна сумме числа атомов, которые уже связаны в межатомные ком
плексы, и числа узлов решетки в сфере радиуса Яэф, вокруг всех несвязанных в комплексы 
атомов.

Для изотипных примесей

n 2 = n П1 + П2,

где n*- число узлов решетки в сфере радиуса Яэф в кремнии, равное 

n* = 32nRэф3 / 3a03,

(2.72)

(2.73)

a0 - период решетки кремния. Из системы (2.71) получаем

n = n

1 + ех р (-д /kT ) + n [1 + е х р ((д -Е эф)/k T

n 2 = n п1ехР((Д- Е эф)/kT )

(2.74)

па.

*
Для примесей различного типа n  = n v, где v - число атомов противоположного ти- 

Эффективная энергия атома примеси, находящегося в сфере радиуса R^:
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Emax 1 nmin
E эф = ]  Edp = —  j  ---------------n----------- , (2.75)

ф EJ . n 2 nJ 1 + exp((E - |д) /k T )min max

где энергия взаимодействия E(r) = q1q2/r, а число позиций с энергией Е - 

32nr2dr
dn = ------ — . (2.76)

a 0

Таким образом

32nq1q 2 ^ 3a()/4 rdr
E эф = ----- ^ 3 т  j  ------------------ 1------- . (2.77)

эф n 2a 03 R , , q 1q 2 / r - д2 0  кэф 1 + exp------ ----------
kT

Совместное решение системы 2.74 и уравнения 2.77 позволяет определить химиче
ский потенциал мелкой примеси в полупроводнике.
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3. ПРИМЕСНО-ДЕФЕКТНОЕ ВЗАИМОДЕЙСТВИЕ В 
СЛАБОЛЕГИРОВАННЫХ КРИСТАЛЛАХ

Как было показано в разделе 2, взаимодействие примесных атомов друг с другом и 
их взаимодействие с дефектами кристаллической решетки могут оказывать существенное 
влияние на физические свойства слаболегированных кристаллов. В этом разделе рассмат
риваются особенности примесно-дефектного взаимодействия в слаболегированных кри
сталлах кремния и сплавах внедрения на основе ниобия, представляющих собой примеры 
существенно различных по своей природе и практически важных для современной техни
ки материалов.

3.1. Взаимодействие примесей и дефектов в кремнии

Примесно-дефектное взаимодействие вносит заметный вклад в формирование физи
ческих свойств монокристаллов кремния при различных видах обработок [66 - 70]. В ли
тературе имеются данные о многочисленных примесных и примесно-дефектных комплек
сах, которые могут существовать в кристаллах кремния. Основные параметры некоторых 
комплексов, взятые из [45, 62, 67, 68, 71 - 100], приведены в таблице (3.1).

К числу наиболее изученных примесных и примесно-дефектных комплексов в крем
нии относятся дивакансии, а также А - и Е - центры, представляющие собой комплексы 
вакансии с атомом кислорода или мелким донором. Для веществ с решеткой алмаза дива
кансия создает шесть оборванных связей вместо восьми у двух изолированных вакансий 
[16]. Соответственно энтальпия их формирования оказывается примерно на 25 % мень
ше, чем при образовании двух отдельных вакансий. Дивакансия является амфотерным 
центром и может находиться [45] в четырех зарядовых состояниях: v2+, v2o, v2", v2=, кото
рым соответствуют полосы инфракрасного поглощения в областях 1,8; 3,3; 3,45; 3,61 и
3,9 мкм. Температура отжига дивакансий находится в пределах 520 - 620 К [97] и сущест
венно зависит от уровня легирования, способа облучения а также других факторов, 
влияющих на формирование центров, способных захватывать междоузельные атомы и 
одиночные вакансии. В неискаженной решетке дивакансия обладает симметрией D3d, но 
эффект Яна - Теллера, связанный с частичным заполнением вырожденной орбитали eu, 
приводит к понижению симметрии до C2h [45]. Наряду с дивакансиями известны также 
многовакансионные комплексы [35, 45, 82, 97], устойчивые до температур отжига 470 - 
1050 К. Предполагают, что некоторые из многовакансионных комплексов содержат также 
стабилизирующие их атомы кислорода. Многовакансионные комплексы (VV- центры), 
содержащие более семи вакансий, играют роль зародышей аморфной фазы при облучении 
кремния [45]. Их резонансные сигналы ЭПР обнаруживаются при температурах отжига 
700 - 1050 К.

Одиночные вакансии и собственные междоузельные атомы кремния могут образо
вывать комплексы практически со всеми примесями, при этом дефекты, содержащие меж- 
доузельные атомы, обычно являются донорными или нейтральными [97]. Наиболее изу
ченными из примесно-дефектных комплексов в кремнии являются А- и Е-центры.

А-центр представляет собой атом кислорода, расположенный в вакантном узле ре
шетки [82]. Он создает в запрещенной зоне кремния акцепторный уровень, энергия иони
зации которого увеличивается с ростом температуры по закону ДЕ = 0,160 + 1,1-10-4Т эВ. 
Вместе с тем, имеются данные, которые свидетельствуют о том, что А-центр может быть 
амфотерным дефектом, создающим в запрещенной зоне акцепторный уровень Ес - 0,16 эВ 
и донорный уровень Ес - 0,20 эВ [101].
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Основные параметры примесно-дефектных комплексов в кремнии
Табл. 3.1.

Комплекс Уровень, эВ Тип Энергия 
связи, эВ

Температура 
отжига, К

Сечение 
захвата, см-2

v-O Ec -(0,16-0,19)

Ev + 0,20 (?)

A

Д

0,7-0,8 520-670 2-10'16 - 1-10'14 (n); 
1-10'14 - 5-10' 13 (p)

V2 Ec - (0,21-0,23) 
Ec - (0,39-0,41) 

Ec - 0,54

A
A
А

1,6
400-700
520-570

2-10'16 (n) 
4-10' 15 (n)

v-Sii Ev + 0,20
Ev + 0,21
E v + 0,28

70

v-B Ev + 0,10
Ev + 0,32 

Ev + (0,44 - 0,45) Д 0,42 (?) 260
v-Al Ev + 0,27 

Ev +(0,45-0,52) 
Ec - 0.48

Д 0,77 (?) 400-560 6-10'17 - > 10-16 (p); 
> 10-16 (n)

v-Bi Ec - 0,4 1,64
v-Ga Ev + 0,45 Д 0,66 (?) 460-560
v-P Ec - (0,40-0,47) A 0,95-1,25 370-400 5-10' 16 - 7-10' 15 (n); 10

13 (P)
v-Sb Ec -(0,40-0,46) A 1,3-1,44 440-470
v-As Ec - (0,40-0,47) A 1,1-1,23 420-450 10-17 (n) 

4-10-14 (p)
v-Ge Д, A 200 - 280
v-Sn Ev + 0,07 

Ev + (0,32-0,35)
Д
Д

460 - 500

v-Pb Ev + 0,35
v-Fei Ec - 0,55
v-Na Ec-0,36 А 500-525 1,3-10' 14 (n)

v-O-C 670

v2-O ,5 
,32

© 
O"

620

v2-O2 Ec - 0,4 или 
Ev + 0,4

670

v3-O Ev + 0,4 
Ec - 0,27

670

v3-O3 Ec - 0,4 или 
Ev + 0,4

870

v2-Ci-Oi Ev +(0,27-0,36); 
Ec - 0,45

v2-B Ev + 0,21 620-700
v-Li-O
v2-Li

Li-O-Sii

Ec - 0,36 
Ec - 0,27 
Ev + 0,48

Д 525-575 1,8-10'16 (n)
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Комплекс Уровень, эВ Тип Энергия 
связи, эВ

Температура 
отжига, К

Сечение 
захвата, см-2

Sii-Oi Ev+ 0,13 Д 250
Ci-Oi

(K-центр)
Ey + 0,38 (ст.) 

Ev + 0,35 (мет.)
Д
Д

0,8 - 1,0 
0,34

550-600

РЗЭхОу 600-800
Ci-Cs Ev +(0,33-0,36) 

Ec -(0,16-0,18)
Ey +(0,08-0,11)

Д
A

320-470
520
400

(7-8)-10-17 (p)

C-P Ec - 0,30
Cs-Hi Ec - 0,16 (мет.) Д
Bi-Bs Ec -(0,23-0,26) 700

Ali-Als Ey + 0,23 580-600
Gai-Gas 600

Os-B Ey + 0,18
Nii-Bs Ec - 0,14 Д ?
Fei-Bs 0

o"-cE Д ?
Cui-Bs 2,2

o
'-cE Д ?

Cr-B Ec - (0,26-0,29) Д
Lii-B 0,39
Os-P Ec - 0,27
Ir-P Ec - (0,17-0,20)

Cui-Cus 0,34
Ді-As ~0,5 470-670

(Mn°)4 4,5
o

'-cE

Zn-Mn Ec - 0,33 6,7-10' 14 (n)
Se-Se Ec - 0,2 Д 1,35

Если облучение проводится при гелиевых температурах, выявляются два типа мета- 
стабильных "предвестников" А-центров (комплексы атома кислорода с вакансией, распо
ложенной рядом в направлении <100> или <111>) [45, 99]. Один из этих центров создает в 
запрещенной зоне кремния уровень Ec - 0,25 эВ. При 50-120 К "предвестники" трансфор
мируются в обычный А-центр. Температура отжига существенно зависит от ориентации 
дефекта, типа и концентрации легирующей примеси [45]. А-центры характеризуются [45] 
полосой поглощения 12 мкм (828 см-1). В отличие от полосы 1136 см-1 для свободного ки
слорода она не имеет тонкой структуры, что свидетельствует о слабости других, кроме у3, 
колебательных мод атома кислорода, связанного с вакансией. К уменьшению концентра
ции А-центров при комнатной температуре приводят [90] два параллельно протекающих 
процесса. Один из них идет с высокой скоростью и контролируется содержанием углеро
да. Второй, более медленный процесс связан с диффузией А-центров и их трансформаци
ей в комплексы, включающие большее количество атомов кислорода. Стабильность ком
плексов, состоящих из большого числа вакансий и атомов кислорода, повышается по мере 
роста их размера. Энергетические уровни большинства таких дефектов находятся вблизи 
середины запрещенной зоны [82]. Изохронный отжиг радиационных дефектов (А-центры) 
в выпрямительных диодах, изготавливаемых по диффузионной технологии (концентрация 
кислорода на 3 - 4 порядка выше концентрации легирующей донорной примеси вследст
вие насыщения при диффузионном отжиге), происходит при 573 - 673 К с энергией акти
вации 11,6 ± 0,2 эВ [102]. Изучение А-центров затрудняется тем, что близкие параметры 
имеет другой распространенный дефект - пара C;-Cs [79]. Эти дефекты чаще встречаются в
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бескислородном кремнии. Эффективность их образования при гамма облучении кристал
лов, выращенных методом бестигельной зонной плавки, примерно в два раза меньше эф
фективности введения А-центров при облучении кристаллов, полученных методом Чох
ральского. Их отжиг протекает в три стадии: 373 - 413 К; 483 - 553 К (колебательная пере
стройка Ес - 0,18 ^  Ес - 0,34 эв); 593 - 673 К.

В Е-центрах (комплекс вакансия - донор V группы) примесный атом располагается 
[82] в соседнем с вакансией узле решетки. Обобщение данных о комплексах вакансий с 
атомами III, IV и V групп показывает, что температура их отжига растет с увеличением 
ковалентного радиуса примеси в пределах каждой группы. Атомная конфигурация боль
шинства из них предполагается аналогичной конфигурации Е-центра. Кинетика и энергии 
активации отжига, а также энергии связи Е-центров существенно зависят от их зарядового 
состояния, концентрации донорной примеси и дозы облучения. Это обусловлено влияни
ем положения уровня Ферми на зарядовое состояние вакансий, образующихся при диссо
циации комплексов [103]. Так, P-v комплекс в кремнии имеет энергию активации отжига 
1,25 - 1,32 эВ при отрицательном зарядовом состоянии и 0,94 эВ при нейтральном [104]. 
Энергия связи Е-центров, диссоциирующих при низкотемпературных обработках, на 
0,33 эВ больше, чем энергия связи Е-центров, участвующих в диффузии. Это, по- 
видимому, связано с их различным зарядовым состоянием - отрицательным и нейтраль
ным соответственно [105]. Отличительным свойством Е-центров и Е-центроподобных 
комплексов является высокое (до 1-10"13 см-2) сечение захвата неравновесных дырок [62].

В кристаллах, выращенных методом Чохральского, основным дефектом при облуче
нии являются А-центры. Согласно [106], при длительном облучении кислородсодержаще
го кремния предельные концентрации А- и Е-центров близки к концентрациям кислорода 
и легирующей донорной примеси, соответственно. Однако интенсивное формирование Е- 
центров, происходит лишь после достижения предельной концентрации А-центров. Про
цесс их формирования конкурирует с образованием дивакансий. В бескислородном n- 
кремнии с удельным электросопротивлением 250 - 400 Ом-см, временем жизни неравно
весных носителей заряда 200 мкс и плотностью дислокаций 1 • 104 см-2 при гамма - облуче
нии источником 60Со образуются преимущественно Е-центры [102]. Их концентрация в 
предельном случае близка к концентрации легирующей примеси (1-1013 см-3).

Дополнительное легирование может существенно влиять на образование сложных 
дефектов при облучении кремния. Например, при легировании германием существенно 
снижается эффективности введения А-центров и несколько снижается эффективность 
введения дивакансий при низкотемпературном облучении монокристаллов кремния элек
тронами [67, 107] за счет захвата образующихся при облучении вакансий атомами герма
ния. Введение олова снижает эффективность введения А-центров [107], титан снижает 
эффективность введения дивакансий, но не влияет на А-центры, цирконий и гафний не 
влияют на эффективности введения дивакансий и А-центров [108]. Существенное влияние 
на дефектообразование могут оказывать также примеси переходных металлов. В кристал
лах кремния, легированных марганцем, ванадием или никелем, примесно-дефектное взаи
модействие приводит к существенному замедлению процесса образования А-центров в 
кислородсодержащем и Е-центров в бескислородном кремнии при облучении у- квантами 
от источника 60Co, причем для марганца и ванадия эффект выражен значительно сильнее, 
чем для никеля [109]. Легирование кремния литием и цинком позволяет снизить скорость 
введения радиационных дефектов примерно в два раза [86]. В кристаллах, содержащих 
литий, вследствие образования комплексов типа Li-v отсутствует низкотемпературная 
(150 - 200 К) стадия отжига, обусловленная миграцией нейтральных вакансий. Основная 
часть радиационных дефектов (до 90 %) отжигается в интервале 300 - 500 К. При этом 
энергия активации отжига составляет 1,2 эВ, а не 0,66 эВ, как это имеет место в кристал
лах, которые не содержат литий.
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Кулоновское взаимодействие заряженных примесей в полупроводниках может при
водить к формированию в них донорно-акцепторных комплексов. Закономерности обра
зования таких комплексов в кремнии и германии хорошо изучены на примере комплексов 
B-Lii. Согласно [74], критерием их устойчивости является условие HF >> 2kT, где HF - эн
тальпия образования комплекса. Энергия взаимодействия заряженных дефектов равна 
q /sr. Расчеты показывают, что для однократно заряженных доноров и акцепторов доста
точно учитывать лишь комплексы между ближайшими соседями. Тогда

где z- число возможных способов создания комплекса, f- постоянная, характеризующая 
изменение спектра колебаний вблизи комплекса. Для Li-B комплексов в германии полу
чена следующая температурная зависимость константы равновесия [74]:

Изменение конфигурационной энтропии, обусловленное образованием комплексов:

где s- характеристика симметрии (для АВ комплексов z равно координационному числу 
той координационной сферы, в которой располагаются атомы В вокруг А, а s = 1; для АА 
комплексов z такое же, а s = 2).

Изменение колебательной энтропии:

Другим примером исследованных донорно-акцепторных пар являются комплексы, 
которые образуют междоузельные донорные примеси и акцепторные 3-d элементы, в ча
стности, комплексы Fei-Aus в кремнии [90]. Такие пары создают глубокие уровни в запре
щенной зоне, имеют энергию связи около 0,5 эВ и отжигаются при температурах 470 - 670

Атомарный водород взаимодействует в кремнии со многими примесями и практиче
ски со всеми радиационными дефектами. При этом во многих случаях такое взаимодейст
вие приводит к пассивации дефектов, то есть переводу их в электрически неактивное со
стояние [99]. Устойчивые донорно-акцепторные комплексы с участием водорода (H-B, H
Al, H-Ga), благодаря которым значительная часть акцепторов пассивируется могут обра
зовываться в кремнии p-типа [110]. H-B комплексы в кремнии создают растягивающие 
напряжения, что способствует существенному снижению искажений решетки, связанных 
с присутствием атомов бора [111]. В n-Si образуются менее стабильные комплексы с уча
стием нейтрального водорода и эффективность пассивации существенно меньше [110]. 
Водород может образовывать в кремнии разнообразные комплексы с вакансиями, в том 
числе электрически активные VH, VH2, VH3 и неактивные VH4, V2H6, а также пассивирует 
низкотемпературные и высокотемпературные термодоноры [110]. Согласно [112] водород 
может пассивировать также радиационные дефекты, при этом процесс пассивации проте
кает в несколько стадий и сопровождается образованием центров, обладающих собствен
ной электрической активностью и создающих глубокие уровни Ec - 0,32 эВ, Ev + 0,26 эВ и 
другие в запрещенной зоне кремния.

K = zf exp(-H F / kT) (3.1)
B1 [Li+]

К = 19exp(0,39/kT) . (3.2)

AS = k ln(z/s) , (3.3)

ASy = k lnf . (3.4)

К.
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Несмотря на относительно слабую химическую связь между примесями III и V 
групп, атомы этих элементов тоже могут образовывать комплексы, находясь аномально 
близко друг к другу. Это относится и к примесям, атомные радиусы которых близки к ра
диусу кремния. В предположении, что связь осуществляется слабосвязанными электрона
ми (для V группы) или дырками (для III) в работе [113] показано, что энергия связи пары 
определяется дебаевским радиусом и находится в пределах 0,05- 0,3 эВ. При этом оба 
атома в паре являются нейтральными. Присоединение третьего атома не сопровождается 
заметным выигрышем энергии, поэтому тройные комплексы не являются устойчивыми.

Согласно [72], в кислородсодержащих образцах введение марганца приводит к сни
жению концентрации оптически активного кислорода, а рост концентраций глубокоуров
невых центров на начальной стадии отжига коррелирует с ростом концентрации кислоро
да на 20 - 30 %. Дополнительное легирование таких кристаллов цинком приводит к фор
мированию центров с энергетическим уровнем Ес - 0,33 эВ, которые при отжиге распада
ются на изолированные атомы марганца и цинка. Концентрация этих центров может дос
тигать 6-1014 см-3. Отжиг кристаллов кремния n - типа, легированных одновременно бо
ром, серой и медью, при температурах 1020 - 1220 К приводит к резкому возрастанию 
удельного электросопротивления с последующей инверсией типа проводимости [116]. По 
мнению авторов [116] это может быть связано с образованием электрически активных 
комплексов атомов серы и меди.

В работе [117] показано, что попадающий в кристаллы кремния в процессе их выра
щивания кислород взаимодействует с атомами (ионами) никеля, вводимыми в кремний 
при диффузионном легировании. При этом с возрастанием концентрации кислорода об
щая концентрация никеля увеличивается, а электрически активная часть атомов (ионов) 
никеля, создающих в запрещенной зоне уровень Ec - 0,41 эВ, уменьшается. В противопо
ложность этому при диффузионном введении марганца в кремний с различным содержа
нием кислорода электрически активная часть атомов (ионов) марганца возрастает с рос
том содержания кислорода, а величина общей концентрации марганца в объеме образцов 
вообще не зависит от его содержания. Такое различие в поведении никеля и марганца 
обусловлено, по мнению авторов [117] существенной разницей в значениях термодинами
ческих параметров их силицидов и оксидов, образующихся в процессе легирования крем
ния.

Данные для большинства других сложных дефектов в кремнии неполны и, нередко, 
противоречивы. В литературе имеются данные о возможности формирования большого 
числа не идентифицированных электрически активных центров при сложном легировании 
и различных обработках кремния [114]. Имеется информация о существовании большого 
числа примесных комплексов, для которых отсутствуют надежные данные о структуре, 
энергетических уровнях, энергиях связи и других параметрах. На сегодняшний день дос
таточно надежно установлено существенное влияние примесно-дефектного взаимодейст
вия на энергии ионизации ряда примесей и дефектов, спектры их инфракрасного погло
щения, процессы распада твердого раствора и др. Например, присутствие более мелкой 
изотипной примеси приводит к понижению эффективной энергии активации даже при 
очень малых концентрациях мелкой примеси [115]. Присутствие компенсирующей приме
си, напротив, приводит к повышению эффективной энергии активации. Наиболее точное 
значение энергии активации соответствует образцам, в которых мелкая изотипная при
месь компенсирована. Расчеты показывают [115], что в кристаллах кремния, легирован
ных 5-1016 см-3 галлия и содержащих 2-1012 см-3 компенсирующих доноров, присутствие 
(0,5 - 2)-1012 см-3 бора приводит к существенным колебаниям энергии активации в интер
вале температур 20 - 40 К. Аналогичное поведение наблюдается для кремния, легирован
ного мышьяком и содержащего фосфор и бор.
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3.2. Взаимодействие примесей и его влияние на свойства твердых 
растворов системы Si<Ge,O>

Одной из актуальных проблем, связанных с примесно-дефектным взаимодействием 
в кремнии, является влияние изовалентных примесей, в первую очередь германия, на со
стояние примесно-дефектной подсистемы и свойства кристалла [115, 116]. Известно, что 
легирование германием монокристаллов кремния, выращенных методами Чохральского и 
бестигельной зонной плавки, а также эпитаксиальных слоев кремния даже при малых 
концентрациях германия может оказывать существенное влияние на процессы радиаци
онного и термического дефектообразования [120 - 122], что открывает возможность по
вышения термической и радиационной стабильности электрофизических свойств. С дру
гой стороны, существование в системе кремний-германий непрерывного ряда твердых 
растворов [119] и электрическая нейтральность атомов германия в кремнии [16] дают воз
можность использовать легирование германием для прецизионного изменения периода 
кристаллической решетки, коэффициента термического расширения и ряда других прак
тически важных свойств. Введение германия при выращивании монокристаллов кремния 
способствует их стабилизации [123, 124]. Исследование выращенных методом Чохраль- 
ского монокристаллов кремний германий показало [125], что эффективный коэффициент 
распределения германия зависит от его концентрации в расплаве, массы расплава и диа
метра растущего кристалла. При увеличении концентрации германия от 1-1018 до 1-1019 см"
3 он увеличивается от 0,5 до 0,75. При концентрации германия (3 - 9)-1019 см-3 в 2-3 раза 
снижается разброс удельного электросопротивления по поперечному сечению кристалла и 
примерно в 2 раза повышается время жизни неравновесных носителей заряда. По нашему 
мнению, это может быть обусловлено снижением концентрации термодоноров, форми
рующихся при охлаждении кристаллов и являющихся, как показано в [126], основной 
причиной неоднородного распределения электрофизических параметров в слаболегиро-

20 -3ванных кристаллах. В то же время легирование германием до концентрации 1-10 см  не 
изменяет распределение кислорода и углерода по длине слитка.

Согласно [118], вследствие различной протяженности волновых функций германия и 
кремния в разбавленных твердых растворах германия в кремнии возникает эффективный 
заряд и изменение локальной симметрии. Это приводит к появлению полосы ИК погло
щения 495 см-1, отсутствующей в кремнии. Ее интенсивность пропорциональна концен
трации германия.

По данным [127], при концентрации германия более 1 • 1020 см-3 уменьшаются под
вижность электронов и концентрация оптически активного фосфора. Наблюдается также 
выпадение второй фазы со значительно меньшей величиной микротвердости. Введение 
германия приводит также к уменьшению энергий ионизации бора от 0,042 до 0,035 эВ и 
индия от 13,5 до 10,5 мэВ. Легирование германием изменяет соотношение между количе
ством атомов бора, находящихся в позициях замещения и внедрения, увеличивая концен
трацию электрически активных атомов в узлах решетки [128]. Атомы изовалентных при
месей являются центрами захвата собственных точечных дефектов [16]. Если радиус 
примеси больше, чем у матрицы (Ge, Sn), то происходит захват вакансий, а в противопо
ложном случае (C) - междоузельных атомов. Стабильность комплексов растет с ростом 
различия атомных радиусов примеси и матрицы. Температуры их отжига составляют со
ответственно 210 - 280 К и 470 К для комплексов германий - вакансия и олово - вакансия 
[118].

Полоса поглощения инфракрасного излучения углеродом в разбавленных твердых 
растворах кремний - германий располагается при 607 см-1 на фоне пика решеточного по
глощения 610 см-1 (для изотопов - 13С и 14С соответственно полосы 586 и 572 см-1) [118], 
что совпадает с ее положением в чистом кремнии [129]. Кислород в кремнии и твердых
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растворах кремний - германий дает три полосы поглощения в инфракрасной области спек
тра - 517 (у1), 29 (у2) и 1100 (у3) см-1; последняя при низких температурах расщепляется на 
1136, 1128 и 1122 см-1, причем 1136 и 1128 см-1 полосы имеют тонкую структуру, связы
ваемую с изотопным составом [118]. В кремнии с концентрацией кислорода (2 - 4)-1017 см"
3 20 -3введение 7-10 см  германия приводит к уширению у2 полосы примерно в 20 раз и ее 
сдвигу в высокоэнергетичную область [130]. Для полосы у3 наблюдается незначительное 
уширение и слабый сдвиг, а также изменение соотношения интенсивностей полос 1128 и 
1136 см-1. Считают, что это обусловлено наличием хаотических полей напряжений, при 
этом атомы кислорода находятся преимущественно в областях сжатия решетки. Ушире- 
ние резонансных линий поглощения ряда центров в Si<Ge> с концентрацией германия 
3-1018 - 3-1019 см-3 наблюдали также в [131, 132]. Согласно [133] тонкая структура спектра 
ИК поглощения создается только взаимодействием кислорода с шестью ближайшими 
атомами кремния, следовательно, изменение тонкой структуры спектра при легировании 
германием должно наблюдаться при попадании значительной доли атомов германия в 
число этих шести ближайших соседей.

А-центр (комплекс кислород - вакансия) образует в твердых растворах кремний гер
маний глубокий акцепторный уровень с энергией Ес - 0,17 эВ, и дает на спектрах инфра
красного поглощения две налагающихся полосы 831 (основная) и 828 см-1 [118]. Положе
ние энергетического уровня А-центров и основной полосы их инфракрасного поглощения 
в твердых растворах кремний-германий близки к соответствующим значениям для неле
гированных германием кристаллов [118]. При отжиге А-центров в кристаллах с концен
трацией германия NGe « 2-10 см- образуются новые центры (дополнительные поло
сы поглощения) с энергиями активации отжигов 2,35- 2,68 эВ [92].

Дивакансия на спектре ИК поглощения разбавленных твердых растворов кремний- 
германий дает три полосы 5555, 3333 и 2564,2 см-1, которые практически совпадают с по
ложением полос поглощения в кристаллах, не содержащих германий [118]. Температура 
отжига дивакансий, в кристаллах с концентрацией германия NGe « 2-1020 см-3, облученных 
быстрыми электронами и тепловыми нейтронами на 20 - 25 К выше, чем в нелегирован
ных кристаллах, а энергия активации отжига повышается примерно на 0,08 эВ. Предпола
гают, что расположение дивакансий и атомов германия является коррелированным [92].

Присутствие германия в расплаве не влияет на коэффициенты распределения B, Sb, 
P, O, C. Однако оно приводит к существенному изменению спектров поглощения (ушире- 
нию линий без смещения центра тяжести) фосфора и бора [118]. Следует отметить, что в 
более поздней работе [128] сообщается о том, что введение в расплав германия уменьшает 
коэффициент распределения фосфора. С другой стороны, отмечается [134] существенное 
влияние содержания электрически активной примеси в расплаве на коэффициент распре
деления германия. Отмечается [70], что введение 1016 - 1019 см-3 германия в кристаллы 
кремния, диффузионно легированные марганцем, повышает концентрации глубокоуров
невых центров, связанных с изолированными атомами марганца и комплексами Mn4, а 
также повышает стабильность этих дефектов. При этом германий не влияет на параметры 
центров и их DLTS спектры. Предполагается, что это может быть вызвано тем, что атомы 
германия более эффективно взаимодействуют с дефектами, которые ответственны за 
трансформацию глубокоуровневых центров марганца.

Присутствие германия практически не влияет на формирование высокотемператур
ных термодоноров [135], но может изменять кинетику накопления и тип термодоноров, 
образующихся при низкотемпературном (около 720 К) отжиге. При температуре отжига 
708 К максимальная концентрация термодоноров достигается [136] за 60 - 80 час и со
ставляет 15-1015 см-3 в чистом кремнии, 9-1015 и 3-1015 при концентрациях германия соот
ветственно 3-1019 и 1 -1020 см-3 (Oi = 1,3-1018 см-3, Cs < 3- 1016 см-3). Начальная скорость об
разования термодоноров уменьшается с ростом концентрации германия, но не зависит от
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температуры отжига в диапазоне 700 - 750 К. Подавление эффективности образования 
низкотемпературных термодоноров при введении более 1 • 1019 см-3 германия отмечалось 
также в [137, 138]. Авторы [136] предполагают наличие сильного взаимодействия между 
кислородом и германием, так как энтальпия образования GeO2 существенно выше, чем 
для SiO2 и CO2 (соответственно 5,90; 2,73 и 3,94 эВ). Однако такое предположение не под
тверждается имеющимися экспериментальными данными о влиянии германия на раство
римость и коэффициент диффузии кислорода в кремнии, а также результатами анализа, 
приводимыми ниже. Вместе с тем, данные [136] о влиянии германия на формирование 
термодоноров подтверждают сделанный нами по результатам этого анализа вывод об от
носительно невысоком (0,15 - 0,20 эВ) значении энергии связи атомов кислорода и герма
ния в кремнии. При существенно большей ее величине все атомы кислорода были бы свя
заны в комплексы с атомами германия, и образования термодоноров не наблюдалось бы. 
Согласно [92], легирование германием (5-1019- 1,3-1020 см-3) монокристаллов кремния с 
концентрацией фосфора 5-1013- 1-1014 см-3 после отжига на воздухе при температуре 720 К 
приводит к появлению дополнительных донорных уровней с энергиями Ec - 0,24 и Ec - 
0,35 эВ. Такие уровни не наблюдали в контрольных образцах, которые не содержали гер
мания. При этом присутствие германия существенно повлияло также и на подвижность 
электронов, что видно из данных табл. 3.2 [139]. Рост подвижности при больших временах 
отжига, по мнению авторов [139], может быть связан с экранировкой рассеивающих цен
тров вакансиями, а в Si<Ge> также с геттерированием рассеивающих центров атомами 
германия.

При концентрации германия более 5-1018 см-3 наблюдается появление ряда новых 
линий в спектре ИК поглощения, расположенных близко к полосам поглощения термодо
норов в специально нелегированном германием кремнии [121, 140]. Измерения энергий 
ионизации термодоноров в кристаллах кремния и твердых растворов кремний-германий 
(NGe = 2-1020 см-3) также показывают [141], что наборы термодоноров в них различаются. 
Эффективность введения соответствующих центров существенно ниже, чем у термодоно
ров в нелегированных германием кристаллах, формирование которых замедляется с рос
том концентрации германия. Снижается также эффективность введения так называемых 
мелких термодоноров, которые образуются на начальной стадии термоотжига при 720 К (t 
= 2 час).

Табл.3.2.
Подвижность электронов в кристаллах после отжига при 720 К, см2/В-с

Материал Т, К Продолжительность отжига, час
Исходный 70 212 500 1140

Si 300 1280 1350 830 880 1160
Si 77 15700 11800 8100 6300 -

Si<Ge> 300 1250 1460 1150 1260 1650
Si<Ge> 77 13100 15200 10200 12400 17000

Проведенное в [142] исследование позволило выявить следующие закономерности 
процессов формирования низкотемпературных термодоноров в твердых растворах крем
ний - германий. Характеристические времена образования центров зарождения термодо
норов и бистабильных термодоноров в кристаллах с концентрацией германия около 
1020 см-3 увеличены в 3 - 5 раз, а стационарные концентрации этих центров в 1,5 - 2 раза 
выше, чем в кристаллах с той же концентрацией кислорода, не содержащих германий. 
Суммарные стационарные скорости генерации термодоноров снижены в 2 - 3 раза, при
чем с понижением температуры термоотжига (673 и 700 К) это различие увеличивает
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ся. Константы скоростей прямых реакций образования термодоноров снижены в 3 - 5 раз. 
Предполагают, что формируемые атомами германия поля упругих напряжений увеличи
вают энергетические барьеры формирования кислородных комплексов. Следует, однако, 
отметить, что в работе [143] не обнаружено существенных различий в кинетике формиро
вания термодоноров при 720 К в кристаллах p-Si и p-Si<Ge> (7-1019 - 3-1020 см-3 Ge) с ис
ходной величиной удельного электрического сопротивления 90 Ом-см, полученных как 
методом Чохральского, так и бестигельной зонной плавкой.

Согласно [144], в кристаллах n-Si, полученных методом БЗП и содержавших 1016 - 
1019 см-3 германия, первичные и вторичные процессы радиационного дефектообразования 
во время облучения быстрыми электронами при 273 К не отличаются от дефектообразо- 
вания в кристаллах без германия. Положение энергетических уровней, соответствующих 
основным дефектам, - углероду внедрения (Ec - 0,12 эВ), А-центрам (Ec - 0,18 эВ) и Е- 
центрам (Ec - 0,40 эВ) такое же, как в нелегированных кристаллах. В кристаллах, облу
чавшихся при 77 К, образуются комплексы атом германия - вакансия. Они находятся в 
двукратно отрицательном зарядовом состоянии и отжигаются при 100 - 175 К. В [145] от
мечается, что эффективность дефектообразования при у- облучении, определяемая по ко
эффициенту радиационного изменения времени жизни неравновесных носителей К т, на
чальная скорость образования и наибольшая достижимая концентрация высокотемпера
турных термодоноров (920 - 1070 К) немонотонно зависят от концентрации германия. Для 
кристаллов, выращенных методом Чохральского, максимум К т наблюдается при концен
трации германия, равной (2 - 5)-1018 см-3, минимум начальной скорости образования тер
модоноров - при 3 ■ 1018 см-3 и максимум наибольшей достижимой концентрации - при 
3-1019 см-3. Для кристаллов, полученных методом бестигельной зонной плавки, экстрему
мы смещаются в область более высоких концентраций германия. Предполагают, влияние 
германия на радиационное дефектообразование связано с двумя факторами. С одной сто
роны, присутствие атомов германия способствует уменьшению концентрации и размеров 
дефектно-примесных скоплений междоузельного типа, служащих центрами аннигиляции 
для радиационных дефектов и центрами зарождения термодоноров. С другой стороны, 
при высоких концентрациях германия начинается образование кластеров его атомов, ко
торые становятся центрами аннигиляции радиационных дефектов.

К числу остающихся дискуссионными задач относятся вопрос о существовании тер
модинамически равновесных скоплений атомов германия в разбавленных твердых раство
рах на основе кремния, а также вопрос о влиянии германия на поведение кислорода в 
кремнии.

По первому вопросу имеются две основные точки зрения. Согласно [139], атомы 
германия в кремнии уже при концентрациях (1019 - 1020 см-3) образуют скопления, со
стоящие из 8 - 10 атомов германия, окруженных вакансиями. Аналогичная модель для 
твердых растворов Si<Ge,O> принимает, что каждый атом кислорода окружают 8 атомов 
германия. По нашему мнению, предположение о возможности существования столь круп
ных равновесных скоплений атомов германия при малых концентрациях встречает ряд 
существенных возражений:

- его трудно совместить с существованием непрерывного ряда твердых растворов в 
системе Si-Ge и отсутствием заметных концентрационных неоднородностей при высоких 
концентрациях германия [119];

- в имеющейся литературе нет данных о выделении оксидов германия при распаде 
Si<Ge,O> твердых растворов с малым содержанием германия;

- если бы атом кислорода был окружен большим числом атомов германия, то следо
вало бы ожидать появления новых полос инфракрасного поглощения, близких к соответ
ствующим полосам германия и/или заметного смещения известных полос поглощения ки
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слорода в кремнии. Однако при N Ge = 1019 - 1020 см-3 такого смещения не наблюдается да
же для наиболее чувствительной к деформации решетки у2 полосы [118].

Следует также отметить, что предположение об образовании скоплений атомов гер
мания авторами [139] не обосновывается. В [146] аналогичная модель используется для 
объяснения малой величины суммарного деформационного заряда Ge-O кластера в крем
нии по сравнению с суммой деформационных зарядов изолированных атомов германия и 
кислорода. Согласно полученным в этой работе данным, плотность деформационного за
ряда германия в кремнии линейно зависит от его концентрации. Показано, что плотность 
деформационного заряда в Si<Ge,O> меньше суммы плотностей деформационных зарядов 
для соответствующих концентраций германия и кислорода в чистом кремнии. Из этого 
делается вывод, что вокруг атомов кислорода образуются скопления из 7 - 8 атомов гер
мания без формирования химической связи Ge-O. Такой вывод не обязателен. По данным 
[46] вокруг примесей и точечных дефектов в металлах всегда имеются как области сжатия 
решетки, так и области ее растяжения. Плотность деформационного заряда в Si<Ge,O> 
была бы равна сумме плотностей деформационных зарядов германия и кислорода лишь 
при бесконечном удалении примесных атомов друг от друга. В действительности, при ис
следованных концентрациях они размещаются таким образом, что компенсируют созда
ваемые друг другом деформации. Это возможно без образования таких крупных скопле
ний германия, существование которых противоречит результатам термодинамического 
анализа. Полученные авторами [146] экспериментальные данные могут быть объяснены и 
существованием стабильных пар Ge-O, в которых атомы германия и кислорода располо
жены таким образом, чтобы компенсировать создаваемые ими деформационные поля. Для 
разбавленных растворов образование таких пар более вероятно, чем образование крупных 
скоплений атомов. Как показано в [46], в металлах для пары атом внедрения - атом заме
щения независимо от соотношения радиусов атомов замещения и матрицы всегда имеется 
конфигурация, для которой энергия пары меньше суммы энергий изолированных атомов 
внедрения и замещения. Соответственно, создаваемая парой деформация решетки меньше 
суммы деформаций, создаваемых отдельными атомами. Именно такая конфигурация яв
ляется термодинамически выгодной. Тот факт, что зависимость деформационного заряда 
от концентрации германия является линейной, а экстраполяция к NGe = 0 дает величину, 
близкую к теоретическому значению деформационного заряда изолированного атома ки
слорода в кремнии, по нашему мнению, убедительно свидетельствует об отсутствии скоп
лений атомов германия в исследованном авторами [146] диапазоне концентраций (до 1020

-3см  ). Этот вывод согласуется с результатами [147 - 150], свидетельствующими о том, что 
примесные кластеры в Si<Ge> формируются при концентрации германия около (1 - 2)-1020 
см-3.

Взаимодействие Ge-O является более сильным. Однако данные о таком взаимодей
ствии также противоречивы. Согласно [151], легирование германием повышает раство
римость кислорода в кремнии, по данным [152] - снижает. В [153] показано, что содер
жание кислорода и углерода в кристаллах, выращенных методом Чохральского, не изме-

20 -3няется при введении германия с концентрацией до 4-10 см  . В то же время, отмечается 
[154] наличие корреляции в распределении кислорода и германия в слитках с концентра-

18 20 -3 17 -3циями германия - 1-10 - 1,7-10 см  , кислорода - (6 - 9)-10 см  , углерода - менее 
3-1016 см-3. При 920 - 1270 К введение германия приводит к замедлению скорости и повы
шению длительности инкубационного периода распада пересыщенного твердого раствора 
кислорода в кремнии [155]. В то же время по данным [156] кинетика преципитации кисло
рода в кристаллах Si и Si<Ge>, полученных методами Чохральского и бестигельной зон
ной плавки существенно не различается. Согласно [157], присутствие германия уменьшает 
коэффициенты диффузии кислорода в кремнии и замедляет скорость образования термо
доноров, что согласуется с [136, 158].
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Из уравнений 2.1 следует, что вероятность образования больших скоплений примес
ных атомов растет с ростом концентрации примеси, энергии связи комплекса и понижени
ем температуры. В соответствии с этим можно ожидать, что в твердых растворах Si<Ge> и 
Si<Ge,O> при понижении температуры и постоянных концентрациях германия и кислоро
да или при повышении концентраций и постоянной температуре первоначально будут 
формироваться стабильные Ge-Ge или Ge-O пары, а затем более крупные скопления при
месных атомов.

Рассмотрим процесс образования пар Ge-Ge. Равновесная концентрация таких пар:

П2 = a n 1 + n2 , (3.5)

где a  - координационное число, соответствующее максимальной энергии связи пар герма
ний-германий, индекс 1 относится к изолированным атомам примеси, а индекс 2 - к парам. 
При расчетах принимали, что коэффициент a  = 8, что соответствует максимальному при
тяжению во второй координационной сфере. Наше предположение о конфигурации пары 
сделано по аналогии с конфигурацией таких пар в сплавах ОЦК металлов. Однако если 
конфигурация стабильного комплекса германий-германий в кремнии будет иной, то изме
нение коэффициента a  в (3.5), как показывают расчеты, практически не отразится на по
следующих оценках. Учитывая, что общее число позиций n = получим:

П Ф1Ф2 -Ф : + а Ф2 ^
~  = -------------- —  , (36)n ф 2 -  а  +1

где

ф і = 1 + exp((ui - д ) /k T ) .  (3.7)

Решение уравнения (3.6) позволяет определить химический потенциал примеси, ко
эффициент ее активности и исследовать их температурные и концентрационные зависи
мости. Далее, из (3.5) можно найти распределение примесных атомов по позициям раз
личного типа. На рис. 3.1 показаны концентрационные зависимости доли атомов герма
ния, связанных в пары при комнатной температуре для различных энергий взаимодейст
вия. Используя данные [147 - 150], можно сделать вывод, что энергия взаимодействия па
ры германий-германий в кремнии не превышает 0,05 эВ. При комнатной и более высоких 
температурах такое взаимодействие практически не будет влиять на свойства кристалла.

Этот вывод не исключает, тем не менее, возможности существования в кристаллах 
кремний - германий неравновесных скоплений атомов германия. Известно [159], что в 
кристаллах SixGe1-x даже при x = 1-10-4 существуют кластеры SinGem радиусом 30 - 100 А. 
Можно ожидать, что в зависимости от условий роста и последующих обработок распреде
ление германия в кристаллах Si1-xGex тоже может быть неоднородным. Также как и в рас
творах на основе германия, неоднородности распределения германия могут способство
вать сильная ликвация и малая величина коэффициента диффузии германия в кремнии.

Принимая, что атомы кислорода могут занимать два типа позиций - междоузлия, 
расположенные вблизи атомов германия (Ge-O пара) и междоузлия, удаленные от атомов 
германия, и, пользуясь выражениями (2 .1), получим

n - a N Ge a N Gen = ------------- + --------- , (3.8)
Ф 0 Ф1
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где фо и фі соответствуют изолированным атомам кислорода и Ge-O парам, а  - коэффици
ент порядка единицы, учитывающий конфигурацию стабильной Ge-O пары. Решение 
уравнения (3.8) позволяет получить:

0,75

0,25

0,5

0

1

Рис. 3.1. Зависимость доли атомов германия, связанных в пары при комнатной тем
пературе от концентрации германия для различных значений энергии связи (1 - 0,3 эВ; 2 - 
0,2 эВ; 3 - 0,15 эВ; 4 - 0,1 эВ; 5 - 0,05 эВ; 6 - 0 эВ). Штриховкой выделена область, соот
ветствующая началу кластерообразования по данным [147 - 150].

где £ = n 1e + aN Ge - ne - n, e = exp (u1/kT). При этом принято, что u0 = 0.
На рис. 3.2 приведены температурные зависимости коэффициента активности ки

слорода, рассчитанные для различных значений u 1 по формулам (2.7, 2.8). Значение коэф
фициента а  при расчетах принимали равным 4. Экспериментальные данные о коэффици
ентах активности кислорода в Si<Ge> отсутствуют. Однако они могут быть оценены по
влиянию германия на коэффициенты диффузии ( ln f  « ^ D / D 0 , где D - коэффициент
диффузии кислорода в Si<Ge>, а D0 - в чистом кремнии [160]) и растворимость кислорода.

Оценки по результатам исследования диффузии кислорода в Si<Ge> [159] дают ln 
f  « -0,40 - -0,45 при температуре 620 - 670 К. Влияние германия на растворимость кисло
рода при температурах выше 1270 К незначительно, что соответствует ln f  « 0. Сопостав
ление с результатами расчетов (рис. 3.2) позволяет получить для энергии связи Ge-O в 
кремнии значение Есв « 0,15 - 0,20 эВ.

2ne
(3.9)
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Рис. 3.2. Температурные зависимости коэффициента активности кислорода в твер
дом растворе Si<Ge,O> для u 1 = 0,1 эВ (1); 0,2 эВ (2); 0,3 эВ (3); 0,4 эВ (4). Ш - экспери
ментальные данные из работ [151, 153, 157, 161].
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Рис. 3.3. Изменение концентраций кислорода и углерода вдоль монокристаллов 
Si<Ge>, выращенных методом Чохральского. Концентрация германия в расплаве (вес. %): 
■ - 0,06; а - 0,25 %; • - 0,5 %.

Малые значения энергий связи позволяют считать, что влияние германия на термо
динамические свойства кремния и Si<Ge,O> твердых растворов в области температур, со
ответствующих основным технологическим процессам микроэлектроники не является 
существенным при концентрациях германия менее 1020 см-3, а наблюдаемые изменения 
свойств обусловлены кинетическими факторами или иными причинами.

Этот вывод подтверждается также отсутствием существенного влияния германия на 
распределение кислорода и углерода в кристаллах кремния (рис. 3.3) [126]. Исследован
ные кристаллы были выращены методом Чохральского в потоке аргона при давлении 
1300 Па и расходе аргона 10 л/мин. Они имели диаметр 45 ± 2,5 мм и удельное электросо
противление 32 ± 6,4 Ом-см. Скорость вытягивания слитка изменялась от 37 мкм/с в нача-

0
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ле процесса до 17 мкм/с в конце процесса, составляя в среднем 25 мкм/с. Скорости враще
ния тигля и кристалла составляли, соответственно, 0,08 об/с и 0,25 об/с.

Как видно из данных, представленных на рисунках 3.3, 3.4, присутствие германия и 
характер его распределения не оказывают существенного влияния на распределение ки
слорода и углерода. Это подтверждает сделанный нами вывод о том, что энергии связи 
комплексов германий - кислород, а также энергии связи комплексов германий - углерод, 
не превышают энергии тепловых колебаний при температурах, близких к температуре 
плавления кремния. Поэтому введение германия практически не влияет на коэффициенты 
активности кислорода и углерода при этих температурах.
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Рис. 3.4. Распределение германия в монокристаллах Si<Ge>, выращенных методом 
Чохральского: концентрация германия в расплаве (вес. %) - ■ - 0,06; ▲ - 0,25 %; • - 0,5 %.

3.3. Взаимодействие примесных атомов со структурными дефекта
ми в слаболегированных кристаллах

Взаимодействие примесных атомов с дислокациями и другими структурными де
фектами может оказывать существенное влияние на свойства примесно-дефектной под
системы и кристалла в целом. Это влияние обусловлено следующими факторами. Во- 
первых, образующиеся вблизи дислокаций атмосферы примесных атомов существенно 
изменяют скорости движения и размножения дислокаций. Характер этого влияния зависит 
от типа кристалла [16]. В металлах взаимодействие примесей с дислокациями является 
преимущественно упругим. Поэтому примесные атмосферы являются эффективными сто
порами движения дислокаций, а также повышают критические напряжения образования 
дислокаций. Это приводит к повышению предела текучести и заметному изменению дру
гих механических характеристик кристалла, определяемых движением дислокаций. В по
лупроводниковых кристаллах существенным является электрическое поведение примеси. 
Они могут заметно изменять энергию дефектов упаковки, определяющую возможность 
расщепления винтовых дислокаций. Примеси, приводящие к повышению энергии дефекта 
упаковки, и, следовательно, к уменьшению вероятности расщепления дислокаций, облег
чают их поперечное скольжение. Примеси же, которые понижают энергию дефекта упа
ковки, облегчают расщепление дислокаций и затрудняют их движение. При температурах 
выше примерно 0,7 Тпл в полупроводниковых кристаллах также как и в металлах опреде
ляющим становится упругое взаимодействие примесей с дислокациями, и примесные ато
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мы любого типа затрудняют движение и размножение дислокаций.
Вторым фактором, определяющим характер влияния взаимодействия примесей с 

дислокациями и дефектами структуры на свойства кристалла, является изменение харак
теристик примесных атомов (тип и энергии уровней, образуемых примесью в запрещен
ной зоне, сечения захвата неравновесных носителей заряда, локальные искажения кри
сталлической решетки и др.) при их переходе из объема кристалла в атмосферу дефекта. 
Если примесь существенно влияет на те или иные свойства кристалла и доля ее атомов, 
перешедших в атмосферы дефектов велика, то образование примесных атмосфер будет 
заметно сказываться на соответствующем свойстве кристалла. Известным примером тако
го влияния является повышение времени жизни неравновесных носителей заряда в крем
нии при переводе атомов меди из объема кристалла в атмосферы дислокаций [3]. Дисло
кации и другие дефекты являются эффективными центрами преципитации меди и ряда 
других переходных металлов. В этом случая атмосфера образована выделениями силици
дов и преципитатов, обладающих повышенной электропроводностью [90]. Согласно [581], 
преципитаты, которые декорируют ядра дислокаций в кристаллах кремния и германия, 
выращенных методом Чохральского, имеют кристаллическую структуру и локализованы в 
области, где доминируют напряжения растяжения. Преципитаты не являются металличе
скими фазами и содержат большое количество кислорода. Из размер растет с увеличением 
вектора Бюргерса дислокации.

Третьим фактором является изменение характеристик дефектов при образовании ат
мосферы. В частности, образование примесной атмосферы может приводить к заметному 
повышению полей упругих напряжений вблизи дислокации, что используется для визуа
лизации дислокаций при их исследовании методами рентгеновской топографии [3]. При
мером комбинированного влияния второго и третьего факторов является существенное 
повышение низкотемпературной подвижности дырок, за счет уменьшения их рассеяния на 
примесных атомах и дислокациях при образовании атмосферы из атомов индия на дисло
кациях, формируемых при электропластической деформации монокристаллов кремния 
[164].

Дислокации и ростовые микродефекты являются эффективными стоками для приме
сей в кремнии [162]. После отжига при 1470 К в течение 2 час концентрация фосфора в 
кристаллах уменьшается от 8,3*1012 до 4,6*1012 см-3 и от 5,55*1012 до 2,76*1012 см-3, а бора
- от 8,3*1012 до 3,95*1012 см-3 и от 7,53*1012 до 2,76*1012 см-3. Концентрация оптически ак
тивного кислорода при этом практически не изменяется. Согласно [163 - 165], атмосферы 
ростовых дислокаций в монокристаллах кремния могут быть заполнены кислородом, уг
леродом, азотом, атомами легирующих элементов и другими примесями. В [582] отмеча
ется возможность декорирования микродефектов А-, В- и D- типов в кремнии атомами 
водорода в процессе щелочного селективного травления при 370 К.

Имеющиеся в литературе данные о взаимодействии примесных атомов с дислока
циями в слаболегированных кристаллах и характере его влияния на их физические свой
ства весьма ограничены и противоречивы. Это обусловлено существенными различиями 
наборов фоновых примесей и дефектов в кристаллах, полученных различными методами 
или прошедших различные предварительные обработки, а также различием типов и ори
ентировок имеющихся в них дислокаций. Обычно рассматривают три основных типа 
взаимодействия примесей с дислокациями - упругое, электростатическое (для заряженных 
примесей) и электронное. Упругое взаимодействие является наиболее общим и проявляет
ся как в металлах, так и в полупроводниковых и диэлектрических кристаллах. Оно обу
словлено наличием полей деформаций кристаллической решетки вблизи атома примеси и 
дислокации. Винтовая дислокация может упруго взаимодействовать лишь с теми дефек
тами, которые создают поля напряжений, не обладающие сферической симметрией, а 
краевая - с любыми дефектами [166]. Энергия взаимодействия сферически симметричного
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точечного дефекта с краевой дислокацией может быть найдена [62] из соотношения

3
E вз = 4r b^ (1 + V)sin ф , (3.10)

3R(1 -  v)

r
где s = -----1, r - радиус атома растворителя, r'- атомный радиус примеси, д - модуль сдви-

r
га, V- коэффициент Пуассона, b- вектор Бюргерса, R и ф - цилиндрические координаты.

Рассчитанные по формуле (3.10) максимальные энергии взаимодействия примесных 
атомов с дислокациями в кремнии и другие параметры взаимодействия, взятые из [62] 
приведены в таблице 3.3. Радиус захвата R3 определялся как расстояние от дислокации, на 
котором глубина потенциальной ямы равна kT.

Табл. 3.3.
Параметры упругого взаимодействия примесей с дислокациями в кремнии [62]:

Примесь Тип Ri, А (Ri-RSi)/ RSi E^  max:> эВ R^ А
B s 0,88 -0,25 0,75 24

-0,28 (рентг) 0,80 25
Al s 1,26 0,077 0,23 7
Ga s 1,26 0,077 0,23 7
In s 1,44 0,23 0,70 21
P s 1,10 -0,060 0,18 5

As s 1,18 0,009 0,03 8
Sb s 1,36 0,16 0,49 15
C s 0,77 -0,34 1,0 31

Ge s 1,22 0,04 0,12 4
Cu s 1,35 0,15 0,47 14
Au s 1,5 0,28 0,85 26
O i 0,19 (рентг) 0,57 17
Cu i 1,28 0,09 0,28 9

Au, Ag i 1,44 0,23 0,70 21
Ni i 1,24 0,06 0,18 5
Fe i 1,26 0,08 0,23 7

Поскольку энергия взаимодействия не имеет цилиндрической симметрии, радиус за
хвата в таблице 3.3 определен для ф = ± п/2. В таблице 3.3 обращает на себя внимание ма
лая величина энергии взаимодействия для кислорода и других элементов внедрения. Бо
лее того, применение формулы 3.10 для элементов внедрения дает результат, противоре
чащий известным закономерностям взаимодействия дислокаций с примесями. Известно 
[167], что энергия связи примеси с дислокацией растет с ростом создаваемых этой приме
сью искажений кристаллической решетки. Известно также [24], что для примесей внедре
ния искажения решетки растут с ростом атомного радиуса примеси. Вместе с тем формула
3.10 дает немонотонную зависимость энергии связи от атомного радиуса. При малых ве
личинах атомного радиуса примеси, что наиболее типично для примесей внедрения, со
гласно формуле 3.10, энергия взаимодействия уменьшается при увеличении размера ато
ма, а для r = r' энергия взаимодействия равна нулю. Кроме того, приводимое в табл. 3.3 
значение относительного различия атомных радиусов кислорода и кремния 0,19 соответ
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ствует атомному радиусу кислорода 0,95 А, что существенно выше значений, приводимых 
другими авторами, в частности 0,68 А по данным [10].

Формула 3.10 получена в предположении, что жесткая сфера радиуса г' вставлена в 
полость радиуса г. Если же дефект обладает упругими свойствами, то необходимо учесть 
вызываемое дислокацией изменение энергии деформации внутри сферы, отвечающей то
чечному дефекту [166]. В предельном случае, когда упругие свойства дефекта и матрицы 
одинаковы, энергия взаимодействия оказывается равной

Евз = 4^bsr3sin9/R. (3.11)

Согласно [168], энергия связи примесного атома с краевой дислокацией определяет
ся двумя вкладами - упругим и модульным взаимодействиями:

Eсв = E 1 + E2; (3.12)

E! = _M M V(1 + v) ;E 2 = ______1 ^ 2V , (3.13)

3лхд (1 -  v) 8лхд (1 -  v)(7 -  5v)

где д- модуль сдвига, v- коэффициент Пуассона, b- вектор Бюргерса, rd- радиус дислока
ции, V- атомный объем матрицы, AV - разность атомных объемов примеси и матрицы. Ре
зультаты расчета дают для энергий связи мышьяка, фосфора и сурьмы с дислокацией в 
кремнии соответственно 0,07; 0,09 и 0,16 эВ, что существенно отличается от данных таб
лицы 3.3. По данным [169], энергия связи примесей с дислокациями составляет 1,5 - 2 эВ 
(энергия упругого взаимодействия примесей с дислокацией - 0,1- 0,4 эВ; энергия актива
ции освобождения дислокаций от примесных атмосфер больше 1,37 эВ). Энергия связи 
атома водорода с дислокацией составляет 2,5 - 3,5 эВ [111]. Согласно [170], при 970 К эф
фективный захват примесей дислокациями происходит, если энергия связи > 1,5 эВ (для 
концентрации 1 ppm).

Дислокации в алмазоподобной решетке могут вызывать разрыв межатомных связей 
[16]. Оборванные связи действуют как акцепторы и могут захватывать электроны прово
димости. Заполнение ненасыщенных связей электронами ведет к образованию вокруг ли
нии дислокации области положительного пространственного заряда [171], радиус которой

R =
_dn(Nd - N a ) _

1/2

, (3.14)

где f  = -------------- 1--------------- - степень заполнения связей; Ed, Ef - энергии дислокацион-
1 + exp((Ed -  E f ) / kT)

ного уровня и уровня Ферми. Например, для германия при комнатной температуре f  = 0,5 
(Ed = 0,3 эВ) и Nd - Na = 1015 см-3; R = 1 мкм.

Наличие электрического заряда на дислокации обусловливает возможность ее элек
тростатического взаимодействия с ионизированными примесями. Энергия этого взаимо
действия невелика и составляет около 0,02 эВ [16]. В работе [172] для энергии электроста
тического взаимодействия заряженной примеси с дислокацией получено выражение:

Eвз = e9 d(f) , (3.15)
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где

Ф а (0  = -  f 3 ln ------0,232
fo

(3.16)

- потенциал электростатического поля вблизи дислокации в модели Рида,

f =
E d -  ^ d (f) -  E f

(3.17)
1 + exp

kT

e - заряд электрона, f  - доля акцепторных состояний на оборванных связях, s - диэлектри
ческая проницаемость, a - среднее расстояние между оборванными связями, Ed - донорный 
уровень примеси, Ef - уровень Ферми. Расчет для концентрации примеси 1016 см-3, f  = 0,1, 
a = 5 А дает Есв = -0,14 эВ.

Дополнительный вклад в энергию взаимодействия вносит изменение электронной 
структуры дислокации при осаждении примесей [172]. Осаждение доноров на дислокации 
приводит к появлению новых состояний. При переходе в них электрона энергия кристалла 
понижается, а энергия связи донора и дислокации растет. Атом фосфора создает на дисло
кации два состояния Ed = Ec - 0,70 и Ea = Ec - 0,56 эВ, расположенные ниже дна дисло
кационной зоны Ed = Ec - 0,54 эВ. При заполнении одноэлектронного состояния выигрыш 
энергии составляет Ed - ED, а при заполнении двухэлектронного - Ed + Ea - 2ED. Если веро
ятности заполнения этих состояний равны соответственно По и П-, то энергия электронно
го взаимодействия [172]

Eвз = no(Ed - Ed) + n-(Ed + Ea - Ed) ; (3.18)

П+ =
f  V 1
1 , g 0 E f -  E d + e(Pd(f) , g -  exp2Ef -  E d -  E a + 2eфd (f)
1 \ C X P  “ r  C X U

kT g + kT
+ exp

V g +
(3.19)

g0 E f -  Ed + єфd(f) 
П0 = П + — exp--------- d-------d---- ;

g kT
(3.20)

n_ = П+ ^ e x p 2Ef - E d  - E a + 2^ d (f)
g kT

(3.21)

Здесь go = 2, g+ = 1 и g_ = 1 - кратности вырождения состояний. Оценки энергии электрон
ного взаимодействия примесей с дислокацией показывают, что в зависимости от положе
ния уровня Ферми она может составлять от нескольких десятых до одного электронволь- 
та.

Нами была выполнена оценка значений энергий связи кислорода, азота и углерода с 
дислокациями в монокристаллах кремния. В качестве исходных данных были использова
ны экспериментально полученные в [173] зависимости скорости перемещения 60
градусных дислокаций от величины сдвигового напряжения. Измерения проводились при

s a

1
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температурах 875 - 1000 К и сдвиговых напряжениях 2 - 30 МПа на кристаллах, содер-
17 1 7 3  1 7 3жавших 1,5*10 - 9,0*10 см  кислорода (1 группа), около 1*10 см углерода (2 группа) 

или около 5* 1015 см-3 азота (3 группа). Для сравнения исследовали также высокочистые 
кристаллы кремния, полученные методом бестигельной зонной плавки. В качестве темпе
ратуры диссоциации примесной атмосферы мы принимали температуру, для которой ука
занные кривые для кристаллов, содержавших кислород, углерод или азот, при малых ве
личинах напряжения сдвига начинали значимо отклоняться от кривой для высокочистого 
кристалла. Для кристаллов первой группы с концентрацией кислорода около 7,5* 1017 см-3 
отклонения уменьшаются с ростом температуры, но остаются значимыми во всем иссле
дованном диапазоне температур. Во всех образцах отклонения уменьшаются с ростом на
пряжения сдвига и исчезают при одном и том же значении о  « 20 МПа. Плотность дисло
каций в работе [173] не указана, но, учитывая условия проведения экспериментов, право
мерно считать, что условие n d << N в данном случае выполнялось и температура диссо
циации атмосферы может быть оценена по формуле (3.22). В кристаллах, содержащих уг
лерод или азот, во всем исследованном диапазоне температур отклонения от высокочис
тых кристаллов отсутствуют. Это позволяет получить верхнюю оценку энергии связи 
примеси с дислокацией Есв < 0,99 эВ для углерода и Есв < 1,2 эВ для азота. Для кислород
содержащих кристаллов при температуре 920 К отклонения от высокочистого кристалла 
имеются при концентрациях 2,5*1017 см-3 и выше. При более низких концентрациях зави
симость скорости движения дислокаций от напряжения сдвига такая же, как и в высоко
чистом кристалле. Это позволяет получить следующую оценку энергии связи атомов ки
слорода с 60-градусной дислокацией в кремнии: Есв « 0,97 эВ, что близко к полученной в 
[174] величине энтальпии захвата кислорода в областях с высокой плотностью дислока
ций, равной 0,95 эВ.

Особенности формирования примесных атмосфер на дислокациях и дефектах в 
слаболегированных кристаллах

Температура диссоциации примесных атмосфер на дислокациях и других структур
ных дефектах является одной из практически важных характеристик кристалла, опреде
ляющей область, в которой могут наблюдаться резкие изменения свойств, зависящих от 
подвижности дефектов или концентрации, входящей в состав их атмосферы примеси. Из
вестно [175], что подвижность и электрофизические свойства дислокаций и других дефек
тов существенно зависят от типа, состава и степени насыщения образующейся на них 
примесной атмосферы.

Обычно рассматривают три типа примесных атмосфер на дислокациях [58, 167]. Ат
мосферы Коттрелла образовываются вследствие упругого и электростатического притя
жения примесных атомов к дислокации. Простейшей моделью такой атмосферы является 
цепочка примесных атомов, располагающаяся вдоль края экстраплоскости. Положение 
этой цепочки зависит от типа и размера примесных атомов. Атомы внедрения и атомы за
мещения, имеющие большие, чем у атомов матрицы атомные радиусы, размещаются под 
краем экстраплоскости. Атомы замещения с малыми атомными радиусами находятся над 
краем экстраплоскости. Образование атмосферы Коттрелла связано с необходимостью 
диффузии атомов примеси к дислокации, поэтому оно протекает относительно медленно.

Атмосфера Снука представляет собой область упорядоченного расположения атомов 
внедрения вблизи дислокации в ОЦК металле. Упорядочение обусловлено нарушением 
кристаллографической эквивалентности октаэдрических междоузлий решетки в результа
те их деформации создаваемым дислокацией полем упругих напряжений. Образование 
атмосферы Снука происходит путем перескока внедренных атомов в соседние междоуз
лия, поэтому скорость образования такой атмосферы значительно выше, чем для атмосфе
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ры Коттрелла.
Атмосфера Сузуки представляет собой область с измененной концентрацией приме

си в дефекте упаковки растянутой дислокации. В ГЦК металле такой дефект упаковки 
представляет собой тонкую прослойку с гексагональной плотно упакованной решеткой. 
Растворимость примеси в такой прослойке в общем случае отличается от ее растворимо
сти в ГЦК решетке. Это приводит к обогащению или обеднению прослойки примесными 
атомами.

Для определения температуры диссоциации коттрелловских атмосфер на дислокаци
ях в кристалле принято [16] пользоваться выражением

E
Тд = —^ , (3.22)

klnc

где c - атомная доля примеси, Есв - энергия связи атомов примеси с дислокацией. Анало
гичные выражения могут быть получены и для температуры конденсации примесных ат
мосфер на других дефектах, в частности на микродефектах в монокристаллах кремния. 
При выводе формулы (3.22) предполагается, что входящие в состав примесной атмосферы 
атомы имеют одинаковую энергию, а количество атомов примеси значительно превышает 
число всех возможных позиций для атомов примеси вблизи дислокаций. Последнее допу
щение позволяет использовать для оценки распределения примесных атомов между объе
мом кристалла и атмосферой статистику Больцмана.

В реальных высокочистых кристаллах указанное предположение может не выпол
няться, что приведет к отклонению температуры диссоциации от значений, предсказывае
мых (3.22). О том, что в данном случае число мест в атмосфере не всегда можно считать 
малым по сравнению с числом примесных атомов свидетельствует, в частности, возмож
ность использования метода внутреннего геттерирования для очистки активных областей 
кремниевых приборов от рекомбинационно активных центров [90].

Предположение о равенстве энергий входящих в состав атмосферы примесных ато
мов является довольно грубым приближением [176], но в некоторых случаях оно может 
оказаться достаточным для корректного описания распределения атомов между примес
ными атмосферами и “идеальным” объемом. Например, для атомов фосфора в кремнии 
установлено [177], что они располагаются в области экстраплоскости на расстоянии около 
одной постоянной решетки от нее. Такое расположение примесных атомов позволяет счи
тать, что их энергии будут приблизительно одинаковыми. Аналогичные "атмосферы" мо
гут формироваться и в других случаях, например, при взаимодействии примесных атомов 
с преципитатами [172], их сегрегации на границах зерен и поверхности кристалла [16, 
178], а также при взаимодействии подвижных примесей с малоподвижными в тройных 
твердых растворах [21, 25, 40]. При образовании примесных атмосфер в этих случаях так
же возможны отклонения от (3.22), если предположение о том, что число примесных ато
мов много больше числа мест в атмосфере не выполняется. В работах [179, 180], проведен 
статистико-термодинамический анализ распределения примесей и термодинамических 
свойств сильнодеформированных кристаллов и получены выражения, описывающие рас
пределение примесных атомов между атмосферой и бездефектной областью кристалла 
для случая, когда количество примесных атомов в атмосфере меньше числа позиций в 
ней. Приводимые в этих работах результаты позволяют предположить, что в общем слу
чае температура диссоциации примесной атмосферы должна зависеть от числа позиций 
для примесных атомов в атмосферах дефектов (то есть от плотности дефектов), однако 
вопрос о существовании такой зависимости в работах [179, 180] не рассматривается.

Для оценки температуры диссоциации атмосферы в высокочистом кристалле при
мем в первом приближении, что эффективное взаимодействие примеси с дефектом на
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блюдается лишь в первой координационной сфере дефекта, а энергия взаимодействия 
равна максимальной энергии его связи с примесным атомом. Найдем распределение при
месных атомов по позициям двух типов, одни из которых расположены вблизи дефекта, а 
другие - на удалении от него. Потенциальные энергии атомов в этих позициях можно 
принять равными -E^ и 0, соответственно. Как показано в [181], для описания распреде
ления атомов примеси между "идеальной" решеткой кристалла и атмосферой дефекта 
можно использовать статистику Ферми. Получаемые при этом выражения эквивалентны 
системе (2.1) для случая, когда имеется два типа позиций для примесных атомов. Распре
деление атомов примеси найдем [182], используя (2 .1) и принимая, что п  = П  - числу по
зиций в атмосфере. В рамках принятой модели атмосферы эта величина однозначно опре
деляется плотностью дефектов. Например, для дислокаций число мест в атмосфере в еди
нице объема кристалла равно Nd/a, где a - межатомное расстояние в направлении оси дис
локации. Для сферических преципитатов и микродефектов число мест в атмосфере, отне-

2
пг N деф

сенное к единице объема кристалла, будет р ав н о -------------, где г - средний радиус дефек-
a 2

тов, a - среднее межатомное расстояние на их поверхности. Определяемое из уравнений 
(2.1) количество примесных атомов в атмосфере асимптотически приближается к n d при T 
^  0 (при n > n d), поэтому строгое определение температуры диссоциации атмосферы ока
зывается невозможным. При замене фермиевского распределения на больцмановское, 
принимая, что в конденсированной атмосфере nd = n d, и, учитывая, что при малой плотно
сти дислокаций п 1 ~ П ( п  - количество возможных положений для атомов примеси, не 
связанных в атмосфере, п - общее число позиций для примесных атомов), получаем [183]:

E
Tfl = -------------св-------- . (3.23)

k l n [ ( n - n d ) / п ]

Из (3.23) следует, что температура диссоциации стремится к 0 при приближении 
числа мест для примесных атомов в атмосферах дислокаций к числу примесных атомов. 
Однако именно в этой области использование распределения Больцмана дает наибольшую 
погрешность, так как при низких температурах должно наблюдаться сильное вырождение.

На рис. 3.5 показаны температурные зависимости степени заполнения позиций в ат
мосфере, рассчитанные с применением как статистики Ферми, так и статистики Больцма
на. В обоих случаях для близких значений n и n d диссоциация примесной атмосферы на
блюдается при температурах, существенно более низких, чем величина, определяемая вы
ражением (3.22). Однако практически все атомы примеси находится в атмосфере при тем
пературах значительно больших, чем критическая температура, даваемая выражением 
(3.23). Для аналитической оценки температуры диссоциации в области n ~ n d необходимо 
условиться считать атмосферу насыщенной, если занята определенная доля (а) мест в ат
мосфере, либо, для малых концентраций примеси, если определенная доля (а) примесных 
атомов связана в атмосфере. В последнем случае было бы правильнее говорить не о тем
пературе диссоциации, а о температуре вырождения.
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Рис. 3.5. Температурная зависимость доли занятых мест в примесной атмосфере при 
Есв = 1 эВ, п = 5*1022, n d = 1*1014, n = 1*1015 (1,3) и n = 1,1*1014 (2,4). Расчет с использо
ванием статистики Больцмана (1,2) и Ферми (3,4).

В соответствии с таким подходом для случая n > nd будем считать атмосферу на
сыщенной, если количество находящихся в ней атомов примеси n2 > a * n d (0 < a  < 1). Это 
условие выполняется [183] при температурах

T < т* = __ E св

kln- a n
(3.24)

n -  an d

Температура диссоциации, определяемая выражением (3.24), остается достаточно 
высокой (рис. 3.6) даже при n = n d для разумных значений a  (0,9 - 0,999).

Формирование насыщенной атмосферы возможно, если число доступных для при
месных атомов мест в атмосфере не превышает общего числа атомов примеси. Если это 
условие не выполняется, например в высокочистых деформированных кристаллах, атмо
сфера остается ненасыщенной, однако, количество не находящихся в ней примесных ато
мов при низких температурах будет мало. В этом случае атмосфера не будет существенно 
влиять на движение дислокаций, но будет определять термодинамические свойства и под
вижность атомов примеси, а также влиять на свойства кристалла, которые определяются 
объемным содержанием образующей атмосферу примеси.
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Рис. 3.6. Зависимость температуры диссоциации примесной атмосферы от энергии
связи примесей с дислокациями (п = 5*1022, nd = 1*1014, n = 1*1014 (1, 2), 5*1014 (3,4)). 
Расчет по формулам 3.24 (1, 3: а  = 0,99) и 3.22 (2, 4).

При малых концентрациях примеси (n < nd) степени заполнения позиций всех типов 
малы при любой температуре, поэтому статистики Больцмана и Ферми должны давать 
одинаковый результат. Решая систему:

14 ч14 ч14

n  ̂ = П1 ехр(—д /kT)

nd = nd ехР((-Е св - K>/kT) 
n = n j + nd

(3.25)

получаем [183], что для n < nd при nd = an  (0 < a  < 1) температура диссоциации (вырожде
ния), ниже которой все атомы примеси связаны в атмосфере дефекта, равна

T =д
Есв

kln- a n
(3.26)

(1 -  a ) nd

То есть для заданного а  она зависит только от доли позиций, расположенных вблизи 
дефектов. При приближении числа атомов примеси к числу доступных для них позиций в 
атмосфере необходимо использовать статистику Ферми. В этом случае из (2.1) получаем:

anan  +-------- exp
1 — a

С е   ̂св (3.27)

откуда

ЕсвT . = --------------св------------ . (3.28)
k in ---------a n ---------

(1 — a ) (nd — an )
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На рис. 3.7 приведены зависимости доли атомов примеси в атмосфере от температу
ры, рассчитанные для nd > n. В этом случае также наблюдается существенное уменьшение 
температуры диссоциации (вырождения) при nd ^  n.

T, K

Рис. 3.7. Температурная зависимость доли примесных атомов, находящихся в атмо
сфере при nd = 1*1014, n = 1*1014 (1,2), 9*1013 (3), 1*1013 (4), 1*1012 (5). Остальные пара
метры соответствуют рис. 3.5. Расчет с использованием статистики Больцмана (2-5) и 
Ферми (1).

На рис. 3.8 показана зависимость температуры диссоциации (вырождения) от числа 
позиций в атмосфере при постоянной концентрации примеси n = 1 * 1014 см-3. При малых 
значениях nd температура диссоциации приближается к величине, определяемой выраже
нием (3.22). В области nd ~ n наблюдается резкое снижение температуры диссоциации, 
как это и следует из выражений (3.24, 3.28).

Таким образом, можно сделать вывод, что температуры диссоциации примесных ат
мосфер на дислокациях и других дефектах существенно зависят от соотношения числа 
примесных атомов и числа мест для них вблизи дефектов. Это необходимо учитывать при 
разработке технологий получения и термических обработок слаболегированных кристал
лов и тонких слоев полупроводниковых материалов.
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Рис. 3.8. Зависимость температуры диссоциации (вырождения) примесной атмосфе
ры от числа позиций в атмосфере. Энергия связи примеси с дислокацией: 0,5 эВ (1), 1,0 эВ 
(2), 1,5 эВ (3), 2,0 эВ (4).

3.4. Примесно-дефектное взаимодействие и его влияние на свойства 
твердых растворов внедрения на основе ниобия1

Теоретическое исследование потенциального рельефа атома внедрения вблизи дру
гих примесей внедрения [184 - 187], примесей замещения [46, 184, 188], вакансий [184, 
188] и дислокаций [176, 184, 189] показывает, что вблизи дефекта всегда существуют та
кие междоузлия, для которых потенциальная энергия внедренного в них примесного ато
ма выше, чем у изолированного, и такие, для которых она ниже. В разбавленных раство
рах наличие позиций с повышенной энергией практически не влияет на свойства, так как 
количество таких позиций и вероятности их заполнения малы [34]. Имеющиеся экспери
ментальные данные подтверждают формирование вблизи атомов примесей замещения од
ного или нескольких типов позиций с пониженной энергией находящихся в них внедрен
ных атомов. Такие позиции имеются вблизи атомов циркония [190 - 195], титана [191, 192, 
196, 197], гафния [26, 34, 191, 192, 197 - 199], тантала [200], хрома [201], молибдена [202 - 
204], вольфрама [26, 34, 199, 205]. Их существование приводит к формированию комплек
сов типа i-s, s-i-s, i-s-i и других (s- атом замещения, i- атом внедрения). Доля связанных в 
комплексы внедренных атомов в некоторых случаях, например в сплавах Nb-Zr и Nb-Hf, 
может быть близка к единице. Имеются также данные о возможности существования в 
сплавах на основе ниобия устойчивых комплексов типа i-i, i-i-i, i-i-i-i [206, 207], а также 
комплексов атомов внедрения с вакансиями типа i-v [208]. В сплавах, содержащих одно
временно примеси внедрения различного типа наблюдали образование комплексов типа
O-N [209, 210], O-H и N-H [211, 212]. Аналогичные комплексы внедренных атомов на
блюдали также в твердых растворах на основе a-Fe, V и Ta [203, 213 - 215]. Поэтому, 
учитывая относительно высокую растворимость элементов внедрения в ниобии и отсутст

1 Данный параграф написан совместно с А.Ю. Чириковым
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вие в нем структурных превращений, сплавы внедрения на его основе можно рассматри
вать как удобный модельный объект для изучения примесно-дефектного взаимодействия в 
металлах.

Взаимодействие примесей внедрения друг с другом, а также их взаимодействие с 
другими примесями и структурными дефектами может приводить к существенному изме
нению физических свойств твердых растворов на основе ниобия. Отмечается возможность 
существенного влияния i-s [216 - 218] комплексов на предел текучести, твердость и пол
зучесть сплавов. Примеси замещения (Ti, Zr, Hf, Ru, Mo, W) снижают термодинамиче
скую активность и растворимость элементов внедрения [219 - 224], но данные о величине 
эффекта, полученные разными данными не совпадают. В [34] нами на основании анализа 
имеющихся экспериментальных данных о внутреннем трении тройных Nb-s-i твердых 
растворов было показано существование корреляции между энергиями связи s-i комплек
сов и разницей атомных радиусов легирующего элемента и ниобия. Теоретический ана
лиз, проведенный в [320] показывает (табл. 3.4), что для большинства примесей замеще
ния определяющую роль в образовании комплексов играет деформационное взаимодейст
вие атомов внедрения и замещения. Однако для титана и тантала, атомные радиусы кото
рых близки к радиусу ниобия, существенным становится химическое взаимодействие 
примесей.

Табл. 3.4
Энергии взаимодействия атома кислорода с примесями замещения в ниобии [188]

Примесь
замещения

Ta W Mo Re V Fe Ti Cr Hf Zr

Координационная 
сфера с макси

мальным притя
жением

1 4 4 4 4 4 1 4 2 2

Деформационное
взаимодействие

0 -0,05 -0,06 -0,10 -0,10 -0,17 +0,02 -0,22 -0,29 -0,36

Химическое взаи
модействие

-0,02 - - - - - -0,20 - -0,28 -0,39

Сумма -0,02 -0,05 -0,06 -0,10 -0,10 -0,17 -0,18 -0,22 -0,57 -0,75

Формирование i-i комплексов может оказывать заметное влияние на механические 
свойства сплавов ниобия [225, 226]. Такое влияние связывают [226] с изменением количе
ства, распределения и эффективности препятствий для движения дислокаций. Для описа
ния экспериментальных результатов, относящихся к двойным твердым растворам ниобий- 
азот и ниобий-кислород, используются две модели. Согласно одной из них [206, 207, 209, 
227], взаимодействие внедренных атомов приводит к формированию комплексов из двух, 
трех и четырех внедренных атомов. При этом энергия атома, входящего в состав комплек
са снижается на 0,05 - 0,30 эВ, в зависимости от состава комплекса. Теоретические оценки 
энергий связи (табл. 3.5), выполненные в рамках модели деформационного взаимодейст
вия, качественно согласуются с имеющимися экспериментальными данными, однако дают 
завышенные значения энергий связи i-i пар. Эти комплексы могут рассматриваться как за
родыши образования второй фазы при распаде твердого раствора. Проведенное в [228] ис
следование диффузного рассеяния нейтронов образцами ниобия, содержавшими 2,6 и 3,6 
ат. % кислорода и закаленными от 1520 К, показало наличие порядка в расположении O- 
O, O-O-O и O-O-O-O комплексов. Это согласуется с результатами расчетов распределения 
примесей в рамках модели деформационного взаимодействия [229], показывающими
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энергетическую выгодность расположения комплексов внедренных атомов в плоскостях 
типа (110). Возможность упорядоченного расположения комплексов атомов кислорода 
также согласуется с существованием упорядоченных фаз типа Nb64O, Nb32O, Nb16O и т.п. 
[5] в твердых растворах кислорода в ниобии. Согласно второй модели [230 - 232], в двой
ных растворах внедрения возникают хаотические деформации решетки, приводящие к 
формированию непрерывного спектра значений энергии внедренного атома. Обе модели 
удовлетворительно описывают имеющиеся экспериментальные данные. Это обусловлено, 
по нашему мнению, малой величиной изменения энергии внедренного атома при измене
нии его положения относительно второго внедренного атома. Исследования релаксацион
ных спектров внутреннего трения сплавов ниобий - кислород показывают [233], что в ре
альных растворах с высокой концентрацией примеси внедрения образуются, по- 
видимому, несколько типов комплексов внедренных атомов, энергии связи которых име
ют некоторое распределение относительно средних значений. Таким образом, можно 
предполагать, что в реальных растворах имеет место суперпозиция дискретного и непре
рывного распределений для энергий внедренных атомов.

Табл. 3.5
Энергии максимального деформационного притяжения двух внедренных атомов в 

ОЦК металлах (эВ) [234]

Растворенный
атом

V Nb Ta Cr Mo W a-Fe

O -0,25 -0,24 -0,17 -0,33 -0,39 -0,37 -
N -0,25 -0,37 -0,22 -0,39 -0,55 -0,56 -0,31
C -0,38 -0,46 -0,34 -0,60 -0,71 -0,79 -0,31

В работах [57, 235] показано, что на температурной зависимости коэффициента объ
емной диффузии кислорода в ниобии имеются отклонения от закона Аррениуса. В то же 
время анализ данных, относящихся только к междоузельной диффузии изолированных 
атомов кислорода и азота, показывает [236 - 238], что для них закон Аррениуса выполня
ется во всем исследованном диапазоне температур (290 - 2000 К для кислорода и 520 - 
1870 К для азота). Результаты выполненного нами моделирования влияния взаимодейст
вия внедренных атомов на коэффициенты их диффузии [32, 33] показывают, что наиболее 
вероятной причиной наблюдавшихся в [57, 235] отклонений от закона Аррениуса является 
образование при низких температурах комплексов внедренных атомов, приводящее к по
вышению эффективной энергии активации диффузии. Более существенное влияние на ко
эффициенты диффузии примесей внедрения оказывает их взаимодействие с атомами за
мещения [193, 239 - 242]. Имеющиеся данные противоречивы, однако, как показано нами 
в [32, 33], данные, относящиеся к объемной диффузии, хорошо согласуются с предполо
жением о том, что причиной наблюдаемых в тройных твердых растворах отклонений от 
закона Аррениуса является формирование устойчивых i-s комплексов. При этом величина 
отклонений растет с ростом энергии связи комплекса, а последняя, в свою очередь, опре
деляется различием атомных радиусов элемента замещения и ниобия.

Вакансии и примесные атомы внедрения образуют в ниобии i-v комплексы двух ти
пов [188, 208]. Комплексы первого типа создают искажения решетки, имеющие такую же 
симметрию, как и сама решетка. Вероятно, они представляют собой атом внедрения, на
ходящийся в вакантном узле. Комплексы второго типа - атом внедрения в соседнем с ва
кансией октаэдрическом междоузлии - создают тетрагональные искажения, симметрия ко
торых ниже симметрии решетки. Согласно имеющимся расчетам (табл. 3.6) энергии связи
i-v комплексов в ниобии и тантале могут достигать 0,5 эВ.
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Энергии парного взаимодействия кислорода с вакансией в ниобии: [188]
Табл. 3 .6

Координа
ционная 

сфера вакан
сии

1 2 3 4 5

X, Y, Z
[  j  a°

( Н « »  ]80

,0,

(Ш a- [ і ’і ’ ї )*°
W (Nb), эВ -0,398 -0,518 -0,037 +0,187 +0,035
W (Ta), эВ -0,479 -0,501 -0,030 +0,212 +0,068

Вблизи дислокаций примеси внедрения образуют атмосферы Коттрелла, обуслов
ленные наличием энергетически благоприятных междоузлий вблизи дислокаций, и Снука, 
связанные с ориентационным упорядочением внедренных атомов [167, 184, 243]. Предпо
лагается, что насыщение атмосфер Коттрелла в металлах происходит уже при 10-6 - 10" 
8 ат. % [244], однако неясно, какова при этом концентрация примеси в самой атмосфере. 
Имеется предположение о том, что насыщенная атмосфера представляет собой некоторую 
новую, возможно аморфную, фазу, содержащую внедренные атомы [245]. Такое предпо
ложение согласуется с известными данными о составе примесных атмосфер в других ма
териалах. В частности, известно, что атмосферы дислокаций и микродефектов в кремнии, 
образованные примесями переходных металлов, как правило, представляют собой преци
питаты этих металлов или их силицидов [137, 246]. В ненасыщенных атмосферах дисло
каций можно ожидать образования i-i, i-s и других комплексов с участием внедренных 
атомов [247, 248]. Как уже говорилось выше (§ 3.3), скорость формирования атмосферы 
Снука существенно выше скорости образования коттрелловской атмосферы, так как пер
вый процесс не связан с диффузионным перемещением атомов к дислокации. Ввиду ма
лой концентрации примеси, необходимой для насыщения коттрелловских атмосфер, мож
но ожидать, что формирование атмосфер Снука будет наблюдаться при закалке разбав
ленных растворов от температур выше температуры диссоциации атмосферы, либо при 
деформации в условиях, когда возможен отрыв перемещающихся под действием внешних 
напряжений дислокаций от коттрелловских атмосфер. Энергии связи атомов внедрения с 
дислокациями в ОЦК металлах могут быть существенно выше значений, которые получа
ются расчетом в рамках упругой модели (формулы 3.10, 3.11). В частности для азота, ки
слорода и углерода в ниобии их величины составляют соответственно 0,15 , 0,32 и 0,5 эВ 
[249, 250], а для азота в а-железе - 0,81 эВ [251]. В сплавах ниобий-цирконий энергии свя
зи внедренных атомов с дислокациями составляют 1,45 эВ для азота и 1,75 эВ для углеро
да [250]. Значительное повышение энергии связи при введении циркония может быть вы
звано с образованием в атмосферах дислокаций i-s комплексов, что наблюдалось в спла
вах Nb-Zr-O [252], либо выделений нитрида циркония.

Одним из наиболее чувствительных к межпримесному и примесно-дефектному 
взаимодействию физических свойств твердых растворов внедрения на основе ОЦК метал
лов является их внутреннее трение. На температурной зависимости внутреннего трения 
идеальных двойных твердых растворов имеется пик Снука. Он обусловлен диффузион
ным перераспределением внедренных атомов между неэквивалентными (при наличии 
внешнего напряжения) подрешетками октаэдрических междоузлий [40]. Повышение кон
центрации внедренных атомов, введение элементов замещения, пластическая деформация, 
закалка от предплавильных температур и другие воздействия, вызывающие отклонение 
твердого раствора от идеальности, приводят к появлению дополнительных пиков, сущест-
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венно усложняющих релаксационный спектр [35, 40, 208, 214, 253, 254]. Определение па
раметров этих пиков дает ценную информацию о состоянии внедренных атомов в твердом 
растворе и может быть использовано [32, 33] для прогнозирования их свойств.

На температурной зависимости внутреннего трения ОЦК твердых растворов внедре
ния имеются так называемые сноековские пики. Они обусловлены релаксацией внедрен
ных атомов под действием знакопеременных напряжений. Часто эти максимумы являют
ся асимметричными, а их полуширина превышает теоретическое значение. Это может 
быть объяснено либо формированием комплексов внедренных атомов [197, 207], либо 
возникновением хаотических полей деформаций, вызывающих формирование непрерыв
ного спектра времен релаксации внедренных атомов [231].

В работах [31, 255] нами было проведено моделирование влияния взаимодействия 
атомов кислорода на релаксационный спектр внутреннего трения твердых растворов нио
бий-кислород. При расчетах учитывали только формирование комплексов типа O-O и не 
учитывали возможность образования более сложных комплексов. Это связано с тем, что в 
литературе отсутствуют данные о величине форм-факторов тензоров упругого диполя для 
комплексов, состоящих из трех и более атомов кислорода. Как показали предварительные 
расчеты, для равновесного твердого раствора концентрация таких комплексов пренебре
жимо мала.

Следуя [186], можно выделить четыре типа позиций, в которых значения потенци
альных энергий внедренных атомов существенно различаются: 1) позиции, соответст
вующие изолированным атомам кислорода, для которых потенциальная энергия принята 
нами равной нулю; 2) позиции, расположенные в третьей координационной сфере атома 
кислорода, для которых, в соответствии с экспериментальными данными [206], энергия 
находящегося в них другого атома кислорода принята равной - 0,07 эВ, что близко также к 
результатам расчетов [186]; 3-4) позиции, расположенные в 1 и 4' координационных сфе
рах атома кислорода (4' координационная сфера образована междоузлиями, удаленными

от атома кислорода на расстояние равное периоду решетки в направлениях [100], [1 00],

[010], [0 1 0 ], [001] и [001]. Количества позиций каждого типа принимали равными сле
дующим величинам:

П1 =П - П2 - П3 - n 4 ;

П 4 = 2n : + n 4

Распределение атомов кислорода по позициям различного типа можно найти, решая 
систему (2.1). Суммарная величина внутреннего трения определяется из соотношения [40]

(3.30)

где Qq1, E и T0i - соответственно высота, энергия активации и температура i -го пика, m- 
число пиков. Величины Ei T0i связаны формулой Верта-Маркса [40]

Ei = kToi ln (kT o i/hf), (3.31)
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где h - постоянная Планка, f- частота колебаний образца.
На рис. 3.9 показано влияние концентрации кислорода на положение и форму релак

сационного спектра внутреннего трения твердых растворов ниобий-кислород. При расче
тах учитывались релаксации одиночных атомов кислорода в позициях первого типа и ре
лаксация атомов кислорода, связанных в пары. Форм-факторы тензоров упругих диполей 
были приняты равными соответственно 0,5 и 0,95 [186, 253], а энергии активации этих ре
лаксационных процессов - 1,14 эВ и 1,21 эВ [34, 206]. Приведенные кривые нормированы 
на высоту идеального сноековского пика (пика, который наблюдался бы, если бы все ато
мы кислорода находились в позициях первого типа). Как видно из рисунка 3.9, с ростом 
концентрации кислорода температура максимума и его ширина несколько повышаются.

Температура, К

Рис. 3.9. Влияние концентрации кислорода на температурную зависимость внутрен
него трения сплавов ниобий-кислород. Концентрация кислорода: 1 - 0,1 ат.%, 2 - 1 ат.%, 3 
- 2 ат.%, 4 - 3 ат.%, 5 - 4 ат.%.

На рис. 3.10 и 3.11 показаны зависимости сдвига температуры релаксационного пика 
и его асимметрии от концентрации кислорода. Здесь же приведены имеющиеся в литера
туре экспериментальные данные для системы Nb-O и близкой к ней по свойствам системы 
Ta-O. Из представленных данных видно, что имеется удовлетворительное соответствие 
между результатами расчетов и экспериментом. Несколько более сильное влияние кон
центрации на рассматриваемые свойства, которое наблюдается в эксперименте, может 
быть обусловлено тем, что при расчетах не учитывались комплексы из трех и большего 
числа атомов кислорода, которым соответствуют более высокие энергии активации релак
сации и температуры пиков [207].

Как показывают полученные нами результаты [256], закалка сплавов ниобий - азот 
от высоких температур приводит к заметному усложнению релаксационного спектра и 
сдвигу максимума внутреннего трения в область высоких температур (рис. 3.12). Такое 
поведение объясняется взаимодействием атомов азота с дефектами, которые образуются 
вследствие закалочной деформации образца, а также возможностью релаксации атомов 
азота, находящихся в ненасыщенных атмосферах дислокаций [26]. Образующиеся вслед
ствие такого взаимодействия дополнительные позиции являются энергетически выгодны
ми для атомов азота. В противном случае из-за относительно небольшого числа таких по
зиций количество находящихся в них атомов азота было бы мало, и они бы не оказывали 
влияния на релаксационный спектр.
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Рис. 3.10. Концентрационная зависимость сдвига пика внутреннего трения в сплавах 
ниобий-кислород. Экспериментальные точки приведены для систем: 1 - Nb-O [233], 2 - Ta-
O [231].
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Рис. 3.11. Зависимость уширения сноековского пика в твердом растворе Nb-O от 
концентрации кислорода (• - экспериментальные данные для системы Ta-O [231]).
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Рис. 3.12. Температурные зависимости внутреннего трения твердых растворов Nb - 
0,2 ат.% N (♦), Nb - 12 ат.% W- 0,2 ат.% N (▲) и Nb -  2 ат.% Hf -  0,2 ат.% N ( • ) .  ■  - рас
четная температурная зависимость идеального азотного пика для той же частоты колеба
ний образца.

На начальном этапе дегазации образцов (первые 10 -  15 мин) наблюдается (рис. 
3.13) резкое возрастание концентрации атомов внедрения (кислорода, углерода и азота) в 
твердом растворе, о чем свидетельствует рост пропорциональных концентрациям высот 
соответствующих сноековских релаксационных пиков. Коэффициент пропорционально
сти составляет для разных примесей 0,02 -  0,1 ат.%"1 и существенно зависит от условий 
обработки, поэтому при анализе относительных изменений концентрации в дегазирован
ных образцах более надежные результаты дает сопоставление высот соответствующих 
максимумов внутреннего трения. Наблюдаемые изменения, по-видимому, могут быть 
обусловлены растворением содержавшихся в образце выделений оксидной, карбидной и 
нитридной фаз.

Максимальная концентрация кислорода после дегазации при 1970 -  2070 К пример
но одинакова, а после дегазации при 2170 -  2270 К существенно выше (рис. 3.14), что мо
жет свидетельствовать о более полном удалении атомов кислорода, которые находились 
до дегазации в связанном состоянии. Максимальные концентрации углерода и азота, дос
тигаемые при дегазации, возрастают с ростом температуры дегазации, но при этом они ос
таются более низкими, чем концентрация кислорода (рис. 3.14).
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Рис.3.13. Изменение высот кислородного Рис. 3.14. Зависимость максималь-
(1), углеродного (2) и азотного (3) сное- ных значений высот сноековских
ковских пиков после дегазации при пиков от температуры дегазации
2270 К. (обозначения соответствуют рис. 1).

На рис. 3.15 показано влияние температуры и времени дегазации на релаксационные 
спектры внутреннего трения ниобия. Как видно из представленных данных наиболее пол
ная очистка происходит при температуре дегазации 2170 К. В этом случае остаточные 
концентрации примесей не превышают 0,02 ат.%.

Рис. 3.15. Температурные зависимости внутреннего трения ниобия после длительной 
дегазации: 1 - 1970 К, 120 мин, 2 - 1970 К, 180 мин, 3 - 2070 К, 120 мин, 4 - 2070 К, 180 
мин, 5 - 2170 К, 120 мин, 6 - 2170 К, 180 мин, 7 - 2270 К, 120 мин, 8 - 2270 К, 180 мин.

Металлографический анализ показал, что двойные сплавы ниобий - азот имели 
крупнозернистую равноосную структуру с размером зерна 50 - 100 мкм. При концентра
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циях азота менее 0,7 - 0,8 ат. % выделения частиц второй фазы металлографически не вы
являлись. На поверхности образцов наблюдались ограненные ямки, появление которых, 
по-видимому, было обусловлено испарением оксидов ниобия [257] или сублимацией нио
бия в процессе дегазации, о протекании которой свидетельствовало образование налета на 
стенках реактора. Плотность образцов и модуль нормальной упругости при комнатной 
температуре для двойных сплавов ниобий - азот были близки к соответствующим значе
ниям для отожженных поликристаллов.

На рис. 3.16 - 3.18 представлены температурные зависимости внутреннего трения 
сплавов ниобий - азот, прошедших различную предварительную обработку. Как видно из 
этих данных, релаксационные спектры имеют сложный вид и не могут быть описаны в 
рамках модели идеального релаксационного процесса. Для более детального изучения 
особенностей строения сплавов внедрения на основе ниобия после высокотемпературных 
обработок нами было проведено детальное исследование структуры релаксационных 
спектров разбавленных твердых растворов ниобий -  азот, после различных обработок.

О О

Рис. 3.16. Влияние старения закаленных об
разцов на температурную зависимость внут
реннего трения сплава ниобий - азот: 1 - изме
рение после азотирования и закалки от 2150 
К; 2, 3 - измерения через 4 года после азоти
рования (2 - при нагреве, 3 - при охлаждении).

Рис. 3.17. Влияние температуры 
закалки на температурную зави
симость внутреннего трения 
сплавов ниобий - азот: 1 - 0,25 
ат. % N, температура закалки 
1000 К, 2 - 0,18 ат. % N, темпе
ратура закалки 2150 К.

На температурной зависимости внутреннего трения сплавов ниобий - азот имеется 
сложный максимум в области сноековской релаксации, представляющий собой в зависи
мости от характера предварительной обработки образцов суперпозицию ряда элементар
ных пиков из числа описанных ниже. Все элементарные пики имеют релаксационный ха
рактер и при повышении частоты колебаний образца смещаются в область высоких тем
ператур.
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Рис. 3.18. Температурная зависимость внутреннего трения: 1 - исходных (после про
катки) образцов; 2 - образцов, прошедших низкотемпературный вакуумный отжиг (1070 
К, 1 час).

С - пик. Наблюдается в большинстве образцов. Основным максимумом он является: 
а) после низкотемпературного (700 - 1000 К) насыщения образцов с последующим мед
ленным охлаждением; б) после старения при 700 - 1000 К образцов закаленных от более 
высоких температур. Высота С - пика в свежезакаленных от 2150 К образцах пропорцио
нальна концентрации азота в твердом растворе. Энергия активации пика, определенная по 
формуле Верта-Маркса, составила 1,55 ± 0,02 эВ, что совпадает с литературными данны
ми об энергии активации сноековской релаксации азота в ниобии [209]. Это позволяет 
считать данный максимум азотным сноековским пиком.

С+ - пик. Присутствует в большинстве образцов и является основным во всех свеже
закаленных образцах. Высота С+ -пика в свежезакаленных от 2150 К образцах также про
порциональна концентрации азота, а его энергия активации равна 1,61 ± 0,02 эВ.

С" -пик. Присутствует в исходных (после прокатки) образцах, а также в образцах, 
прошедших низкотемпературный (1070 К) отжиг или закаленных от предплавильных тем
ператур. Энергия активации этого пика равна 1,50 ± 0,02 эВ. Аналогичный пик наблюдали 
в сплавах Nb-O, закаленных от предплавильных температур [208]. Его энергия активации 
1,09 ± 0,02 эВ совпадает с полученной в [208] энергией активации релаксации комплексов 
атом кислорода - вакансия. Высота С- пика сильно зависит от условий обработки образцов 
и измерения внутреннего трения, поэтому исследовать ее зависимость от концентрации 
азота не удалось.

C2 -пик. Появляется при концентрации примесей внедрения выше 0,2 -  0,3 ат.% в 
виде уширения на высокотемпературной ветви С или С+ - пика. Высота пика в образцах, 
свежезакаленных от 2150 К пропорциональна квадрату концентрации азота. Это указыва
ет на то, что процесс обусловлен релаксацией N-N пар. Однако энергия активации пика
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1,74 ± 0,02 эВ существенно выше приводимого в литературе [209] значения 1,62 эВ. Мож
но предположить, что этот максимум аналогичен С+ - пику.

Кроме указанных пиков на отдельных образцах наблюдали также ряд максимумов, 
которые на основании литературных данных были идентифицированы как сноек -  кесте- 
ровский пик (1,87 ± 0,02 эВ) и у - полоса релаксационного спектра ниобия (0,88-1,05 эВ).

Старение при 300 - 1000 К образцов, закаленных от 2150 К, приводит к смещению 
суммарного пика в область низких температур и повышению его асимметрии (рис. 3.16), 
что связано с уменьшением отношения высот пиков С+ и С. Одновременно уменьшаются 
абсолютные значения высот всех элементарных пиков. Аналогичное влияние на форму 
максимума оказывает отжиг при тех же температурах деформированных образцов, однако 
абсолютные значения высот пиков в этом случае увеличиваются. Уменьшение температу
ры закалки от 2150 до 1000 К приводит к уменьшению высоты суммарного пика (рис. 
3.17) и повышению отношения высот С+ и С пиков примерно в 2,5 раза [35].

В работах [247, 258] сделано предположение о возможности появления максимумов, 
связанных с торможением дислокаций атмосферами различного типа и атмосферами раз
личной степени насыщенности. В частности, если С+ пик обусловлен торможением атмо
сферами Сноека, а сноек -  кестеровский -  атмосферами Коттрелла, то старение при 700 - 
1000 К, трансформируя сноековские атмосферы в коттрелловские будет сопровождаться 
отжигом С+ пика. Напротив, снижение температуры закалки по энергетическим сообра
жениям должно приводить к росту относительной высоты С+ пика. Такое объяснение воз
никновения С+ пика полностью удовлетворяют полученным экспериментальным данным. 
Дислокационная природа С+ пика подтверждается результатами исследования деформи
рованных образцов, а также присутствием сноек -  кестеровского пика и максимумов у - 
полосы. Для более точного указания механизма релаксации необходимо детальное иссле
дование распределения внедренных атомов около дислокаций.

Введение вольфрама и гафния приводит [198, 199, 205] к дополнительному услож
нению релаксационных спектров по сравнению с двойными твердыми растворами, а так
же к сдвигу максимума внутреннего трения в область высоких температур (рис. 3.12, 
3.19), причем влияние гафния является более существенным. Исследование температур
ных зависимостей динамических модулей нормальной упругости показало (рис. 3.20), что 
для них также наблюдается сдвиг в сторону высоких температур области, в которой на
блюдается аномальное уменьшение величины модуля, обусловленное релаксацией вне
дренных атомов. Как было установлено в многочисленных работах [26, 34, 188, 190, 191, 
196 - 198, 202, 204], такое влияние примесей замещения на температурную зависимость 
внутреннего трения твердых растворов внедрения на основе ниобия обусловлено форми
рованием комплексов типа s-i, s-i-s, i-s-i и других. Энергия активации релаксации атомов, 
входящих в состав таких комплексов, как правило, выше энергии активации релаксации 
изолированного внедренного атома, что и приводит к усложнению релаксационного спек
тра и сдвигу его в область высоких температур. Согласно [197], элементы замещения в Nb 
в количестве ~ 1 ат. % или уменьшают высоты кислородного и азотного пиков Снука (Ta, 
Cu, W, Re, Mo, Ni, Al, Fe), или дают дополнительные максимумы (Ti, V, Cr), или подав
ляют пики Снука и дают новые максимумы (Zr, Hf). Полученные в этой работе данные по
зволяют расставить элементы замещения в ряд по мере усиления их взаимодействия с 
атомами кислорода: Ta ^  Cu ^  W ^  Re ^  Mo ^  Ni ^  Al ^  Fe ^  (Ti, V, Cr) ^  (Zr, Hf), 
причем с азотом взаимодействие сильнее, чем с кислородом. Кроме того, для азота меня
ются местами Mo и Re, Ni и Al. Теоретическое моделирование релаксационных спектров 
внутреннего трения тройных Nb-s-O твердых растворов [259] дало несколько иные ре
зультаты. При повышенных (> 0,3 ат. %) концентрациях атомов замещения на релаксаци
онных спектрах внутреннего трения тройных твердых растворов внедрения на основе 
ОЦК металлов должны наблюдаться два основных эффекта: уменьшение величины пика

76



Снука и появление дополнительного пика с более высокой, чем у пика Снука, температу
рой. Однако, такие элементы, как цирконий и гафний согласно результатам [259], вообще 
устраняют пик Снука и в широком интервале температур не дают дополнительного пика. 
Это не соответствует имеющимся экспериментальным данным [190, 191, 193 - 195, 198, 
260], согласно которым введение циркония и гафния приводит к формированию несколь
ких дополнительных пиков в высокими энергиями активации. Такое различие может быть 
обусловлено тем, что дополнительный пик в сплавах ниобий - цирконий - кислород и нио
бий - гафний - кислород должны появляться при более высоких температурах, чем те, для 
которых выполнены расчеты в [259].

Для исследованных нами образцов средний размер зерна уменьшался с ростом кон
центрации легирующего элемента. Пористость тройных сплавов была заметно выше, чем 
для сплавов ниобий - азот. При этом относительная плотность (отношение значений, по
лученных методами гидростатического взвешивания и рентгеноструктурным), а также ве
личина модуля нормальной упругости при комнатной температуре для сплавов ниобий - 
гафний - азот уменьшались с ростом концентрации гафния во всем исследованном диапа
зоне. Для сплавов ниобий - вольфрам - азот эти величины имели минимум при концентра
ции вольфрама равной 2 ат. %.

Анализ полученных нами данных показывает, что распределение атомов азота по 
позициям различного типа в сплавах ниобий - гафний - азот зависит от концентрации ато
мов внедрения (рис. 3.19). С ростом концентрации азота уменьшается доля изолирован
ных атомов и увеличивается доля атомов, связанных в комплексы с высокой энергией ак
тивации релаксации (атомы азота в окружении нескольких атомов гафния). Об этом сви
детельствует относительное понижение величины внутреннего трения при температурах 
ниже температуры максимума и его относительное повышение при более высоких темпе
ратурах.
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Рис. 3.19. Температурная зависимость внутреннего трения сплавов Nb - 2 ат.% Hf - N 
([N]: ■  - 0,06 ат.%, ♦  - 0,14 ат.%, ▲ - 0,21 ат.%, •  - 0,32 ат.%).
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Рис. 3.20. Температурные зависимости изменения динамического модуля нормаль
ной упругости твердых растворов Nb - 0,2 ат.% N (1) и Nb - 12 ат.% W- 0,2 ат.% N (2). E0- 
величина модуля при 300 К.

Наблюдаемую зависимость распределения атомов азота между позициями различно
го типа от общей концентрации азота можно объяснить неравновесным состоянием спла
вов, формирующимся при закалке от высоких температур.

Концентрация азота, ат. %

Рис. 3.21. Зависимость высоты максимума внутреннего трения в сплавах Nb -  2 ат.% 
Hf -  N от концентрации азота.

Известно [220], что растворимость азота в сплавах ниобий - гафний существенно 
снижается по сравнению с чистым ниобием уже при малых концентрациях гафния. Обра
зование комплексов атома азота с несколькими атомами гафния должно предшествовать 
распаду твердого раствора ниобий - гафний - азот. В исследованных нами образцах про
изошел частичный распад твердого раствора. Это подтверждается данными металлогра
фического анализа (наличие выделений второй фазы), а также уменьшением абсолютной
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величины максимума внутреннего трения с ростом концентрации гафния: при одинаковых 
концентрациях азота ее значение для сплавов Nb -  2 ат. % Hf -  N оказывается в 3 -  4 раза 
ниже, чем для сплавов ниобий -  азот и ниобий -  вольфрам - азот с теми же концентрация
ми азота. Высота релаксационного пика для сплавов Nb -  2 ат. % Hf -  N с высокой степе
нью точности пропорциональна концентрации азота (рис. 3.21). Это возможно лишь на 
начальной стадии распада. Таким образом, можно сделать вывод, что в результате закалки 
фиксируется нестабильное состояние, соответствующее начавшемуся распаду пересы
щенного твердого раствора.
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4. ПРИМЕСНО-ДЕФЕКТНАЯ ПОДСИСТЕМА И СВОЙСТВА 
СЛАБОЛЕГИРОВАННЫХ МОНОКРИСТАЛЛОВ КРЕМНИЯ, ПОЛУЧАЕМЫХ 

МЕТОДАМИ ЧОХРАЛЬСКОГО И БЕСТИГЕЛЬНОЙ ЗОННОЙ ПЛАВКИ

В настоящее время при получении слаболегированных и высокоомных слоев крем
ния и других материалов в полупроводниковых приборах и интегральных схемах различ
ного назначения используют следующие основные методы:

- формирование приборной структуры на подложках, вырезаемых из слаболегиро
ванных монокристаллов, выращенных методом Чохральского или бестигельной зонной 
плавки (при этом слаболегированным слоем является сохраняющаяся в приборе часть 
подложки);

- эпитаксиальное осаждение слаболегированного слоя;
- формирование высокоомного слоя путем компенсации легирующих доноров или 

акцепторов мелкими или глубокими примесями и дефектами противоположного типа;
- "прямое сращивание" (термокомпрессионное соединение) кремниевых пластин с 

различным типом или уровнем легирования.
Принципиальная трудность получения слаболегированных кристаллов связана с 

термодинамической выгодностью растворения в них следов примесей [9, 261]. Основны
ми источниками примесей при получении слаболегированных кристаллов и слоев кремния 
являются [261] исходные вещества, внешняя среда и аппаратура. Основные загрязнения 
атмосферы - это CO2, SO2, CH4, NH3, H2S, NO2, Cl2, а также пыль. Состав пыли сущест
венно зависит от местных условий, но всегда характерно повышенное содержание наибо
лее распространенных в земной коре элементов - O, H, Si, Al, Na, Fe, Ca, Mg, K, Ti, C, P, 
Mn, N, S. Ввиду сильной коррозии при изготовлении аппаратуры для получения высоко
чистых веществ не целесообразно применять металлы и сплавы (кроме благородных и 
тантала), однако на практике нередко используют нержавеющие стали, никель, титан и 
другие. Из полимеров наиболее часто применяют фторопласт, а из стекол - кварцевое 
стекло. В качестве конструкционных и вспомогательных материалов используют также 
специальные марки графита и полипропилен.

Различие используемых технологических условий (атмосфера, температура, про
должительность процесса, материалы оснастки и оборудования, механические напряже
ния, градиенты температуры, скорости роста, нагрева и охлаждения) обусловливают раз
личное структурное совершенство и различие наборов фоновых примесей в слоях, форми
руемых различными методами. Как следует из результатов анализа области идеальности 
твердого раствора (§ 2.2), присутствие фоновых примесей и структурных дефектов в сла
болегированных кристаллах может приводить к нестабильности и невоспроизводимости 
их свойств, что негативно сказывается на характеристиках получаемых приборов. Этот 
вывод подтверждается практикой изготовления полупроводниковых приборов [262]. При 
изготовлении полупроводниковых приборов с предельными характеристиками повыше
ние глубины очистки и структурного совершенства материалов может снижать качество 
приборов. В частности, оно приводит к “мягкости” вольтамперных характеристик, 
уменьшает напряжение пробоя и теплоустойчивость, повышает склонность к хрупкому 
разрушению, ухудшает смачиваемость поверхности электродными сплавами, травимость 
и другие параметры. Например, зависимость обратного тока p-n германиевых переходов 
от концентрации кислорода имеет минимум примерно при 5-1016 см-3. Кристаллы с кон
центрацией кислорода (3,5 - 8)-1016 см-3 дают не только лучшие вольт-амперные характе
ристики, но и обладают более высокими механической прочностью и термостабильностью 
удельного электрического сопротивления и времени жизни вплоть до 720 - 770 К. Это 
можно объяснить образованием устойчивых комплексов кислород - примесь, способст
вующих уменьшению влияния "фона" технологического процесса. Наличие небольшого
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числа дислокаций может быть необходимо для улучшения стока точечных дефектов и по
вышения смачиваемости поверхности электродными сплавами при получении некоторых 
видов диффузионных и сплавных p-n переходов.

Получение слаболегированных монокристаллов кремния методами бестигельной 
зонной плавки и вытягивания из расплава по Чохральскому достаточно подробно описано 
в литературе [1-3, 129], поэтому мы рассмотрим лишь основные свойства и различия при
месно-дефектной подсистемы получаемых материалов, которые могут проявиться при 
формировании на их основе активных областей полупроводниковых приборов.

В методе Чохральского кристалл растет на ориентированной затравке, медленно 
поднимаемой из тигля с расплавом. Скорость нормального роста составляет обычно около
1 мм/мин, градиенты температуры в радиальном направлении до 1 К/мм, а в осевом - до 
10 К/мм (в прилегающей к расплаву области кристалла). Процесс проводят в вакууме, ли
бо в атмосфере аргона, гелия или азота. Состав атмосферы не только определяет набор 
фоновых примесей, но, в силу различных теплофизических свойств газов, влияет также на 
скорость охлаждения кристалла и, следовательно, на их структурное совершенство. В ка
честве исходных материалов используют поликристаллический кремний полупроводни
ковой чистоты или отходы монокристаллического кремния, а также лигатуру, представ
ляющую собой кристаллический кремний, сильнолегированный требуемым компонентом. 
Источником фоновых примесей наряду с атмосферой и исходными материалами является 
также кварцевый тигель, растворяющийся в расплаве и обогащающий его кислородом и 
другими элементами. Состав выращиваемых кристаллов определяется перераспределени
ем примесей между жидкой и твердой фазой (для большинства элементов коэффициент 
распределения существенно меньше 1, и их содержание в кристалле оказывается значи
тельно более низким, чем в исходных материалах), испарением примесей из расплава и их 
переходом в расплав из тигля и атмосферы.

Метод Чохральского позволяет получать кристаллы кремния с удельным электросо
противлением от 0,003 до 250 Ом-см, а при проведении процесса в магнитном поле - до 
1000 Ом-см, при этом радиальная неоднородность удельного сопротивления составляет 
15-20 % для обычных методов выращивания и 3 - 5 % при проведении процесса в магнит
ном поле [3, 263]. Время жизни неравновесных носителей заряда в кристаллах с удельным 
электросопротивлением более 3 Ом-см, согласно стандартам, должно составлять не менее
7,5 мкс при электронном типе проводимости и не менее 2,5 мкс при дырочном [129]. Ти
пичные его значения лежат в пределах 10 - 50 мкс [264]. Состав выращиваемых кристал
лов определяется перераспределением примесей между жидкой и твердой фазой (для 
большинства элементов коэффициент распределения существенно меньше единицы [2], и 
их содержание в кристалле значительно ниже, чем в исходных материалах), испарением 
примесей из расплава и их переходом в расплав из тигля и атмосферы. Основными досто
инствами метода Чохральского являются сравнительные простота технологии и низкая 
себестоимость получаемых кристаллов.

Особенностью получаемых методом Чохральского монокристаллов кремния являет
ся присутствие в них в качестве фоновых примесей кислорода и углерода, концентрации

17 18 3которых находятся в пределах 10 - 10 см  [265]. Максимальная растворимость кисло-
17 3 18 3рода в кремнии составляет 5-10 см  при 1270 К и 5-10 см  при температуре плавления, 

а углерода - (4 - 6)-1017 см-3 при температуре плавления и 5-1016 см-3 при 1470 К [3]. Если 
содержание кислорода и углерода, превышает их равновесные растворимости при темпе
ратурах основных технологических операций - эпитаксии, диффузии, окисления и других, 
то происходит формирование различного рода примесных кластеров и преципитатов. 
Многие из них образуют в запрещенной зоне кремния мелкие донорные и акцепторные 
уровни, либо являются центрами рекомбинации неравновесных носителей заряда. Они 
понижают подвижность основных носителей заряда, а также служат стопорами для дви
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жения дислокаций и повышают сопротивление кристалла пластической деформации [3]. 
Как упоминалось выше (§§ 2.2, 3.3) вокруг преципитатов и кластеров формируются при
месные атмосферы, которые в ряде случаев используются для перевода быстродиффунди- 
рующих центров рекомбинации в неактивное состояние.

Присутствие в кремнии кислорода вызывает образование термодоноров 1-го и 2-го 
рода во время отжига при температурах 620 - 770 и 870 - 1070 К, соответственно [90, 265 - 
267]. В кристаллах, выращиваемых методом Чохральского, присутствуют также ростовые 
термодоноры, идентичные термодонорам 1-го рода [267]. Их концентрация зависит от 
концентрации междоузельного кислорода в кристалле, температуры и продолжительности 
отжига и достигает 1 • 1014 - 5-1016 см-3 [268 - 270], что на 1 - 2 порядка выше концентрации 
легирующей примеси в слаболегированных кристаллах. В связи с этим удельное электри
ческое сопротивление слаболегированных кристаллов может существенно изменяться при 
термических обработках. Аналогичные дефекты, связанные с кислородом возникают так
же при термических обработках монокристаллического германия [271]. В слаболегиро
ванных кристаллах кремния термодоноры могут также являться основным фактором, оп
ределяющим распределение времени жизни неосновных носителей заряда [126]. Согласно 
[272], образование термодоноров сопровождается значительным уменьшением холлов- 
ской подвижности. Низкотемпературные термодоноры порождают множество пиков ин
фракрасного поглощения, обусловленных электронными возбуждениями нейтрального 
состояния ТД0 (300 - 550 см-1) и однократно заряженного состояния ТД+ (1200 - 1600 см-1 
[267]. В работе [273] наблюдали появление при температурах ниже 180 К парамагнитной 
и ферромагнитной составляющих магнитной восприимчивости, коррелирующих с кон
центрацией термодоноров. Наблюдали также формирование скоплений термодоноров
вследствие обменного взаимодействия между ними. Радиусы скоплений не превышали 0,1

18 20 -3мкм, а локальные концентрации термодоноров в них достигали 10 -10 см . О существо
вании микрофлуктуаций термодоноров с локальной концентрацией 1017 - 1019 см-3 сооб
щается также в работах [266, 274, 275].

Максимальная концентрация и начальная скорость образования термодоноров I рода 
пропорциональны, соответственно, 3-й и 4-й степени концентрации кислорода. Поэтому 
первоначально предполагали, что они представляют собой комплексы SiO4 [276]. Однако 
выполняемые в рамках такой модели расчеты дают заниженные оценки величины макси
мальной концентрации термодоноров. Кроме того, согласно этим расчетам, величина ко
эффициента диффузии кислорода при образовании термодоноров должна быть сущест
венно выше значений, которые получают по уравнению Аррениуса с использованием по
лученных при высокотемпературных экспериментах параметров диффузии. В частности, 
для температурного интервала 588 - 748 К такие оценки дают значения коэффициента 
диффузии 10"18 - 10"16 см2/с. Значения же рассчитываемые для этого интервала по уравне
нию Аррениуса с использованием параметров, полученных при высокотемпературных из
мерениях, дают для коэффициента диффузии кислорода значения 10-22 - 10-18 см2/с [277].

Согласно современным представлениям [267, 278 - 280], термодоноры I рода пред
ставляют собой более десяти типов близких по свойствам двухзарядных гелиеподобных 
центров. Они включают до тринадцати атомов кислорода и имеют энергии ионизации 0,05
- 0,07 эВ для ТД0 и 0,11 - 0,16 эВ для ТД+ состояний, соответственно. Величина энергии 
ионизации зависит от состава и уменьшается с ростом числа атомов кислорода в комплек
се. На начальной стадии отжига доминируют три первых типа термодоноров с минималь
ным количеством атомов кислорода и энергиями Ес - 0,156 эВ, Ес - 0,150 эВ и Ес - 0,144

-13 2эВ. Сечения захвата электронов для этих центров составляют около 10 см [279]. Они 
являются бистабильными дефектами с отрицательной корреляционной энергией [99, 267] 
и могут находиться в состояниях, которым соответствуют глубокие донорные уровни. 
Энергии этих уровней повышаются с ростом числа атомов кислорода в комплексе и равны
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Ec - 0,75 эВ, Ec - 0,48 эВ и Ec - 0,29 эВ. Дефекты ТД1 и ТД2 перестраиваются в новую 
атомную конфигурацию, если уровень Ферми превышает пороговое значение Ес -0,350 эВ 
для ТД1 и Ес - 0,250 эВ для ТД2 [267]. Современные модели образования термодоноров в 
кремнии [274, 275, 281] учитывают, наличие микрофлуктуаций концентрации кислорода с 
периодом порядка 1 - 100 нм в исходных кристаллах, а также возможность существенного 
влияния на величину коэффициента диффузии дальнодействующих и анизотропных полей 
упругих напряжений, создаваемых деформациями решетки вблизи атомов кислорода. Об
разование и распад термодоноров типа SiOn могут протекать по реакции 
SiO n- 1 + O ^  SiO n [274, 275]. При этом энергия активации генерации и отжига термо
доноров находится в пределах 1,6 - 1,9 эВ. Это близко к имеющимся оценкам низкотемпе
ратурной энергии активации диффузии кислорода, составляющей по данным [277] около 
1,7 эВ.

Предварительный отжиг при 1170 К в течение 30 мин снижает скорость генерации 
термодоноров, а также повышает энергии активации генерации и отжига термодоноров до 
2,3 - 2,5 эВ, что близко к энергии активации диффузии междоузельного кислорода в крем
нии. По мнению авторов [274, 275], такое влияние предварительного отжига обусловлено 
тем, что он приводит к выравниванию концентрации кислорода по объему кристалла и 
уменьшению связанных с ее микрофлуктуациями упругих напряжений. Снижение скоро
сти генерации термодоноров после предварительного отжига при 1200 - 1273 К в течение 
5 - 7 час отмечается также в [282]. Однако по данным этой работы, такое снижение на
блюдается только для кристаллов с высокой (более 7-1017 см-3) концентрацией кислорода. 
В кристаллах с меньшим содержанием кислорода скорость генерации термодоноров после 
предварительной термообработки повышается. Это не противоречит результатам [274], 
где исследовали кристаллы с концентрацией кислорода (8 - 10)-1017 см-3. По данным этой 
работы имеется обратная корреляция между скоростью генерации термодоноров и коли
чеством атомов кислорода, находящихся в микропреципитатах. Авторы [282] считают, что 
эффект термообработки может быть обусловлен наложением таких факторов как устране
ние коррелированного расположения атомов кислорода и связанных с ним центров гене
рации термодоноров, захват участвующих в образовании термодоноров подвижных час
тиц микропреципитатами и формирование вблизи микропреципитатов полей упругих на
пряжений, увеличивающих энергию активации захвата подвижных частиц центрами гене
рации. Следует отметить, что последнее предположение представляет собой иную трак
товку рассмотренного выше [274] механизма, объясняющего повышение эффективной 
энергии активации уменьшением упругих напряжений, связанных с микрофлуктуациями 
концентрации кислорода. На наш взгляд механизм, предлагаемый в работе [274], предпоч
тителен, так как он опирается на экспериментальные данные об энергиях активации гене
рации и отжига термодоноров и о наличии микрофлуктуаций концентрации кислорода в 
исходных кристаллах. Кроме того, все предлагаемые в [282] механизмы должны замед
лять генерацию термодоноров, поэтому они не объясняют ее ускорения в кристаллах с 
малыми концентрациями кислорода. Такое ускорение по нашему мнению может быть вы
звано тем, что в реальных кристаллах параллельно с формированием термодоноров и 
микропреципитатов кислорода идут процессы генерации центров зарождения термодоно
ров. В кристаллах с высокими концентрациями кислорода максимальная концентрация 
центров генерации достигается в процессе охлаждения исходных кристаллов после выра
щивания или на начальных стадиях термообработки. В кристаллах же с малыми концен
трациями кислорода формирование центров генерации термодоноров идет медленнее и 
при предварительной термообработке возможно повышение их концентрации, что и при
водит к повышению скорости генерации термодоноров. Аналогичной может быть и при
чина наблюдавшегося в [274, 275] влияния предварительной обработки на характер изме
нения скорости генерации термодоноров во время отжига при 720 К. В исходных (не ото
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жженных) образцах скорость генерации термодоноров уменьшается с течением времени 
выходя на насыщение при продолжительностях отжига более 5 - 6 час. В образцах же 
прошедших предварительную термообработку при 1070 К в течение 30 мин, скорость ге
нерации термодоноров в начальный момент отжига близка к нулю, а затем она возрастает, 
оставаясь при этом меньше скорости их генерации в неотожженных кристаллах и выходя 
на насыщение при продолжительности отжига более 2 - 3 час. Такое поведение можно 
объяснить тем, что предварительная термообработка удаляет имевшиеся в кристалле цен
тры зарождения термодоноров. Однако в процессе отжига при 720 К формируются новые 
центры зарождения и скорость генерации термодоноров постепенно возрастает до тех пор 
пока процессы генерации центров зарождения и их удаления в результате формирования 
термодоноров не уравновесят друг друга.

При повышении температуры обработки выше 870 К термодоноры 1-го рода раство
ряются, однако имеется ряд комплексов, например центры Ес - 0,04 эВ и Ес - 0,09 эВ в 
кремнии, легированном фосфором, которые не отжигаются вместе с ними [283] и сохра
няются при более высоких температурах.

Термодоноры второго рода могут быть связаны с поверхностными состояниями на 
поверхности микропреципитатов SiO2 [110]. Они являются однозарядными донорами с 
энергией ионизации 0,015 - 0,035 эВ [269, 579] и обладают [283, 284] следующими основ
ными свойствами:

- образуются в кристаллах, выращенных методом Чохральского во время обрабо
ток в интервале температур 820 - 1070 К;

- в кристаллах, выращенных методом бестигельной зонной плавки, термодоноры 
второго рода образуются только при обработках, следующих за диффузией ки
слорода;

- термодоноры второго рода не связаны с углеродом, но они легко появляются в 
кристаллах с высокой концентрацией углерода;

- их максимальная концентрация составляет около 1016 см-3;
- предварительная термообработка при 720 - 820 К ускоряет образование термодо

норов второго рода, а обработка при 1070 К подавляет их формирование.
Растворение термодоноров второго рода происходит при температурах выше 1070 К.
Параллельно с образованием термодоноров 2-го рода появляются и термоакцепторы 

[285 - 287], природа которых и механизмы формирования пока мало изучены. Их концен
трация может достигать (1 - 3)-1014 см-3 и увеличивается при снижении содержания угле
рода в кристалле. Предполагают, что они связаны с образованием дислокационных дипо
лей, сопутствующих стержнеобразным дефектам [285, 287], или комплексов с участием 
атомов кислорода и азота [286] при термообработке.

Согласно [269], во время отжига кислородсодержащего кремния в интервале темпе
ратур 720 - 820 К происходит образование двух наборов мелких термодоноров. Первые 
являются двухзарядными, имеют энергии ионизации 35 - 38 мэВ и g-фактор 1,9988. В со
став этих центров, по мнению авторов [269] могут входить атомы азота. Они полностью 
распадаются при температурах выше 920 К. Второй набор дефектов образуют однозаряд
ные доноры с энергиями ионизации 24 - 34 мэВ и g-фактором 1,9993. Они стабильны при 
920 К термообработке и аналогичны по своим свойствам (энергия ионизации, g- фактор, 
термостабильность) термодонорам 2-го рода. Одновременно с указанными выше центра
ми в кристаллах, легированных бором формируются [272] однозарядные глубокие термо
доноры с энергией ионизации около 200 мэВ, в состав которых предположительно входит 
атом бора. В [276] сообщается, что с кислородом связан еще один вид термодонорных 
центров, которые формируются во время пластической деформации при 1170 К, однако, 
эти дефекты практически не исследованы.

Все термодоноры полностью отжигаются за несколько минут при 1373 К. Двадцати
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часовая выдержка при 1373-1473 К приводит к стабилизации образца, в результате кото
рой при повторной низкотемпературной обработке термодоноры практически не образу
ются. Выдержка в течение 1 часа при 1573-1623 К не приводит к стабилизации и при по
вторной низкотемпературной обработке термодоноры формируются так же, как и в ис
ходных кристаллах [268]. Такое поведение объясняется преципитацией кислорода при 
1373-1473 К и растворением его преципитатов при более высоких температурах.

Существенное влияние на генерацию термодоноров могут оказывать изовалентные 
примеси (германий, олово, углерод), редкоземельные металлы и вводимые облучением 
собственные точечные дефекты [136, 288 - 293], в присутствии которых возможно форми
рование их стабильных или метастабильных электрически пассивных комплексов с ки
слородом. Влияние германия на закономерности формирования термодоноров в кремнии 
было описано выше (§ 3.2). Введение углерода при высоких (более 1-1017 см-3) концентра
циях подавляет образование низкотемпературных термодоноров. Это может быть связано 
с образованием межатомных комплексов типа CO и CO2 [136]. Согласно [294], в кристал
лах с близкими концентрациями кислорода и углерода процесс образования С-О пар с 
энергией связи около 0,7 эВ может конкурировать с образованием термодоноров и приво
дить к снижению их концентрации. Влияние углерода объясняют также уменьшением 
концентрации вакансий при распаде пересыщенного твердого раствора углерода в крем
нии [295]. Однако такое объяснение находится в противоречии с выводом [277, 293] о том, 
что вакансии и междоузельные атомы кремния не влияют на скорость образования термо
доноров. Следует отметить, что последнее заключение основывается на косвенных дан
ных и требует дополнительной проверки. Образование ростовых термодоноров подавля
ется также при выращивании кристаллов в атмосфере азота [296]. В тоже время эффек
тивность формирования термодоноров в таких кристаллах во время отжигов при 720 К и 
920 К значительно выше, чем в промышленных кристаллах [297]. Скорость формирования 
термодоноров заметно повышается при насыщении кристаллов водородом путем высоко
температурной (1270 - 1470 К) диффузии или низкотемпературной (570 - 720 К) обработки 
в водородной плазме [298].

17 -3Введение в кремний европия при концентрации 2,3-10 см  приводит к снижению 
исходной концентрации термодоноров в кристаллах p-Si, выращенных методом Чохраль-

13 12 -3ского от 10 до 10 см и снижению максимально достижимой во время отжига при 720
15 13 -3К их концентрации от 2-10 до 3-10 см  [288]. Введение европия приводит также к неко

торому ускорению снижения концентрации оптически активного кислорода при больших 
продолжительностях отжига. По мнению авторов [288] отжиг при 720 К вызывает форми
рование стабильных электрически и оптически пассивных комплексов типа (Р З М )^ ^

Имеются данные, что присутствие в кремнии быстродиффундирующих примесей, 
например золота, наоборот значительно повышает максимальную концентрацию сформи
рованных термодоноров 1-го рода и скорость их образования [299, 300]. В частности, в 
работе [300] показано, что концентрация низкотемпературных термодоноров в кремнии 
снижается после геттерирования золота и меди пленкой вольфрама и повышается при до
полнительном легировании кристалла золотом. Авторы связывают это с тем, что быстро- 
диффундирующие примеси являются центрами зарождения термодоноров, либо влияют 
на коэффициент диффузии кислорода. В работе [301] показано, что характер влияния бы- 
стродиффундирующих примесей на генерацию низкотемпературных термодоноров суще
ственно зависит от типа примеси и температуры отжига; это может быть связано с тем, 
что их атомы входят в состав термодоноров, причем, тип термодонора зависит от типа и 
количества атомов металла в нем. В частности, авторы [302] делают вывод, что атомы зо
лота в кислородсодержащем кремнии находятся в виде кластеров AuxOy, которые образу
ются при взаимодействии золота с мелкими кислородными комплексами, которыми могут 
быть термодоноры.
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В работах [303 - 305] исследовано влияние магния на процесс формирования термо
доноров в кремнии. Монокристаллы Si<Mg> считаются [304] перспективными для ис
пользования в оптоэлектронных приборах спектрального диапазона 8 - 14 мкм. Введение 
магния диффузией приводит к подавлению образования термодоноров [303]. При введе
нии магния из расплава в процессе выращивания кристалла концентрации термодоноров в 
Si и Si<Mg> существенно не различаются [304]. В кристаллах, выращенных методом Чох-

16 17 -3 17 -3ральского и содержавших 4-10 - 8-10 см" магния, (7 - 11)-10 см" кислорода и менее 
5-1016 см-3 углерода, электрически активных центров, которые бы включали атомы магния, 
не обнаружено [304]. Концентрация термодоноров в них коррелирует только с концентра
цией кислорода. Согласно [304] в монокристаллах Si<Mg> имеются крупные кластеры с 
концентрацией магния до 5-1021 см-3. По мнению авторов, они могут быть включениями 
MgO или Mg2Si и практически все атомы магния находятся в составе таких кластеров. Ав
торы [304] считают, что наблюдавшийся в [303] эффект подавления формирования термо
доноров при диффузионном легировании магнием может быть связан с взаимодействием

17 -3атомов магния и кислорода. В кристаллах Si<Mg> с концентрацией кислорода 3-10 см  , 
полученных методом нейтронно трансмутационного легирования, после отжига при 970 К 
наряду с уровнями термодоноров 2-го рода Ес - 0,09 эВ наблюдаются [305] дополнитель
ные донорные уровни Ес - 0,022 эВ, Ес - 0,032 эВ и Ес - 0,042 эВ, которые могут быть вы
званы вхождением атомов магния в состав термодоноров. Все термодоноры отжигаются 
при 1170 К с образованием новых донорных уровней Ес - (0,050 - 0,070) эВ и Ес - 0,14 эВ.

Нами было исследовано [43, 306] влияние циркония и никеля на процесс образова
ния термодоноров в кремнии. В качестве исходных образцов были взяты монокристаллы 
кремния с электронным типом проводимости, выращенные методом Чохральского в про
токе аргона при давлении 10 мм рт.ст. и легированные цирконием и никелем. Концентра
ции оптически активных кислорода и углерода в исследованных кристаллах составляли, 
соответственно, 5-1017 и 7-1016 см-3 и мало изменялись при отжиге. Вырезанные из кри
сталлов образцы толщиной 2 мм были подвергнуты полировке для удаления нарушенного 
слоя, а затем отжигались в течение 2 час при температуре 720 К. Удельное электросопро
тивление измеряли четырехзондовым методом с относительной погрешностью ± 5 %. 
Концентрацию носителей заряда рассчитывали по величине удельного электросопротив
ления, учитывая, что при использованных условиях отжига их подвижность изменяется 
несущественно [170]. Время жизни неосновных носителей заряда определяли методом 
модуляции проводимости с относительной погрешностью ± 25 %. Результаты измерения 
параметров образцов до и после термообработки приведены в таблице 4.1. Концентрации 
легирующих элементов приводятся для расплава и определены по массе навески. Для 
сравнения в таблице даны также результаты измерения удельного электросопротивления 
и времени жизни неравновесных носителей заряда для нелегированных кристаллов, полу
ченных в аналогичных условиях и имевших до термообработки близкие параметры. Как 
видно из приведенных в таблице данных, введение в кристаллы примесей переходных ме
таллов приводит к заметному увеличению скорости образования термодоноров.

Из таблицы видно также, что время жизни неравновесных носителей заряда в леги
рованных и нелегированных переходными металлами кристаллах близко по величине и 
при отжиге изменяется одинаково. Это может быть следствием утраты атомами никеля и 
циркония рекомбинационной активности за счет их вхождения в состав термодоноров и 
преципитатов. Полученные нами результаты отличаются от данных [307, 583]. Следует 
отметить, что, учитывая малые значения коэффициентов распределения переходных ме
таллов в кремнии [3, 264] концентрации циркония и никеля в наших кристаллах, по- 
видимому, были существенно ниже, чем в [307, 583]. Авторы [583] наблюдали замедление 
скорости формирования низкотемпературных термодоноров при введении 1016 - 3-1017 см- 
3 никеля. Согласно [307] введение в кремний (1-2)-1017 см-3 титана приводит к заметному
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уменьшению концентрации оптически активного кислорода после термических обработок 
при 723-1553 К и повышению термостабильности удельного электросопротивления. Ав
торы наблюдали также рост подвижности свободных электронов после термообработки, 
что, по их мнению, могло быть обусловлено повышением однородности распределения 
титана в кристалле. По нашему мнению такое различие результатов может быть обуслов
лено тем, что в нашем случае концентрация примеси переходного металла в кристалле 
была значительно ниже. Поэтому при отжиге не происходило заметной преципитации ки
слорода. В этих условиях атомы переходного металла могут являться центрами зарожде
ния термодоноров [288, 291] и будут повышать их концентрацию в кристалле при малых 
продолжительностях отжига. Повышение их концентрации приводит к преципитации ки
слорода во время термообработки. При этом концентрация междоузельного кислорода 
снижается, и скорость образования термодоноров уменьшается.

Табл. 4.1.
Электрофизические параметры образцов Si<Me, P> до и после термической обработки

Концентрация 
легирующего 

элемента в рас
плаве

Измерения УЭС, Ом-см Nd, см-3 тннз, мкс

- до отжига 103 0,4-1014 10
после отжига 62 0,7-1014 15

0,007 до отжига 33 1,3-1014 17
мас.% Zr после отжига 2,4 17-1014 26
0,0004 до отжига 43 1,0-1014 10

мас.% Ni после отжига 2,8 15-1014 15

Данные о влиянии облучения на скорость образования термодоноров в кремнии про
тиворечивы. В работе [308] отмечается существенное значение однородности распределе
ния вводимых дефектов. Ускорение формирование термодоноров наблюдается при нали
чии пространственного разделения дефектов. Если же вводимые при облучении дефекты 
распределены по объему кристалла однородно, то облучение не влияет на генерацию тер
модоноров, либо приводит к ее замедлению. Согласно [277, 293] облучение кремния элек
тронами с энергией 4 МэВ при 300 и 670 - 720 К приводит к замедлению формирования 
термодоноров. Это может свидетельствовать о том, что междоузельные атомы кремния и 
вакансии не участвуют в их формировании. Это противоречит данным [308], согласно ко
торым повышение концентрации вакансий, в частности, вследствие приложения высокого 
гидростатического давления (0,01 - 1 Гпа) при прочих равных условиях повышает концен
трации низкотемпературных термодоноров в кремнии.

Присутствие кислорода, углерода, переходных металлов и других примесей может 
приводить к выделению в кристалле мелкодисперсных частиц второй фазы при нагреве. 
Преципитация сопровождается образованием вокруг включений мелких дислокационных 
петель и других структурных дефектов [261]. Так в кристаллах, выращенных методом 
Чохральского, основными дефектами являются [309] дискообразные преципитаты диа
метром 200 нм и толщиной 6,7 нм с концентрациями (7 - 9)-1010 см-3, а также дислокаци-

8 13 -3онные петли радиусом 0,02 - 20 мкм с концентрациями 10 - 10 см  . Распределение пре
ципитатов, формирующихся при длительных термических обработках монокристаллов 
кремния, коррелирует с распределением в них кислорода, что было показано в [305] путем 
сопоставления распределения преципитатов с распределением термодоноров, генериро
ванных как в низкотемпературном (670 - 770 К), так и в высокотемпературном (920 - 1270
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К) интервале. Первоначальная температура появления микродефектов зависит от скорости 
нагрева и четко коррелирует с концентрацией кислорода в каждой конкретной области. 
Выделение преципитатов начинается в местах с максимальной концентрацией кислорода, 
а затем, по мере повышения температуры, захватываются новые области с более низким 
содержанием кислорода. Это явление наблюдается как в дислокационных, так и в бездис- 
локационных образцах. При 1370 К формирование преципитатов приостанавливается, а 
при 1420 - 1520 К начинается их исчезновение.

Согласно [310], преципитация в кристаллах с высокими (порядка 1018 см-3) концен
трациями кислорода при температурах 1120 - 1370 К лимитируется диффузией кислорода 
к центрам зарождения. Изучение процесса формирования кислородных преципитатов при 
870 - 1230 К показало [311], что на начальной стадии возникают локальные области, обо
гащенные междоузельным кислородом и имеющие структуру разветвленных цепочек, ха
рактеризующихся большим отношением площади поверхности к объему. С увеличением 
времени отжига размеры этих областей уменьшаются, а концентрация кислорода в них 
увеличивается. Начиная с некоторой критической концентрации, образуется фаза SiO2. 
Процесс распада пересыщенного твердого раствора кислорода в кремнии существенно за
висит от присутствия других примесей, в частности, германия [312].

Атомные радиусы кислорода и углерода существенно отличаются от атомного ра
диуса кремния [10, 18]. Учитывая, что их концентрации нередко превышают концентра
ции остальных примесей, а кислород является к тому же элементом внедрения, можно 
ожидать, что они могут вносить существенный вклад в искажение кристаллической ре
шетки. Это необходимо учитывать при оценке величины параметра несоответствия на 
границах раздела с другими слоями. Величина этого параметра определяет условия гене
рации и конечную плотность дислокаций несоответствия, которые оказывают заметное 
влияние на свойства получаемого прибора [90, 313, 314].

В настоящее время предложен ряд методов, которые позволяют снизить концентра
цию кислорода в кремнии, выращиваемом методом Чохральского, до уровня (1-2)-1017 см- 
3. Это обеспечивает возможность повышения величины и однородности удельного сопро
тивления кристаллов, а также их термостабильности за счет снижения концентрации тер
модоноров. К их числу относятся выращивание кристаллов в магнитном поле [276, 315], а 
также использование дополнительного легирования кристалла или расплава. В качестве 
легирующих примесей при этом могут быть использованы щелочноземельные металлы, 
переходные металлы IV А подгруппы, а также другие элементы, переводящие кислород из 
расплава в летучие соединения, понижающие коэффициент его распределения или пасси
вирующие кислород в кристалле за счет образования термодинамически стабильных меж
атомных комплексов [316, 317]. Вместе с тем, отмечается [318], что в магнитном кремнии 
с концентрацией кислорода менее 5-1017 см-3, в процессе термообработки при 920 - 1170 К 
происходит рост концентрации междоузельного кислорода, обусловленный распадом 
примесно-дефектных комплексов.

Содержание углерода в кристаллах, выращиваемых методами Чохральского и бести- 
гельной зонной плавки, обычно составляет 5-1016 - 5-1017 см-3, что близко к предельной 
растворимости при температуре плавления [319, 320]. При этом углерод располагается в 
виде полос, совпадающих по форме с формой фронта кристаллизации [320]. Согласно 
[284], существующие технологии позволяют поддерживать концентрацию углерода - на

15 -3 17 -3уровне, не выше 4-10 см  . Отжиг кристаллов с концентрацией углерода 1-10 см  и ки
слорода 1 • 1018 см-3 при 1170 и 1370 К не вызывает изменения концентрации оптически 
активного углерода при продолжительности отжига 1 -70 час [294]. При температуре от
жига 1020 К концентрация оптически активного углерода плавно снижается до 2-1016 см-3 
примерно за 25 - 30 час, а затем остается постоянной. Кинетика изменения концентрации 
углерода согласуется с предположением об образовании комплексов кислорода и углерода
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с энергией связи около 0,7 эВ. В этом случае процесс образования С-О пар в образцах с 
близкими концентрациями кислорода и углерода может конкурировать с образованием 
термодоноров. Такое предположение подтверждается данными [321], согласно которым 
повышение концентрации углерода от 2-1016 до 6-1017 см-3 приводит к уменьшению изме
нения удельного электросопротивления кристаллов после последовательных термообра
боток при 720, 920 и 1120 К.

В некоторых случаях кислород и углерод могут улучшать свойства кремния. Обе 
примеси повышают микротвердость, предел текучести, сопротивление изгибу [3]. Кисло
род может также повышать время жизни неравновесных носителей заряда и играет суще
ственную роль в процессах внутреннего геттерирования [3, 276]. В [322] отмечается воз
можность использования целенаправленного легирования кремния кислородом для 
управления временем жизни неосновных носителей заряда при различных технологиче
ских режимах обработки кристалла. Изготовлены приборы с p-n переходами, полученны
ми путем формирования термодоноров в высокоомном кремнии р- типа [276]. Присутст
вие углерода позволяет скомпенсировать деформацию решетки, создаваемую примесями с 
большим атомным радиусом (Sb, Al, Ga, In, Tl), и получить малонапряженные кристаллы [3].

Наряду с кислородом и углеродом выращенные методом Чохральского кристаллы 
содержат также другие фоновые примеси, в том числе мелкие доноры и акцепторы (B, Al, 
Ga, P, Bi, Na), глубокоуровневые примеси (Mg, Fe, Cr, Ag, ...) с концентрациями 1010 -

18 310 см . Они также могут оказывать существенное влияние на свойства кремния и полу
чаемых на его основе полупроводниковых приборов и интегральных схем [2, 3, 323, 324].

В методе бестигельной зонной плавки [1 - 3, 264] рост кристалла происходит при 
движении узкой расплавленной зоны от затравки вдоль исходного поликристаллического 
стержня. Процесс проводят в вакууме или атмосфере аргона. Скорость роста составляет 1
- 10 мм/мин, осевой и радиальный градиенты температуры, как правило, выше, чем при 
выращивании методом Чохральского, что приводит к повышению остаточных напряже
ний в готовых кристаллах. В процессе перекристаллизации происходит оттеснение содер
жавшихся в исходном поликристалле примесей в затравочную или хвостовую часть кри
сталла, если эффективный коэффициент их распределения между кристаллом и расплавом 
существенно отличается от 1. Эффективная кристаллизационная очистка возможна прак
тически для всех примесей, кроме бора. Отсутствие контейнера позволяет устранить один 
из основных источников фоновых примесей, что обеспечивает возможность существенно
го снижения концентраций кислорода и переходных металлов в готовых кристаллах.

Метод бестигельной зонной плавки позволяет получать монокристаллы кремния с 
удельным электрическим сопротивлением от 0,1 до 100000 Ом-см и временем жизни не
равновесных носителей заряда более 50 - 2000 мкс [3], в том числе кристаллы с контроли
руемым раздельным содержанием мелких доноров и акцепторов с удельным электриче
ским сопротивлением до 10000 Ом-см для p-Si и до 3000 Ом-см для n-Si [325]. Концентра
ции бора и фосфора в наиболее чистых кристаллах кремния составляют 1010 - 1011 см-3 [3]. 
Типичная концентрация кислорода в бестигельном кремнии - 1 • 1014 - 1 • 1015 см-3 при вы
ращивании в вакууме и 5-1015 - 5-1016 см-3 при выращивании в аргоне. Концентрация угле
рода в обоих случаях может колебаться от 1-1015 до 1-1017 см-3 [320]. Концентрации тяже-

13 -3лых металлов, щелочных металлов и лантаноидов не превышают 5-10 см  [325], а в осо
бо чистых кристаллах концентрация тяжелых металлов находится на уровне 5-1011 см-3 
[319]. Более низким, чем в кристаллах, выращенных по Чохральскому, является и содер
жание других фоновых примесей [157, 158, 161]. Это способствует повышению времени 
жизни неравновесных носителей заряда, их низкотемпературной подвижности и термо
стабильности материала, а также может существенно влиять на радиационную стойкость 
кремния [90, 285, 326]. Вместе с тем, концентрация неравновесных междоузельных ато
мов и вакансий в бестигельном кремнии выше, чем в кристаллах, выращенных методом
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Чохральского [327], а неоднородность распределения примесей и удельного электриче
ского сопротивления достигает в нелегированных кристаллах 50 % и более [2, 3, 265].

Легирование кристаллов в процессе роста не позволяет получить объемный разброс 
удельного электросопротивления менее 10 - 20 % , и разброс по поперечному сечению ме
нее 5 - 7 % [106, 246]. Поэтому для некоторых видов приборов используют трансмутаци
онное легирование фосфором, образующимся при облучении высокочистого кремния по
током тепловых нейтронов по реакции [328]:

14S i30 + n = 14S i31 - в -  ^  15P31. (4.1)

В этом случае для кристаллов диаметром до 80 мм и длиной до 600 мм объемный и 
поперечный разбросы могут быть уменьшены соответственно до 3 - 10 % и менее 1 % 
[102, 328, 329]. Другим преимуществом нейтронно-трансмутационного легирования 
кремния является высокая точность введения примеси. Ее концентрация в широком ин
тервале пропорциональна дозе облучения, которую легко контролировать [328]. Макси
мальная концентрация вводимого фосфора для современных реакторов составляет при-

15 3мерно 10 см [328]. Результаты такого легирования существенно зависят от степени чис
тоты и структурного совершенства исходных монокристаллов. Наибольший эффект ней
тронное трансмутационное легирование дает при получении высокоомных кристаллов.

К монокристаллам, направляемым на нейтронно-трансмутационное легирование, 
предъявляют [102] следующие требования. Во-первых, они должны иметь низкий уровень 
остаточных примесей. Удельное электросопротивление заготовок определяют исходя из 
требований к величине и однородности удельного электросопротивления в конечном ма
териале. Содержание кислорода должно быть не более (2 - 5)-1016 см-3, а углерода - не бо
лее (4 - 5)-1016 см-3. Кроме того, в кристалле должны отсутствовать дислокации и свирл- 
дефекты.

Водород и азот остаются относительно малоизученными примесями в кремнии, не
смотря на их большое значение в технологии кремниевых приборов. Данные об их содер
жании, растворимости, положении в решетке и влиянии на свойства монокристаллическо- 
го кремния противоречивы. Согласно [319], остаточная концентрация азота в кристаллах, 
полученных методами Чохральского и БЗП, не превышает 1012 см-3, а его предельная рас-

15 -3творимость в кремнии при температуре плавления составляет около 4,5-10 см  . Предпо
лагается, что, являясь донором, азот должен повышать критические напряжения образова
ния дислокаций в кремнии. Однако согласно [90], основная часть атомов азота находится 
не в узлах решетки, а в междоузлиях или в составе примесно-дефектных комплексов. 
Уровни, соответствующие атомам азота, расположенным в узлах решетки, выявлены 
только в ионно-легированных слоях. При проведении перекристаллизации кремния в ат
мосфере азота его концентрация может достигать 1019 см-3 [330, 331]. В БЗП кремнии, вы
ращенном в атмосфере водорода, концентрация азота, определяемая методом изотопного 
разбавления, составляет около 5-1017 см-3. В [331] отмечается, что азот не оказывает влия
ния на структуру кристаллов, а также температурную зависимость концентрации носите
лей заряда как в выращенных кристаллах, так и в прошедших двухчасовой отжиг при 723 
К. Спектры ИК поглощения аналогичны соответствующим спектрам не содержавших азот 
кристаллов.

Общее содержание водорода в кристаллах кремния, выращенных методом Чохраль- 
ского составляет около 1019 см-3, а в кристаллах, выращенных методом бестигельной зон-

18 -3ной плавки в протоке водорода, - 2-10 см  [331, 332]. Атомарный водород создает в за
прещенной зоне кремния глубокие донорный Ес - 0,16 эВ и акцепторный Ес - 0,56 эВ 
уровни [99]. Основная часть содержащегося в кристалле водорода сконцентрирована в 
молекулярном виде у дефектов и примесных центров [45, 90, 332]. Отношение числа свя
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занных в молекулы атомов водорода к числу изолированных при комнатной температуре 
составляет 109 - 1010 и растет с ростом концентрации водорода, концентрация атомарного 
водорода по данным ЭПР не более 5-1014 см-3, а растворимость при 1473 К - 1-1015 см-3 
[90]. Поэтому водород, как правило, не влияет на ИК спектр поглощения, не оказывает 
влияния на подвижность электронов и дырок в интервале 77 - 293 К и другие свойства мо
нокристаллов кремния. Вместе с тем, водород может пассивировать электрически актив
ные примеси и дефекты в кремнии, что при определенных соотношениях концентраций 
этих дефектов и водорода приводит к существенному изменению удельного электросо
противления монокристаллов кремния. Водород, вводимый в кристаллы имплантацией, 
обработкой в водородной плазме или отжигом в атмосфере водорода с последующей за
калкой, может также приводить к существенному (на несколько порядков) повышению 
коэффициентов диффузии кислорода, алюминия и других примесей [333].

Нейтронно - легированные кристаллы кремния, выращенные методом бестигельной 
зонной плавки, могут содержать следующие основные фоновые примеси [162]: Сг - (0,4 - 
2,6)-1013 см-3, Fe - (0,7 - 4)-1014 см-3, Sc - (3 - 12)-1010 см-3, Au - (2 - 6)-1010 см-3. Отжиг кри
сталлов при температурах около 1070 К, а также в диапазоне 620 - 670 К переводит атомы 
золота, цинка и железа в неактивное состояние и позволяет существенно повысить время 
жизни неравновесных носителей заряда [3]. Для нейтронно легированных кристаллов не
обходимо учитывать возможность образования серы, как продукта распада изотопа 32P, 
[334], которая является глубокоуровневым центром и понижает время жизни неравновес
ных носителей заряда [335].

Основными недостатками монокристаллического кремния, выращенного методом 
бестигельной зонной плавки являются высокая себестоимость, особенно при использова
нии нейтронно - трансмутационного легирования, а также повышенные внутренние на
пряжения, релаксация которых при последующих обработках приводит к растрескиванию 
пластин и генерации структурных дефектов [2, 3, 265]. Монокристаллы, получаемые ме
тодом БЗП, составляют около 10 % от общего объема производства и идут, в основном, 
на изготовление дискретных приборов, в частности, тиристоров большой мощности [319].

Неоднородность распределения примесей в кристаллах, выращиваемых методами 
Чохральского и бестигельной зонной плавки, обусловлена, в первую очередь, фундамен
тальными закономерностями физических и физико-химических процессов, протекающих 
при кристаллизации. К их числу относятся [2] неравномерность распределения примеси 
между жидкой и твердой фазой, возможность испарения примесей из расплава и их попа
дания в расплав из аппаратуры и атмосферы, а также эффект грани. Последний заключа
ется [3] в различии скоростей кристаллизации в областях выхода на фронт кристаллиза
ции различных кристаллографических плоскостей и связанной с этим неоднородностью 
распределения примеси вблизи фронта кристаллизации.

Для примесей с эффективным коэффициентом распределения меньшим единицы 
атомная доля примесных атомов в жидкой фазе больше, чем в твердой. Поэтому в процес
се кристаллизации расплав обогащается примесью, что приводит (при отсутствии сильно
го испарения) к повышению концентрации примеси в кристалле в направлении его роста 
[2, 3]. Если коэффициент распределения больше единицы (из основных примесей это ус
ловие может выполняться только для кислорода при определенных условиях процесса), в 
том же направлении концентрация примеси в кристалле будет уменьшаться. Распределе
ние примеси будет при прочих равных условиях тем более неравномерным, чем сильнее 
отличие эффективного коэффициента распределения от единицы. В реальных кристаллах 
распределение примесных атомов не всегда подчиняется указанной закономерности. Это 
обусловлено взаимодействием расплава с деталями аппаратуры и атмосферой. В частно
сти, концентрация кислорода, имеющего эффективный коэффициент распределения от 0,5 
[18] до 1,40 [2], может оставаться практически неизменной вдоль всего кристалла, либо
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изменяться немонотонно. Ее величина в нижней части слитка нередко оказывается более 
высокой, чем в верхней. Это вызвано тем, что концентрация кислорода в расплаве по ме
ре роста кристалла увеличивается за счет растворения кварцевого тигля, в котором поме
щается расплав [3]. Для ряда других примесей существенное влияние на их распределение 
вдоль кристалла оказывает возможность испарения примеси из расплава.

Эффект грани приводит к возникновению так называемой канальной неоднородно
сти, при которой примеси располагаются в виде полос, совпадающих по форме с формой 
фронта кристаллизации [2, 3, 320]. Наиболее часто каналы наблюдаются в кристаллах, 
выращенных в направлении [111]. Содержание донорной примеси в области канала боль
ше, чем вне канала, причем для сурьмы различие больше, чем для фосфора. Плотность 
дислокаций в канале обычно ниже, чем в остальной части кристалла. Изменение удельно
го сопротивления в области канала для кристаллов, выращенных методом Чохральского и 
легированных фосфором до удельного электросопротивления 150 Ом-см, составляет 30 - 
40%.

В ряде случаев однородность распределения примесей в кристалле может быть по
вышена путем дополнительного легирования. В частности, введение в расплав циркония в 
количестве (1 - 4)-1018 см-3 позволяет при выращивании монокристаллов кремния методом 
Чохральского снизить неоднородность удельного электросопротивления в поперечном се
чении с 5-10 до 2-5 %, а отношение рверх/рниз от 0,82-0,87 до 0,67 [336]. Современный 
уровень развития технологии позволяет выращивать методами Чохральского и бестигель- 
ной зонной плавки кристаллы кремния практически свободные от дислокаций, малоугло
вых границ и других обычных дефектов [2, 3, 265]. Вместе с тем, избыточные междо- 
узельные атомы и вакансии из-за отсутствия стоков внутри кристалла не успевают при 
охлаждении достичь поверхности или рекомбинировать, поэтому происходит их конден
сация с образованием различного рода микродефектов. Принято считать, что именно 
междоузельные атомы кремния и вакансии играют основную роль в зарождении микро
дефектов, так как при высоких температурах, соответствующих началу охлаждения кри
сталла, наибольшее пересыщение достигается именно для собственных точечных дефек
тов. Их роль в формировании микродефектов подтверждается тем, что микродефекты 
обычно не наблюдаются вблизи дислокаций и у поверхности кристалла. Тип преобла
дающих дефектов (вакансионные или междоузельные) определяется отношением скоро
сти роста к осевому температурному градиенту [337]. Чем выше скорость роста, тем 
больше доля микродефектов вакансионного типа. Картина распределения микродефектов 
в поперечном сечении кристалла обычно имеет вид спирали, поэтому ее обычно называют 
свирл-картиной [175]. По этой же причине микродефекты в кремнии раньше часто назы
вали свирл-дефектами. Одной из особенностей микродефектов является то, что при селек
тивном травлении они проявляются в виде так называемых "некристаллографических" 
или "пустых" ямок травления [175]. Эти ямки не имеют определенной кристаллографиче
ской ориентации и могут быть разориентированы друг относительно друга. Кроме того, 
ямки травления имеют плоское дно. Это позволяет предположить, что они появляются в 
результате вытравливания локализованных дефектов.

В настоящее время выделяют три основных группы микродефектов в бестигельном 
кремнии - A, B и D. Дефекты А-типа - это декорированные примесями призматические 
дислокационные петли внедрения и их скопления в плоскостях {111} или {110}, имеющие 
вектор Бюргерса a/2<110> и располагающиеся в областях, удаленных от поверхности кри
сталла [3, 175, 338]. Обычно они имеют размеры 1 - 20 мкм, а их концентрация может со-

5 9 -3ставлять 10 - 10 см  [3, 163]. В [339] отмечаются возможность декорирования А- 
дефектов дислокационными петлями внедренного типа размером до 30 нм, существование 
петель, содержащих дефекты упаковки с вектором Бюргерса a/3<111> и сложных систем 
запутанных петель. Микродефекты B-типа - дефекты междоузельного типа, которые яв
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ляются скоплениями точечных дефектов, возможно, преципитатами, состоящими из соб
ственных междоузельных атомов кремния, кислорода и углерода [3, 340, 341]. Они равно
мерно распределены по объему кристалла, имеют размер 0,01 - 0,1 мкм и концентрацию 
1010 - 1011 см-3. Характер травления микродефектов в области свирл-дефектов весьма схож 
с травлением дислокаций, декорированных быстродиффундирующими примесями [340]. 
Согласно [175] микродефекты В-типа могут представлять собой мелкие дислокационные 
петли, декорированные примесными атомами. С другой стороны, в [338] отмечается не
дислокационная природа дефектов В-типа.

По данным [340, 341] формирование микродефектов А-типа протекает, как мини
мум, в две стадии: 1) образование трехмерных скоплений из междоузельных атомов крем
ния и их рост (В-кластеры); 2) переход трехмерных скоплений в дислокационные петли 
междоузельного типа и их рост за счет коалесценции более мелких петель. Образование 
А-кластеров может инициироваться осаждением на дислокационных петлях быстродиф- 
фундирующих примесей, вероятнее всего меди и железа. Согласно [175] микродефекты В- 
типа зарождаются гетерогенно, например, на скоплениях атомов углерода. С понижением 
температуры они растут и, достигая критического размера, коллапсируют с образованием

дефекта упаковки, окруженного сидячей дислокацией типа 1  < 111 > . В дальнейшем пет-
3

ли с дефектами упаковки по реакции 1  < 111 > + 1  < 112 > ^  1  < 110 > превращаются в
3 6 2

призматические петли, образуя микродефект А-типа.
Данные о влиянии легирования на образование микродефектов противоречивы. Со

гласно [3] введение сурьмы, фосфора и мышьяка при концентрациях более 1017 см-3 по
давляет формирование микродефектов А-типа, а введение бора и галлия - микродефектов 
В-типа. Легирование бездислокационных кристаллов кремния бором, мышьяком, сурьмой

18 19 3и германием при концентрациях 10 -10 см  позволяет [342] на порядок снизить концен
трацию микродефектов и в 2-3 раза уменьшить их размеры по сравнению с нелегирован
ными кристаллами. С другой стороны, по данным [343] нет видимых различий концен
траций микродефектов между кристаллами, выращенными различными методами и 
имевшими разные уровни легирования (1-1013 - 1-1019 см-3).

Согласно [340], формирование макрокартины свирл-дефектов, наблюдающихся в 
бездислокационных кристаллах кремния, может быть объяснено в рамках следующей мо
дели. Примеси, коэффициенты распределения которых отличаются от единицы, образуют 
примесные неоднородности, воспроизводящие форму фронта кристаллизации. Равновес
ные концентрации собственных точечных дефектов при понижении температуры экспо
ненциально снижаются. В бездислокационных кристаллах большого диаметра неравно
весные точечные дефекты не успевают диффундировать к поверхности и формируют рав
номерно распределенные по объему кристалла кластеры. Выделение примесных преципи
татов происходит при более низких температурах, поскольку для большинства примесей 
растворимость в кремнии имеет ретроградный характер. Преципитаты в первую очередь 
выделяются в области примесных неоднородностей, где пересыщение твердого раствора 
максимально. конденсация неравновесных собственных точечных дефектов происходит 
в однородном кристалле. В рамках такой модели наблюдаемые в свирловой картине неод
нородности объясняются тем, что видны только декорированные примесями микродефек
ты. По нашему мнению необходимо учитывать также роль кислорода и углерода, которые, 
во-первых, имеют отличные от единицы коэффициенты распределения и, следовательно, 
могут образовывать примесные неоднородности; во- вторых, имеют неретроградный ха
рактер растворимости и, следовательно, должны выпадать из твердого раствора по тем же 
закономерностям, что и собственные дефекты. Присутствие кислорода и углерода, кроме
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того, должно понижать равновесные концентрации собственных дефектов, так как эти 
атомы эффективно взаимодействуют с ними и являются центрами их конденсации. По
этому существует вероятность того, что А-кластеры распределены в кристалле неравно
мерно, а их плотность коррелирует с концентрациями кислорода и углерода. Это не про
тиворечит возможности обогащения зоны свирл-дефектов быстродиффундирующими 
примесями, распределение которых в кристалле должно отражать не только особенности 
фронта кристаллизации, но и распределение медленно диффундирующих примесей и соб
ственных точечных дефектов. Существенная роль кислорода и углерода в формировании 
микродефектов А- и В-типов отмечается в [175, 344, 345]. В частности, согласно [175] по
вышение концентрации углерода в кристаллах БЗП кремния приводит к повышению 
плотности микродефектов В-типа, предельной скорости роста кристалла, для которой еще 
наблюдается формирование В-дефектов, а также расширению пространственной области 
их существования. Влияния кислорода на характеристики В-дефектов в БЗП кремнии не 
наблюдается. Однако, есть заметные различия между кристаллами, выращиваемыми ме
тодами бестигельной зонной плавки и Чохральского.

Ввиду малых размеров микродефекты D-типа представляют наибольшие сложности 
для экспериментального исследования. Они имеют диаметр около 0,005 мкм и, как пока
зывают электронно-микроскопические исследования, подразделяются на три разновидно
сти - дефекты вакансионного типа, а также упорядоченные и аморфные дефекты внедрен
ного типа [337]. Их считают микропреципитатами кристаллической или аморфной фаз ок
сида кремния [3]. По мнению В.В. Воронкова [337] эта точка зрения ошибочна, так как из- 
за недостаточно высокого коэффициента диффузии кислорода в кремнии преципитаты 
наблюдаемого размера не должны успевать формироваться за время охлаждения кристал
ла. Он предполагает, что в данном случае имеет место преципитация различных быстро- 
диффундирующих примесей. Следует учитывать, вместе с тем, и то, что коэффициент 
диффузии кислорода в кристалле, пересыщенном собственными точечными дефектами, 
может быть существенно выше значений, определяемых традиционными методами в 
"равновесном" материале. Согласно [346], микродефекты D-типа могут представлять со
бой малые дислокационные петли с векторами Бюргерса 1/2[100] и 1/2[ 110]. В работе 
[347] на основании электронно-микроскопических исследований делается вывод о том, 
что микродефекты D-типа существуют в виде плоских скоплений точечных дефектов в 
плоскостях {100} и в виде малых дислокационных петель в плоскостях {111). Рост пло
ских скоплений при термических обработках приводит к генерации дислокационных пе
тель в плоскостях {110} за счет действия механизма призматического вытеснения. Авторы 
делают вывод о том, что микродефекты D-типа при отжигах могут трансформироваться в 
микродефекты В- и А типов по схеме D ^  В ^  А. Этот вывод согласуется с аналогичной 
последовательностью смены типов доминирующих микродефектов при уменьшении ско
рости роста кристалла [582].

В бездислокационных кристаллах кремния вблизи ростовых микродефектов могут 
концентрироваться примеси, что приводит к уменьшению концентраций содержащихся в 
твердом растворе кислорода, углерода, фосфора и других примесей после термических 
обработок [162]. Формирование примесных атмосфер и их состав оказывают также влия
ние на характер эволюции микродефектов при деформации кристалла и его термических 
обработках [348]. Наиболее вероятными примесями, участвующими в декорировании А- 
кластеров точечных дефектов, являются быстродиффундирующие примеси, так как толь
ко они обладают достаточно высокой подвижностью в области температур ниже темпера
турного предела устойчивости кластеров, составляющего около 1070 К [340]. Отмечается 
некоторое различие в способности различных примесей декорировать микродефекты. В 
частности, по данным [343] атомы меди одновременно декорируют микродефекты А- и В- 
типов, а золото - только микродефекты А-типа. Согласно [344], отжиг пластин кремния
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толщиной 0,5 - 6 мм при 1520 К в течение 20 мин. на воздухе, в водороде или аргоне с по
следующим быстрым (20 К/с) охлаждением приводит к полному (для концентраций леги
рующей примеси менее 1017 см-3) или частичному (при больших концентрациях) раство
рению микродефектов А-типа. Микродефекты В-типа при такой обработке сохраняются. 
Вывод о растворении микродефектов авторы делают на основании данных рентгеновской 
топографии по Лангу и селективного травления. По нашему мнению растворение микро
дефектов А-типа (дислокационных петель) при любых термических обработках маловеро
ятно. Однако отжиг может приводить к диссоциации или изменению состава примесных 
атмосфер на микродефектах. Это, в свою очередь, может изменять условия декорирования 
и травления микродефектов.

Микродефекты в кремнии могут оказывать существенное влияние на его электриче
ские и механические свойства. Они создают напряжения в кристаллической решетке, 
снижают время жизни неравновесных носителей заряда, увеличивают токи утечки и изме
няют вольт-амперные характеристики p-n переходов [3]. Согласно [175] в области свирл- 
дефектов кристаллов, которые не подвергались термической обработке, наблюдается 
уменьшение удельного электросопротивления и генерационного времени жизни неравно
весных носителей заряда. Влияние микродефектов различного типа на рекомбинационные 
свойства бездислокационных монокристаллов кремния исследовано в [349 - 351]. Соглас
но данным [351], микродефектам А-типа соответствует, акцепторный уровень E  + 0,41 
эВ, и концентрация соответствующих центров составляет 1010 -1011 см-3. Микродефектам 
B-типа соответствует акцепторный уровень E  + 0,30 эВ. Наибольшую активность прояв
ляют микродефекты А-типа, а наименьшую - дефекты D-типа [349, 350]. Это обусловлено 
различием взаимодействия различных микродефектов с быстродиффундирующими при
месями. В кристаллах, содержащих микродефекты А- и B -типов, при низких температурах 
примесные атомы находятся в неактивном состоянии (в составе примесных атмосфер на 
микродефектах). После отжига при 570 - 770 К с последующей закалкой на воздухе (на
чальная скорость охлаждения 100 К/с) они становятся рекомбинационно активными, а по
сле такого же отжига с последующим медленным (0,1 - 0,5 К/с) они неактивны. В зависи
мости от скорости охлаждения время жизни неравновесных носителей заряда в термооб
работанных кристаллах может существенно различаться. В кристаллах с микродефектами 
D-типа один из видов центров рекомбинации находится в активном состоянии уже при 
комнатной температуре, что обусловливает более низкое время жизни неравновесных но
сителей заряда.

Деформация решетки вблизи микродефектов приводит к появлению в запрещенной 
зоне не водородоподобных мелких донорных уровней с энергией ионизации 0,08 эВ [352, 
353]. Они аналогичны уровням, индуцируемым упругими полями краевых дислокаций, 
которые также могут влиять на электрические свойства. Такое влияние наиболее заметно 
в слаболегированных кристаллах с высокой дебаевской длиной экранирования, а также в 
случае, когда рядом с мелким уровнем располагается глубокоуровневый дефект, например 
реконструированный междоузельный атом кремния.

Согласно [354] в БЗП кристаллах с относительно высокой (~ 1016 см-3) концентраци
ей кислорода могут присутствовать также ориентированные по направлению <110> и ок
руженные примесно-дефектными облаками субмикронные включения SiO2, плотность ко
торых в плоскости (111) может достигать 108 см-2. Присутствие таких включений приво
дит к появлению ряда локальных уровней в запрещенной зоне.

Присутствующие в монокристаллах кремния вакансионные и вакансионно- 
примесные кластеры вследствие градиентов напряжения, возникающих при термических 
обработках, могут испускать дислокационные петли, которые в дальнейшем образуют по
лосы и линии скольжения [355]. Микродефекты А-, В- и D- типов начинают генерировать 
дислокации при эффективных касательных напряжениях 2,6, 1,9 и 4,5 кГ/см2 соответст
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венно (при Т = 970 К) [338]. При этом микродефекты А-типа генерируют по механизму 
Франка-Рида скользящие дислокационные петли. Микродефекты В-типа являются источ
никами Бардина - Херинга. Они испускают геликоидальные дислокации, звенья которых в 
процессе скольжения могут отделяться и превращаться в отдельные призматические и 
скользящие петли. В процессе охлаждения монокристалла с А-кластерами при температу
рах 1320 - 1370 К на А-кластерах образуются дислокации [356]. Их размножение на мак
роскопическом уровне становится заметным, когда А-кластеры достигают размеров 100 
мкм и более. Если содержание кислорода в кристалле превышает его предельную раство
римость, то генерация дислокаций будет происходить на его преципитатах, а не на микро
дефектах.

В работе [357] методами малоуглового рассеяния света и растровой электронной 
микроскопии в режиме наведенного тока показано, что стандартные кремниевые под
ложки, легированные бором с удельным электрическим сопротивлением до 10 Ом-см, 
концентрациями кислорода и углерода соответственно (6 - 10)-1017 и менее 1016 см-3 со
держат большое количество неоднородностей размером от нескольких микрон до не
скольких десятков микрон. Дефекты, в основном, имеют цилиндрическую форму, но на
блюдали также дефекты с формой, близкой к сферической. Цилиндрические дефекты 
имеют диаметр 3 - 10 мкм и длину 15 - 40 мкм и ориентированы преимущественно вдоль 
<110>. Их концентрация находится в пределах 1 • 106 - 1-107 см-2. Концентрация цилиндри
ческих дефектов может существенно изменяться в пределах одного кристалла, однако не 
выявлено ее зависимости от концентраций кислорода и углерода, направления роста, диа
метра кристалла или положения исследуемой области на подложке. Цилиндрические де
фекты являются областями, в которых концентрация основных носителей заряда выше их 
средней концентрации в кристалле и составляет (3 - 10)-1015 см-3. Они занимают не более 
0,02 объема кристалла. В состав этих центров предположительно входят ионизированные 
точечные центры с энергиями ионизации 40 - 60 мэВ. Размеры сферических дефектов 5 -

5 -220 мкм, их концентрация 1-10 см  . Нет четкой зависимости концентрации от содержания 
кислорода, направления роста кристалла, положения исследуемой области на подложке. 
Концентрация носителей заряда в сферических дефектах - (3 - 9)-1016 см-3. Они занимают 
не более 0,0004 объема кристалла. В их состав входят центры с энергией ионизации 120 - 
160 мэВ. По мнению авторов [357], точечными центрами, входящими в цилиндрические и 
сферические дефекты являются соответственно "новые" термодоноры и двойные термо
доноры.

Несмотря на то, что получаемые в настоящее время монокристаллы кремния, как 
правило, не содержат ростовых дислокаций, плотность дислокаций в рабочих слоях гото
вых композиций может достигать 103 - 106 см-2 . Это связано с генерацией дислокаций в 
результате протекающей при высокотемпературных обработках пластической деформа
ции, а также с эволюцией исходных микродефектов [358, 359]. Возможно также проник
новение ростовых дислокаций из смежных слоев композиции. Процессы образования дис
локаций и других дефектов в рабочих областях приборов, будут более подробно рассмот
рены ниже на примере эпитаксиальных слоев кремния.
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5. ПОЛУЧЕНИЕ И СВОЙСТВА СЛАБОЛЕГИРОВАННЫХ ЭПИТАКСИАЛЬНЫХ 
СЛОЕВ КРЕМНИЯ

Одним из основных методов формирования слаболегированных слоев кремниевых 
композиций является их эпитаксиальное осаждение. Его сущность заключается в ориен
тированном росте монокристаллического слоя на монокристаллической подложке. В ка
честве подложек для осаждения слаболегированных слоев кремния, как правило, исполь
зуют кремниевые пластины, легированные донорной или акцепторной примесью до уров
ня 1018 - 1019 см-3. Однако в некоторых случаях могут быть использованы и другие моно
кристаллы - германий, сапфир, шпинель, фианит, полупроводниковые соединения А3В 5 и 
т.п. [2, 265, 360 - 362]. Процессы эпитаксиального роста разделяют на газофазную, жид
кофазную, твердофазную и молекулярно-лучевую эпитаксию. Газофазный метод является 
основным при получении слаболегированных слоев кремния, так как остальные не обес
печивают требуемых чистоты и структурного совершенства эпитаксиального слоя.

5.1. Осаждение эпитаксиальных слоев кремния из газовой фазы

Современное оборудование позволяет воспроизводимо получать эпитаксиальные 
слои кремния толщиной 1 - 200 мкм с удельным электросопротивлением 0,05 - 200 Ом-см 
на пластинах диаметром до 150 мм с неоднородностью распределения этих параметров не 
более 3 - 5 % для толщины и 5 - 7% для удельного электросопротивления. В фоновых 
процессах, проводимых без введения легирующих добавок, можно получить эпитаксиаль
ный слой с удельным сопротивлением до 10 - 20 кОм-см. Однако, в этом случае даже при 
одинаковых условиях осаждения для одной партии кремнийсодержащего компонента и 
одной установки значения удельного электросопротивления могут различаться в 2 - 3 
раза. Такие слои отличаются также высокой степенью компенсации. Однородность харак
теристик слоя зависит от однородности распределения кремнийсодержащего компонента 
в газовой фазе, скорости газового потока, градиентов температуры, выбора исходных ве
ществ, и геометрии реактора, в котором проводится осаждение. Подвижность электронов 
в слаболегированных (удельное электросопротивление 6 - 7 Ом-см) эпитаксиальных сло
ях кремния при комнатной температуре составляет 1300 - 1500 см2/В-с [363], что практи
чески не отличается от подвижности в объемных монокристаллах. Эффективное время жизни 
неосновных носителей заряда в эпитаксиальном слое составляет обычно 0,5 - 60 мкс [363].

Процесс газофазного осаждения кремния заключается в следующем. Подложки, на 
которых будет проводиться осаждение слаболегированного слоя, устанавливают в реактор 
(рис. 5.1) и нагревают до заданной температуры в протоке водорода. После этого их вы
держивают в течение 1 - 5 мин в атмосфере водорода или его смеси с хлористым водоро
дом для удаления загрязненного приповерхностного слоя. Затем в реактор подают газо
вую или парогазовую смесь, состоящую из источника кремния, легирующей добавки и 
водорода, который может участвовать в химической реакции и выполняет также функцию 
газа-носителя. На поверхности подложки протекает химическая реакция, в которой выде
ляются атомы кремния, встраивающиеся в кристаллическую решетку подложки. В качест
ве источника кремния используют его тетрахлорид (SiCl4), трихлорсилан (SiHCl3), ди- 
хлорсилан (SiH2Cl2) и силан (SiH4). Для получения слаболегированных слоев толщиной 
более 20 - 30 мкм целесообразно использовать трихлорсилан и дихлорсилан, при этом 
трихлорсилан позволяет получить более чистый слой. Фоновое удельное электросопро
тивление слоя при использовании трихлорсилана в зависимости от условий проведения 
процесса составляет 200 - 20000 Ом-см, а при использовании дихлорсилана оно не превы
шает 200 - 300 Ом-см [364]. Вместе с тем, дихлорсилановая технология позволяет пони
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зить температуру процесса на 100 - 200 К, что обеспечивает уменьшение ширины концен
трационной переходной области на границе раздела сильнолегированного и слаболегиро
ванного слоев без ухудшения их структурного совершенства [2, 265, 364]. Использование 
в качестве источника кремния силана позволяет понизить температуру процесса до 1220 - 
1320 К, но скорость осаждения эпитаксиального слоя при этом существенно ниже, а его 
структурное совершенство сильно зависит от чистоты поверхности подложки [265, 313]. Это 
ограничивает область применения силановой технологии формированием тонких (до 5 - 10 
мкм) и субмикронных слоев, которые трудно получить другими методами. Согласно имею
щимся в литературе данным [3, 365 - 367], гидридный метод позволяет осаждать на сильноле
гированных подложках автоэпитаксиальные слои кремния с удельным сопротивлением до 
1500 - 8000 Ом-см и временем жизни неравновесных носителей заряда до 200 - 1000 мкс.

Рис. 5.1. Схема реактора для газофазного осаждения эпитаксиальных слоев кремния.

В качестве легирующих добавок при выращивании автоэпитаксиальных слоев крем
ния используют обычно хлориды или гидриды элементов III и V групп: PH3, AsH3, B2H6, 
PCl3, BCl3 и другие соединения [2, 265, 313, 368]. Влияние мелких доноров V группы и 
мелких акцепторов III группы на электрофизические свойства кремния в пределах каждой 
группы практически не зависит от легирующего элемента. Поэтому при его выборе суще
ственное значение имеют отличие тетраэдрического ковалентного радиуса примеси от ра
диуса кремния, коэффициент диффузии в кремнии, растворимость, а также место кон
кретной операции во всей технологической цепочке изготовления прибора или интеграль
ной схемы. Гидриды подают непосредственно в реактор. Их достоинствами по сравнению 
с хлоридами являются более высокая чистота и возможность более точного дозирования. 
При использовании хлоридов их предварительно растворяют в кремнийсодержащем ве
ществе (трихлорсилане, тетрахлориде кремния), затем проводят барботаж водородом ем
кости с легирующим веществом. Проходя через нее, водород обогащается примесью и по
ступает в реактор. Этот метод проще гидридного, однако, при использовании жидкостно
го легирования воспроизводимость удельного электросопротивления хуже, чем при газо
вом. Это обусловлено тем, что давления паров легирующего вещества и источника крем
ния (тетрахлорида кремния или трихлорсилана) различны. Поэтому концентрация приме
си в хлориде изменяется по мере его расходования [74]. Кроме того, давления паров су
щественно зависят от температуры [369], которая может изменяться как за счет испарения 
раствора во время процесса, так и из-за колебаний температуры окружающей среды. Для
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традиционно используемых в качестве легирующих компонентов хлоридов фосфора и 
сурьмы давление пара при комнатной температуре близко к давлению паров тетрахлорида 
кремния, а коэффициент перехода в твердую фазу близок к единице. Это затрудняет полу
чение слаболегированных слоев из-за невозможности точно регулировать малые содержа
ния лигатуры. Снижение концентрации легирующего элемента в слое достигается [369] 
использованием треххлористой сурьмы, так как для нее коэффициент перехода сущест
венно меньше.

Современное технологическое оборудование позволяет существенно повысить каче
ство кремниевых эпитаксиальных композиций, а также изготавливать новые виды компо
зиций, в том числе композиции с переменным уровнем легирования эпитаксиального слоя 
и многослойные композиции. Перспективным является использование нагрева подложек 
импульсными галогенными лампами, что позволяет при толщине эпитаксиального слоя 3 - 
5 мкм обеспечить толщину переходной области не более 50 -100 нм, а также снизить 
среднюю мощность установки в 20 - 40 раз без ухудшения других качественных и техни
ко-экономических характеристик [370].

Нами была исследована [371] возможность изготовления двуслойных эпитаксиаль
ных композиций n -n-p и n -n-n  типов, а также композиций с заданным профилем леги
рования эпитаксиального слоя. Осаждение проводили из газовой смеси водорода с три- 
хлорсиланом или дихлорсиланом. Температура процесса составляла 1410 - 1440 К в пер
вом случае и 1340 - 1370 К во втором. Для легирования использовали фосфин и арсин при 
получении слоев n- типа и диборан при получении слоев p- типа. Осаждение проводили 
на установке T-82. Профиль удельного электросопротивления определяли методом сопро
тивления растекания на косом шлифе с углом наклона около 1o. На рис. 5.2, 5.3 приведены 
типичные профили распределения удельного электросопротивления в таких композициях. 
Реальные профили находятся в хорошем соответствии с заданными. Неоднородность 
толщины и удельного электросопротивления, а также структурное совершенство таких 
композиций не уступают указанным выше характеристикам обычных однослойных ком
позиций. Металлографическое исследование показало [372], что для композиций с пере
менным уровнем легирования на поверхности эпитаксиального слоя отсутствуют дисло
кации и дефекты упаковки. Методом послойного стравливания установлено, что вблизи 
границы раздела эпитаксиальный слой содержит сетку дислокаций несоответствия, со
стоящую из наклонных дислокаций и петель, которые распространяются от границы раз
дела на высоту 5-10 мкм. Плотность дислокаций на высоте 5 мкм от подложки составляет 
102 - 103 см"2.
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Рис. 5.2. Профиль удельного электро
сопротивления кремниевой компози
ции с переменным уровнем легирова
ния эпитаксиального слоя.
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Рис. 5.3. Профиль удельного электро
сопротивления двухслойной кремние
вой композиции.

Полученные двухслойные эпитаксиальные композиции были использованы в НПО 
“Орион” для разработки принципиально нового типа фотоприемников [373]. Полученные 
в этой работе данные показали, что для композиций, показанных на рисунке 5.3, эффек
тивная концентрация ионизированных доноров в высокоомном блокирующем слое со
ставляла около «  1014 см-2, в активной области ( n -слой) концентрации ионизированных

17 18 3 12 3доноров и акцепторов составили соответственно 10 - 10 см  и 8-10 см  . Сообщаемые 
данные о концентрациях основных примесей в блокирующем слое и активной области на
ходятся в хорошем соответствии с результатами, полученными нами пересчетом из дан
ных по удельному электросопротивлению этих слоев.

Увеличение ширины переходного слоя n+-n кремниевой композиции, на которой 
формируется фотопреобразователь, увеличивает тянущее поле и повышает коэффициент 
собирания носителей заряда [374]. Поэтому в работе [374] предложено проведение допол
нительного отжига эпитаксиальных композиций при 1270 К в течение 60 мин. для созда
ния более широкой переходной области. Формирование заданного профиля легирования 
непосредственно в процессе эпитаксиального осаждения дает возможность не только со
кратить число технологических операций при изготовлении такого фотопреобразователя, 
но и получить любой требуемый профиль распределения легирующего элемента. Это по
зволяет считать разработанные композиции с переменным уровнем легирования эпитак
сиального слоя перспективными для изготовления фотопреобразователей для солнечных 
батарей.

В последнее время ведется разработка методов, позволяющих снизить температуру 
осаждения эпитаксиального слоя. Это позволит существенно уменьшить ширину концен
трационной переходной области кремниевых композиций. Наиболее разработанным и 
нашедшим применение в промышленности является процесс осаждения эпитаксиального 
слоя при пониженном давлении, позволяющий понизить температуру на 100 - 300 К [2, 
313, 364]. Этот способ эффективен для дихлорсилановой и силановой технологий. Улуч
шение структурного совершенства и чистоты поверхности подложек дает возможность 
дополнительно понизить температуру осаждения на 50 - 100 К [364]. Ведется также разра
ботка методов, позволяющих вести осаждение эпитаксиальных слоев кремния в условиях, 
далеких от термодинамического равновесия за счет фото - или плазмохимического стиму
лирования [264, 375, 376]. Наиболее перспективными представляются фотохимические
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технологии [376 - 378], которые позволяют не только резко снизить температуру роста, но 
и проводить селективное локальное осаждение различных слоев в различных областях 
подложки с использованием одной газовой фазы, последовательно получать различные 
слои в одном реакторе без перезагрузки и контролировать основные параметры форми
руемых областей прибора непосредственно в процессе их роста [376].

5.2. Кинетика и механизм роста при газофазном осаждении эпитакси
ального слоя

При использовании в качестве исходного вещества тетрахлорида кремния в системе 
в равновесии с твердым кремнием присутствуют 14 различных соединений и протекают 
следующие основные реакции [265]:

SiCl4 + H2 = SiHCl3 + HCl
SiHCl3 + H2 = SiH2Cl2 + HCl
SiH2Cl2 = SiCl2 + H2 (5.1)
SiHCl3 = SiCl2 + HCl
SiCl2 + H2 = Si + 2HCl

Трихлорсилан и дихлорсилан в суммарной реакции являются промежуточными со
единениями. Если использовать их в качестве исходных, то энергию активации процесса 
можно уменьшить от 1,6 - 1,7 эВ до 0,8 - 1,0 эВ и 0,3 - 0,6 эВ, соответственно [265], следо
вательно, можно понизить и температуру осаждения. Для трихлорсилана величина энер
гии активации существенно ниже соответствующего значения для процессов производст
ва поликристаллических кремниевых (1,5 эВ) [380], что свидетельствует о сдвиге лимити
рующей стадии роста от химической реакции на поверхности к массопереносу в газовой 
фазе. Эффективная энергия активации роста эпитаксиального слоя при водородном вос
становлении тетрахлорида кремния при 1120-1420 К существенно зависит от условий рос
та [381]. Если перед осаждением эпитаксиального слоя подложки отжигают в водороде, то 
энергия активации составляет 1,6-1,7 эВ, а после травления в смеси водорода и хлористого 
водорода - 1,1 эВ. При индукционном нагреве подложек энергия активации составляет 1,0 
эВ, а при предварительном прогреве газа - 2,6 эВ. Энергия активации зависит также от 
концентрации хлорида кремния в газовой фазе. Все реакции (5.1) являются обратимыми, 
поэтому при определенных условиях процесс роста может смениться травлением.

В [382] исследована зависимость состава газовой смеси трихлорсилана и водорода от 
температуры в диапазоне 970 - 1420 К при концентрациях трихлорсилана 6 - 20 мол. %. До 
1070 К наблюдаются только полосы инфракрасного поглощения при 1295, 1085, 1055, 806 
и 2272 см-1, характерные для валентных колебаний связей Si-H и Si-Cl молекулы трихлор
силана. Начиная с температуры 1120 К, интенсивность 2272 см-1 полосы (Si-H связь три
хлорсилана) уменьшается, и появляются полосы 1040 см-1 (валентные колебания Si-Cl 
связей молекулы SiCl4), 882 и 955 см-1 (валентные колебания молекулы SiH2Cl2), 2925 см-1 
(валентные колебания молекулы HCl). Линии поглощения других молекул не были обна
ружены за исключением слабой полосы молекулы SiH4 при 1220 К и мольном отноше
нии трихлорсилана к водороду 1:15. С ростом температуры снижается интенсивность по
лос трихлорсилана и растет интенсивность полос поглощения HCl и SiCl4, концентрация 
которого становится соизмеримой с концентрацией непрореагировавшего трихлорсилана 
при Т > 1320 К. Концентрация дихлорсилана растет до 1220 К, а затем снижается. Добав
ление в систему твердого кремния усложняет фазовый состав системы, однако, и в этом 
случае независимо от выбора кремнийсодержащего вещества процесс выделения кремния
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оказывается более сложным, чем сумма реакций (5.1).
Процесс роста автоэпитаксиального слоя кремния из газовой фазы включает сле

дующие основные элементарные стадии: массоперенос в газовой фазе и подвод исходных 
веществ к подложке; химические реакции на поверхности подложки; десорбцию продук
тов химического взаимодействия с поверхности подложки; диффузию атомов кремния по 
поверхности подложки; встраивание атомов кремния в кристаллическую решетку расту
щего слоя. В зависимости от того, какая из перечисленных стадий является лимитирую
щей, кинетика процесса и структура осажденного слоя будут существенно различаться. 
Выделяют диффузионный и кинетический режимы роста. В первом случае лимитирую
щей стадией процесса является массоперенос в газовой фазе, и скорость роста слабо изме
няется при изменении температуры.

Термин "диффузионный" в данном случае не является вполне корректным с точки 
зрения механизма процесса, так как массоперенос в газовой фазе осуществляется движе
нием газа- носителя и конвективными потоками. Его использование основано на пред
ставлении о возникающем вблизи поверхности подложкодержателя в газовой фазе непод
вижном пограничном слое, через который исходные вещества диффундируют к поверхно
сти подложек, а продукты реакции в противоположном направлении.

Толщина пограничного слоя [265]:

Y = V2Rx/Re , (5.2)

где R - радиус реактора, x - расстояние вдоль оси реактора, Re - число Рейнольдса. Ско
рость переноса молекул исходных веществ и продуктов реакции через пограничный слой 
определяется его толщиной, давлением в системе, концентрацией реагентов и температу
рой, причем температурная зависимость является относительно слабой и зависит от кон
кретных процессов переноса.

При кинетическом контроле роста слоя наиболее медленной элементарной стадией 
может быть химическая реакция или поверхностная диффузия и встраивание выделяю
щихся атомов кремния в кристаллическую решетку. В отличие от массопереноса в газовой 
фазе, скорости этих процессов имеют резко выраженную экспоненциальную зависимость 
от температуры. Различный характер температурных зависимостей элементарных процес
сов приводит к тому, что при низких температурах обычно преобладает кинетический 
контроль, а при высоких - диффузионный (рис. 5.4). Температура, при которой происхо
дит смена основного механизма роста, зависит от используемого кремнийсодержащего 
вещества, давления в реакторе и других условий.

Для получения эпитаксиального слоя с высокой степенью структурного совершенст
ва его осаждение целесообразно проводить в области диффузионного контроля. При этом 
в единицу времени к поверхности подходит такое количество молекул кремнийсодержа
щего соединения, что все образующиеся атомы кремния успевают встроиться в кристал
лическую решетку, достигнув на поверхности растущего слоя позиций, где они будут об
ладать минимальной энергией. При проведении процесса в области кинетического кон
троля не все атомы кремния достигают таких положений. В связи с этим, в растущем слое 
формируются разнообразные структурные дефекты. При значительном превышении числа 
подводимых атомов кремния над количеством атомов, которые могут встроиться в решет
ку за то же время, происходит рост поликристаллического или аморфного слоя. Как пра
вило, это имеет место при низких температурах или при высоком содержании кремнийсо
держащего соединения в газовой фазе. Согласно [383] при температурах ниже 1070 К для 
всех типов процессов эпитаксиального осаждения (газовая эпитаксия, молекулярно
лучевая эпитаксия, эпитаксия при низком давлении и др.) наблюдается катастрофический 
рост концентрации дефектов.
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Рис. 5.4. Общий вид температурной зависимости скорости роста эпитаксиального 
слоя при газофазном осаждении: 1- область диффузионного контроля, 2 - область кинети
ческого контроля.

С другой стороны, высокая температура процесса способствует развитию пластиче
ской деформации, уменьшая критическое напряжение сдвига [16]. При этом может проис
ходить генерация в растущем слое и подложке дислокаций и собственных точечных де
фектов [16, 167], что значительно ухудшает характеристики получаемых приборов [384, 
385]. В связи с этим целесообразно выбирать в качестве исходного соединения вещество, 
для которого переход от кинетической области контроля к диффузионной происходит при 
более низкой температуре. Однако, как указывалось выше, это не всегда возможно из-за 
ограничений, связанных со скоростью роста и требованиями к чистоте поверхности. Оп
тимальные условия осаждения эпитаксиальных слоев кремния при использовании различ
ных источников приведены в таблице 5.1.

Табл. 5.1.
Оптимальные условия эпитаксиального осаждения кремния [265, 364].

Источник
кремния

Скорость роста, 
мкм/мин

Температура, К Концентрация 
окислителя, 10"4 %

SiCl4 ,51,40, 1420 - 1520 5 - 10
SiHCl3 0,4 - 2,0 1370 - 1470 5 - 10
SiH2Cl2 0,2 - 3,0 1270 - 1420 < 5

SiH4 0,2 - 0,3 1220 - 1320 < 2

Скорость роста эпитаксиального слоя определяется главным образом температурой 
процесса, концентрацией кремнийсодержащего вещества и скоростью газового потока. 
Зависимость скорости роста от скорости газового потока является в широком диапазоне 
линейной [2 ], однако регулировать условия осаждения изменением скорости потока мож
но лишь в ограниченном интервале в связи с необходимостью обеспечения высокой од
нородности толщины растущего слоя и малого разброса ее значений между различными
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структурами, получаемыми в едином технологическом процессе. Вместе с тем, зависи
мость скорости роста от скорости газового потока оказывается полезной, позволяя при оп
тимальном выборе угла наклона боковой грани подложкодержателя к его основанию (рис.
5.1) скомпенсировать изменение скорости роста, связанное с уменьшением концентрации 
источника кремния в газовом потоке при его движении вдоль подложкодержателя. Оп
тимальные температура и концентрация выбираются с учетом необходимости обеспече
ния требуемого уровня структурного совершенства слоя и максимальной производитель
ности процесса.

Максимальная скорость роста эпитаксиального слоя кремния зависит от ориентации 
подложки, а ее соотношение для различных поверхностей составляет [2]: V(111) : V(100) : 
V(110) = 1 : 1,7 : 2,0. Максимальная скорость роста зависит также от разориентации поверх
ности. Например, для идеально ориентированной плоскости (111) при хлоридном процес
се она составляет 1,0 мкм/мин; при разориентировке 0,5 град - 1,5 мкм/мин, а при откло
нении на 2 град. - 3,5 мкм/мин. Такие зависимости получены для больших содержаний 
SiCl4 в парогазовой смеси, при которых рост переходит в область кинетического контроля, 
и обусловлены изменением условий протекания поверхностных процессов. Понижение 
температуры процесса в этом случае должно было бы приводить к снижению максималь
ной скорости роста. Существенно иной характер температурной зависимости скорости 
роста наблюдается при проведении процесса в области диффузионного контроля. По дан
ным [2, 265] (табл. 5.1) оптимальная температура роста эпитаксиального слоя при исполь
зовании различных источников кремния снижается в ряду тетрахлорид кремния - три- 
хлорсилан - дихлорсилан. При этом максимальная скорость роста эпитаксиального слоя 
повышается при переходе от тетрахлорида кремния к трихлорсилану и от трихлорсилана к 
дихлорсилану.

На рис. 5.5 показана зависимость скорости роста эпитаксиального слоя от темпера
туры осаждения и концентрации дихлорсилана в газовой фазе. Скорость роста определяли 
как отношение толщины эпитаксиального слоя к продолжительности осаждения. Толщину 
слоя определяли методом интерференции инфракрасного отражения. Продолжительность 
процесса составляла 10 - 30 мин. Видно, что для выбранных условий скорость роста прак
тически не зависит от температуры. Это свидетельствует о том, что процесс идет в облас
ти диффузионного контроля и наиболее медленной стадией является подвод молекул 
дихлорсилана к поверхности подложки.

В работе [364] нами было показано, что при осаждении слаболегированных эпи
таксиальных слоев кремния водородным восстановлением трихлорсилана при температу
рах 1393 - 1453 К и дихлорсилана при температурах 1293 - 1373 К скорость роста линейно 
зависит от концентрации кремнийсодержащего компонента в парогазовой фазе (рис. 5.6). 
Кроме того, в интервале от 0,3 до 1 атм скорость роста эпитаксиального слоя для дихлор- 
силанового метода не зависит от давления в реакторе. Эти результаты находятся в соот
ветствии с известными данными [2, 74, 265] и свидетельствуют о том, что процесс роста 
эпитаксиального слоя при выбранных условиях осаждения контролируется подводом 
кремнийсодержащего компонента к фронту кристаллизации. Вместе с тем, известно, что 
при высоком содержании кремнийсодержащего вещества в парогазовой фазе зависимость 
скорости роста от его концентрации становится немонотонной. В частности, для тетра
хлорида кремния при концентрациях более 4 - 5 мол. % скорость роста эпитаксиального 
слоя начинает уменьшаться, а при более высоких концентрациях рост слоя сменяется его 
травлением [264].
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Рис.5.5. Зависимость скорости роста эпитаксиального слоя для дихлорсиланового 
процесса. Концентрация дихлорсилана: 1- 0,4 мол. %, 2 - 0,25 мол. %, 3- 0,15 мол. %, 4
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Рис. 5.6. Зависимость скорости роста эпитаксиального слоя от концентрации крем
нийсодержащего вещества (1 - SiHCl3; 2,3 - SiH2Cl2) в газовой фазе при давлении в реак
торе 1 атм (1, 2) и 0,3 атм (3).

При условиях, соответствующих данным таблицы 5.1, скорость роста эпитаксиаль
ного слоя, согласно полученным нами данным, не зависит от ориентации подложки (ис
следовали процессы роста эпитаксиальных слоев на подложках с ориентациями поверхно
сти (100), (110) и (111)), а также от температуры процесса в интервалах 1390 - 1450 К для 
трихлорсиланового и 1290 - 1370 К для дихлорсиланового методов осаждения [364], что 
подтверждает вывод о протекании процесса в области диффузионного контроля. Выпол
ненные нами исследования процессов роста эпитаксиальных слоев кремния показали так
же [364], что улучшение качества обработки рабочей и боковой поверхностей подложки 
сдвигает точку перехода процесса роста в область диффузионного контроля и позволяет 
дополнительно уменьшить температуру осаждения эпитаксиального слоя в трихлорсила-
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новом и дихлорсилановом процессах на 50 - 100 К при одновременном снижении плотно
сти дислокаций и дефектов упаковки в слое.

В [386] исследовано влияние легирования фосфором на скорость роста эпитаксиаль
ного слоя кремния в хлоридном процессе. Введение фосфора повышает энергию актива
ции процесса по сравнению с ростом нелегированного слоя от 37,5 до 52,6 ккал/моль, и 
уменьшает при прочих равных условиях скорость роста при температурах ниже 1500 К. 
Температурная зависимость логарифма скорости роста для нелегированного кремния ли
нейна в диапазоне 1270 - 1370 К, а затем постепенно выходит на насыщение. Для легиро
ванного зависимость линейна во всем исследованном диапазоне (1270 - 1500 К). Для ле
гированного кремния скорость роста ниже во всем исследованном диапазоне концентра
ций хлорида кремния и рост слоя сменяется травлением при значительно более низких 
концентрациях (12 - 13 об.% для легированного и более 20 об.% для нелегированного 
слоя). Поскольку восстановление треххлористого фосфора водородом протекает значи
тельно легче, чем восстановление тетрахлорида кремния, авторы предполагают, что в га
зовой фазе вблизи поверхности подложек будет находиться фосфорный пар и концентра
ция фосфора на поверхности будет определяться законами адсорбции. Имеющиеся оценки 
показывают, что фосфор поверхностно инактивен, то есть его поверхностная концентра
ция в адсорбированном слое должна быть невелика. Однако уменьшение в присутствии 
фосфора скорости роста указывает на то, что он замедляет некоторые поверхностные про
цессы при кинетическом контроле роста. Это может быть связано с ухудшением катали
тической активности поверхности по отношению к процессам восстановления хлоридов и 
хлорсиланов, либо с адсорбцией атомов фосфора на ступеньках и в изломах ступенек по
верхности. При высоких концентрациях фосфора снижение скорости роста в области 
диффузионного контроля процесса может быть обусловлено затруднением подвода реа
гентов к поверхности и отвода продуктов реакции. Вместе с тем, как следует из получен
ных данных, температура перехода в область диффузионного контроля при высоких кон
центрациях фосфора оказывается более высокой. Последний вывод подтверждается также 
данными [74], согласно которым, при осаждении сильнолегированных фосфором слоев 
кремния наблюдаются такие же изменения морфологии, как и при снижении температуры 
осаждения нелегированных слоев кремния.

Существенный прогресс в повышении однородности толщины и электрофизических 
параметров достигается за счет перехода к реакторам большого диаметра с усовершенст
вованной системой подачи парогазовой смеси. Как показывают полученные нами резуль
таты [364], это позволяет примерно в 2 раза снизить средние значения разбросов толщины 
и удельного сопротивления. При проведении процессов в оптимальных условиях, соот
ветствующих таблице 5.1, неоднородность толщины эпитаксиального слоя составляет 1 -
5 % (для диапазона толщин 7 - 100 мкм), а неоднородность удельного электрического со
противления - 2 - 7 % (для диапазона 0,5 - 200 Ом-см). Нами была исследована однород
ность толщины эпитаксиальных слоев кремния, осаждаемых в трихлорсилановом процес
се [43, 387]. Осаждение автоэпитаксиальных слоев толщиной 8 - 32 мкм с удельным элек
трическим сопротивлением 1 - 1000 Ом-см проводили описанным выше трихлорсилано- 
вым методом на подложках КЭС-0,01 (111) толщиной 350 - 500 мкм и диаметром 60 - 76 
мм. Были исследованы горизонтальная и вертикальная неоднородности толщины по ре
зультатам измерений на 220 композициях, полученных в двух сериях из 26 и 29 процес
сов. В каждом процессе для осаждения эпитаксиального слоя использовали по четыре 
подложки, которые устанавливали друг под другом в одном вертикальном ряду. В каждой 
серии процессы выполнялись поочередно на двух реакторах типа Т-82. Измерения толщи
ны выполняли методом спектроскопии инфракрасного отражения [388]. Для каждого об
разца выполняли замеры в 5 точках. Одна из них совпадала с центром образца, а осталь
ные находились на вертикальном и горизонтальном диаметрах на расстоянии r/2 от центра
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(r - диаметр подложки). Горизонтальную и вертикальную неоднородность определяли по 
формуле D = (dmax - ёшп)/2ёср, где dmax, dmin и ёср - соответственно максимальное, мини
мальное и среднее значение толщины для соответствующего горизонтального или верти
кального ряда.

В таблице 5.2 приведены результаты исследования вертикальной и горизонтальной 
неоднородности толщины эпитаксиального слоя. Как видно из представленных в ней дан
ных, вертикальная неоднородность толщины эпитаксиальных слоев, полученных газофаз
ным осаждением на реакторах Т-82, оказывается существенно более низкой, чем горизон
тальная. Кроме того, вертикальная неоднородность на двух средних ярусах существенно 
ниже, чем на крайних.

На рисунке 5.7 показано распределение усредненных по всем образцам величин d/d^ 
(dcf, - среднее значение толщины по пластине) для каждой из пяти точек, в которых прово
дились измерения. Как видно из данных, представленных в таблице и на рисунке, мини
мальные значения толщины осаждаемого слоя получаются в точках, которые расположе
ны на вертикальном диаметре подложки. При этом разброс толщины вдоль вертикального 
диаметра относительно невелик. По мере удаления от него наблюдается резкое возраста
ние толщины слоя.

Табл.5.2.
Вертикальная и горизонтальная неоднородность толщины эпитаксиальных слоев кремния

(нумерация ярусов идет сверху вниз)

Номер яруса Вертикальная
неоднородность

Горизонтальная
неоднородность

1 0,016 ± 0,002 0,020 ± 0,001
2 0,011 ± 0,002 0,020 ± 0,001
3 0,012  ± 0,001 0,024 ± 0,002
4 0,019 ± 0,003 0,023 ± 0,002

Суммарная 0,014 ± 0,001 0,022 ± 0,001

Как указывалось выше, основными факторами, которые могут влиять на скорость 
роста и, следовательно, толщину эпитаксиального слоя, являются концентрация кремний
содержащего вещества в парогазовой смеси, скорость ее перемещения относительно под
ложек, температура и структурное состояние поверхности. В реакторе типа Т-82 движение 
парогазовой смеси происходит сверху вниз, при этом уменьшение концентрации трихлор- 
силана вследствие кристаллизации кремния на подложках и подложкодержателе компен
сируется увеличением в том же направлении скорости движения парогазовой смеси, 
вследствие уменьшения эффективного сечения реактора. Таким образом, первые два фак
тора должны приводить к появлению вертикальной неоднородности толщины эпитакси
ального слоя. На рис. 5.8 показано, что для исследованных процессов действительно на
блюдается зависимость средней толщины слоя от номера яруса подложкодержателя, на 
котором была установлена подложка. Однако, значительная горизонтальная неоднород
ность слоя на подложке должна иметь другое объяснение. Закономерное изменение 
структурного состояния подложки в определенном направлении представляется малове
роятным.
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Рис. 5.7. Средняя неоднородность толщины эпитаксиального слоя

Номер яруса

Рис. 5.8. Зависимость средней толщины эпитаксиального слоя от номера яруса под- 
ложкодержателя: 1 - все точки, 2- правые точки1, 3- левые точки, 4- центральные точки.

Основную роль в формировании горизонтальной неоднородности играет, по- 
видимому, искривление подложек под действием термоупругих напряжений [175]. Эти 
напряжения могут возникать как за счет неоднородности температуры поверхности под- 
ложкодержателя, так и за счет неплоскостности поверхности подложек, приводящей к ло
кальным нарушениям их контакта с подложкодержателем и, следовательно, локальным 
изменениям температуры. Закономерный изгиб исходных подложек относительно верти
кального диаметра маловероятен. С другой стороны, геометрия подложкодержателя 
(правильная вертикальная усеченная пирамида с малым углом наклона боковых граней) 
такова, что распределение температуры на боковой грани должно быть симметричным 
относительно ее оси симметрии, которая практически совпадает с вертикальным диамет-

1 На рис. 5.8. "центральными" названы точки, расположенные на вертикальном диаметре, "правыми" и "ле
выми" - точки, лежащие на горизонтальном диаметре, соответственно, справа и слева от вертикального, как 
показано на рис. 5.7.
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ром подложки. Таким образом, можно сделать вывод, что наиболее вероятной причиной 
возникновения горизонтальной неоднородности является неоднородное распределение 
температуры по поверхности подложкодержателя, приводящее к изгибу подложки отно
сительно ее вертикального диаметра.

По мнению ряда специалистов [381, 389 - 391], рост автоэпитаксиального слоя крем
ния при хлоридном процессе протекает с участием жидкой фазы. Жидкая фаза может 
формироваться при конденсации пересыщенного пара кремния вблизи поверхности под
ложки, либо при расплавлении тройной эвтектики кремний - кислород - легирующий эле
мент, образование которой связано с присутствием на поверхности адсорбированной 
пленки окиси кремния, обогащенной другими примесями. В последнем случае выделяю
щийся в химической реакции кремний растворяется в жидкой фазе, а затем кристаллизу
ется на подложке из пересыщенного раствора. В соответствии с такой точкой зрения по
лучение высококачественного эпитаксиального слоя оказывается возможным, если темпе
ратура процесса превышает температуру образования жидкой эвтектики. В таблице 5.3 
приведены температуры эвтектического превращения для некоторых двойных систем на 
основе кремния. Для некоторых систем (например, Si-Zn [16]) эвтектическое превращение 
может протекать уже при концентрациях примеси порядка 1014 - 1015 см-3. Учитывая, что 
для многокомпонентных систем температуры эвтектических превращений будут более 
низкими, чем для двойных, а также присутствие на поверхности подложек обогащенного 
различными примесями адсорбированного слоя, предположение о возможности наличия 
жидкой фазы следует считать вполне обоснованным. Это предположение подтверждается 
и некоторыми экспериментальными данными. Одной из особенностей кристаллизации 
кремния при хлоридной технологии является малое (порядка нескольких процентов) пере
сыщение [390]. В этих условиях гладкая грань совершенного кристалла может расти, если 
имеет место двумерное зарождение при малом значении краевой энергии зародыша. Сни
жение энергии может быть обусловлено наличием на поверхности плотного адсорбцион
ного (квазижидкого) слоя. Согласно [391], как островковые, так и сплошные пленки крем
ния, осаждаемые в хлоридном процессе на окисленную или неокисленную поверхность 
кремния, на начальной стадии не имеют текстуры. В работе [392] отмечается наличие пе
регибов на зависимости скорости роста от температуры для слоев, легированных фосфо
ром и мышьяком при температурах плавления соответствующих эвтектик.

Рассматриваемая модель не объясняет, однако, почему оказывается возможным су
ществование оксидной пленки после высокотемпературного прогрева в атмосфере водо
рода или его смеси с хлористым водородом, который предшествует осаждению эпитакси
ального слоя. Согласно [391], имеется различие в механизме начальных стадий роста по
ликристаллического кремния на окисленных и неокисленных подложках: при осаждении 
на окисленную поверхность при толщине осажденного слоя менее 3 мкм получают ост- 
ровковые пленки, а при осаждении на неокисленную поверхность сразу растет сплошная 
пленка. Существенное влияние жидкой эвтектики на эпитаксиальный рост маловероятно 
также и по той причине, что до настоящего времени не выявлено качественных различий в 
кинетике и механизмах роста эпитаксиального слоя при использовании в качестве исход
ных веществ тетрахлорида кремния, трихлорсилана и дихлорсилана, хотя температуры 
при этих процессах могут быть как выше, так и ниже температуры появления жидкой эв
тектики. Вместе с тем, нельзя исключить возможность образования включений жидкой 
фазы в объеме подложки за счет локальных скоплений примесей со сравнительно малыми 
коэффициентами диффузии. Такое предположение подтверждается имеющимися данными
о существовании капель жидкой фазы в монокристаллах кремния при температурах ниже 
температуры плавления [175]. В этом случае должны наблюдаться повышенные концен
трации структурных дефектов как в подложке, так и в выросшем на ней эпитаксиальном 
слое. Согласно существующим представлениям, включения жидкой фазы, существующие
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при предплавильных температурах, являются одним из наиболее вероятных источников 
образования микродефектов в бездислокационном кремнии [175, 261].

Табл. 5.3.
Температуры эвтектического превращения в двойных системах на основе кремния.

Примесь Температура 
превращения, К

Источник

Al 850 34, 161
In 429 8 , 397
Sb 903 397
P 1404 16

As 1346 16
O 1523 16

Au 638 - 643 16, 398
Cu 1075 16
Zn 693 16
Ni 1266 16
Fe 1480 399

Высокое морфологическое и структурное совершенство эпитаксиального слоя при 
газофазной эпитаксии можно получить лишь в случае устойчивого роста регулярной сту
пенчатой структуры на вицинальной ростовой поверхности [393]. Устойчивость роста 
достигается в очень узких диапазонах составов парогазовой смеси при наличии регуляр
ных атомных ступеней на поверхности подложки. Такие ступени можно получить травле
нием в смеси водорода и хлористого водорода подложек, поверхность которых отклонена 
от плоскостей типа (111) на угол около 3о по азимутам [112], [112], [110], [123] и [132]. 
Однако для двух последних типов разориентации поверхности реализовать механизм ус
тойчивого роста при осаждении из тетрахлорида кремния авторам [393] не удалось.

На рис. 5.9 показана полученная нами зависимость скорости травления от концен
трации хлористого водорода в газовой фазе для подложек с различной ориентацией по
верхности. Исследование процессов роста и легирования слаболегированных автоэпитак- 
сиальных слоев кремния проводили на установке Т-82. Перед осаждением эпитаксиально
го слоя проводилось травление кремниевых подложек газовой смесью водорода и хлори
стого водорода для удаления приповерхностных окисла и нарушенного слоя. Скорость 
травления принимали равной отношению изменения толщины пластины к времени трав
ления. Продолжительность травления составляла 1500 - 2000 с. Толщину пластины опре
деляли в пяти точках механическим индикатором с погрешностью ± 1 мкм, а затем усред
няли полученные значения. Как видно из приведенных на рис. 5.9 данных, скорость трав
ления для исследованного диапазона пропорциональна концентрации хлористого водоро
да и не зависит от ориентации поверхности подложки. Это свидетельствует о том, что 
процесс травления протекает в области диффузионного контроля.
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Рис. 5.9. Зависимость скорости газового травления кремниевых подложек от ориен
тации их поверхности и концентрации хлористого водорода

Механизм легирования эпитаксиального слоя мышьяком из арсина в процессе газо
фазного осаждения включает [265] следующие элементарные процессы: принудительный 
массоперенос молекул арсина от входа в реактор к области роста; массоперенос молекул 
арсина из основного газового потока через пограничный слой к поверхности, на которой 
происходит эпитаксиальный рост; образование из молекул арсина при газофазных хими
ческих реакциях нескольких различных мышьяксодержащих частиц; адсорбцию мышьяк
содержащих частиц на террасах растущей поверхности; химическую диссоциацию мышь
яксодержащих частиц на As и H в адсорбированном слое, при этом частицы AsH3, As и H 
занимают адсорбционные места на поверхности террас и способны двигаться по ней; 
диффузию адсорбированных атомов мышьяка по поверхности и их встраивание в расту
щий слой на ступеньках и узлах моноатомных слоев; зарастание встроенных в решетку 
атомов мышьяка за счет последующего подхода атомов кремния в процессе эпитаксиаль
ного роста; десорбцию водорода и других частиц с поверхности. Аналогичные элементар
ные процессы протекают и при использовании для легирования эпитаксиального слоя 
других соединений.

Как указывалось выше типичные значения неоднородности удельного электросопро
тивления эпитаксиального слоя обычно несколько выше, чем неоднородность его толщи
ны. Это можно было бы объяснить флуктуациями концентрации легирующего компонента 
в газовой фазе. Однако есть ряд фактов, позволяющих предположить, что имеются и дру
гие причины повышенной неоднородности удельного сопротивления. Согласно [365], ко
эффициент распределения фосфора при силановом процессе существенно изменяется при 
повышении температуры от 1300 до 1400 К, что объясняется заметным повышением ско
рости испарения фосфора с поверхности. Можно предположить, что при одинаковых зна
чениях внешних параметров условия протекания процесса легирования эпитаксиального 
слоя более далеки от области диффузионного контроля, чем условия процесса роста слоя.

Нами были исследованы [364] зависимости удельного электрического сопротивле
ния эпитаксиальных слоев, осаждаемых в трихлорсилановом и дихлорсилановом процес
сах на подложках КДБ-10 от содержания фосфина в газовой фазе. Величину удельного 
сопротивления определяли четырехзондовым методом. Было показано, что удельное элек
тросопротивление эпитаксиального слоя нелинейно уменьшается с ростом концентрации 
фосфина в газовой фазе (рис. 5.10). При одних и тех же концентрациях удельное сопро
тивление слоя, осаждаемого из трихлорсилана, оказывается, как правило, выше, чем для 
слоя, осаждаемого из дихлорсилана. В последнем случае, кроме того, удельное электросо-
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противление слоя при прочих равных условиях оказывается более низким, если процесс 
проводится при пониженном давлении. Это противоречит данным приводимым в [265], 
согласно которым понижение давления в реакторе приводит к уменьшению вертикального 
и бокового автолегирования и повышению удельного сопротивления эпитаксиального 
слоя. Однако следует отметить, что результаты [265] для другой легирующей примеси и 
существенно меньших толщин (до 2 мкм) и, вероятно, других условий проведения про
цесса.

- In [PH3], %

Рис. 5.10. Зависимость удельного электросопротивления эпитаксиальных слоев, по
лученных газофазным осаждением, от концентрации фосфина. Обозначения соответству
ют рис. 5.6.

На рис. 5.11 показана связь между концентрациями фосфора в газовой и твердой фа
зах. Как видно из представленных данных, коэффициент распределения фосфора при ма
лых концентрациях ниже единицы, причем величина отклонения увеличивается с умень
шением уровня легирования слоя. Аналогичный результат получили авторы [580] при ис
следовании процессов осаждения эпитаксиальных слоев германия, из смеси тетрахлорида 
германия и бромида бора. В нашем случае наиболее вероятной причиной малых значений 
коэффициента распределения может быть большая вероятность испарения фосфора с по
верхности при высоких температурах подложек. Это согласуется с данными [365] о малой 
величине и существенной зависимости коэффициента распределения фосфора от темпера
туры при осаждении эпитаксиальных слоев кремния силановым методом, данными [394] о 
зависимости коэффициентов распределения примесей от температуры и результатами 
[398], где показано, что при низкотемпературной (820 К) газофазной эпитаксии, когда ис
парение примеси с поверхности незначительно, концентрация бора в слое линейно связана 
с его концентрацией в газовой фазе. В то же время при осаждении слоев Si<Ge> из газо
вой смеси SiH4 и GeH4 концентрации германия в твердой фазе и в газе совпадают [220].
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Рис. 5.11. Взаимосвязь концентраций фосфора в газовой и твердой фазе для процесса 
осаждения эпитаксиальных слоев кремния трихлорсилановым методом.

Приведенные данные позволяют предположить, что используемые для легирования 
слоя реакции протекают не в области диффузионного контроля, а в кинетической или пе
реходной (диффузионно-кинетической) области, что может приводить к существенному 
влиянию неоднородности распределения температур по подложке на однородность элек
трофизических параметров [43]. Этот вывод подтверждается результатами работы [395], в 
которой при газофазном осаждении эпитаксиальных слоев кремния, легированных одно
временно титаном и германием, обнаружена зависимость содержания титана в слое от 
концентрации германия при постоянном содержании TiCl4 в газовой фазе, а также много
численными данными [360, 363, 381], свидетельствующими о том, что неоднородность 
удельного электросопротивления слаболегированного эпитаксиального слоя обычно бы
вает выше неоднородности его толщины. Повышение температуры процесса в данном 
случае не может быть использовано для перевода процесса роста слоя в область диффузи
онного контроля, так как оно приведет к существенному уширению концентрационной 
переходной области и развитию процессов генерации и скольжения дислокаций. Наиболее 
перспективным путем решения проблемы представляется использование фотохимических 
технологий, позволяющих путем подбора соответствующей длины волны излучения се
лективно ускорить наиболее медленные из элементарных процессов, происходящих при 
легировании, и перевести легирование в область диффузионного контроля.

Неоднородность удельного электросопротивления по поверхности эпитаксиального 
слоя и разброс его значений между слоями, осаждавшимися в одном процессе немонотон
но зависят от соответствующих средних значений (рис. 5.12, 5.13). Это может объяснять
ся, в первую очередь, трудностью регулирования концентрации легирующего вещества в 
области высоких и низких концентраций. В области высоких концентраций дополнитель
ной причиной возрастания неоднородности и разброса удельного электросопротивления 
может быть возрастание роли поверхностных процессов, в результате смещения реакции 
легирования в область кинетического контроля.
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Рис. 5.12. Взаимосвязь неоднородности 
величины удельного электросопротив
ления эпитаксиального слоя со средней 
величиной УЭС слоя.

Рис. 5.13. Взаимосвязь разброса УЭС 
эпитаксиальных слоев, осажденных в 
одном процессе на различных ярусах 
подложкодержателя со средней вели
чиной УЭС в процессе.

Существенную роль в процессе легирования эпитаксиальных слоев кремния, осаж
даемых на сильнолегированных подложках, играет процесс автолегирования, приводящий 
к загрязнению слоя примесями, поступающими из подложки, и уширению концентраци
онной переходной области между эпитаксиальным слоем и подложкой [313]. Существуют 
[394] три основных механизма автолегирования - твердофазная диффузия примесей из 
подложки, перенос примесей с обратной стороны подложки к растущему слою через газо
вую фазу и перенос от наружной поверхности подложки (или пленки) в газовую фазу с 
последующим попаданием примеси в растущий слой. В двух последних случаях автолеги
рование происходит в результате трех последовательных процессов: травления подложки, 
смешения продуктов травления с газовой фазой и последующего роста из газовой фазы. 
Для уменьшения автолегирования рекомендуется покрытие обратной стороны подложки 
слоем монокристаллического кремния, что дает лучшие результаты, чем ее маскировка 
поликремнием или оксидом кремния [375], а также проведение процесса при низком 
(3-103 - 104 Па) давлении [284]. Влияние температуры на процесс автолегирования неод
нозначно из-за конкуренции процессов адсорбции и десорбции примесей на поверхности. 
В частности, автолегирование бором уменьшается при понижении температуры осажде
ния слоя, а автолегирование мышьяком - при ее повышении [265].

В [396] показано, что на структурное совершенство и однородность свойств авто- 
эпитаксиальных слоев кремния существенное влияние может оказывать также характер 
массопереноса в газовой фазе. Проведение процесса в условиях микрогравитации позво
ляет при прочих равных условиях значительно повысить однородность толщины и удель
ного электросопротивления осажденного слоя, а также уменьшить концентрацию струк
турных дефектов за счет преобладания диффузионного механизма массопереноса в газо
вой фазе.
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5.3. Особенности автолегирования при росте слаболегированных 
автоэпитаксиальных слоев кремния

Осаждение слаболегированных автоэпитаксиальных слоев кремния имеет ряд осо
бенностей по сравнению с процессами роста более легированных кристаллов и предъяв
ляет дополнительные требования к используемым материалам и оборудованию. Получен
ные нами в работе [400] результаты свидетельствуют о том, что при прочих равных усло
виях удельное электросопротивление осаждаемого слоя зависит от его толщины и типа 
реактора. Значения удельного электросопротивления автоэпитаксиальных слоев кремния 
толщиной 15 - 30 мкм, полученных в реакторах Т-82, Слой-202 и УНЭС-2ПК-А при фоно
вых (без введения легирующей добавки) процессах, представлены в табл. 5.4. Основное (с 
точки зрения возможности неконтролируемого загрязнения слоя) различие указанных ус
тановок состоит в том, что в УНЭС-2ПК-А используется металлический реактор, а в Т-82 
и Слой-202 - кварцевый. Междоузельные атомы железа в кремнии являются глубокоуров
невыми донорами [401]. Для слаболегированного слоя с электронным типом проводимо
сти введение глубокоуровневых доноров будет не только оказывать влияние на время 
жизни неравновесных носителей, но может также приводить к снижению удельного элек
тросопротивления слоя.

Табл. 5.4.
Фоновое удельное электросопротивление (УЭС) эпитаксиального слоя при осажде

нии в реакторах различного типа ( Ом-см ) [402].

Тип реактора Фоновое УЭС, Ом-см
Т - 82 500 - 600

Слой - 202 100 - 200
УНЭС- 2 ПК - А 50 - 100

Кроме того, в установке Т-82 применяются более чистые кварц и графитовая оснаст
ка, а используемые для подвода реагентов трубопроводы изготовлены из материала менее 
склонного к адсорбции проходящих через него газов, чем в установке Слой-202. Для эпи
таксиальных слоев, осаждавшихся на установке Слой-202, нами было показано также 
[400] наличие связи между величиной фонового удельного электросопротивления и тол
щиной слоя. Полученные результаты представлены в таблице 5.5. Как видно из таблицы, 
рост толщины эпитаксиального слоя приводит к заметному росту его фонового удельного 
электросопротивления.

Табл. 5.5.
Величина фонового удельного электросопротивления эпитаксиальных слоев раз

личной толщины [400].

d, мкм УЭС, Ом-см
15 - 30 100 - 200

80 - 100 200 - 250
250 - 300 400 - 500

Выполненное нами сопоставление параметров слаболегированных слоев кремния, 
осаждаемых на подложках с различным уровнем легирования [400], показало, что величи
ны удельного электросопротивления слоев оказываются разными (рис. 5.14, 5.15), причем 
их различие может достигать 1 - 2 порядков. В отдельных случаях при высоких (более 5
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кОм-см для p-n композиций) значениях удельного электросопротивления нами наблюдал
ся рост эпитаксиальных слоев с различным типом проводимости при осаждении их в од
ном процессе на расположенных рядом друг с другом подложках, изготовленных из кри
сталлов кремния с различным типом электропроводности. На пластинах КЭС-0,01 в этом 
случае рос слой с проводимостью электронного типа, а эпитаксиальный слой, сформиро
ванный на пластинах КДБ-10, имел проводимость дырочного типа.

Зависимость типа и концентрации носителей в эпитаксиальном слое от типа и кон
центрации легирующей примеси в подложке наблюдали ранее авторы [365, 402], при этом 
они отмечали, что одновременно с ростом эпитаксиального слоя происходило травление 
обратной стороны подложки. В связи с этим авторы [365, 402] предположили, что разли
чие удельных сопротивлений эпитаксиальных слоев, которые осаждали на подложках раз
личного типа, обусловлена испарением легирующей примеси с обратной стороны под
ложки и последующим встраиванием ее в растущий слой. Такое объяснение не может 
быть принято для объяснения полученных в нашей работе результатов. В нашей работе 
пластину КДБ-10 устанавливали на одном из средних ярусов подложкодержателя (рис.
5.1). Пластины КЭС-0,01 устанавливали либо в соседней ячейке того же яруса, если такая 
пластина была одна, во всех оставшихся ячейках этого яруса или во всех оставшихся 
ячейках подложкодержателя. В двух первых случаях испаряющаяся с обратной стороны 
подложки примесь увлекалась газовым потоком вниз и не должна была попадать на ос
тальные подложки. Для третьего варианта расположения подложек, можно ожидать влия
ния испаряющейся примеси на изменение средней величины удельного сопротивления 
слоя для подложек, располагавшихся на различных ярусах, но для подложек разного типа, 
находящихся на одном ярусе, величина удельного сопротивления слоя должна быть оди
наковой.

Рр/n, Ом*см

Рис. 5.14. Взаимосвязь удельного электрического сопротивления эпитаксиальных 
слоев, осажденных в одном процессе на подложках КДБ-10 (рр/n) и КЭС-0,01 (pn+/n).

Кроме того, в нашем случае осаждение проводилось на подложкодержателе, по
крытом толстым (10 - 15 мкм) слоем нелегированного кремния, который в процессе осаж
дения эпитаксиального слоя переходил на обратную сторону подложки, что, согласно 
[403], должно подавлять испарение примеси с обратной стороны подложки. Следует отме
тить также, что в нашей работе взаимосвязь удельных сопротивлений подложки и слоя 
начинала проявляться при значительно меньших уровнях легирования эпитаксиального
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слоя, чем в [365, 402]. Дополнительным подтверждением того, что автолегирование осу
ществляется за счет испарения примеси со стороны растущего слоя, является то, что раз
личие удельных сопротивлений слаболегированных эпитаксиальных слоев, наблюдается 
даже в том случае, когда на подложкодержателе устанавливали по одной подложке КЭС- 
0,01 и КДБ-10, располагая их в одном горизонтальном ряду. Это исключало влияние при
месей, испарявшихся с обратной стороны подложек. Различие удельных сопротивлений в 
этом случае наблюдалось при р > 15-20 Ом-см.

х, мкм

Рис. 5.15. Профили удельного электрического сопротивления композиций, получен
ных осаждением в одном процессе эпитаксиального слоя кремния на подложках КЭС- 
0,01 (1) и КДБ-10 (2).

Увеличение числа установленных на подложкодержателе пластин КЭС-0,01 приво
дило к повышению величины удельного сопротивления, начиная с которого его значения 
для слоев, сформированных на пластинах КЭС-0,01 и КДБ-10 начинали различаться. Так, 
приведенные на рисунках 5.14, 5.15 данные получены для случая, когда на среднем ярусе 
подложкодержателя устанавливалась одна пластина КДБ-10, а все остальные ячейки (49 
шт.) были заняты пластинами КЭС-10.

Мы считаем, что наблюдаемое повышение величины фонового удельного электро
сопротивления с ростом толщины слоя и различие удельных сопротивлений слоев, осаж
даемых на подложках различного типа, могут быть объяснены особенностями процесса 
автолегирования. По нашему мнению, наряду с обычными [265, 313] механизмами - диф
фузией примеси из сильнолегированного слоя и ее испарением с обратной стороны под
ложки, при осаждении слаболегированного слоя необходимо учитывать также испарение 
примеси со стороны осаждаемого слоя (рис. 5.16), приводящее к обогащению припо
верхностной области газовой фазы. Согласно [404], реализация этого механизма возмож
на, если подавляется перенос примеси с обратной стороны подложки, что может быть 
осуществлено маскированием обратной стороны оксидом кремния, поликремнием или не
легированным монокристаллическим слоем, либо осаждением толстого нелегированного 
слоя на поверхности подложкодержателя [265, 403, 404].

Предположение о том, что основными механизмами автолегирования являются 
твердотельная диффузия примеси из сильнолегированной подложки в слаболегированный
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эпитаксиальный слой и испарение примеси из подложки со стороны растущего слоя [43, 
364], формирование в газовой фазе у поверхности подложки обогащенного примесью тон
кого приповерхностного слоя и последующее встраивание примеси в решетку эпитакси
ального слоя, позволяет объяснить наблюдаемые влияния различных факторов на величи
ну удельного электросопротивления слаболегированных и нелегированных эпитаксиаль
ных слоев кремния. Количество примеси, испаряющейся с поверхности подложки со сто
роны растущего эпитаксиального слоя, растет с ростом ее поверхностной концентрации. 
По мере увеличения толщины слоя концентрация примеси в нем будет снижаться.

Рис. 5.16. Механизмы автолегирования при газофазном осаждении автоэпитаксиаль
ных слоев кремния: 1- диффузия из подложки через твердую фазу, 2 - перенос с обратной 
стороны подложки через газовую фазу, 3- перенос примеси, испаряющейся с рабочей 
стороны подложки через газовую фазу.

Это приведет к снижению концентрации примеси в приповерхностном слое газовой 
фазы и, следовательно, к дальнейшему уменьшению концентрации примеси в слое по ме
ре увеличения его толщины. В результате более толстый слой будет иметь более высокое 
удельное сопротивление. Величина удельного электросопротивления эпитаксиального 
слоя, осаждаемого из специально не легированной газовой фазы, будет при таком меха
низме определяться концентрацией примеси в подложке, на которой он растет, что и име
ет место в действительности.

Еще одна особенность процесса автолегирования при росте слаболегированных ав- 
тоэпитаксиальных слоев кремниевых композиций была обнаружена нами при анализе 
средних значений удельного электросопротивления слоев, осаждаемых в одном процессе 
на пластинах, расположенных на различных ярусах подложкодержателя. Полученные ре
зультаты (рис. 5.17) свидетельствуют о том, что, начиная с величин 10 - 100 Ом-см, на
блюдается систематическое уменьшение величины удельного электросопротивления, в 
направлении от верхнего яруса к нижнему, то есть в направлении движения газового по
тока в реакторе. Это может быть вызвано двумя факторами - повышением в том же на
правлении концентрации легирующей примеси в газовой фазе, связанном с малыми зна
чениями коэффициента распределения, и с переносом испаряющихся из подложек (в том 
числе с обратной стороны) примесных атомов. Первый механизм не позволяет объяснить 
зависимость эффекта от величины удельного электросопротивления осаждаемого слоя, 
поэтому, испарение примеси из подложки является, по-видимому, основным фактором.
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Рис. 5.17. Изменение удельного электросопротивления эпитаксиальных слоев вдоль 
подложкодержателя (группы композиций со средней величиной УЭС эпитаксиального 
слоя 90 - 900 Ом-см (1); 10-90 Ом-см (2); 0,6-10 Ом-см (3)).

Особенностью процесса автолегирования при росте слаболегированных автоэпитак- 
сиальных слоев кремниевых композиций является также возможность диффузии из под
ложки наряду с легирующей также и фоновых примесей с более высокими коэффициен
тами диффузии. Необходимость учета этого механизма подтверждается формированием

+ +прослоек с проводимостью противоположного типа в n -n  и p -p  кремниевых и германие
вых композициях, а также наблюдаемыми в ряде случаев аномально широкими переход
ными областями в эпитаксиальных композициях со слаболегированным слоем, осажден
ным на сильнолегированных подложках. Последние не могут быть объяснены только 
диффузионным перераспределением легирующего элемента. Более подробно этот меха
низм автолегирования будет рассмотрен ниже в разделе 6 .

5.4. Альтернативные методы эпитаксиального осаждения кремния

Метод газофазного осаждения в ряде случаев не обеспечивает достижения требуе
мых параметров слаболегированного слоя. Наиболее часто его ограничения проявляются 
при получении слоев толщиной менее 1 мкм. В связи с этим ведется разработка альтерна
тивных методов, основанных на осаждении эпитаксиального слоя из жидкой фазы, моле
кулярных (атомных) пучков либо перекристаллизации первоначально поликристалличе- 
ского или аморфного слоя. Их основным достоинством является проведение процесса при 
более низких по сравнению с газофазной эпитаксией температурах и, как следствие, су
жение концентрационных переходных областей между сильнолегированным и слаболеги
рованным слоями. Согласно [383] минимальная ширина концентрационного перехода при 
разнице концентраций примеси в подложке и слое в два порядка составляет: 0,3 мкм при 
температуре процесса 1370 К, 0,1 мкм при 1170 К и 0,05 мкм при 1020 К.

Метод жидкофазной эпитаксии является экологически более чистым по сравнению с 
газофазной эпитаксией. В эпитаксии кремния он пока применяется ограниченно, в основ
ном, для получения слоев, легированных оловом, и варизонных слоев кремний - германий, 
однако ведутся разработки технологических процессов получения кремниевых эпитакси
альных структур различного назначения. В [405] показана возможность использования
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метода жидкофазной эпитаксии для получения эпитаксиальных слоев кремния толщиной
2-350 мкм в условиях серийного производства. Сущность этого метода состоит в осажде
нии эпитаксиального слоя на монокристаллической подложке из пересыщенного раствора 
полупроводникового материала в металлическом расплаве [264, 405, 406]. При этом про
исходит выделение полупроводника из расплава и кристаллизация его на подложке. Для 
получения жидкой фазы обычно используют легкоплавкие эвтектики типа Al-Si, Au-Si и 
другие [360]. Получаемый слой дополнительно легируется атомами растворителя и со
держащихся в нем примесей [406], что, как правило, нежелательно. Выбор в качестве рас
творителя легкоплавких веществ, например галлия, олова, индия и других, позволяет по
низить температуру процесса, повысить чистоту осаждаемого слоя и уменьшить концен
трацию вакансий в нём [407, 408]. В частности, осаждение эпитаксиального слоя из рас
плава индия, обогащенного кремнием, может проводиться при температуре 1220 К. Ис
следование распределения примесей и структурного совершенства эпитаксиальных слоев 
осажденных из растворов-расплавов кремний-олово [576] показало, что распределение 
олова и кислорода в слое неравномерно. В частности, имеются области диаметром до 50

20 3 3мкм с концентрацией олова до 1-10 см  . Средняя плотность дислокаций составляет 10 
см-2. При этом они образуют вытянутые скопления шириной до 50 мкм, в которых их 
плотность достигает 8-105 см-2. Введение в раствор-расплав иттербия при концентрациях 
до 0,1 мас. % позволяет понизить температуру процесса при сохранении хороших планар
ности границы раздела и морфологии поверхности. Одновременно повышается однород
ность распределения олова в эпитаксиальном слое и снижается содержание в нем кисло
рода и азота. При более высоких концентрациях иттербия он образовывает в эпитаксиаль
ном слое преципитаты размером до 10 мкм, а морфология поверхности начинает ухуд
шаться. Метод жидкофазной эпитаксии позволяет получать слои, легированные эрбием, 
представляющие большой интерес для современной оптоэлектроники [409]. Возможно 
[360] сочетание методов жидкофазной и газофазной эпитаксии. В этом случае на поверх
ность подложки наносят тонкий слой металла, образующего в условиях газофазного оса
ждения жидкую фазу эвтектического состава, что позволяет снизить температуру эпитак
сии. Толщина слоя расплава не превышает 1 мкм, поэтому он практически не влияет на 
скорость роста.

Молекулярно-лучевая эпитаксия основана на взаимодействии нескольких молеку
лярных пучков с нагретой монокристаллической подложкой. Процесс молекулярно
лучевой эпитаксии состоит в распылении или испарении источников компонентов эпитак
сиального слоя, переносе их в условиях высокого вакуума к поверхности подложки, кон
денсации и последующей кристаллизации на ней [264, 360, 410]. Этот метод используется 
при получении субмикронных слоев кремния и полупроводниковых соединений. Осажде
ние эпитаксиальных слоев кремния проводят при температуре подложки 500 - 1100 К в 
вакууме порядка 2-10"4 - 1-10"8 Па, при этом скорость роста составляет 0,002 - 0,3 мкм/мин 
[264, 410, 411]. Достоинствами молекулярно-лучевой эпитаксии являются возможность 
создания очень резких концентрационных переходов на границах раздела, многослойных 
композиций, а также получения заданных профилей распределения примесей по толщине 
[411, 412]. Методом молекулярно-лучевой эпитаксии на подложках с концентрацией бора 
до 1019 см-3 могут быть сформированы слои n- и р- кремния с концентрацией легирующей 
примеси до 2-1014 см-3 и шириной переходной области 0,5 - 1 мкм [412]. Получаемые слои, 
как правило, имеют высокое содержание фоновых примесей и структурных дефектов. 
Минимальные достигаемые концентрации фоновых мелких доноров и акцепторов состав
ляют (2 - 4)-1013 см-3 и возрастают с увеличением скорости осаждения слоя и уменьшени
ем температуры подложки [413]. Концентрация структурных дефектов зависит от темпе
ратуры и угла разориентации подложки [414]. Согласно [410], плотности дислокаций и 
дефектов упаковки при молекулярно-лучевой эпитаксии почти на порядок выше, чем при
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газофазной эпитаксии кремния.
Твердофазная эпитаксия протекает при отжиге поликристаллических или аморфных 

слоев кремния. Проведение процесса возможно при относительно низких (720 - 1070 К) 
температурах [264, 415, 416], что позволяет получать очень резкие переходы на границах 
раздела. В частности, в работах [417, 418] показано, что эпитаксиальные слои, легирован
ные эрбием, могут быть получены следующим методом. На первом этапе имплантацией 
эрбия или совместной имплантацией эрбия и кислорода формируется аморфный слой 
толщиной 0,15 - 0,25 мкм. После этого проводится отжиг в потоке кислорода с добавлени
ем 1 мол. % четыреххлористого углерода при температурах 890 - 1170 К в течение 0,5 - 3 
час. Ширина переходного слоя в структурах, полученных совместной имплантацией эрбия 
и кислорода, возрастает от 9 до 31 нм при увеличении энергии имплантируемых ионов эр
бия от 0,5 до 2 МэВ. Если имплантируются только ионы эрбия, то ширина переходной об
ласти заметно выше и находится в пределах 25 - 65 нм. Характер перераспределения при
месей при твердофазной эпитаксии определяется в первую очередь видом примеси [416]. 
Для медленно диффундирующих примесей с высокой растворимостью (бор, фосфор, 
мышьяк, сурьма) коэффициент сегрегации близок к единице и перераспределения приме
си практически не происходит. Для быстродиффундирующих примесей с малой раство
римостью (золото, серебро, медь) коэффициент сегрегации очень мал и примесь оттесня
ется от растущего эпитаксиального слоя, накапливаясь в аморфном слое перед фронтом 
кристаллизации. При высоких концентрациях таких примесей это может приводить к 
срыву кристаллизации. Индий и галлий в кремнии при малых концентрациях имеют ко
эффициент сегрегации близкий к единице. Однако при повышении их концентрации в 
слое коэффициент сегрегации существенно снижается. Это приводит к тому, что при по
вышенном содержании этих элементов в аморфном слое образуются узкие сегрегацион
ные пики концентрации, перемещающиеся вместе с фронтом кристаллизации. При доста
точно высокой концентрации возможен переход к расплавлению эвтектики и протеканию 
жидкофазной эпитаксии. Для примесей редкоземельных элементов (празеодим, эрбий) ко
эффициент сегрегации существенно зависит от дозы имплантации. При этом он может 
быть как больше так и меньше единицы. В первом случае вблизи поверхности наблюдает
ся повышение концентрации примеси, а во втором - ее уменьшение.

Особенностью структур, технология изготовления которых включает имплантацию 
ионов, является возможность формирования в них скрытых аморфных слоев, отделенных 
от поверхности прослойкой неаморфизированного монокристаллического кремния [418]. 
В этом случае эпитаксиальная перекристаллизация происходит на обеих границах аморф
ного слоя, и фронты кристаллизации движутся во встречных направлениях, что сущест
венно влияет на профили распределения легирующих элементов. В частности, при созда
нии аморфного слоя имплантацией ионов эрбия максимум его концентрации наблюдается 
вблизи середины перекристаллизованного слоя. Существенным достоинством метода 
твердофазной эпитаксии является то, что он позволяет вырастить монокристаллический 
слой на подложке, покрытой слоем окисла, поликристалле или керамике [419, 420], а так
же проводить локальное осаждение эпитаксиального слоя [421]. Имеются данные [422], 
что обработка поверхности излучением рубинового лазера позволяет снизить температуру 
эпитаксиальной кристаллизации аморфного кремния до 470 - 570 К. Ограничения метода 
аналогичны ограничениям молекулярно-лучевой эпитаксии.

Принципиально новым способом получения эпитаксиальных слоев является так на
зываемая искусственная эпитаксия [419]. В этом методе атомная решетка подложки, 
имеющая период около 0,2 нм, заменяется искусственной решеткой с периодом 1 мкм и 
более. Такие решетки могут представлять собой топографический рельеф, периодические 
тепловые поля, анизотропные деформационные поля и т.п. Примерами реализации искус
ственной эпитаксии являются формирование эпитаксиальных слоев кремния на поликри-
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сталлическом вольфраме с напыленным слоем серебра толщиной 1 - 5 мкм, а также полу
чение сплошных монокристаллических пленок кремния с плотностью дислокаций около 
5-105 см-2 на аморфных подложках из плавленого кварца. В первом случае на подложке 
методом фотолитографии создавали рельеф в форме треугольных призматических высту
пов. Осаждение проводили из тетрахлорида кремния при 1470 К. Получены сплошные 
монокристаллические пленки, у которых плоскость ( 1 1 1 ), как правило, была ориентирова
на параллельно подложке. Во втором случае осаждение проводили из тетрахлорида крем
ния при температурах 1170 - 1370 К. На поверхность наносили золото. Благодаря этому 
кристаллизация протекала с участием жидкой фазы. Кроме того, для улучшения смачива
ния наносили пленку из тугоплавкого металла (Ta, W или Mo). Рельеф представлял собой 
ячейки с размером в плоскости подложки до 100 мкм.

Основными факторами при искусственной эпитаксии являются [419] симметрия ри
сунка, углы боковых граней ячеек и топология поверхностного рельефа подложки. Прин
ципиальное положение искусственной эпитаксии заключается в том, что симметрия ри
сунка на подложке должна соответствовать симметрии кристаллизуемого материала. Для 
кристаллитов с преимущественно октаэдрической формой роста (Si, Ge, GaAs) наилучшее 
встраивание в микрорельеф достигается, если стенки образуют с плоскостью подложки 
угол 70о 32 или 109о 28, равный углу между двумя соседними гранями {111}. Верхний 
предел горизонтального периода зависит от метода кристаллизации, температуры среды и 
других факторов. В случае кристаллизации кремния хорошие результаты получали при 
размерах ячеек от 3,8 до 100 мкм, причем наилучшее структурное совершенство было по
лучено для размеров 10 - 20 мкм. Слишком глубокий микрорельеф нежелателен из-за воз
можного нарушения плоскостности пленок. Минимальная высота ступенек, способная 
обеспечить ориентированный рост, может быть тем меньше, чем меньше горизонтальный 
период. Например, при горизонтальном периоде 10 - 20 мкм используют ступени высотой
1 мкм, а при периоде 3,8 мкм - около 0,1 мкм.

Минимальные периоды, использовавшиеся при искусственной эпитаксии составля
ют 300 нм, минимальные ширины канавок - 150 нм, минимальные радиусы кривизны в 
двугранных углах при основании - 5 нм [419]. Для того, чтобы сказывался какой-либо эф
фект искусственной эпитаксии минимальные размеры кристаллитов при росте по меха
низму пар- кристалл должны быть сопоставимы с этими величинами. Известно [2, 74, 
265], что травление подложек газовой смесью водорода и хлористого водорода позволяет 
существенно улучшить структурное совершенство осаждаемых затем автоэпитаксиальных 
слоев кремния и германия. Обычно это объясняется тем, что при травлении удаляется 
имеющаяся на поверхности тонкая пленка окиси кремния. Вместе с тем, как показывает 
проведенное нами металлографическое исследование протравленных образцов на поверх
ности подложки имеется рельеф, образованный поверхностями типа (111). Характерные 
размеры элементов этого рельефа в зависимости от продолжительности травления нахо
дятся в пределах от нескольких десятых долей микрона до нескольких микрон, что соот
ветствует указанным выше размерам микрорельефа, необходимым для проведения про
цесса искусственной эпитаксии. Это позволяет предположить, что сформированный при 
травлении рельеф подложки может играть роль в ориентации зародышей при обычных 
способах эпитаксиального осаждения, позволяя понизить температуру перехода от кине
тического к диффузионному режиму роста и улучшить структурное совершенство эпитак
сиального слоя.
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5.5. Метод прямого сращивания (термокомпрессионного соединения) 
кремниевых пластин

В настоящее время разработан новый метод получения слаболегированных слоев 
кремния, основанный на использовании монокристаллических пластин с заданным уров
нем удельного электросопротивления. Он состоит в приведении в контакт двух полиро
ванных монокристаллических пластин, одна из которых вырезана из слаболегированного 
кремния. Поверхностное взаимодействие обеспечивает хорошее сцепление пластин, по
зволяющее подвергнуть их отжигу, при котором в результате диффузии происходит сра
щивание пластин в одну двуслойную композицию [423 - 427]. Отжиг проводят при темпе
ратурах 1270 - 1470 К в течение 2 - 6 час. При проведении отжига к соединяемым пласти
нам может прикладываться внешнее давление. Такой метод получил название прямого 
сращивания или термокомпрессионного соединения кремниевых пластин. При использо
вании пластин кремния, выращенного бестигельной зонной плавкой, метод обеспечивает 
неоднородность удельного электросопротивления слаболегированного слоя до 5 %, время 
жизни неравновесных носителей заряда в слое до 50 мкс и малое содержание в нем кисло
рода и углерода [423, 428]. К числу основных типов дефектов в композициях, полученных 
прямым сращиванием, относятся [429] окислительные дефекты упаковки, скопления дис
локаций и отдельные дислокации, располагающиеся в линиях скольжения.

Имеются данные [423], о возможности получения границы раздела, не уступающей 
по структуре эпитаксиальной. Тем не менее, получение сплошной ненапряженной грани
цы остается одной из основных проблем технологии прямого сращивания кремниевых 
пластин [430]. Предварительная обработка подложек может приводить к формированию 
гидрофильной или гидрофобной поверхности [427]. В первом случае качество соединения 
лучше. Оно определяется начальным контактом пластин и не зависит от условий термооб
работки. Во втором случае начальный контакт хуже, но его можно улучшить при длитель
ном отжиге. Тем не менее, как правило, данный способ не позволяет получить структурно 
совершенную границу раздела. Это ограничивает область возможных применений прибо
рами, работа которых не связана с переносом носителей через нее. Во многих случаях не
обходимость длительного высокотемпературного отжига приводит также к образованию 
широких переходных областей, связанных с диффузионным перераспределением леги
рующих и фоновых примесей. С другой стороны, по данным [518] граница раздела компо
зиций, изготовленных из пластин с гидрофильной поверхностью, представляет собой 
двойной барьер Шотки. При приложении к границе напряжения наблюдается релаксация 
проводимости. Это обусловлено наличием оксидной фазы вблизи границы. Для компози
ций, которые изготавливаются из негидрофилированных пластин, вольт-амперные харак
теристики практически линейны, что свидетельствует об отсутствии зарядовых состояний 
и потенциального барьера для носителей в области границы.

Величина коэффициента оптического пропускания изменяется вдоль поверхности 
композиции от 0,25 до 0,5 [431]. Ее колебания обусловлены наличием "пузырей" - облас
тей, в которых не произошло полного соединения сращиваемых пластин. Величина опти
ческого зазора между пластинами в области пузыря может достигать 1 мкм. Для предот
вращения образования пузырей необходимо выдерживать достаточно жесткие требования 
к микрошероховатости поверхности соединяемых пластин [432].

Уровень деформации в области границы существенно зависит от состояния исход
ной поверхности сращиваемых пластин. В частности, как отмечается в [430], уровень де
формации в области интерфейса может быть снижен более, чем на порядок, если для сра
щивания использовать не пластины с гладкой поверхностью, а пластины, на поверхности 
которых сформирован регулярный рельеф. Существенное значение имеет также микро- 
шерозоватость исходных пластин. В ряде случаев, в частности при сращивании пластин с

124



сильнолегированными диффузионными слоями, это приводит к необходимости дополни
тельной предварительной обработки пластин [433].

В работе [434] показано, что метод прямого сращивания позволяет получать много
слойные p-n-p-n композиции с высоким структурным совершенством интерфейса и хоро
шими электрическими параметрами. Для формирования многослойной композиции пла
стины соединяли в (0,5 - 1) % водном растворе нитрата алюминия, а затем производили 
отжиг при 1470 К в течение 2 час. При этом между пластинами n-типа проводимости были 
сформированы диффузионные слои p-типа толщиной около 30 мкм с резким диффузион
ным фронтом и поверхностной концентрацией на интерфейсе до 1018 см-3. Авторами на
блюдался также ярко выраженный эффект залечивания несплошностей, обусловленный 
присутствием атомов алюминия.

В [429, 435] показано, что вблизи поверхности раздела n-n композиций, сформиро
ванных сращиванием пластин бестигельного кремния с различным уровнем легирования, 
наблюдается компенсация или инверсия типа проводимости. Аналогичные дефекты на
блюдали также в композициях p-p типа. Эти дефекты были идентифицированы как атомы 
алюминия. Их максимальная концентрация наблюдается вблизи границы раздела слоев и 
составляет 1012 - 1015 см-3 в зависимости от условий сращивания. Для подавления форми
рования инверсионного слоя в [429] предложено на рабочую поверхность слаболегиро
ванной пластины предварительно наносить диффузионный слой, легированный фосфо
ром. Это не позволило полностью исключить возможность формирования паразитных p-n 
переходов вблизи n -n  границы, однако параметры диодов n-канальных ДМОП транзисто
ров, в которых такие переходы отсутствовали, при использовании для формирования сла
болегированного слоя нейтронно легированного кремния превосходили параметры дио
дов, изготовленных на стандартных эпитаксиальных композициях. Как в объеме компози
ций, так и у границы раздела слоев наблюдались [435] неидентифицированные глубоко
уровневые центры, спектры которых существенно различались в зависимости от условий 
соединения. Вблизи границы эти центры локализовались в слое толщиной от одного до 
нескольких десятков микрон. Их концентрация в этом слое составляла около 1010 см-2.

Использование прямого сращивания позволяет резко повысить однородность элек
трофизических параметров и толщины высокоомного рабочего слоя по сравнению с диф
фузионной и эпитаксиальной технологиями, а также обеспечивает возможность управле
ния профилем концентрации носителей заряда на границе раздела слоев [429, 436]. Следу
ет, однако, отметить, что использованные авторами [429, 436] для сравнения данные о па
раметрах эпитаксиальных композиций получены с использованием устаревшего оборудо
вания. Использование современного оборудования, как показано в разделе 2 позволяет 
существенно повысить однородность параметров эпитаксиального слоя, а также обеспе
чивает широкие возможности для управления распределением легирующих примесей в 
эпитаксиальном слое.

5.6. Получение высокоомных кристаллов и слоев кремния путем ком
пенсации электрически активных примесей

Высокие, близкие к собственному, значения удельного электросопротивления кри
сталлов кремния могут быть получены при компенсации легирующих доноров или акцеп
торов примесью противоположного типа. Компенсация обычно осуществляется с исполь
зованием методов диффузии, ионной имплантации или нейтронно-трансмутационного ле
гирования [437, 438]. Наибольшее распространение этот метод получил при изготовлении 
p-i-n литий-кремниевых и литий-германиевых детекторов. В этом случае высокоомную 
область получают в результате электродиффузии при повышенных температурах лития в 
кремний или германий, легированные предварительно бором до удельного электросопро
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тивления 100 - 1000 Ом-см. Способ позволяет получить высокоомную область толщиной 
до 5 мм с удельным электросопротивлением до 3• 105 Ом-см [439, 440]. Особенностью 
данного способа является образование широких переходных областей между слоями, что 
ограничивает минимальную толщину высокоомной области, которая может быть получе
на. Замена лития примесью с малым коэффициентом диффузии позволяет получить тон
кий высокоомный слой с неоднородным распределением примесей и удельного электро
сопротивления.

Недостатками этих методов являются высокая концентрация структурных дефектов 
в рабочей области, отсутствие резкого перехода между высокоомным и сильнолегирован
ными слоями, пониженная подвижность носителей, технологические трудности, связан
ные с необходимостью проведения длительных (до 100 час) высокотемпературных (1270 - 
1570 К) процессов, а также обеспечения требуемой толщины высокоомного слоя при по
следующих механических обработках из -за неоднородности глубины диффузии. Метод 
компенсации акцепторов в кремнии нейтронно-трансмутационным легированием не обес
печивает требуемой локальности, поэтому применительно к проблеме получения высоко
омных слоев его можно рассматривать как вариант способов, основанных на использова
нии пластин, изготовленных из кремния, выращенного бестигельной зонной плавкой или 
по Чохральскому. К недостаткам метода нейтронно-трансмутационного легирования от
носится невозможность получения кристаллов с однородным распределением электрофи
зических параметров при удельном электросопротивлении выше 100 Ом-см. Это ограни
чение снимается в предложенном недавно варианте метода, предполагающем легирование 
исходного кристалла изотопом 11B, имеющим малое сечение захвата нейтронов [441]. В 
дальнейшем кристаллы подвергают трансмутационному легированию фосфором. Досто
инством такого способа является возможность получения высокоомного кремния с прово
димостью как n- так и р- типа и удельным сопротивлением 103 - 104 Ом-см. Один из ос
новных недостатков связан с необходимостью использовать лигатуру, содержащую 95 - 
98 % изотопа 11B.

Известен еще один способ получения высокоомных кристаллов, в котором компен
сация электрически активных примесей в полупроводниках достигается путем введения в 
них атомов или точечных дефектов, создающих в запрещенной зоне кремния глубокие 
уровни [442 - 444]. В качестве глубокоуровневых центров в кремний наиболее часто вво
дят марганец, никель, хром и другие элементы, которые могут добавляться в расплав при 
выращивании кристалла [445] или вводиться диффузионным отжигом при 1170 - 1520 К в 
течение 1 - 50 час [72, 446, 447]. В обоих случаях можно получить кристаллы с удельным 
сопротивлением 103 - 104 Ом-см и временем жизни неравновесных основных носителей до 
1000 мкс. Время жизни неосновных носителей при этом может быть ниже более, чем на 
три порядка [448]. Широкому распространению метода препятствуют сложность техноло
гии введения глубокоуровневых центров и недостаточная изученность свойств форми
руемых этим способом высокоомных слоев. Ограничением является также пониженная 
подвижность носителей. Тем не менее, ряд новых свойств изготавливаемых таким путем 
структур позволяет считать его перспективным для повышения быстродействия некото
рых силовых приборов и чувствительности фотоприемников [444]. То обстоятельство, что 
при нормальных условиях глубокоуровневые центры не ионизированы, создает дополни
тельные степени свободы в управлении параметрами получаемых приборов.

Пассивацию мелких доноров и акцепторов можно осуществлять также водородом, 
однако наблюдаемый эффект устойчив лишь при температурах ниже 670 - 770 К [110, 
449]. В [449] показана возможность их нейтрализации также при радиационном воздейст
вии за счет формирования примесно-дефектных комплексов, устойчивых до 870 - 970 К. 
Слои p-Si, сформированные на подложках n-Si, с толщиной 0,7 мкм и концентрацией бора 
до 1 • 1019 см-3 облучали при 1170 К ионами аргона с энергией 135 кэВ дозами 1 • 1016 -
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17 21-10 см  . Средний эффективный пробег составил 0,14 мкм. После облучения концентра
ция бора в приповерхностной области повышалась до 5-1019 см-3, при этом в слое толщи
ной до 0,2 мкм концентрация дырок не превышала 3-1015 см-3. Эффект нейтрализации бора 
сохранялся при отжигах (атмосфера азота, продолжительность до 1000 с) до 1370 К. Ав
торы [449] считают, что облучение формирует стоки для бора, преимущественно несо
вершенные дислокационные петли, а также ускоряет скорость диффузии к ним атомов бо
ра. Геттерирование и нейтрализация атомов бора, а также устойчивость эффекта к после
дующим отжигам увеличиваются с ростом дозы облучения.
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6. РОЛЬ ФОНОВЫХ ПРИМЕСЕЙ В ФОРМИРОВАНИИ ПЕРЕХОДНОЙ ОБЛАСТИ 
СЛАБОЛЕГИРОВАННЫХ СЛОЕВ МНОГОСЛОЙНЫХ КОМПОЗИЦИЙ

Одной из актуальных проблем, которые возникают при формировании слаболегиро
ванных слоев многослойных композиций, в частности, слаболегированных слоев крем
ниевых и германиевых композиций, является необходимость получения резкого концен
трационного перехода на границе раздела сильно - и слаболегированных слоев. Во многих 
случаях необходимо также управлять структурным совершенством переходной области. 
Основными причинами возникновения концентрационной и структурно несовершенной 
переходных областей являются процессы диффузионного перераспределения легирующих 
и фоновых примесей, а также различие периодов кристаллических решеток слоев. Они 
обусловлены различием типа и/или концентраций легирующих примесей. Особенностью 
слаболегированных слоев многослойных композиций является возможность существенно
го влияния фоновых примесей, диффундирующих из объема или с поверхности сильноле
гированного смежного слоя, на формирование переходной области.

6.1. Влияние фоновых примесей на формирование концентрационной 
переходной области кремниевых композиций

Известно, что вблизи границы раздела слоев в кремниевых n-n+ и германиевых p -p  
композициях, получаемых методами эпитаксии и термокомпрессионного соединения, мо
гут появляться прослойки с проводимостью противоположного типа [429, 450, 451]. Для 
работы приборов, которые изготавливают на основе таких композиций [7] существенной 
является возможность инжекции электронов из подложки в эпитаксиальный слой, поэто
му присутствие в нем прослоек с проводимостью противоположного типа приводит к су
щественному ухудшению характеристик приборов. Так, например, в биполярных высоко
вольтных транзисторах наличие прослойки на границе раздела подложки и служащего 
коллектором слаболегированного эпитаксиального слоя приводит к значительному сни
жению коэффициентов усиления и изменению вида выходной характеристики. Сущест
вуют два основных механизма формирования таких прослоек. Первый из них связан с 
присутствием в подложке фоновых акцепторных примесей с более высоким, чем у леги
рующей коэффициентом диффузии в кремнии [450], а второй - с возможным загрязнением 
поверхности подложки атомами акцепторов [451]. Необходимо отметить, что ускоренная 
диффузия примесей в структурно несовершенном переходном слое [168, 394] также может 
приводить к образованию прослойки с проводимостью противоположного типа. Однако в 
настоящее время не ясно, как влияют дефекты границы раздела на соотношение коэффи
циентов диффузии донорных и акцепторных примесей при эпитаксиальном осаждении и 
высокотемпературных обработках. Еще один возможный механизм формирования про-

+ +слоек с проводимостью противоположного типа в n -n кремниевых и p -p  германиевых 
композициях связан с ускоренной диффузией акцепторных примесей и замедленной диф
фузией доноров в сильнолегированном слое вблизи границы раздела [43]. Заметное изме
нение коэффициента диффузии наблюдается при объемной концентрации донорной при-

1 7 1 8 3  1 6 2меси более 10 - 10 см  [1 1 ] или при ее поверхностной концентрации более 10 см  
[577]. В кремниевых эпитаксиальных композициях такие концентрации имеются обычно 
на расстояниях не более 1 мкм от металлургической границы раздела слоев. Толщина же 
прослоек может достигать 8 - 10 мкм, поэтому данный механизм, по нашему мнению, не 
должен играть существенной роли в обычных условиях эпитаксиального осаждения. Вме
сте с тем, высокотемпературные технологические процессы, которые проводятся после 
осаждения эпитаксиального слоя, приводят к существенному уширению переходной об
ласти. Можно ожидать, что в композициях, прошедших такие обработки, ускоренная
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диффузия акцепторов, может оказать влияние на профиль удельного электросопротивле
ния в переходной области. Этот механизм может проявиться также в композициях, под
вергнутых облучению. Как показано в [86], облучение кремниевых эпитаксиальных ком
позиций у-квантами источника 60Со в течение 24 часов вызывает смещение электрической 
границы раздела на 13 - 14 мкм в сторону слаболегированного слоя. Этот эффект обуслов
лен радиационно стимулированной диффузией примесей из сильнолегированного слоя. 
Очевидно, что в этих условиях соотношение коэффициентов диффузии легирующих и 
фоновых примесей будет отличаться от того, которое имеет место при осаждении слоя. 
Соответственно изменятся и закономерности формирования профиля удельного электро
сопротивления в переходной области. Высокоомная область вблизи границы раздела эпи
таксиального слоя и подложки может возникать также в результате сегрегации на дисло
кациях несоответствия компенсирующих глубокоуровневых примесей [43]. Геттерирую- 
щее действие дислокаций несоответствия показано в [452]. Можно ожидать, что в этом 
случае одновременно с появлением прослойки будет повышаться время жизни неравно
весных носителей заряда. Однако экспериментальная проверка такого предположения по
ка не проводилась. Следует также отметить, что, профили распределения концентрации 
носителей заряда в кремниевых n-n композициях с плотностью дислокаций несоответст
вия 1*106 - 7*107 см-2 не имеют особенностей в переходной области и изменяются с рос
том плотности дислокаций [366]. Противоречивость имеющихся в литературе данных об 
энергиях взаимодействия примесных атомов с дислокациями в кремнии (§ 3.3) не позво
ляет в настоящее время провести теоретическую оценку вклада сегрегации примесей на 
дислокациях несоответствия в формирование прослоек с проводимостью противополож
ного типа в кремниевых и германиевых композициях.

В [453] показано, что при совместной диффузии сурьмы и алюминия из поверхност
ного источника в кристалл n - кремния с удельным электросопротивлением 3 Ом*см про
исходит формирование композиции типа n-p-n+. Это связано с тем, что коэффициент диф
фузии алюминия примерно на два порядка выше коэффициента диффузии сурьмы. По
этому при равных поверхностных концентрациях примесей объемная концентрация сурь
мы в приповерхностном слое после диффузионного отжига будет выше концентрации 
алюминия. По мере удаления от поверхности снижение концентрации сурьмы будет про
исходить значительно быстрее, чем снижение концентрации алюминия. Поэтому на неко
тором расстоянии от поверхности концентрация алюминия станет выше концентрации 
сурьмы, и появится область с дырочной проводимостью. При дальнейшем удалении от 
поверхности концентрация алюминия будет уменьшаться и в некоторой точке станет ниже 
концентрации доноров в исходном кристалле. Аналогичный эффект наблюдается [439, 
451] и при совместной диффузии легирующей примеси сильнолегированного слоя и фо
новой примеси, находящейся в объеме или на поверхности того же слоя.

Влияние фоновых примесей подложки на формирование концентрационной 
переходной области кремниевых композиций

В работах [43, 450, 454] мы показали, что если коэффициент диффузии фоновой 
примеси Dф больше коэффициента диффузии легирующей Dл, то существует (рис. 6 .1) 
критическая концентрация Н,ф такая, что при Н,ф > ^ ф  вблизи границы раздела образу
ется область, в которой концентрация фоновой примеси выше суммарной концентрации 
легирующих примесей подложки и эпитаксиального слоя. То есть фоновая примесь в этой 
области является основной. Влияние фоновых примесей подложки на профиль распреде
ления удельного электросопротивления в переходной области будет существенно разли
чаться в зависимости от типа фоновой примеси. В случае, когда фоновая примесь изотип- 
на легирующим примесям подложки и слоя n+-n и p+-p композиций, а также при наличии
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фоновых примесей с высокими коэффициентами диффузии в подложках композиций p-n 
типа формирование прослойки будет приводить к размытию профиля распределения 
удельного электросопротивления (уширению концентрационной переходной области) без 
изменения типа композиции и, следовательно, к уменьшению эффективной толщины сла
болегированного слоя. В работе [455] мы показали, что уширение переходной области, 
обусловленное присутствием фонового фосфора в сильнолегированной подложке, может 
приводить к существенному отклонению от расчетных значений характеристик кремние
вых p-i-n фотоприемников [456], изготавливаемых по планарно-эпитаксиальной технологии.

Если тип фоновой и легирующих примесей различен, то образование прослойки со
провождается появлением на ее границах двух p - n переходов, то есть происходит изме
нение типа композиции. Это приводит к перераспределению свободных носителей в об
ласти пространственного заряда, существенному затруднению их инжекции из сильноле
гированной подложки в слаболегированный эпитаксиальный слой, появлению паразитных 
емкостей и другим нежелательным эффектам. Как показывает сопоставление коэффици
ентов диффузии основных донорных и акцепторных примесей в кремнии и германии 
(табл. 6 .1), образование прослоек с проводимостью противоположного типа наиболее ве
роятно для n+-n кремниевых и p+-p германиевых композиций.

Рис. 6.1. Схема образования прослойки с проводимостью дырочного типа в n+-n 
кремниевой композиции: 1- ^ ф  = ^ ф  ; 2- ^ ф  > ^ ф  ; 3- ^ ф  < ^ ф  . Сплошная линия - 
концентрация доноров, пунктирные - акцепторов.

Согласно [265, 313], при выполнении условия 

v > 2 >/d 7T (6 .1)

распределение примеси, диффундирующей из подложки в эпитаксиальный слой, доста
точно точно описывается функцией ошибок

N 0 x 
N (x,t) = ---- erfc- (6 .2)

2 2VDt ’

где v- скорость роста эпитаксиального слоя, D- коэффициент диффузии примеси, t
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продолжительность процесса осаждения, N- концентрация примеси на расстоянии x от 
границы раздела эпитаксиального слоя и подложки, No - концентрация примеси в подлож
ке.

Табл. 6.1.
Коэффициенты диффузии некоторых примесей в кремнии (Т=1400 К) и германии 

(Т = 1000 К), D*1014, см2/с (рассчитано по данным [10, 18]):

Диффундирующий
элемент

Si Ge

P 60 80
Sb 5 300
As 2 400
Bi 2 -
B 60 1
Al 300 0,08
In 20 10
Ga 90 0,6
O 10000 1000

Величину erfc(x), следуя [457], рассчитывали, используя следующую приближенную 
формулу:

erfc(x) = (ajX + a2 X2 + a3 X3 + a4 X4 + a5X5) / ex (6.3)

где X = 1/(1 + a6x ) , a1 = 0,2548295, a2 = - 0,28449673, a3 = 1,4214137, a4 = - 1,453152, a5 = 
1,0614054, a6 = 0,3275911. Погрешность определения величины erfc(x) не превышает 
1,5*10-7 [457]. При больших x, согласно [458],

1 2 erfc(x) ^ ----j= exp(-x ) .
ZV П

(6.4)

При x > 4 погрешность вычислений по формуле (6.4) не превышает 0,01.
Учитывая, что t = d/v , где d - толщина осаждаемого слоя, условие (6.1) можно запи

сать в виде

4D
d > d 0 = — (6.5)

Значения do, рассчитанные нами [450] по формуле (6.5) для различных процессов 
осаждения с учетом данных [10 , 18] о параметрах диффузии примесей в кремнии и дан
ных таблицы 5.1 приведены в таблице 6.2. Из основных донорных и акцепторных приме
сей в кремнии фосфор и алюминий имеют наибольшие коэффициенты диффузии и, следо
вательно, величина do для них должна быть максимальной. Таким образом, из данных таб
лицы 6.2 следует, что выражение 6.2 может быть использовано для описания распределе
ния примеси, диффундирующей из подложки в эпитаксиальный слой, если толщина осаж
даемого слоя больше 0,5 - 2 мкм.
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Характеристическая толщина эпитаксиального слоя do, для различных
процессов осаждения.

Т абл. 6.2.

Источник
кремния

D*1012, 
см2/ с

doР,
мкм

D*1012, 
см2/ с

doAl,
мкм

SiCl4 1 - 8 0,06 - 0,6 4 - 30 0,2 - 2
SiHCl3 0,4 - 3 0,02 - 0,2 1 - 12 0,06 - 0,8
SiH2Cl2 0,1 - 1 0,006 - 0,06 0,5 - 4 0,03 - 0,3

SiH4 0,008 - 0,1 0,001 - 0,02 0,04 - 0,5 0,005 - 0,07

Как было показано нами в работе [450], величина критической концентрации может 
быть найдена из условия минимума функции:

N 0fl erfc
x

+ 2N Лс

^0ф = ----------  x ----------  (6.6)x
erfc

' 2^

где N3,0 - концентрация легирующей примеси, вводимой в эпитаксиальный слой, а N(^ - 
концентрация фоновой примеси в подложке. Функция N(^(x) является убывающей при 
малых значениях x и возрастающей при больших x (рис. 6.2, 6.3). В связи с этим, при вы
соких значениях N(^ уравнение (6 .6) имеет два решения, которые соответствуют положе
нию двух границ прослойки с преобладанием фоновой примеси. При уменьшении концен
трации фоновой примеси в подложке границы прослойки сближаются, и при некотором 
критическом значении ее концентрации они сравниваются друг с другом. Уравнение (6 .6) 
для критического значения концентрации фоновой примеси имеет единственное значение, 
соответствующее точке, в которой концентрация фоновой примеси равна сумме концен
траций легирующих примесей, которые диффундируют из подложки и вводятся в эпитак
сиальный слой. При более низких значениях концентрации фоновой примеси в подложке 
уравнение (6 .6) решений не имеет. Это означает, что в этом случае суммарная концентра
ция легирующих примесей во всех точках композиции будет выше концентрации фоновой 
примеси.

Результаты расчетов показывают [43, 450, 454], что минимальная концентрация фо
новой примеси, при которой становится возможным образование прослойки с проводимо-

+стью дырочного типа в кремниевых n -n композициях, определяется, в первую очередь, 
концентрацией легирующего элемента в эпитаксиальном слое (рис. 6.4). Если слой осаж
дается на подложках с концентрацией сурьмы 5*1018 см-3 при температуре 1473 К, крити
ческая концентрация бора повышается от 4,5*1014 см-3 для концентрации фосфора в слое 
8*1013 см-3 (удельное электросопротивление 60 Ом*см) до 1,7*1015 см-3 для концентрации 
1,65*1015 см-3 (удельное электросопротивление 3,0 Ом*см). По мере роста уровня легиро
вания слоя она приближается к концентрации легирующей примеси.
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x, мкм

Рис. 6.2. Вид функции N0Ai(x), задавае
мой уравнением 6.6 для следующих зна
чений параметров: N0Sb = 5*1018 см-3, 
Npсл = 1*1013 см-3, Т = 1400 К, t = 1000 с 
(1), 10000 с (2), 20000 с (3). Пунктирная 
линия показывает изменение критиче
ской концентрации фоновой примеси с 
ростом продолжительности процесса.

x, мкм

Рис. 6.4. Вид функции N0Al(x), задавае
мой уравнением 6.6 для следующих зна
чений параметров: N0Sb = 5*1018 см-3, t = 
3000 с, T = 1400 К (1), Np^  = 1*1012 (1), 
1*1013 (2), 1*1014 (3), 1*1015 (4). Пунк
тирная линия показывает изменение 
критической концентрации с ростом 
температуры процесса.

x, мкм

Рис.6.3. Вид функции N0Al(x), зада
ваемой уравнением 6.6 для следую
щих значений параметров: N0Sb = 
5*1018 см'3, N p̂  = 1*1013 см'3, t = 
3000 с, T = 1300 К (1), 1400 К (2), 
1500 К (3). Пунктирная линия пока
зывает изменение критической кон
центрации с ростом температуры 
процесса.

x, мкм

Рис. 6.5. Вид функции N0Al(x), зада
ваемой уравнением 6.6 для следую
щих значений параметров: NPtm = 
1*1013 см-3, t = 3000 с, T = 1400 1C (1), 
N0Sb = 1*1016 (1), 1*1017 (2), 1*1018 (3), 
1*1019 (4). Пунктирная линия показы
вает изменение критической концен
трации с ростом температуры процес
са.
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Зависимость критической концентрации фоновой примеси от других параметров яв-
140КЭФ60

ляется менее выраженной (рис. 6.2, 6.3, 6.5). Так, для композиций-------— ----- изменение
380КЭС0,01

температуры осаждения от1273 до 1573 К повышает критическую концентрацию бора от 
3,0*1014 см-3 до 4,7*1014 см-3. При изменении концентрации сурьмы в подложке от 5*1018 
см-3 (удельное сопротивление 0,01 Ом*см) до 9*1016 см-3 (удельное электросопротивление 
0,1 Ом*см) критическая концентрация бора снижается с 4,5*1014 см-3 до 3,2*1014 см-3.

Анализ влияния различных факторов на изменение критических концентраций фо
новых акцепторов численными методами позволил нам выявить [450, 454, 459] следую
щие основные закономерности.

1. Критическая концентрация фоновой примеси растет с ростом концентрации леги
рующей примеси в эпитаксиальном слое по закону:

ІВК0ф * = A lgN  Лс + B (6.7)

где A и B - коэффициенты порядка единицы, зависящие от рассматриваемых примесей и 
выбора условий осаждения (рис. 6 .6 , 6.7).

Рис. 6 .6 . Зависимость критической 
концентрации бора в подложке от кон
центрации легирующей примеси в эпи
таксиальном слое. Температура про
цесса 1500 К. Концентрация сурьмы в 
подложке: 5* 10 16 см-3 (1), 5* 10 17 см-3 
(2), 5*1018 см-3 (3).

Рис. 6.7. Влияние концентрации леги
рующей примеси в эпитаксиальном 
слое на величину критической концен
трации фонового алюминия в подлож
ке. Температура процесса: 900 К (1), 
1100 К (2) и 1300 К (3). Концентрация 
мышьяка в подложке - 1*1019 см-3.

2. Критическая концентрация растет с уменьшением отношения Вф/Ол, определяе
мого параметрами диффузии примесей и температурой (рис. 6.6 - 6 .8); в меньшей степени 
она увеличивается также с ростом концентрации легирующей примеси в подложке; С рос
том температуры процесса формирования эпитаксиальной структуры отношение коэффи
циентов диффузии легирующей и донорной примесей подложки изменяется в соответст
вии с выражением:
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Dлп = D0jm exP [- E лп /kT ] 

Da ^ ф  exp [-  Еф /к т ]
(6 .8)

Из выражения (6 .8) получаем:

lgD лп - lgDф = 1§ ^ л п  - lgD0ф + “ Ф-----Л_ = A + —  , (69)
kT kT

где А и В - константы. Из выражения (6.9) видно, что различие коэффициентов диффузии 
легирующей и фоновой примесей подложки уменьшается с ростом температуры. Соответ
ственно, уменьшается различие их диффузионных профилей, и повышается критическое 
значение концентрации фонового алюминия.

18 г

4

16

'<

О)
14

12
900 1100 1300 1500

Температура, К

Рис. 6 .8 . Влияние температуры процесса осаждения эпитаксиального слоя на вели
чину критической концентрации фонового алюминия в подложке. Легирующая примесь 
подложки алюминий (Nai = 1*1019 см-3). Концентрация легирующей примеси в эпитакси
альном слое: 1-1013 см-3 (1), 1-1014 см-3 (2), 1-1015 см-3 (3), 1-1016 см-3 (4).
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2
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3. Повышение концентрации легирующей примеси в эпитаксиальном слое (рис. 6 .6) 
также приводит к повышению критической концентрации фоновой примеси в эпитакси
альном слое. Это обусловлено тем, что, как видно из схемы образования прослойки (рис. 
6 .1), повышение концентрации легирующей примеси в эпитаксиальном слое приведет к 
повышению профиля распределения суммарной концентрации доноров в эпитаксиальной 
структуре. Соответственно, для достижения хотя бы в одной точке структуры равенства 
концентраций доноров и акцепторов необходимо увеличить концентрацию фоновых ак
цепторов в подложке. Соответственно, повысится их критическая концентрация.

4. Критическая концентрация фоновой примеси не зависит в широком диапазоне от 
продолжительности осаждения эпитаксиального слоя (рис. 6.9); это связано с тем, что, как 
следует из вида выражения (6 .6), при изменении времени t его минимум не изменяется.
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*
Изменяется только значение координаты x , в которой достигается этот минимум. Коор-

*
дината точки минимума изменяется при этом таким образом, что отношение = const

(рис. 6.10). В этом случае значения аргументов всех трех функций erfc(z) остаются посто
янными, соответственно не изменяется и значение минимума функции (6 .6).
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Рис. 6.9. Зависимость критической 
концентрации фонового алюминия в 
подложке от продолжительности про
цесса. Легирующая примесь подложки 
алюминий (NAl = 1*1019 см-3). Концен
трация легирующей примеси в эпитак
сиальном слое: 1 • 10 13 см-3 (1), 1-1014 см-
3 (2), 1-1015 см-3 (3), 1-1016 см-3 (4). Тем
пература процесса: —  - 900 К ,----
- - 1200 К ,-----------  1500 К.

Рис. 6.10. Влияние продолжительности 
процесса на координату точки, в кото
рой достигается равенство концентра
ций доноров и акцепторов. Легирую
щая примесь подложки алюминий (NAl 
= 1 * 1019 см-3). Концентрация легирую
щей примеси в эпитаксиальном слое 
1-1013 см-3. Температура процесса: 1 - 
900 К, 2 - 1200 К, 3 - 1500 К.

5. Область, в которой фоновая примесь подложки является основной, уширяется и
смещается от границы раздела в глубину эпитаксиального слоя с ростом температуры и
продолжительности осаждения (рис. 6.11, 6.12). Моделирование профиля распределения
концентрации основных носителей заряда в переходной области кремниевых композиций
показывает (рис. 6 .12), что ее максимальная величина в р- области при этом существенно
не изменяется.

Для проверки корректности использованной модели проведено сравнение экспери
ментального профиля распределения удельного электросопротивления с расчетным (рис.
6.13) [454]. Экспериментальный профиль был измерен методом "сопротивления растека
ния" на установке ASR -100 на композициях, полученных при осаждении нелегированно
го автоэпитаксиального слоя кремния на подложках КЭС - 0,01 (111) при водородном
восстановлении трихлорсилана по описанному нами ранее методу (раздел 9 [364]).
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Продолжительность процесса, с

Рис. 6.11. Зависимость ширины (1) прослойки с проводимостью дырочного типа и ее 
расстояния от ее границ до поверхности раздела подложки и слоя (2, 3) от продолжитель
ности осаждения (отжига) при 1400 К при диффузии фоновой примеси из объема подлож
ки.

Рис. 6.12. Модельный профиль распределения свободных носителей заряда при об
разовании прослойки за счет диффузии фоновых примесей из объема подложки: Т = 1400 
К; t = 1000 с (1), 11000 с (2), 21000 с (3), 31000 с (4).

Расчет величины удельного электросопротивления проводился в предположении, 
что распределение легирующей и фоновой примесей, диффундирующих из подложки, 
описывается выражением (6 .2), а концентрация свободных носителей зарядаравна сумме 
(разности) концентраций примесных атомов. При этом использовали имеющуюся в лите
ратуре [3] графическую зависимость между удельным электросопротивлением и концен
трацией нескомпенсированных носителей заряда. Как видно из рис. 6.13, реальный про
филь удельного электросопротивления хорошо совпадает с расчетным, если предполо
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жить, что в подложке содержится фоновый фосфор с концентрацией 1*1016 см-3. В табли
це 6.3 приведены рассчитанные нами [450] критические концентрации для некоторых 
примесей в кремниевых n -n  композициях при осаждении эпитаксиального слоя на по
дожках, легированных сурьмой до концентрации 4,8* 1018 см-3 (р = 0,01 Ом*см), при тем
пературе 1470 К. Первая цифра для каждой пары примесей соответствует концентрации 
донорной примеси, вводимой в эпитаксиальный слой, 4*1013 см-3, а вторая - 9* 1014 см-3. 
Прочерки поставлены в тех случаях, когда для образования прослойки с проводимостью 
дырочного типа концентрация доноров в подложке должна быть меньше концентрации 
акцепторов.

X, мкм

Рис. 6.13. Профиль удельного электросопротивления в переходной области n -n 
кремниевой композиции. Пунктиром показаны области, связанные с диффузией сурьмы и 
фосфора из подложки.

Табл. 6.3.
Критические концентрации фоновых примесей в кремниевых композициях (см-3).

Легирующая
примесь

Фоновая примесь 

B, Ga, P Al In
Sb, As 4*1014 - 2*1015 1*1014 - 3*1015 3 * 1015 - 4*1016

P > 1*1018 1 *1015 - 2 *1016 -

При получении формулы (6 .6) использовано условие равенства концентраций доно
ров и акцепторов на границах образующейся прослойки. Моделирование профиля распре
деления примесей и удельного электросопротивления в переходной области эпитаксиаль
ной композиции показывает, что формирование прослойки с повышенным удельным 
электросопротивлением, но без изменения типа проводимости начинается при несколько 
более низких концентрациях фоновых примесей, чем следует из таблицы 6.3. Однако для 
большинства реальных композиций, эта поправка незначительна.
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6.2. Влияние приповерхностного загрязненного слоя подложки на 
формирование концентрационной переходной области кремниевых ком
позиций

Второй механизм образования прослоек с преобладанием фоновой примеси на гра
нице слаболегированных слоев многослойных композиций, в частности, на границах раз
дела подложки и эпитаксиального слоя в кремниевых и германиевых эпитаксиальных 
композиций и в области контакта пластин кремниевых композиций, формируемых мето
дом термокомпрессионного соединения, связан с возможностью загрязнения поверхности 
пластин примесями, которые имеют высокие коэффициенты диффузии в материале сла
болегированного слоя. Имеющиеся в литературе данные [460, 461] свидетельствуют о 
том, что поверхностные концентрации таких элементов как галлий, железо, золото, кад
мий, калий, кобальт, натрий, никель, таллий и других в приповерхностном слое кремние
вых подложек, используемых для формирования твердотельных приборов, могут дости
гать после финишной отмывки пластин 1012 - 1014 см-2, а концентрации алюминия, бора и 
фосфора - 1 • 1016 - 5-1017 см-3. Толщина обогащенного алюминием слоя составляет 5 - 
20 нм, а концентрация алюминия в нем может на 3-4 порядка превышать его среднюю 
концентрацию в кристалле [462]. Согласно данным [463], приповерхностный слой толщи
ной до 0,4 мг/см2 может содержать также до 2-1020 см-3 углерода, который, образуя ком
плексы с другими дефектами и примесными атомами, существенно влияет на диффузион
ное перераспределение примесей и образование различного рода термодоноров и преци
питатов. В [464] отмечается, что полные концентрации атомов элементов III и V групп в 
приповерхностном слое кремниевых пластин могут существенно превышать концентра
ции соответствующих ионов, а коэффициенты их диффузии в приповерхностном слое 
существенно выше коэффициентов объемной диффузии. По мнению авторов [464] это 
связано с формированием у поверхности комплексов типа примесь-вакансия. Имеются 
многочисленные экспериментальные данные, свидетельствующие о том, что при обработ
ке кремния с электронным типом проводимости на поверхности появляется инверсион
ный слой с дырочным типом проводимости, а на образцах с проводимостью дырочного 
типа после высокотемпературного нагрева наблюдается обогащение приповерхностного 
слоя акцепторами [465]. При увеличении времени нагрева появившаяся на поверхности 
акцепторная примесь диффундирует вглубь кристалла. Результаты масс-спектрального 
анализа показывают, что концентрация акцепторов в приповерхностной области может 
достигать более 1017 см-3. Учитывая, что энергии связи пар составляют: Si-P = 
48 ккал/моль; Si-Si = 56 ккал/моль и Si-B = 68,7 ккал/моль, авторы [465] предполагают, 
что акцепторной примесью является бор. Малая энергия связи фосфора может приводить 
к его испарению из приповерхностного слоя толщиной до 5 мкм. Напротив, низкое давле
ние паров бора и относительно высокая энергия связи его атомов с кремнием способству
ют его накоплению в приповерхностной области. По данным [466], при окислении крем
ния в сухом кислороде или его смеси с хлористым водородом при 1023 -1 223 К вблизи 
границы раздела кремния и оксида концентрация алюминия может на порядок превышать

20 -3предел растворимости и достигает 4-10 см . Основным источником алюминия является 
атмосфера, причем концентрация алюминия повышается при окислении в хлорсодержа
щей атмосфере. Авторы [466] считают, что причиной накопления алюминия в пригранич
ной области является формирование малоподвижных комплексов алюминий-вакансия, 
обладающих высокой энергией связи. Согласно [467], адсорбированные на поверхности 
примеси распределены неоднородно. В частности, для радиоактивного натрия установле
но, что в локальных участках его концентрация может превышать среднее значение на 2 -
3 порядка. К сожалению, во многих случаях имеющиеся методы не позволяют определить 
объемные концентрации фоновых примесей в сильнолегированном кремнии. Это затруд
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няет экспериментальное исследование процесса образования прослоек с проводимостью 
противоположного типа при росте эпитаксиальных слоев кремния.

Нами проведено моделирование процесса формирования прослоек с проводимостью 
противоположного типа в кремниевых n+-n и p+-p композициях в результате диффузии 
фоновой примеси в слаболегированный эпитаксиальный слой из приповерхностного за
грязненного слоя подложки. Распределение фоновой примеси описывали в соответствии с 
[16] выражением:

Q
N(x,t) = — i =  exp 

2^ /D 7  Fфt 40ф t (6 .10)

где Q - поверхностная концентрация (общее количество атомов примеси в загрязненном 
приповерхностном слое, приходящееся на единицу его площади). Как видно из рисунка
6.14, в этом случае также существует критическая поверхностная концентрация фоновой 
примеси. При превышении критической концентрации вблизи границы раздела подложки 
и слаболегированного слоя образуется прослойка, в которой фоновая примесь будет ос
новной. Однако, как показали результаты проведенного нами моделирования [459, 468], 
закономерности образования прослойки в этом случае имеют ряд отличий. Во-первых, 
максимальная концентрация примеси в прослойке при увеличении продолжительности 
процесса осаждения эпитаксиального слоя будет понижаться, а ее толщина - вначале рас
ти, а затем уменьшаться. Во-вторых, критическая поверхностная концентрация имеет 
(рис. 6.15) выраженную зависимость от продолжительности осаждения эпитаксиального 
слоя. В третьих, температурная зависимость критической концентрации оказывается в 
этом случае более сильной (рис. 6.16).

Рис. 6.14. Схема образования прослойки с проводимостью дырочного типа при диф-
* *фузии фоновой примеси с поверхности подложки. 1- ^ п = ^ п ; 2- ^ п > ^ п ; 3- ^ п <*

N^  .

На рис. 6.17, 6.18 показаны зависимость ширины и положения прослойки с прово
димостью дырочного типа в n -n кремниевой композиции от продолжительности осажде
ния для случая, когда диффузия фоновой примеси идет из приповерхностного загрязнен
ного слоя подложки. Видно, что, в отличие от рисунка 6.11, толщина прослойки, в кото
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рой преобладает фоновая примесь, с течением времени изменяется немонотонно. Это мо
жет быть объяснено истощением источника примеси. В пределе бесконечно большой про
должительности отжига фоновая примесь для данного механизма будет равномерно рас
пределена по всей композиции. При этом ее концентрация будет ниже концентрации ос
новной примеси сильнолегированного слоя. Поэтому для бесконечно большого времени 
отжига прослойка при рассматриваемом механизме ее формирования должна отсутство
вать.

Т, оС

Рис. 6.15. Зависимость критической поверхностной концентрации алюминия (см" ) 
:мпературы осажд 

1000 с; 3 - t = 10000 с.

18 -3 15 -3от температуры осаждения при NoSb = 5-10 см  , NPo = 1-10 см : 1 - t = 100 с; 2 - t =

о
ш
<

T, K

Рис. 6.16. Температурная зависимость критической поверхностной концентрации 
алюминия при NoSb = 5-1018 см-3, t = 10000 c, NPc = 1-1013 см-3 (1), 1-1014 см-3 (2), 1-1015 см-3
(3).
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продолжительность процесса, с

Рис. 6.17. Зависимость ширины (1) прослойки с проводимостью дырочного типа и ее 
расстояния от ее границ до поверхности раздела подложки и слоя (2, 3) от продолжитель
ности осаждения (отжига) при 1400 К при диффузии фоновой примеси с поверхности 
подложки.

Рис. 6.18. Модельный профиль распределения свободных носителей при формиро
вании прослойки за счет диффузии фоновой примеси из приповерхностного загрязненного 
слоя подложки: Т = 1400 К; t = 1000 с (1), 16000 с (2), 31000 с (3), 46000 с (4).

При осаждении слаболегированных слоев на слаболегированных подложках крити
ческая поверхностная концентрация фоновой примеси в пределе будет стремиться к вели-
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чине, определяемой из условия равенства концентраций легирующей примеси в подложке 
и слое, то есть из условия N(x,t) = No = const. Учитывая, что максимум концентрации фо
новой примеси достигается в точке x = 0 , из уравнения (6 .10) получаем:

Q* = 2 N 0 ^ /D t. (6 .11 )

Отличием рассматриваемого механизма формирования прослойки является возмож
ность ее образования не только в n-n,  но и в p - p  кремниевых композициях. Критические 
концентрации фоновых примесей в этом случае существенно выше, но характер их зави
симостей от температуры, уровня легирования эпитаксиального слоя и продолжительно
сти процесса не изменяется (рис. 6.19).

6.3. Экспериментальное исследование закономерностей формирова
ния прослоек с проводимостью противоположного типа в кремниевых n+- 
n и германиевых p+-p эпитаксиальных композициях

Нами были экспериментально исследованы некоторые закономерности образования 
прослоек с проводимостью дырочного типа при осаждении слаболегированных эпитакси
альных слоев кремния с электронным типом проводимости и слаболегированных эпитак
сиальных слоев германия с проводимостью дырочного типа на изотипных подложках. 
Осаждение эпитаксиального слоя на подложках КЭС - 0,01, КЭМ - 0,005, БЕ-4-(30 - 90) 
проводили трихлорсилановым и дихлорсилановым методами (глава 5). Наличие или от
сутствие прослойки с проводимостью дырочного типа определяли четырехзондовым и ме
таллографическим методами, а также измерением профилей распределения удельного 
электросопротивления методом “сопротивления растекания”. Минимальная толщина про
слоек, выявляемых этими методами, составляла 0,5 - 2 мкм. Полученные результаты сви
детельствуют о том, что при осаждении слаболегированных эпитаксиальных слоев на 
сильнолегированных подложках наиболее вероятен первый из рассмотренных механиз
мов. Это подтверждается следующими данными, которые были получены нами при изу
чении процессов формирования прослоек.

На 30 образцах кремниевых однослойных эпитаксиальных композиций (КОЭС), ко
торые имели прослойки с проводимостью дырочного типа, был удален эпитаксиальный 
слой. Затем провели повторное осаждение трихлорсилановым методом эпитаксиального 
слоя толщиной 60 мкм с удельным электросопротивлением 30 Ом-см. На всех вновь полу
ченных КОЭС при контроле четырехзондовым методом были выявлены высокоомные 
прослойки. Аналогичная операция с композициями, не имевшими прослоек, не вызывала 
их образования.

Нами были изготовлены 30 образцов КОЭС с толщиной эпитаксиального слоя 70 - 
100 мкм и удельным электрическим сопротивлением 7,0 Ом-см (легирующая примесь - 
фосфор) на подложках, полученных из слитков кремния ЭКЭС-0,01, на которых была от
мечена высокая вероятность формирования прослоек с проводимостью дырочного типа 
при изготовлении КОЭС n -n  типа. Доля КОЭС, имевших прослойки, составила 35%, что 
значительно выше средней вероятности возникновения прослоек (0,5 - 2 %) для соответ
ствующих марок КОЭС.

Вероятность образования прослойки возрастала (рис. 6.20) с ростом удельного элек
тросопротивления эпитаксиального слоя и не зависела от его толщины. Это согласуется с 
приведенными выше данными о характере изменения критической концентрации фоновой 
примеси в объеме сильнолегированного слоя и не согласуется с данными о влиянии про
должительности осаждения на критическую концентрацию примеси, находящейся в при
поверхностном загрязненном слое подложки.
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Рис. 6.19. Зависимость критической поверхностной концентрации фосфора от про
должительности процесса в композициях Si<B>/Si<Al> при Nob = 5-1018 см-3, Naic= 1'1013 
см-3 (а), 1-1014 см-3 (б), 1-1015 см-3 (в) и температуре 1500 К (1), 1400 К (2), 1300 К (3), 1200 
К (4)

Нами было также исследовано влияние отжига на изменение прослоек с проводимо
стью дырочного типа в n -n кремниевых эпитаксиальных композициях. 100 образцов 
КОЭС, не имевших прослоек с проводимостью дырочного типа, отжигали в печи СДО при 
температуре 1220 оС в течение 10 час. Выбранный режим соответствует технологии изго
товления кремниевых транзисторов КТ-940. 10 образцов КОЭС были отожжены в том же 
режиме на установке УНЭС-2ПК-А. На всех образцах после отжига прослойки с проводи
мостью дырочного типа по результатам контроля четырехзондовым методом отсутствова
ли. Отжиг в аналогичных условиях 15 образцов КОЭС, которые имели прослойки с про
водимостью дырочного типа, привел во всех случаях к увеличению ширины прослойки 
(по данным металлографического анализа и измерения профилей удельного сопротивле
ния методом сопротивления растекания). Наблюдался также рост поверхностного сопро
тивления эпитаксиального слоя, измеряемого четырехзондовым методом.

На рисунке 6.21 приведены профили удельного сопротивления, измеренные на тран
зисторных композициях КТ-940, имевших прослойки с проводимостью дырочного типа, и 
КОЭС, полученных удалением эпитаксиальных и диффузионных слоев с таких компози
ций и повторным осаждением эпитаксиального слоя. На рисунках 6.22 и 6.23 показано 
влияние отжига в водороде на профили удельного электросопротивления в переходной 
области КОЭС. Приведенные экспериментальные данные хорошо согласуются с первым 
механизмом формирования прослоек.

На рис. 6.24 показан экспериментальный профиль распределения удельного электро
сопротивления в кремниевой композиции. Здесь же представлены расчетные профили, 
полученные в предположении, что изменение удельного электросопротивления в пере
ходной области обусловлено диффузией только легирующего элемента из подложки или 
совместной диффузией из подложки легирующей и фоновой донорных примесей. Как 
видно, расчетная зависимость хорошо согласуется с экспериментом в предположении, что 
концентрация фонового фосфора в подложке составляет около 1-1016 см-3.
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Рис. 6.20. Зависимость вероятности образования прослойки с проводимостью ды
рочного типа от удельного электросопротивления эпитаксиального слоя.
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Рис. 6.21. Профили удельного электросопротивления переходной области транзи
сторной композиции КТ-940 и соответствующей эпитаксиальной композиции.

Вместе с тем, имеются данные, которые нельзя объяснить в рамках первого меха
низма. На рис. 6.25 показан полученный нами профиль распределения удельного электро
сопротивления эпитаксиального слоя, осажденного на подложке, изготовленной из слабо
легированного кристалла кремния марки БЕ-4-30, выращенного методом бестигельной 
зонной плавки. Аналогичные профили распределения удельного электросопротивления 
были получены нами на p-p германиевых эпитаксиальных композициях (рис. 6.26). В этих 
случаях образование прослойки по первому механизму потребовало бы, чтобы концен
трация фоновой примеси в подложке была выше концентрации легирующей. Это нахо
дится в противоречии с электронным типом проводимости подложки. Второй механизм в 
данном случае позволяет объяснить образование прослойки загрязненностью приповерх
ностного слоя, роль которой должна быть тем выше, чем ниже уровень легирования под
ложки. Относительный вклад этого механизма должен, судя по рассмотренным выше за
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висимостям объемной и поверхностной критических концентраций от условий процесса, 
возрастать также при понижении температуры и продолжительности процесса (толщины 
осаждаемого слоя).

о*
о
d

X, мкм

Рис. 6.22. Изменение толщины и положения прослойки с проводимостью дырочного
60КЭФ30

типа при отжиге композиции 76 450КЭСО 01 в водороде при температуре 1473 К.

х, мкм

Рис. 6.23. Влияние отжига на положение и форму прослойки в кремниевой эпитакси
альной композиции. 1 - положение прослойки до отжига, 2 - положение прослойки после 
отжига.
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Рис. 6.24. Экспериментальный (■) и расчетные профили удельного электросопро-
18 -3тивления в кремниевой эпитаксиальной композиции. Расчет для Nsb = 5-10 см  , T = 

1520 K (1); Nsb = 5-1018 см-3, Np’ = 1-1016 см-3 (2), T = 1520 K.

На рис. 6.27, 6.28 показаны профили распределения удельного электросопротивле
ния кремниевых n-n и p-n композиций, сформированных в одном процессе эпитаксиаль
ного осаждения на подложках БЕ-4-40 (электронный тип проводимости) и КДБ-10 (ды
рочный тип проводимости). Из представленных данных видно, что в первом случае коэф
фициент диффузии фоновой примеси существенно выше, чем во втором. Профиль удель
ного сопротивления n-n композиции, показанный на рисунке 6.28, соответствует предпо
ложению о том, что фоновой примесью, вызвавшей образование прослойки с проводимо
стью дырочного типа, в данном случае являлся бор. Меньшая ширина переходной области 
для композиции n-n типа находится в хорошем согласии с рассмотренными выше законо
мерностями изменения толщины прослойки при диффузии фоновой примеси из припо
верхностного загрязненного слоя. Для композиции, профиль удельного электросопротив
ления которой представлен на рис. 6.27, фоновая примесь имела существенно более высо
кий коэффициент диффузии в кремнии. Этой примесью, по-видимому, являлся алюминий.

Коэффициент диффузии алюминия при температуре эпитаксиального осаждения 
примерно на порядок выше коэффициента диффузии бора [10, 18]. В связи с этим, ширина 
переходной области для композиции n-n типа в этом случае оказалась более высокой, чем 
для композиции p-n типа, несмотря на то, что диффузия фоновой примеси в композиции 
n-n типа идет из приповерхностного загрязненного слоя, а диффузия бора в композиции p- 
n типа - из объема подложки.

Практика изготовления полупроводниковых приборов и интегральных схем на осно
ве кремниевых эпитаксиальных композиций n -n  типа показывает, что даже при использо
вании для производства приборов композиций, в которых отсутствовали прослойки с про
водимостью дырочного типа, часть готовых приборов имеет такие прослойки вблизи n -n  
границы раздела. По нашему мнению это может быть обусловлено следующими двумя 
причинами. Во-первых, при малой толщине прослойки (< 0,5 - 1 мкм) используемые для 
контроля металлографические и электрофизические методы не способны ее выявить. Уве
личение толщины прослойки после длительных высокотемпературных процессов при из-
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готовлении прибора приводит к увеличению толщины прослойки, что усиливает ее влия
ние на характеристики композиции и создает возможность ее обнаружения.

X, мкм

Рис. 6.25. Профили удельного электросопротивления кремниевых n-n композиций.

X, мкм

Рис. 6.26. Профиль удельного электросопротивления p -p  германиевой композиции.
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Рис. 6.27. Профили удельного электросопротивления кремниевых эпитаксиальных 
композиций n-n (1) и p-n (2) типа, сформированных в одном процессе.

x, мкм

Рис. 6.28. Профили удельного электросопротивления кремниевых эпитаксиальных 
композиций n-n (1) и p-n (2) типа, сформированных в одном процессе.

Во-вторых, процессы окисления и диффузии часто проводятся при более низких, чем 
эпитаксиальное осаждение, температурах. Согласно приведенным выше данным, это при
водит к снижению критических концентраций фоновых примесей. Поэтому, если их кон
центрация в подложке была близка к критической для температуры осаждения слоя, она 
может оказаться выше критической для температур последующих высокотемпературных 
процессов, что приведет к формированию прослойки.

Существование вблизи n -n границы раздела кремниевых композиций прослоек с 
проводимостью дырочного типа может существенно влиять на параметры получаемых
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приборов. Нами были исследованы 20 эпитаксиальных композиций 7 6 450КЭС0 01 и 

90КЭФ45
7 6 450КЭС0 01 с изготовленными на них транзисторными структурами приборов КТ-940

и КТ-840. Структуры были забракованы на операции контроля выходных характеристик 
транзисторов 1к =Г(икэ). На косых шлифах с шагом сканирования 1,25 мкм было измерено 
сопротивление растекания и построены профили распределения удельного электросопро
тивления в эпитаксиальных слоях. На всех структурах присутствовали прослойки с про
водимостью дырочного типа толщиной 8,5 - 12,5 мкм. На серии исследованных нами 
транзисторных структур, которые были признаны годными по результатам контроля вы
ходных характеристик, методом сопротивления растекания такие прослойки не обнаруже
ны.

6.4. Влияние фонового кислорода на формирование профиля искаже
ний кристаллической решетки в кремниевых эпитаксиальных композици
ях

6 0 К Э Ф 3 0

Периоды кристаллических решеток подложки и слоя в кремниевых эпитаксиальных 
композициях несколько различаются вследствие различия типов и концентраций имею
щихся в них примесей. Это может вызывать образование дислокаций несоответствия на 
границе раздела [469]. Для компенсации несоответствия периодов кристаллических реше
ток можно вводить в один из слоев дополнительную примесь, компенсирующую искаже
ния, вносимые основным легирующим элементом. Обычно в качестве такой примеси ис
пользуют германий или изотипную легирующей электрически активную примесь, атом
ный радиус которой отклоняется от радиуса кремния в сторону, противоположную радиу
су атома легирующего элемента, например фосфор в кремнии, легированном сурьмой [90, 
470]. В таблице 6.4 приведены значения тетраэдрических ковалентных радиусов кремния 
и основных примесных атомов.

Табл. 6.4.
Тетраэдрические ковалентные радиусы некоторых элементов (нм) [10]:

Si Ge Sb As P B Al C O Sn
0,117 0,122 0,141 0,118 0,113 0,085 0,123 0,077 0,068 0,140

При выборе типа и концентрации дополнительной примеси исходят обычно из рас
смотрения искажений, вносимых в решетку легирующим элементом. Вместе с тем, как 
видно из таблицы 6.4, наиболее сильно отличаются от радиуса кремния атомные радиусы 
кислорода и углерода. Кислород к тому же является элементом внедрения. Основным ма
териалом для изготовления подложек, используемых при осаждении слаболегированных 
автоэпитаксиальных слоев кремния, являются кристаллы, выращенные методом Чохраль-

17 18 3ского. Учитывая, что концентрации кислорода и углерода в них достигают 10 - 10 см" 
и близки к концентрации легирующей примеси, можно ожидать, что искажение кристал
лической решетки, вызванное присутствием кислорода и углерода, будет сопоставимо по 
величине с искажениями, которые обусловлены легирующими примесями. По- видимому, 
именно это является причиной того, что методы компенсации несоответствия периодов 
решетки, основанные на введении дополнительной примеси не нашли широкого распро
странения в промышленности. Имеющиеся в литературе данные [471] показывают, что 
при осаждении слаболегированных автоэпитаксиальных слоев кремния на подложках 
сильнолегированных сурьмой, оптимальная с точки зрения сопряжения решеток концен-
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і in!9 -3 т~їтрация германия, вводимого в эпитаксиальный слои, составляет около 1-10 см . В пер
вом предположении, оценить оптимальную концентрацию можно, принимая, что измене
ние объема кристалла при растворении примесей составляет

AV = Ns(vs - vsi) (6.12)

для атомов замещения и

AV = Nivi (6.13)

для примесей внедрения. Здесь Ns и Ni , соответственно - количества атомов примеси за
мещения и внедрения в единице объема, vsi, vs и vi- атомные объемы кремния и примесей. 
Учитывая, что объем кристалла без примесей V = Nsivsi, отношение атомных объемов 
vs/vSi = (rs/rSi)3 и vi/vsi = (ri/rsi)3, а также соотношение между изменением линейного раз
мера и объема Aa/a = AV/3V [472], можно получить известное [470] соотношение для оп
ределения изменения периода решетки кристалла при введении примеси замещения

Aa/a = Ns[(rs/rs03 - 1]/ 3-Nsi = pNS: (6.14)

а также аналогичное соотношение для искажений, связанных с примесями внедрения

Aa/a = Ni(ri/rsi)3/3Nsi = PNi.

Значения параметра в (см ) для некоторых примесей в кремнии.

(6.15) 

Табл. 6.5.

Примесь ri (rs), A [11, 476] в (теор.) в(экспер.)
sb 1,405 4,9-10-24 4-10'24 [470] 

3,8-10'24 [314]
As 1,18 1,7-10-25
P 1,128 5(N

0
CK6,- -2-10"24 [470] 

-1,1-10-24 [314]
Al 1,23 1,1-10"24
B 0,853 -4Д-10'24 (-6 ± 2)-10'24 [470, 475] 

-3,8-10'24 [314]
Ga 1,225 9,9-10-25
C 0,774 -4,7-10-24 -(6,9±0,5)-10‘24 [473] 

-6,5-10'24 [474] 
-4,8-10'24 [314]

Ge 1,225 9,9-10-25 8,9-10'25 [314]
sn 1,40 4,7-10-24 5-10'24 [470]
O 0,74 1,3-10-24 4,5-10-24 [474]

В таблице 6.5 приведены значения параметра в, рассчитанные нами по формулам
6.14, 6.15 для ряда основных примесей в кремнии. Полученные коэффициенты концентра
ционных зависимостей периода решетки для кристаллов кремния, легированных приме
сями замещения (бор, фосфор, углерод и другие) находятся в хорошем согласии с экспе
риментом [470, 473]. Результаты расчетов искажений решетки кремния, вызванных ки
слородом, оказываются существенно более низкими, чем экспериментальные данные [62,
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474]. Это может быть обусловлено более сложным характером искажений решетки вне
дренными атомами, чем это было принято при получении формулы 6.15.

Оптимальную концентрацию германия, вводимого в слаболегированный слой, при 
осаждении на подложке, изготовленной из сильнолегированного кремния, полученного 
методом Чохральского, можно оценить из условия:

PsNs + PoNo = pGeNGe . (6.16)

В зависимости от концентраций кислорода и легирующей примеси такая оценка дает
18 19 3для оптимальной концентрации германия величину 1-10 - 2-10 см  . Это согласуется с 

имеющимися [584] экспериментальными данными, свидетельствующими о том, что опти
мальная концентрация германия в подложках, легированных сурьмой, составляет около

19 35-10 см  . При этом для подложек, легированных сурьмой, вклад кислорода в суммарное 
искажение решетки относительно невелик, а в подложках, легированных мышьяком, из
менение периода решетки определяется концентрацией кислорода.

Нами проведено моделирование профилей распределения кислорода и профилей ис
кажений решетки в кремниевых автоэпитаксиальных композициях типа 
Si<Sb,O>/Si<Ge,P>. Для расчета диффузионных профилей элементов III и V групп в пере
ходной области кремниевых композиций использовали выражение (6.2). Для кислорода, 
имеющего существенно более высокий коэффициент диффузии приближение (6.2) не при
годно. Его диффузионный профиль описывали выражением [16]:

N 0 I
N (x,t) = —  1 erfc

x
2VDt

+ exp(vx / D) • erfc
2vt -  x
2VDt

(6.17)

где v - скорость роста эпитаксиального слоя. Для описания диффузионного профиля гер
мания, вводимого в эпитаксиальный слой с целью компенсации различия периодов ре
шетки слоя и подложки, следуя [16], использовали выражение

N c I
N (x,t) = — 11 + erf

x
2VDt

(6.18)

где Nc- установившаяся при больших x концентрация германия в эпитаксиальном слое. 
Значения параметра в выбирали равными экспериментальным значениям, приведенным в 
таблице 6.5 (для сурьмы использовали среднее значение 3,9-10"24 см3).

На рис. 6.27 показан расчетный профиль искажений кристаллической решетки для 
эпитаксиальных композиций типа Si<Sb,O>/Si<Ge,P>. Концентрация германия в эпитак
сиальном слое выбиралась в соответствии с выражением (6.16) такой, чтобы периоды кри
сталлических решеток подложки и слоя были равными. Видно, что в случае, когда в эпи
таксиальный слой вводится германий в количестве, обеспечивающем выравнивание пе
риодов решетки подложки и слоя, вблизи границы раздела вследствие диффузионного пе
рераспределения кислорода появляется область немонотонного изменения периода.
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X, мкм

Рис. 6.27. Профиль искажений решетки в переходной области композиций 
Si<Sb,O>/Si<Ge,P> при концентрациях кислорода в подложке 2,3-1017 (1), 4,5-1017 (2) и 
9-1017 (3) см-3.

В результате диффузии приграничная область эпитаксиального слоя обогащается 
кислородом, что приводит к увеличению в ней периода решетки. Напротив, приграничная 
область подложки обедняется кислородом и период решетки в ней уменьшается. Посколь
ку градиент периода кристаллической решетки в переходной области является фактором, 
определяющим плотность дислокаций несоответствия в переходной области композиции 
[16], следует полагать, что перераспределение кислорода при формировании и высоко
температурных обработках будет существенно влиять на ее величину. Можно ожидать 
также, что формирующийся вследствие диффузионного перераспределения кислорода 
профиль искажений окажется благоприятным для захвата в приграничной области при
месных атомов, причем в области растяжения решетки будут собираться атомы замеще
ния, имеющие больший, чем у кремния атомный радиус, и элементы внедрения, а в облас
ти ее сжатия- атомы замещения с малыми атомными радиусами. Это предположение кос
венно подтверждается немонотонными зависимостями времени жизни неравновесных 
носителей в эпитаксиальном слое [366] и его устойчивости к у- облучению [471] от кон
центрации вводимого в слой германия.

На рис. 6.28 показано изменение профиля искажений решетки в переходной области 
кремниевой композиции при отжиге. Как видно из представленных данных, отжиг приво
дит к уширению области, в которой наблюдается изменение периода решетки и увеличе
нию различия максимального и минимального значения периодов решетки. В то же время 
градиент периода решетки в переходной области при отжиге практически не изменяется.

Таким образом, полученные результаты позволяют сделать вывод о существенном 
влиянии фоновых примесей и приповерхностного загрязненного слоя подложки на фор
мирование электрических свойств и структурного совершенства переходной области 
кремниевых и германиевых композиций, что необходимо учитывать при разработке тех
нологий их изготовления.
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Рис. 6.28. Влияние отжига на профиль искажений кристаллической решетки в крем
ниевой композиции при T = 1400 K, t = 1000 с (1), 11000 с (2), NO = 9-1017 см-3, NSb =

18 -35-10 см .

154



7. СТРУКТУРНОЕ СОВЕРШЕНСТВО СЛАБОЛЕГИРОВАННЫХ 
ЭПИТАКСИАЛЬНЫХ СЛОЕВ КРЕМНИЯ

7.1. Основные типы структурных дефектов эпитаксиальных слоев 
кремния

Концентрация примесей может существенно влиять на характеристики дислокаций и 
других структурных дефектов в кристалле. В частности, в слаболегированных кристаллах 
можно ожидать уменьшения эффективной энергии активации и повышения средней ско
рости движения дислокаций, повышения относительного вклада дислокационного меха
низма в процесс роста кристалла и других эффектов, связанных с изменением степени на
сыщенности примесных атмосфер на дислокациях и дефектах.

К числу основных видов дефектов эпитаксиальных слоев кремния относятся бугорки 
и ямки роста, дислокации, дефекты упаковки, а также, ступеньки сдвига (линии скольже
ния). Кроме того, в слаболегированных слоях, осаждаемых на изотипных подложках, воз
можно появление вблизи границы раздела высокоомных прослоек или прослоек с прово
димостью противоположного типа.

Бугорки роста, представляют собой выступы высотой 0,1 - 20 мкм, плотность кото
рых достигает 103 см-2. Обычно вблизи бугорков отмечаются повышенные концентрации 
углерода, кислорода, азота и других примесей [2, 477]. Металлографические и рентгено
топографические исследования показывают, что бугорки имеют не дислокационную при
роду, и вблизи них не наблюдается повышенной плотности дислокаций [478]. Это позво
лило предположить два возможных механизма образования бугорков. По первому меха
низму оно может быть вызвано загрязнением поверхности посторонними частицами, ко
торыми могут быть пылинки или отслаивающиеся от стенок реактора частицы конденса
та, образующегося при взаимодействии с ними парогазовой фазы. Возникновение бугор
ков по второму механизму происходит в результате замедления тангенциального роста 
ступеней осевшими на них атомами примесей. В результате, в углах ступеней образуются 
мелкие дефекты роста, которые при повышении толщины слоя разрастаются и образуют 
бугорки. Независимо от высоты, все бугорки начинаются от подложки и проникают на 
всю толщину эпитаксиального слоя. По нашему мнению, можно предположить наличие 
связи между бугорками роста в “обычных” эпитаксиальных композициях и формировани
ем “шипов” - тонких игольчатых кристаллов диаметром до 1 мм и длиной до 10 мм, рас
тущих перпендикулярно поверхности, при осаждении эпитаксиальных или поликристал- 
лических слоев кремния толщиной более 100 мкм. Известно, что направление роста кри
сталла может задаваться различными факторами, в том числе кристаллографической ори
ентацией подложки и направлением теплоотвода. Это проявляется в частности в измене
нии текстуры поликристаллических слоев в направлении нормали к поверхности подлож
ки [16, 479]. Так, в [479] показано, что слои поликристаллического кремния, осаждаемые 
на окисленных подложках имеют текстуру с осью <110>. При осаждении поликристалли- 
ческих слоев на полированных кремниевых подложках ось текстуры в приграничной об
ласти совпадает с ориентацией подложки. По мере удаления от поверхности происходит 
переход к текстуре с осью <110>. В зависимости от ориентации поверхности подложки 
этот переход может происходить непосредственно или через промежуточные состояния. 
Если внешние факторы задают различные направления роста, можно ожидать, что конку
ренция между ними будет ухудшать морфологию и структурное совершенство растущего 
слоя.

Образование на поверхности растущего слоя сыпи, то есть мелких пирамидальных 
дефектов, обусловлено, как правило, тем, что подводимые к подложке атомы кремния не 
успевают встраиваться в кристаллическую решетку [2, 265]. Это может быть вызвано не
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достаточно высокой температурой процесса или слишком большой скоростью роста. Су
щественное значение в данном случае имеет качество подготовки подложки. В зависимо
сти от него минимальная температура, при которой начинается рост бездефектного эпи
таксиального слоя, может повышаться или понижаться на 50 - 100 К. Проведение процес
са при пониженном давлении повышает качество слоя за счет уменьшения поверхностных 
концентраций кислорода, водорода, хлора и других примесей [383].

При осаждении автоэпитаксиальных слоев кремния хлоридным методом наблюда
ются [74] следующие общие закономерности изменения морфологии слоя при изменении 
температуры и состава парогазовой фазы. При 1320 К поверхность слоя зеркально
рябоватая. Наблюдаются четкие крупные фигуры роста высотой 1 - 3 мкм. При темпера
туре 1420 К высота уступов уменьшается до 0,5 мкм. При дальнейшем повышении темпе
ратуры поверхность слоя сглаживается и при 1520 К фигуры роста практически не разли
чимы. При 1550 К пленки имеют зеркально гладкую поверхность без следов фигур роста. 
В диапазоне температур 1520 - 1550 К пленки с зеркально гладкой поверхностью без ви
димых под микроскопом фигур роста получают, если отношение SiCl4/H2 < 1/50. Если оно 
лежит в пределах 1/20 - 1/10 появляются отчетливые, хорошо ограненные фигуры роста. 
Появление фигур роста наблюдается также при высоком содержании PCl3, соответствую
щем удельному сопротивлению пленок 0,001 Ом-см. Морфология поверхности автоэпи- 
таксиальных слоев кремния зависит также от условий обработки подложек перед осажде
нием и давления в реакторе во время роста слоя. В [480] показано, что в случае, когда пе
ред осаждением эпитаксиального слоя подложки отжигаются при 1470 К в течение 30 
мин. в сверхчистом водороде, на начальной стадии формируются островки. При слиянии 
островков образуются микро- и макроступени, которые затем сглаживаются. При толщине 
слоя более 50 нм микроступени практически неразличимы. Если предварительный отжиг 
подложки проводится при тех же условиях в водороде с добавками паров воды, то морфо
логия эпитаксиального слоя существенно ухудшается. Повышение давления в реакторе от 
1,3-10"4 Па до 0,13 Па приводит к ухудшению морфологии и появлению на поверхности 
частиц SiC. С повышением давления наблюдается также переход от островкового меха
низма роста на начальных стадиях к слоевому.

Как указывалось выше, качество подготовки подложек существенно влияет на 
структурное совершенство осаждаемого слоя. Известно [2, 265], что на поверхности под
ложки после резки и других видов механической обработки образуется нарушенный слой, 
толщина которого составляет 40 - 50 мкм. После шлифовки и различных видов полировки 
она может быть уменьшена до 0,05 - 1 мкм. При высокотемпературных технологических 
процессах нарушенный слой является источником дислокаций, дефектов упаковки и дру
гих структурных дефектов. Даже в тех случаях, когда не удается зафиксировать наличие 
нарушенного слоя на поверхности подложки обычными методами, рентгеновская топо
графия нередко показывает наличие следов резки и заполированных царапин. Исследова
ние высокотемпературного отжига показывает [340], что для образцов, имевших нару
шенный слой, глубина этого слоя уменьшается. При температурах 770 - 1170 К отжиг не 
приводит к развитию пластической деформации. Уменьшение глубины нарушенного слоя 
обусловлено выходом части дислокаций на поверхность и релаксацией упругих напряже
ний.

Наряду с состоянием поверхности существенное влияние на качество получаемого 
слоя оказывает ее разориентация относительно заданного кристаллографического направ
ления. Для ориентации (111) при изменении угла разориентировки от 0 до 2,5° критиче
ская скорость роста слоя, соответствующая началу появления на поверхности характер
ных пирамидальных дефектов, может быть увеличена при хлоридной технологии от 1 до
3,5 мкм/мин [394].

Наличие на поверхности подложки загрязненных областей, царапин и других дефек
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тов, а также проведение процесса с высокой скоростью или при низкой температуре, мо
жет вызвать нарушение порядка чередования атомных плоскостей кристаллической ре
шетки и образование дефектов упаковки [2, 175, 265, 481], значительно ухудшающих ха
рактеристики приборов. Наиболее вредным с этой точки зрения является загрязнение ки
слородом и углеродом [394]. Плотность дефектов упаковки в эпитаксиальных слоях крем
ния повышается также при возрастании концентраций углерода, кислорода, азота и их со
единений в газовой фазе из которой происходит осаждение [394, 481]. Согласно [394] на 
образование дефектов упаковки влияет кристаллографическая ориентация подложек. 
Максимальная плотность дефектов наблюдается при осаждении эпитаксиального слоя на 
плоскостях {111}. Это может быть связано с тем, что при других ориентациях для образо
вания стабильных зародышей дефектов упаковки необходима рельефная поверхность с 
достаточно большим размером неровностей. Зависимость плотности дефектов упаковки 
от скорости роста эпитаксиального слоя неоднозначна [394]. При осаждении слоя путем 
водородного восстановления тетрахлорида кремния плотность дефектов упаковки заметно 
возрастает с ростом скорости осаждения. При скорости роста 0,1 мкм/мин (Т = 1470 К) 
дефекты упаковки в слое практически отсутствуют. Повышение скорости роста от 0,8 до 
0,9 мкм/мин приводит к возрастанию плотности дефектов упаковки от 103 до ~ 104 см-2. В 
то же время для силанового процесса (Т = 1450 - 1510 К) с ростом скорости осаждения 
плотность дефектов упаковки в эпитаксиальном слое заметно уменьшается.

Дефекты упаковки в кремнии представляют собой две атомных "экстраполуплоско
сти", внедренные между плотноупакованными плоскостями {1 1 1 }, ограниченные частич
ными дислокациями и пересекающие поверхность пластин вдоль направлений < 1 1 0> 
[175]. Образование дефекта упаковки при росте эпитаксиального слоя происходит обычно 
в результате локального нарушения правильного чередования атомных плоскостей [481]. 
В случае если в дальнейшем чередование атомных плоскостей не нарушается, в кристалле 
образуется островок, который кристаллографически не согласуется с окружающим его 
объемом и отделен от него границей несоответствия, которая распространяется в процессе 
роста вдоль наклонных плоскостей {111}. Правильная геометрическая форма дефектов 
упаковки позволяет определять глубину их зарождения по данным об их размерах и кри
сталлографической ориентации пластины (глава 9). Такие оценки для слаболегированных 
эпитаксиальных слоев кремниевых композиций показывают, что практически все дефекты 
упаковки зарождаются на границе раздела эпитаксиального слоя и подложки. В работе
[482] показано, что при наличии в подложке свирл-дефектов распределение дефектов упа
ковки в эпитаксиальном слое повторяет распределение микродефектов в подложке. Это 
может быть обусловлено тем, что, как указывалось выше (глава 4), дефекты упаковки яв
ляются одним из продуктов трансформации микродефектов при термических обработках.

Наличие дефектов упаковки свидетельствует о неравновесности субструктурного 
состояния кристалла, поэтому их концентрация может быть уменьшена путем отжига. 
Однако, результат отжига зависит от состава атмосферы и механизма образования дефек
тов упаковки. Наилучшие результаты получаются при проведении отжига в водороде для 
дефектов, которые образовались на частичках оксида кремния [394, 481].

Несмотря на отсутствие оборванных связей, дефекты упаковки могут существенно 
влиять на электрические свойства кристалла. Это влияние обусловлено ограничивающими 
дефект упаковки частичными дислокациями и примесными атмосферами. На электриче
скую активность влияют также размер дефекта и его положение по отношению к обед
ненным областям приборных структур [175]. Дефекты упаковки вызывают образование 
генерационно-рекомбинационных центров в области пространственного заряда p-n пере
ходов [175] и могут снижать время жизни неравновесных носителей заряда в кремнии
[483].

По классификации Хорнстра [1, 16] в решетке типа алмаза возможны следующие
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типы  п р осты х ди сл ок ац и й  (табл . 7.1):

Дислокации с вектором Бюргерса 1/2 [110] в решетке типа алмаза [1, 16]
Т абл. 7 .1 .

Номер Индекс оси Угол между осью и 
вектором Бюргерса

Плоскость скольжения

I [1 10 ] 0 -
II [1 10 ] 60о ( 1 1 1 )
III [1 10 ] 90о ( 100)
IV [2 1 1 ] 30о ( 1 1 1 )
V [2 1 1 ] 90о ( 1 1 1 )
VI [2 1 1 ] 73о13' (311)
VII [2 1 1 ] 54° 44 ' ( 110 )
VIII [100] 90о ( 110 )
IXa [100] 45о ( 100)
IXb [100] 45о ( 100)

Кроме указанных в табл. 7.1 в алмазной решетке могут существовать и более слож
ные типы дислокаций. Дислокации отличаются друг от друга линейной плотностью обор
ванных связей, энергиями активации образования и миграции двойных перегибов, соста
вом и степенью насыщенности примесных атмосфер, а также другими характеристиками. 
Поэтому их влияние на свойства кристалла может быть существенно разным.

Если в подложке имелись дислокации, то они будут прорастать в эпитаксиальный 
слой. Особенностью поведения дислокаций, прорастающих из подложки в эпитаксиаль
ный слой, является то, что вследствие искривления линии дислокации значительная их 
часть не проходит через весь слой. Поэтому их плотность на достаточном удалении от 
границы раздела при достаточной толщине слоя может быть значительно ниже, чем в 
подложке [469]. Это дает возможность получать малодислокационные эпитаксиальные 
слои даже при использовании подложек, изготовленных из дислокационного кремния.

Источниками дислокаций являются также термоупругие напряжения и напряжения, 
обусловленные различием периодов кристаллических решеток подложки и слоя [2, 265]. 
Создаваемый нагревателем градиент температуры подложки в направлении нормали к по
верхности вызывает ее прогиб, приводящий к появлению радиального градиента темпера
туры и возникновению напряжений, превышающих предел текучести [484]. Генерация 
дислокаций значительно облегчается, если исходная подложка уже имеет некоторый про
гиб.

Как уже указывалось в § 6.4, различие периодов кристаллических решеток подложки 
и эпитаксиального слоя, обусловленное различием типов и концентраций содержащихся в 
них примесей, является причиной образования дислокаций несоответствия [469]. При вы
ращивании эпитаксиальных пленок, легированных бором или фосфором, на слаболегиро
ванных подложках наблюдается изгиб образцов в сторону эпитаксиального слоя, а при 
введении сурьмы и олова - в сторону подложки [470]. Дислокации несоответствия, фор
мирующиеся при осаждении эпитаксиальных слоев кремния на подложках с ориентацией 
{1 1 1 } представляют собой 60-градусные дислокации, расположенные в наклонных плос
костях скольжения типа {111} [481, 485]. Дислокации несоответствия часто представляют 
собой полупетли вытянутые в направлении [1 10 ] и не лежащие в плоскости поверхности 
[481]. Часть полупетли располагается в непосредственной близости от границы раздела 
подложки и слоя. Вторая часть располагается в подложке на расстоянии до 50 - 70 мкм от 
границы.
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При малой толщине эпитаксиального слоя дислокации несоответствия в нем могут 
не образовываться. В этом случае совпадение периодов решетки подложки и слоя обеспе
чивается за счет возникновения в слое упругих напряжений, вызывающих изгиб компози
ции [16]. Критическая кривизна, при которой начинается образование дислокаций несоот-

3 1ветствия зависит от температуры осаждения и составляет по данным [470] 10 см для 
температуры 1470 К. Величина кривизны связана разницей периодов решетки и толщина
ми подложки и слоя и может быть найдена [470] из соотношения

1 6t j t ss
R ( ts + 11)3 (7.1)

где R- радиус кривизны, t1- толщина слоя, ts- толщина подложки, s = Aa/a- относительная 
разница периодов решетки подложки и слоя. Формула (7.1) справедлива в случае, когда 
изгиб композиции является упругим. Согласно [486] для кремниевых композиций это ус
ловие выполняется. Критическая толщина эпитаксиального слоя, при которой начинается 
формирование дислокаций несоответствия может быть оценена [16] из соотношения

h кр = a 2 / 2Aa . (7.2)

Для типичных значений параметров кремниевых композиций эта величина не превышает 
нескольких микрометров.

В некоторых случаях присутствие дислокаций несоответствия позволяет улучшить 
характеристики готового прибора, например, снизить токи утечки [366]. При этом, однако, 
другие параметры могут ухудшиться. Образование дислокаций несоответствия необходи
мо учитывать как в автоэпитаксиальных, так и в гетероэпитаксиальных слоях. В послед
них их влияние оказывается более заметным. Так, для слоев кремния на лейкосапфире не
соответствие параметров решеток составляет около 12 %. В результате в разупорядочен- 
ном приграничном слое толщиной 5 - 10 мкм плотность дислокаций несоответствия дос
тигает 106 см-2, а подвижность носителей заряда для образцов р- и n- типов составляет со
ответственно 70 - 88 % и 45 - 55 % от значений, характерных для объемных бездефектных 
монокристаллов [369].

Если формирующиеся при отжиге частицы второй фазы имеют удельный объем, от
личный от удельного объема матрицы, то при высоких температурах может произойти на
рушение когерентности, заключающееся в пластической релаксации поля деформаций ко
герентной частицы с образованием дислокаций призматического или геликоидального ти
па [340, 487]. Такими частицами в кремнии являются, в первую очередь, преципитаты ди
оксида кремния; возможно, также частицы карбида кремния. Дислокационные полупетли 
расположены в плоскостях {111}, составляющих с поверхностью образца угол 55о или в 
плоскостях {110}, ряды петель направлены вдоль <110>. Дислокационная линия состоит 
из трех сегментов, один из которых параллелен поверхности и является 60- градусной 
дислокацией, а два других - соответственно 60- градусная и винтовая дислокация. Каждый 
источник испускает от одной до 20  полупетель, конфигурация которых зависит от места 
нахождения источника. Источники, находящиеся в центре, испускают дислокации в плос
костях (111) и (111), или (111) и (111), а источники на краях - (111) и (111). Это соответст
вует радиально симметричному относительно центра пластины распределению термиче
ских напряжений. Повышению плотности дислокаций в эпитаксиальном слое и подложке 
способствует наличие в исходной подложке микродефектов А-типа [358, 488 - 490], а так
же присутствие концентраторов напряжений, которыми могут быть дефекты механиче
ской обработки поверхности и имевшиеся в исходной подложке или образующиеся в про
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цессе осаждения включения второй фазы.
В работе [491] в монокристаллах кремния полупроводниковой чистоты гамма - аб

сорбционным и дилатометрическим методами были обнаружены три структурных пере
хода, протекающих при температурах 795 - 1032; 1189 - 1352 и > 1399 К. Авторы предпо
лагают, что первые два соответствуют перераспределению примесей, а третий - измене
нию структуры кремния. В дальнейшем эти результаты были уточнены в работах [492, 
493]. В них методами рентгеноструктурного анализа и электронной микроскопии, а также 
измерениями микротвердости и электрофизических свойств показано, что структурные 
превращения протекают по сдвиговому механизму в интервалах 527 - 671 К, 789 - 1044 К, 
1229 -1273 К и 1310 - 1419 К. Они приводят к формированию метастабильных фаз, объем
ная доля которых составляет около 5%. Многократным термоциклированием при 453 - 
953 К была зафиксирована ромбическая модификация кремния при комнатной температу
ре. Легирование кремния элементами, которые понижают энергию межатомной связи 
(алюминий, медь, магний) при концентрациях 2-10"4 - 4-10"2 ат.% приводит к формирова
нию после цикла "нагрев до 1270 К - охлаждение" ярко выраженной блочной структуры 
[494]. В то же время легирование гафнием, который повышает энергию связи, затрудняет 
протекание сдвиговой деформации. Такие кристаллы отличаются повышенным структур
ным совершенством после термообработки. Легирование влияет также на температурную 
зависимость коэффициента термического расширения кремния. Его изменение в области 
структурных превращений оказывается минимальным для кристаллов, легированных гаф
нием, и максимальным для кристаллов, содержащих алюминий. Наличие таких структур
ных переходов также может вызывать дефектообразование при охлаждении кремниевых 
композиций после осаждения эпитаксиального слоя. Аналогичные результаты были полу
чены на пластически деформированных образцах бездислокационных монокристаллов 
кремния со степенью деформации 2 - 3 % [495]. Методами рентгеновского анализа и 
атомно-силовой микроскопии было обнаружено формирование мелких (от нескольких де
сятков до нескольких сотен нанометров) включений политипных модификаций в припо
верхностных слоях пластически деформированных кристаллов.

Низкие плотности дислокаций в эпитаксиальном слое могут быть получены при 
формировании слоя методами жидкофазной эпитаксии. В автоэпитаксиальных слоях 
кремния толщиной 20-30 мкм, осажденных на подложках КДБ-80 (111) толщиной 380 мкм 
из растворов-расплавов на основе олова при температуре 1220-1320 К плотность дислока
ций составляет 10 - 100 см-2 [485]. Основным типом дефектов в таких слоях являются 60

градусные дислокации, расположенные в наклонных плоскостях скольжения типа {111} . 
Генерация дислокаций происходит в основном на периферии. Наблюдается также зарож
дение дислокационных полупетель на поверхности роста или вблизи выделений второй 
фазы.

В работе [496] показано, что формирование на поверхности подложки аморфизиро- 
ванного слоя толщиной около 10 нм путем ее облучения ионами аргона с энергией до 
30 кэВ позволяет существенно снизить плотности дислокаций и дефектов упаковки в эпи
таксиальных слоях кремния, выращиваемых хлоридным методом. Авторы объясняют это 
увеличением числа зародышей кристаллизации и уменьшением их размера, уменьшением 
скорости поверхностной диффузии, что подавляет преимущественный рост отдельных за
родышей, блокированием прорастания отдельных дислокаций из подложки в эпитакси
альный слой, а также разрушением имеющихся на поверхности скоплений SiC и SiO2.

Наряду с дислокациями в кристаллах и монокристаллических слоях кремния могут 
присутствовать также дислокационные петли и другие дефекты дислокационного типа. 
При высокотемпературных обработках имплантированных слоев кремния наблюдали 
[497] совершенные дислокационные петли, петли Франка, а также краевые дислокации,
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сформировавшиеся в результате взаимодействия совершенных дислокационных петель. 
Совершенные призматические дислокационные петли были расположены в основном в 
плоскостях {110}, и представляли собой петли междоузельного типа с вектором Бюргерса 

ab = — < 110 > . Петли Франка также представляют собой дислокационные петли междо- 
2

узельного типа. Они располагаются в плоскостях {111} и имеют вектор Бюргерса

b = -  < 111  >.
3

Рис. 7.1. Число композиций с плотностью дислокаций в эпитаксиальном слое не бо
лее Nd: 1- реактор Т-82, 2- реактор УНЭС-2ПК-А.

Нами выполнена статистическая обработка данных о плотностях дислокаций и де
фектов упаковки в слаболегированных эпитаксиальных слоях кремния, осаждавшихся на 
реакторах Т-82 и УНЭС-2ПК-А [498]. Для анализа были использованы данные о плотно-

22КЭФ3,0
стях дефектов в 3000 композиций----------------------- , полученных на реакторе Т-82, и 5000

* 380КЭС0,01(111) у
аналогичных композиций, полученных за тот же промежуток времени на реакторе УНЭС- 
2ПК-А. Плотности дефектов определяли металлографическим методом после обработки 
образцов травителем Сиртла. Анализируемые значения для каждого образца представля
ли собой средние величины, полученные по результатам измерений плотностей дефектов 
в 9 точках. Полученные результаты (рис. 7.1, 7.2) показывают, что переход к использова
нию эпитаксиальных реакторов большого объема приводит к значительному сдвигу рас
пределения композиций по плотности дислокаций и дефектов упаковки в сторону более 
низких значений. Это может быть обусловлено снижением градиентов температуры на 
подложках и, следовательно, механических напряжений, которые возникают в них при 
осаждении эпитаксиального слоя.
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Плотность дефектов упаковки, см-2

Рис. 7.2. Число композиций с плотностью дефектов упаковки не более Nw; 1- реак
тор Т-82, 2- реактор УНЭС-2ПК-А.
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Рис. 7.3. Распределение германиевых композиций по плотности дислокаций в эпи
таксиальном слое.

Нами было исследовано также распределение германиевых композиций диаметром 
30 мм, полученных в реакторе Слой-202 методом водородного восстановления тетрахло
рида германия, по плотности дислокаций. Как видно из полученных данных (рис. 7.3), 
средние значения плотности дислокаций для германиевых композиций существенно вы
ше, чем для кремниевых. Это может быть обусловлено более низким пределом текучести 
германия при температуре осаждения слоя [340]. Однако прямое сопоставление данных о 
структурном совершенстве кремниевых и германиевых композиций в данном случае не
возможно из-за существенных различий в условиях протекания процесса.

В работе [499] нами было исследовано изменение структурного совершенства в пре
делах эпитаксиального слоя КЭФ-4,0, осажденного на подложках КЭС-0,01 диаметром 
60 мм и толщиной 300 мкм. Слои были получены трихлорсилановым методом на установ
ке Слой-202 при температуре 1470 - 1520 К и повышенной (до 4 мкм/мин) скорости осаж
дения. Металлографический анализ показал, что в ряде случаев эпитаксиальный слой
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имеет монокристаллическое строение в центре пластины и поликристаллическое по ее 
краям. В зоне перехода от монокристаллического строения к поликристаллическому на
блюдаются ямки роста продолговатой формы, по мере приближения к поликристалличе- 
ским участкам их плотность растет, и они сливаются, образуя ступенчатую поверхность. 
Селективное травление позволило выявить в голове каждой ямки дефекты упаковки или 
пирамиды роста, а вблизи поликристаллического участка - поликристаллическое мик
ровключение. Строение наблюдаемых дефектов позволяет предположить, что ямки роста 
образуются в результате “затенения” поверхности роста от газового потока пирамидами 
роста и микродвойниковыми ламелями, выступающими над поверхностью вследствие бо
лее высокой скорости их роста.

Мы исследовали также структурное совершенство двуслойных кремниевых эпитак
сиальных композиций n-n-p и n++-n+-n типов [371]. Металлографический анализ таких 
композиций показал, что основная часть дислокаций имеет малый угол наклона к границе 
раздела и их плотность убывает от значений порядка 104 см-2 вблизи границы раздела с 
сильнолегированной подложкой до нуля на расстоянии 10 - 15 мкм от подложки. Для n++- 
n+-n композиций, в которых все слои были легированы одной и той же примесью (мышья
ком, фосфором), плотность дислокаций несоответствия близка к нулю уже вблизи грани
цы подложки и нижнего эпитаксиального слоя. Основная часть дефектов упаковки зарож
далась на границе раздела нижнего эпитаксиального слоя с подложкой и не прорастала в 
верхний эпитаксиальный слой. Концентрация дефектов упаковки в верхнем слое была 
примерно на порядок ниже, а их размеры свидетельствовали о том, что они зародились на 
границе раздела эпитаксиальных слоев.

Нами было исследовано распределение образующихся дислокаций и дефектов упа
ковки, а также распределение упругих напряжений по площади эпитаксиальной компози
ции. Распределение плотностей дислокаций и дефектов упаковки определяли металлогра
фическим методом, а распределение упругих напряжений - по сдвигу максимума в спек
тре комбинационного рассеяния света. Полученные результаты показывают, что эти рас
пределения имеют одинаковый вид (рис. 7.4, 7.5) и соответствуют рассмотренному в главе
5 распределению времени жизни неравновесных носителей заряда. Такой вид распределе
ний, по нашему мнению, объясняется способом подготовки подложки, предполагающим 
изготовление на начальной стадии на ее боковой поверхности фаски (рис. 7.6). Фаска на 
подложке уменьшает опасность появления сколов и трещин на ее кромке при транспор
тировке, а также устраняет эффект утолщения фоторезиста и эпитаксиального слоя вбли
зи кромки [2]. Однако ее наличие приводит к тому, что область вблизи края пластины не 
проходит дальнейшую механическую обработку (шлифовку, полировку, ...) и содержит 
сильно деформированный приповерхностный слой, что и является причиной интенсивно
го дефектообразования при последующих высокотемпературных процессах. Вместе с 
тем, при определенных условиях сильнодеформированный слой вблизи края пластины 
может препятствовать распространению дислокаций в центральную рабочую область.

Существование тесной взаимосвязи между наличием микротрещин и сколов на бо
ковой поверхности подложки и образованием ступенек сдвига видно также из данных 
таблицы 7.2.
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Табл. 7.2.
Влияние сколов на образование ступенек сдвига в кремниевых эпитаксиальных

композициях [498].

Доля композиций 
с суммарной длиной 

ступенек сдвига 
(мм);

Число сколов на боковой поверхности 

0 - 1 2 - 10 > 10

0 0,30 0,25 0,05
< 60 0,65 0,55 0,55
> 60 0,05 0,20 0,60

X, мкм

Рис. 7.4. Изменение плотностей дислокаций (1) и дефектов упаковки (2) в эпитак
сиальном слое вдоль радиуса композиции (0 соответствует центру композиции).

X, мкм

Рис. 7.5. Сдвиг максимума спектра комбинационного рассеяния света в зависимости 
от расстояния точки падения пучка до центра композиции.
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Рис. 7.6. Схема процесса подготовки подложки: а - вырезанная из слитка пластина, б
- подложка после снятия фаски, в - полированная подложка (штриховкой показан припо
верхностный нарушенный слой).

Уменьшение числа сколов и микротрещин у края подложки существенно улучшает 
структурное совершенство эпитаксиального слоя, что подтверждается результатами ме
таллографического и рентгенотопографического анализов, а также данными, представ
ленными в таблице 7.2. Нами было показано [371, 400, 490], что указанные выше законо
мерности наблюдаются как при осаждении слаболегированных слоев на сильнолегиро
ванных подложках, так и при осаждении сильнолегированных слоев на слаболегирован
ных подложках, а также при изготовлении многослойных эпитаксиальных структур и 
структур с переменным уровнем легирования эпитаксиального слоя. Это свидетельствует 
о том, что наличие микротрещин на торцах подложки имеет для формирования линий 
скольжения большее значение, чем изменение прочности подложки, связанное с измене
нием уровня ее легирования.

В отличие от металлов, для полупроводников характерна резкая зависимость скоро
сти движения дислокаций от температуры и слабая зависимость от напряжения сдвига 
[340]. Это согласуется с термофлуктуационной теорией образования и движения двойных 
перегибов на дислокациях. Установлено, что при низких напряжениях скорость дислока
ций сильнее зависит от приложенного напряжения, чем при высоких, а энергия активации 
перемещения дислокаций зависит от приложенного напряжения сдвига. Дислокации в 
кремнии подвижны при температурах выше 1070 - 1170 К. Поэтому, во время высокотем
пературных обработок или при охлаждении кристалла после роста оказывается возмож
ным [175] образование субструктур, состоящих из рядов дислокаций, создающих малоуг
ловые межзеренные границы с разориентировкой зерен от нескольких минут до несколь
ких градусов. В большинстве кремниевых приборов присутствие таких границ, являю
щихся местом скопления дислокаций, считается недопустимым.

Напряжение Пайерлса для кремния является относительно высоким и составляет 2,7 
Гпа; в связи с этим движение дислокаций во многих случаях осуществляется при более 
низких напряжениях по механизму двойных термических перегибов [16]. Энергия образо
вания такого перегиба в кремнии составляет 2,1 - 2,3 эВ, а энергия активации его бокового 
перемещения (барьер Пайерлса второго рода) - 0,04 эВ. Для начальных стадий деформа
ции кремния при осесимметричном изгибе энергия активации движения дислокаций со
ставляет около 1 эВ. Она совпадает с энергией активации миграции ступенек на 90о и 30о 
частичных дислокациях, равной 1 - 1,2 эВ [500, 501] и близка к энергии активации мигра
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ции дивакансии 1,2 эВ [93]. Энергия образования одиночной ступеньки на 90о частичной 
дислокации по данным [502] составляет 0,12 эВ.

Сравнение результатов исследования дислокационной структуры биполярных тран
зисторов, полученных на одних и тех же образцах методами сканирующей электронной 
микроскопии в режиме наведенного тока и ТЭМ, показывает, что не менее 90% дислока
ций видимых в ТЭМ, являются электрически активными [410]. Наиболее существенное 
влияние дислокации оказывают на электрическую проводимость кремния, время жизни 
неравновесных носителей заряда и диффузию примесных атомов в нем [3, 62, 175]. С 
краевыми дислокациями связана также линия люминесценции с максимумом при 1,525 
мкм [497]. Влияние дислокаций на электрофизические свойства вызвано наличием на них 
оборванных связей, что обусловливает формирование дополнительных состояний в за
прещенной зоне, а также образованием на дислокации примесной атмосферы, влияние ко
торой может существенно различаться в зависимости от состава. В связи с этим, поведе
ние ростовых дислокаций и дислокаций, введенных пластической деформацией, оказыва
ется разным. Влияние дислокаций на удельную электропроводность слаболегированных 
монокристаллов кремния проявляется [16] при их плотности более 106 - 108 см-2. При этом 
более заметное влияние оказывают краевые, 60-градусные и расщепленные винтовые дис
локации, характеризующиеся наибольшими плотностями оборванных связей. Существен
ным является и направление движения носителей заряда относительно линий дислокаций. 
Наибольшее влияние на проводимость они оказывают, если их преимущественная ориен
тация совпадает с направлением тока [175]. Краевые дислокации в кремнии обладают ак
цепторными свойствами [388] и в сильнодеформированных кристаллах n- типа могут вы
зывать инверсию типа проводимости [503]. В слаболегированных полупроводниках ради
ус области положительного пространственного заряда вблизи дислокации может дости
гать 10 - 100 мкм [171]. В связи с этим в кристаллах с электронной проводимостью она 
может рассматриваться как включение материала р - типа в n-типном полупроводнике.

При обратном смещении p-n перехода вблизи критического для данного материала 
поля наблюдают лавинообразное нарастание тока, связанное с ударной ионизацией или 
туннельным пробоем [504]. Образование лавины начинается в области т.н. микроплазм, 
одной из основных причин появления которых в кремниевых приборах являются дисло
кации. Одной из причин появления микроплазм может быть заметное (на 0,2 - 0,4 эВ) по
нижение ширины запрещенной зоны в области дислокаций.

Влияние дислокаций на время жизни неравновесных носителей заряда неоднознач
но. С одной стороны, наличие на дислокации оборванных связей приводит к образованию 
в запрещенной зоне дополнительных уровней, по которым может происходить рекомби
нация неравновесных носителей заряда [175]. В чистых кристаллах время жизни неравно
весных носителей заряда обратно пропорционально плотности дислокаций [1]. Однако 
влияние дислокаций существенно зависит от типа и концентрации фоновых примесей, а 
также от состава формирующейся атмосферы. Атмосфера может пассивировать глубоко
уровневые примеси и дефекты, вызывая повышение времени жизни неравновесных носи
телей заряда в дислокационных кристаллах по сравнению с бездислокационными, что 
часто наблюдается на практике [3]. Преимущественно на дислокациях скапливаются бы- 
стродиффундирующие примеси (если их концентрация достаточно велика), такие как на
пример медь и золото в кремнии. Это также приводит к повышению времени жизни не
равновесных носителей заряда [1].

Энергия активации диффузии элементов III и V групп вдоль дислокаций в полупро
водниках составляет 0,75 - 0,80 от энергии активации объемной диффузии, а коэффици
ент диффузии на 3 -5 порядков выше коэффициента объемной диффузии [168]. Экспери
ментально установлено, что энергия активации диффузии вдоль краевой дислокации 
меньше, чем вдоль винтовой [62]. Для никеля имеются данные, что энергия активации
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диффузии вдоль одиночной краевой дислокации равна энергии активации диффузии 
вдоль угловой межзеренной границы. В таблице 7.3 приведены данные о параметрах диф
фузии основных донорных и акцепторных примесей вдоль дислокаций в кремнии.

Табл. 7.3
Параметры диффузии примесей вдоль дислокаций в кремнии [62, 168]

Примесь In Sb P As B Al

D0, см2/с 10000 450 11000 75000 190 140
290 15000

Е, эВ 3,31 3,0 3,38 3,6 3,24 3,01
3,1 3,25

В работе [505] исследовано влияние статического четырехточечного изгиба при 1070
- 1320 К. Ось изгиба совпадала с направлением [112], что позволяло обеспечить макси
мальные напряжения по одной из плоскостей скольжения и ввести две системы 60 - гра
дусных дислокаций. Интервал внешних напряжений составлял 0,3 - 2,7 кГ/мм2. При по-

18 3 19 3верхностных концентрациях бора менее 4-10 см  и фосфора менее 1-10 см  в сжатых 
образцах наблюдается ускорение, а в растянутых - замедление диффузии. При высоких 
концентрациях бора и фосфора наблюдается замедление диффузии независимо от знака 
деформации и величины внешних напряжений. Основываясь на литературных данных ав
торы считают, что процесс идет путем скольжения 60 - градусных сегментов дислокаци
онных петель одновременно с неконсервативным перемещением ступенек одной плоско
сти скольжения в другую. В этом случае наблюдавшиеся зависимости коэффициентов 
диффузии от величины и знака приложенных напряжений могут быть объяснены тем, что 
при переползании ступенек 60 - градусных дислокаций на вышележащие плоскости 
скольжения в диффузионной области рождаются междоузельные атомы кремния, которые 
могут аннигилировать с вакансиями, уменьшая их концентрацию в диффузионной области
и, следовательно, коэффициент диффузии, или вытеснять в междоузлия атомы фосфора и 
бора, повышая эффективные коэффициенты их диффузии.

Ведется разработка способов получения монокристаллов кремния с заданной дисло
кационной структурой, однако, в настоящее время еще не удается управлять свойствами 
дислокационных кристаллов и получать на их основе высококачественные приборы, по
этому снижение плотности дислокаций является одним из общих требований к рабочим 
слоям полупроводниковых приборов и интегральных схем.

Присутствие малоугловых границ в монокристаллических областях кремниевых 
приборов современной технологией не допускается. Имеющиеся малоугловые границы 
можно разделить [1] на две группы - границы, имеющие в плоскости (1 1 1 ) направление 
[112] и границы произвольного направления. Малоугловые границы первого типа наибо
лее часто встречаются в кристаллах, выращиваемых методом Чохральского. Несмотря на 
криволинейную поверхность, граница имеет отчетливую тенденцию располагаться в 
плоскостях (110). Границы второго типа чаще встречаются в БЗП кремнии. Расстояние 
между центрами ямок травления обычно находится в пределах 5 - 50 мкм, при этом, как 
правило, в кристаллах БЗП кремния линейная плотность дислокаций выше, чем в кри
сталлах, выращенных методом Чохральского. Часто малоугловые границы состоят не из 
одной стенки дислокаций, а из нескольких близкорасположенных параллельных стенок. 
Дислокации, образующие малоугловую границу, лежат в плоскости (110), имеют направ
ление осей [112] и составляют угол 19о 28 с направлением роста. В соответствии с клас
сификацией Хорнстра [16] это могут быть краевые дислокации с вектором Бюргерса a/2
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[1 1 0 ] либо сложные дислокации. Простая граница наклона является симметричной и со
стоит из одноименных краевых дислокаций, расположенных эквидистантно в плоскости, 
перпендикулярной их плоскостям скольжения [166]. Если расстояние между дислокация
ми равно h, то угол разориентации блоков

9
9 = 2 sin — = b /h  = bND (7.3)

2

где ND - линейная плотность дислокаций. Величина угла наклона находится в пределах от 
нескольких секунд до нескольких градусов [3]. В кристаллах германия, выращенных ме
тодом Чохральского, такие границы обычно занимают три плоскости {110}, параллельные 
направлению роста [1]. Каждая из этих границ состоит из группы дислокаций [211], ле
жащих под углом 19о 28 к направлению роста.

Влияние малоугловых границ на электрические свойства обусловлено двумя основ
ными причинами [175]. Во-первых, из-за высокой плотности структурных дефектов они 
являются эффективными центрами рекомбинации неравновесных носителей заряда. Во- 
вторых, в области границы может происходить сегрегация легирующих и фоновых приме
сей, приводящая к образованию p-n и изотипных переходов.

7.2. Линии скольжения в кремниевых эпитаксиальных композициях

К числу основных дефектов кремниевых эпитаксиальных композиций относятся ли
нии скольжения (ступеньки сдвига). Ступеньки сдвига представляют собой рельефные 
линии высотой 0,05 - 0,15 мкм, располагающиеся параллельно следам пересечения плос
костей (111) с поверхностью эпитаксиального слоя [265]. В слитках, выращенных мето
дом Чохральского, линии скольжения образованы 60 градусными дислокациями, распо
ложенными в плоскости (111). Основными причинами образования линий скольжения в 
эпитаксиальном слое является [355] наличие микросколов на боковой кромке пластин, а 
также присутствие в монокристаллах кремния примесно-дефектных кластеров, генери
рующих дислокационные петли при высокотемпературных технологических процессах.

Образованию линий скольжения способствует наличие прогиба у исходных пластин, 
приводящее к повышению термоупругих напряжений. Согласно [506], для предотвраще
ния образования ступенек сдвига максимальный радиальный градиент температуры дол
жен быть не более 6 К/см в интервале 1370 - 1520 К и не более 11 К/см при 1220 К. Веро
ятность образования ступенек сдвига зависит от ориентации поверхности подложки [2 ]: 
для пластин с ориентацией {100} она на 25 % больше, чем для пластин с ориентацией {111}.

Наиболее детально процесс формирования полос скольжения исследован на моно
кристаллах щелочно-галоидных (ЩГК) соединений [507 - 510]. Процесс скольжения на
чинается, как правило, с перемещения дислокационных петель, уже присутствующих в 
кристалле, или образующихся на концентраторах напряжений. Далее при своем движении 
эти петли размножаются и дают новые дислокационные петли, которые лежат возле пер
воначальной плоскости скольжения исходных дислокаций и образуют вместе с последни
ми узкие полосы скольжения. В процессе нагружения появившиеся линии скольжения 
проходят через все поперечное сечение образца и одновременно распространяются в ши
рину, то есть по длине кристалла, образуя полосы скольжения. Такой боковой рост может 
наблюдаться до тех пор, пока дислокации не заполнят весь объем кристалла. Аналогичные 
результаты были получены на NaCl, на монокристаллах Fe - 3% Si и других материалах [507].

Линии скольжения, являющиеся зародышами полос скольжения, представляют со
бой после травления ряды дислокационных ямок, выявляющих в ЩГК кристаллах винто
вые и краевые компоненты дислокаций [507]. Вершины линий скольжения, которые, со
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гласно А.В. Степанову, представляют собой окончания незавершенных сдвигов, переме
щаются поперек кристалла, пока не достигнут противоположного ребра. При нагружении 
кристалла на машине с постоянной скоростью перемещения захватов формирование и 
распространение в длину таких линий скольжения составляет сущность процесса дефор
мации в области напряжений от предела упругости до площадки текучести, когда эти ли
нии превращаются уже в полосы скольжения. Скорость перемещения вершин линий 
скольжения значительно выше скоростей отдельных дислокаций. Поскольку при движе
нии дислокаций происходит их размножение и переход в соседние плоскости, линия 
скольжения одновременно с удлинением расширяется. Поэтому она имеет вид клина, су
жающегося по мере удаления источника, однако, клинообразность наблюдается лишь на 
больших расстояниях, что свидетельствует о том, что скорость расширения линии сколь
жения на несколько порядков меньше скорости ее удлинения.

После прохождения линиями скольжения всего поперечного сечения кристалла из
менение дислокационной структуры сводится в основном к расширению (боковому росту) 
полос скольжения [507]. На диаграммах нагружения кристаллов переход от стадии зарож
дения полос к их расширению совпадает с началом площадки текучести. Боковой рост по
лос скольжения определяет процесс деформации в области площадки текучести. Анализ 
полос скольжения с помощью интерференционного микроскопа показывает, что наклон 
интерференционных линий, характеризующий величину сдвига, резко изменяется на гра
нице полосы и в ее пределах остается постоянным. Это свидетельствует о том, что дефор
мация внутри полосы остается постоянной. Ширина переходной области не превышает 1 -
2 мкм, что соответствует погрешности измерений. В первые моменты после приложения 
напряжения ширина полосы скольжения увеличивается с постоянной скоростью, а затем 
после достижения полосой ширины около 50 мкм эта скорость начинает уменьшаться. 
Величина среднего сдвига в полосах практически не изменяется. Это позволяет сделать 
вывод, что на площадке текучести вклад в деформацию в данный момент времени вносят 
лишь области кристалла, расположенные на краях полос скольжения. Оценки показывают, 
что скорость пластической деформации в этих областях по меньшей мере в десятки раз 
превышает среднюю скорость деформации образца в целом. Уменьшение скорости рас
ширения полос при d > 50 мкм может быть обусловлено взаимодействием соседних по
лос. Величина сдвига в полосе скольжения зависит от многих факторов и составляет 0,01
0,17. Для данного типа кристаллов (ЩГК) имеется тенденция к возрастанию сдвига в 
полосах скольжения по мере увеличения жесткости кристаллов. Изменение сдвига при 
варьировании условий нагружения и состояния кристалла коррелирует также с изменени
ем длины площадки текучести на кривых нагружения. Плотность дислокаций в полосах 
скольжения составляет 106 - 107 см-2. При этом плотность винтовых дислокаций в полосе 
скольжения пропорциональна квадрату предела текучести (жесткости) кристалла, а плот
ность краевых линейно зависит от него.

Для процесса одиночного скольжения в ЩГК кристаллах, кремнии, меди, магнии, 
железе и ниобии характерны [507, 511] следующие общие закономерности. 1) Основными 
элементами дислокационной структуры, получаемой при одиночном скольжении, являют
ся мультиполи, главным образом диполи, краевых компонент дислокаций. В относительно 
чистых кристаллах плотность краевых и винтовых компонент отдельных дислокаций 
примерно на порядок меньше плотности этих диполей. 2) Практически все винтовые дис
локации в процессе одиночного скольжения остаются потенциально подвижными. 3) 
Плотность диполей и плотность отдельных дислокаций изменяются с деформацией ли
нейно. 4) Увеличение плотности дислокаций с деформацией, скорее всего, является ре
зультатом размножения дислокаций за счет двойного поперечного скольжения их винто
вых компонент.

Образование диполей происходит [512] вследствие различных скоростей движения
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краевых и винтовых компонент дислокационной петли. В результате действия на винто
вую компоненту дополнительной тормозящей силы, вызванной генерацией точечных де
фектов порогами при высоких кинетических энергиях, винтовые сегменты дислокаций 
при скольжении отстают от краевых. Это приводит к огибанию краевыми сегментами 
винтовых и их аннигиляции или образованию диполей, если системы скольжения неком
планарны.

Высокое совершенство полупроводниковых кристаллов вносит определенные осо
бенности в характер макропластической деформации [340]. Размножение дислокаций 
(распространение скольжения от нескольких поверхностных или объемных источников на 
весь объем кристалла до плотности 1 • 108 см-2) происходит в пределах первых нескольких 
процентов деформации сдвига. Вследствие малой исходной плотности дислокаций, харак
терной особенностью кривых деформация - растяжение является наличие резкого зуба те
кучести, не связанного с коттрелловским механизмом разблокировки дислокаций. Харак
терные для полупроводников резкие температурная и скоростная зависимости верхнего 
предела текучести обусловлены тем, что по мере размножения дислокаций, вызываемые 
ими внутренние напряжения становятся сопоставимыми с внешними. Поэтому истинные 
напряжения, действующие на дислокацию, отличаются от внешних. В бездислокационных 
монокристаллах кремния с увеличением концентрации кислорода значение верхнего пре
дела текучести, начиная с определенных концентраций, начинает уменьшаться [507]. Это 
вызвано преципитацией кислорода, которая инициирует действие источников Франка- 
Рида, и вызывает резкое возрастание плотности дислокаций за счет увеличения количест
ва их источников.

Дислокация, скользящая в кремнии, существенно изменяет свойства области, приле
гающей к плоскости скольжения [513]. Это связано с перераспределением точечных де
фектов и примесей движущейся дислокацией. Предполагается, что вблизи плоскости 
скольжения дислокации накапливаются комплексы точечных дефектов, а прилегающая 
область обеднена точечными дефектами и примесями, в частности, кислородом. Это при
водит также к возникновению аномально широкой электрически активной области вблизи 
плоскости скольжения, которая существенно влияет на характеристики получаемых при
боров. Нами наблюдалось в отдельных случаях формирование ограниченных линиями 
скольжения и малоугловыми границами прямоугольных ячеек со стороной порядка 10 
мкм. Учитывая способность многих примесей сегрегироваться на дислокациях можно 
предположить, что такие ячейки будут являться более чистыми по содержанию соответст
вующих примесей и обладать более высокими электрофизическими свойствами.

Нами были исследованы [43, 513 - 515] некоторые закономерности формирования 
линий скольжения в слаболегированных автоэпитаксиальных слоях кремния. Эпитакси
альные слои с удельным электросопротивлением 1 - 50 Ом-см и концентрацией фосфора 
1013 - 1014 см-3 толщиной 10 .. 100 мкм, осаждали методом водородного восстановления 
трихлорсилана [364] на подложках КЭС-0,01 (111) диаметром 60 - 100 мм и толщиной 
350 - 500 мкм. Исследуемые композиции контролировались по различным техническим 
условиям, различие между которыми заключалось в том, что в первом случае (ТУ1) все 
образцы с линиями скольжения считались годными, а во втором (ТУ2) отбраковывались 
композиции, для которых суммарная длина линий скольжения была больше диаметра 
композиции. Такие композиции в дальнейшем условно называются композициями с 
большим числом линий скольжения. Оценить их долю можно, найдя отношение числа 
композиций, годных по ТУ2, к числу композиций, годных по ТУ2. Для оценки корректно
сти такого способа определения доли композиций с большой длиной линий скольжения 
нами было проведено сопоставление результатов его использования с результатами, полу
ченными непосредственным измерением суммарной длины линий скольжения. Соответ
ствующие данные приведены на рисунке 7.7. Как видно из представленных результатов,
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соответствие между двумя методами является удовлетворительным.

ТУ 2/ТУ 1, %

Рис.7.7. Корреляция между результатами определения доли "композиций с большой 
длиной линий скольжения" различными методами.

22КЭФ3,0
На рисунке 7.8 показано распределение 128 партий композиций 380КЭС0 01(111)

диаметром 60 мм (каждая партия включала 35 - 38 композиций, изготовленных в одном 
процессе) по доле образцов с "большой длиной линий скольжения". Как видно из рисунка, 
такие композиции составляют большую часть образцов.

Нами была исследована взаимосвязь между плотностью дислокаций в эпитаксиаль
ном слое и формированием линий скольжения. Полученные результаты (рис. 7.9) свиде
тельствуют о том, что в области малых плотностей дислокаций увеличение плотности 
дислокаций препятствует развитию скольжения и снижает суммарную длину линий 
скольжения. Это может быть объяснено тем, что формирующиеся в эпитаксиальном слое 
и подложке дислокации являются стопорами для скользящих дислокаций и блокируют их 
движение. Уменьшение доли "композиций с большой длиной линий скольжения" с ростом 
плотности дислокаций в эпитаксиальном слое для кремниевых композиций, полученных в 
сходных условиях, отмечалось также в [516].
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На рисунке 7.10 показано влияние средней плотности дислокаций в эпитаксиальном 
слое на выход годных композиций по ТУ1 и ТУ2. Видно, что увеличение плотности дис
локаций приводит к увеличению выхода годных композиций не только по ТУ2, где это 
может быть объяснено снижением доли "композиций с большой длиной линий скольже
ния", но и по ТУ1. В связи с этим представляло интерес исследование связи между нали
чием линий скольжения и формированием поверхностных дефектов в кремниевых эпи
таксиальных композициях.

На рисунке 7.11. показана связь между долей "композиций с большой длиной линий 
скольжения" в партиях из 38 образцов и долей композиций, забракованных из-за наличия 
поверхностных дефектов. Все проконтролированные партии пластин были разбиты на 3 
группы, для которых доля композиций с большой длиной линий скольжения находилась в 
пределах 0 - 33 % (1 группа, 41 партия), 33 - 67 % (2 группа, 180 партий), 67 - 100 % (3 
группа, 44 партии). Наличие поверхностных дефектов определялось визуально в соответ
ствии со стандартными методиками.

Как видно из рисунка 7.10 для всех рассмотренных видов дефектов эпитаксиального 
слоя вероятность их образования уменьшается с ростом вероятности образования линий 
скольжения. По нашему мнению, это может быть связано с тем, что колебания температу
ры осаждения по разному влияют формирование дефектов.
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Рис. 7.9. Взаимосвязь доли "композиций 
с большой длиной линий скольжения" и 
плотности дислокаций в эпитаксиаль
ном слое

Рис. 7.10. Влияние плотности дислокаций в 
эпитаксиальном слое на выход годных ком
позиций по ТУ1 и ТУ2. Плотности дислока
ций для групп: 0 - 300 см-2 (1); 300 - 600 см-2 
(2); 600 - 900 см-2 (3); 900 - 1200 см-2 (4); 1200 
- 1500 см-2 (5).
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Рис. 7.11. Связь между долей "композиций с большой длиной линий скольжения" (до 
33 % (а); 33 - 67 % (б); > 67 % (в)) и долей композиций, забракованных из-за наличия бу
горков роста (1), сыпи (2), окисления поверхности (3), растравления поверхности (4).

Вероятность формирования линий скольжения с ростом температуры повышается 
из-за уменьшения предела текучести кремния. В то же время, повышение температуры 
способствует переводу процесса в область чисто диффузионного контроля, что ведет к 
снижению роли поверхностных процессов в формировании морфологии и структурного 
совершенства растущего слоя и, соответственно, к снижению вероятности образования 
поверхностных дефектов.

На рисунке 7.12 показано, что у боковой кромки подложки имеются микросколы, 
вокруг которых формируются поля упругих напряжений. В работе [498] мы показали су
щественное влияние таких микротрещин и сколов на образование ступенек сдвига. Полу-
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ченные данные представлены в таблице 7.4.

Рис.7.12. Микросколы у боковой кромки кремниевых пластин.

Как видно из представленных данных, уменьшение числа сколов и микротрещин у 
края подложки существенно улучшает структурное совершенство эпитаксиального слоя. 
Это подтверждается результатами металлографического и рентгенотопографического 
анализов, свидетельствующими о том, что зарождение линий скольжения, как правило, 
происходит вблизи сколов или микротрещин [2, 489, 490]. Начинаясь на микротрещине, 
такая ступенька распространяется вдоль направления [1 1 0 ] к центру пластины, пронизы
вая подложку и эпитаксиальный слой. Высота ступеньки убывает от краев к центру пла
стины, что подтверждается уменьшением в том же направлении размеров тетраэдров де
фектов упаковки.

Табл. 7.4.
Влияние сколов на образование ступенек сдвига в кремниевых эпитаксиальных

композициях [498].

Доля композиций 
с суммарной длиной 

ступенек сдвига (мм):

Число сколов на боковой поверхности

0 - 1 2 - 10 > 10
0 0,30 0,25 0,05

= 60 0,65 0,55 0,55
> 60 0,05 0,20 0,60

Строение ступеньки сдвига в подложке и эпитаксиальном слое различно [489, 490]. 
В подложке она состоит из одного или нескольких параллельных рядов дислокаций, в ка
ждом из которых дислокационные линии имеют одинаковый наклон к поверхности на
блюдения. В эпитаксиальном слое ступенька сдвига содержит дислокационные петли раз
личного наклона и частичные дислокации Франка, а также дефекты упаковки. При этом 
углы наклона входящих в линию сдвига дислокаций к поверхности эпитаксиального слоя
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неодинаковы. В работе [489] послойным травлением установлено, что вблизи поверхности 
эпитаксиального слоя и подложки дислокации, входящие в линию сдвига, имеют форму 
полупетель, расширяющихся от границы раздела к поверхности эпитаксиального слоя. По 
мере удаления от края композиции к центру скопление дислокаций становится более упо
рядоченным, уменьшается их линейная плотность, уменьшаются размеры и количество 
дефектов упаковки, что свидетельствует о меньшей глубине залегания точки образования 
этих дефектов. Конец линии сдвига образован стенкой параллельных дислокаций. Наибо
лее вероятный механизм образования ступеньки этого типа состоит в протекании в под
ложке на начальном этапе сдвига путем генерации ряда дислокаций источником Франка - 
Рида, сосредоточенным на микротрещине у боковой поверхности пластины, и последую
щем скольжении их по плоскости {111} в направлении [110]. Ступенька, образовавшаяся 
в результате сдвига на поверхности подложки, служит источником зарождения дефектов 
упаковки и дислокационных петель в осаждающемся слое.

Изучение структуры линий скольжения позволяет заключить, что, как в обращенных 
кремниевых эпитаксиальных композициях [489], так и в однослойных эпитаксиальных 
композициях, в том числе в композициях с переменным уровнем легирования эпитакси
ального слоя [372] и двуслойных эпитаксиальных композициях [490, 371], они имеют 
одинаковое строение. Их формирование происходит на начальной стадии роста эпитакси
ального слоя, а не в момент его окончания, как это принято считать [469]. Об этом свиде
тельствует, в частности, соответствие размеров дефектов упаковки, образующих линию 
сдвига, толщине эпитаксиального слоя. В работе [372] нами было исследовано структур
ное совершенство эпитаксиальных слоев кремния с переменным уровнем легирования, 
осажденных на подложках КЭС-0,01 (111) диаметром 76 мм и толщиной 380 мкм. Толщи
на слоя составляла 30 мкм, а величина удельного электросопротивления изменялась по 
экспоненциальному закону от 1 Ом-см у границы раздела подложки и слоя до 100 Ом-см 
на расстоянии 20 мкм от границы, оставаясь далее постоянной. Металлографический ана
лиз показал, что на поверхности эпитаксиальный слой не содержит ни дислокаций, ни де
фектов упаковки. Методом послойного стравливания установлено, что вблизи границы 
раздела эпитаксиальный слой содержит сетку дислокаций несоответствия, состоящую из 
наклонных дислокаций и петель, распространяющихся от границы раздела на высоту 5 -

2 3 210 мкм. Плотность дислокаций на высоте 5 мкм от подложки составляет 10 - 10 см . 
Часть исследованных образцов содержала линии скольжения, исходящие от краев пласти
ны и пронизывающие насквозь подложку и эпитаксиальный слой. В подложке они состоя
ли из одного или двух рядов параллельных дислокаций, а в эпитаксиальном слое - из со
четания дислокационных петель и дефектов упаковки различного размера. Изучение 
строения линий сдвига позволило заключить, что, как и в обычных однослойных эпитак
сиальных композициях, сдвиг произошел на начальной стадии процесса эпитаксии путем 
генерации дислокаций одиночным (реже несколькими) источником Франка-Рида, образо
вавшимися на микротрещине у боковой поверхности пластины. При осаждении эпитакси
ального слоя на возникшей при сдвиге на поверхности подложки ступеньке образовались 
дислокационные петли и дефекты упаковки. Общность механизма формирования и строе
ния линий скольжения в эпитаксиальных композициях различного типа указывает на то, 
что наличие микротрещин на торцах подложки имеет для формирования линий скольже
ния большее значение, чем изменение прочности подложки, связанное с изменением 
уровня ее легирования.

Ступеньки сдвига второго типа [371, 489, 490], не связанные с микротрещинами на 
краях, пронизывают только эпитаксиальный слой, не проникая в подложку. Зарождение 
ступеньки в данном случае связано с локальными нарушениями на поверхности подложки
- мелкими царапинами или участками с приповерхностным нарушенным слоем, не уда
ленным при механической обработке. Высота ступеньки сдвига при этом уменьшается от
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ее центра к краям. Это свидетельствует об удлинении ступеньки в процессе роста эпитак
сиального слоя.

Линии скольжения в кремниевых композициях можно выявлять различными мето
дами. Металлографически они проявляются после селективного травления в виде цепочки 
дислокационных ямок травления. Визуально или с помощью интерференционного микро
скопа они имеют вид макроскопической ступеньки на поверхности эпитаксиального слоя, 
идущей в том же направлении. Полученные нами результаты [515] показывают отсутствие 
однозначного соответствия между наличием макроскопических ступенек сдвига и метал
лографически выявляемых линий скольжения. Часто наблюдаются линии скольжения, для 
которых высота ступеньки меньше предела чувствительности интерферометра Линника, 
который составляет около 0,03 мкм. Согласно [507], это может быть связано с двумя при
чинами. Во-первых, если вектор Бюргерса дислокаций, образующих ступеньку сдвига, па
раллелен поверхности, то элементарный сдвиг при выходе дислокации на поверхность бу
дет равен нулю, и ступенька сдвига для соответствующей линии скольжения не образует
ся. Во-вторых, отсутствие ступеньки возможно, если в состав линии скольжения входят 
дислокации противоположных знаков, вызывающие сдвиг в противоположных направле
ниях. Вместе с тем, в отдельных случаях на поверхности имеются макроскопические сту
пеньки сдвига, в области которых при селективном травлении дислокационные ямки и 
другие фигуры травления не выявляются. Аналогичные ступеньки наблюдали ранее в 
[517]. Авторы этой работы показали, что такая ступенька возникает в результате сдвига по 
плоскостям {111} в направлении [110] под углом 74о к поверхности {111}. Высота сту
пеньки составляет более 0,03 мкм.

Появление макроскопической ступеньки при скольжении обусловлено тем, что каж
дая из скользящих дислокаций при выходе на поверхность создает элементарный сдвиг, 
величина которого равна проекции вектора Бюргерса на направление нормали к поверх
ности. Цепочка дислокационных ямок травления в области линии скольжения будет обра
зовываться, если дислокации имеют достаточно высокий угол наклона к поверхности. 
Приведенный ниже анализ показывает, что кристаллографические условия формирования 
ступенек и цепочек дислокационных ямок в общем случае не совпадают.

В алмазоподобной решетке возможны [16] три типа простых дислокаций - краевая, 
винтовая и 60 -градусная. Оси и векторы Бюргерса дислокаций всех типов располагаются 
вдоль направлений [1 1 0 ], то есть могут быть направлены либо под углом 54о 44 к поверх
ности, либо параллельно ей. В таблице 7.5 приведены векторы Бюргерса и значения эле
ментарных сдвигов для различных дислокаций, выходящих на поверхность (1 1 1 ) алмазо
подобной решетки. При этом принято, что ось 1 наклонных дислокаций имеет направление

[1 0 1 ], а ось дислокаций параллельных поверхности - [1 0 1 ] . Возможные значения вектора
Бюргерса b определяли из условия cos(1,b) = 0 для краевой, ± 1 для винтовой и ± 1/2 для 
60-градусной дислокации, а величины элементарных сдвигов - D = bn/n, где n = а[111]. 
Как следует из приведенных в таблице данных, для линии скольжения, образованной на
клонными краевыми дислокациями будет наблюдаться цепочка дислокационных ямок 
без макроскопической ступеньки сдвига. Если же дислокации в линии скольжения па
раллельны поверхности, появится ступенька, для которой ямки травления не выявляются. 
Для линий скольжения, образованных винтовыми дислокациями, макроскопическая сту
пенька на поверхности (1 1 1 ) и цепочка дислокационных ямок всегда будут либо одновре
менно наблюдаться (наклонные дислокации), либо одновременно отсутствовать (дислока
ции параллельные поверхности).
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Табл. 7.5.
Элементарные сдвиги, вызываемые различными типами дислокаций в

алмазоподобной решетке

Тип дислокации Вектор Бюргерса Элементарный сдвиг

краевая, [1 0 1 ] a/2 [ 1 0 1  ]; a/2 [ 1 0 1 ]

0

краевая, [ 1 0 1  ] a/2 [1 0 1 ]; a/2 [ 1 0 1  ] 2b/V6

винтовая, [1 0 1 ] a/2 [1 0 1 ]; a/2 [ 1 0 1  ] 2b/V6

винтовая, [ 1 0 1  ] a/2 [ 1 0 1  ]; a/2 [ 1 0 1 ]
0

60-град., [1 0 1 ] a/2 [1 1 0 ]; a/2 [ 1 1 0  ] b/ 
b/ 

2
2

a/2 [0 1 1 ]; a/2 [ 0 1 1 ] 0

a/2 [ 1 1 0  ]; a/2 [ 1 1 0  ]
0

a/2 [ 0 1 1  ]; a/2 [ 0 1 1 ]

60-град., [ 1 0 1  ] a/2 [1 1 0 ]; a/2 [ 1 1 0  ] b/ 
b/ 

2
2

a/2 [0 1 1 ]; a/2 [ 0 1 1 ] 0

a/2 [ 1 1 0  ]; a/2 [ 1 1 0  ]
0

a/2 [ 0 1 1  ]; a/2 [ 0 1 1 ]

Для 60- градусных дислокаций, как наклонных, так и параллельных поверхности, в 
зависимости от ориентации вектора Бюргерса элементарный сдвиг может быть равен либо
нулю, либо 2b/V6. Таким образом, в результате скольжения в одной плоскости ряда па
раллельных простых дислокаций на поверхности (1 1 1 ) могут появиться следующие типы 
линий скольжения: 1) макроскопическая ступенька, которая после селективного травления 
имеет вид цепочки дислокационных ямок; 2) макроскопическая ступенька, в области ко
торой фигуры травления не формируются; 3) не создающая ступеньки, но выявляемая се
лективным травлением линия скольжения. Возможен также случай, когда скольжение ис
пускаемых источником дислокаций не приводит к формированию линий скольжения на 
поверхности.

Нами было исследовано также распределение дислокаций в линии скольжения и со
отношение между истинной высотой ступеньки сдвига и расчетной, определяемой по чис
лу дислокаций, прошедших через точку, в которой проводились измерения [485, 487]. Вы
соту ступеньки сдвига измеряли с помощью интерференционного микроскопа, а также 
рассчитывали как произведение числа дислокаций, прошедших через рассматриваемую 
точку линии скольжения, на величину элементарного сдвига D.

Расчетные значения оказываются существенно меньше измеренных. Такая законо
мерность противоположна тому, что наблюдается при низкотемпературном скольжении в 
щелочно-галоидных кристаллах. Согласно [507] при низкотемпературной деформации
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происходит размножение скользящих дислокаций, сопровождающееся образованием дис
локационных диполей. Поскольку дислокации, входящие в диполь, при скольжении дают 
равные по величине, но противоположно направленные сдвиги, ступенька, которая обра
зуется на поверхности образца в результате скольжения, имеет меньшую высоту, чем ве
личина, получаемая умножением элементарного сдвига на полное число дислокаций, 
прошедших через точку, в которой производится измерение. В нашем случае, очевидно, 
наблюдаемое число дислокаций меньше истинного числа дислокаций, участвовавших в 
скольжении. Можно предположить, что протекает параллельный процесс, приводящий к 
аннигиляции дислокаций при эпитаксиальном осаждении, преобладающий над процессом 
их генерации и формирования дислокационных диполей.

Металлографическое исследование полос скольжения позволило выявить следую
щие особенности. Для простых линий скольжения, наблюдаемых в виде цепочки дислока
ционных ямок травления, отмечается существенное увеличение расстояния между сосед
ними ямками по мере удаления от источника Франка - Рида (рис. 7.13, 7.14). В сочетании 
с приведенными выше результатами исследования высот соответствующих линиям 
скольжения ступенек на поверхности это позволяет предположить, что при осаждении 
эпитаксиального слоя произошла частичная аннигиляция дислокаций, испущенных ис
точниками Франка- Рида.

Анализ полос скольжения в автоэпитаксиальных слоях кремния показывает, что 
внутри полосы в отдельных случаях наблюдается упорядоченное расположение дисло
кационных ямок (рис. 7.15), образующих ряды, параллельные направлению [112]. Такое 
расположение дислокаций характерно для малоугловых границ зерен в кремнии [3], фор
мирующихся в процессе полигонизации. Металлографические исследования показывают, 
что это упорядочение может вызывать локальную разориентацию эпитаксиального слоя и 
расщепление исходной линии скольжения на несколько новых (рис 7.15, 7.16).

Рис. 7.13. Изменение расстояния между ямками травления в линии скольжения.
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Рис. 7.14. Изменение расстояния между соседними ямками травления вдоль линии 
скольжения для четырех различных линий скольжения на одном образце.

Рис. 7.15. Упорядочение дислокаций в полосе скольжения.

Таким образом, полученные результаты позволяют предположить возможность про
текания полигонизации в процессе роста автоэпитаксиальных слоев кремния. Это предпо
ложение согласуется со сделанным в [489, 490] выводом о том, что формирование линий 
скольжения в кремниевых эпитаксиальных композициях происходит при нагреве образцов 
и на начальной стадии эпитаксиального осаждения, а не при охлаждении образцов, как 
предполагается в [469]. Следует отметить, что в выращенных из расплава кристаллах 
кремния перестройка линий скольжения в малоугловые границы ранее не наблюдалась и 
отжиги кристаллов с линиями скольжения при 1170 - 1670 К в течение 2 - 24 часов не 
приводят к формированию в них малоугловых границ [3].

179



Рис. 7.16. Расщепление линии скольжения.
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8. ВЛИЯНИЕ ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫХ ОБРАБОТОК НА СВОЙСТВА 
СЛАБОЛЕГИРОВАННЫХ СЛОЕВ КРЕМНИЕВЫХ КОМПОЗИЦИЙ

8.1. Изменение электрофизических свойств слаболегированных мо
нокристаллов и монокристаллических слоев кремния при высокотемпе
ратурных обработках

Современная технология изготовления полупроводниковых приборов и интеграль
ных схем включает целый ряд высокотемпературных процессов (эпитаксия, диффузия, 
окисление, осаждение поликристаллических слоев и другие), проводимых при температу
рах 1270 К и выше. При таких обработках в кремнии могут происходить различные струк
турные изменения, а также перестройка примесно-дефектной подсистемы, что будет от
ражаться на его свойствах. Для слаболегированных слоев кремниевых композиций наибо
лее существенными являются процессы, приводящие к изменению концентраций мелких 
доноров и акцепторов, а также рекомбинационных центров.

Имеются данные, которые свидетельствуют о нестабильности электрофизических 
параметров слаболегированных монокристаллов и монокристаллических слоев кремния 
во время высокотемпературных процессов. Причинами наблюдаемых изменений могут 
быть проникновение в кристалл быстродиффундирующих металлических примесей из ап
паратуры, атмосферы и других источников [12], генерация неравновесных точечных де
фектов, примесно-дефектных комплексов [519] и других электрически активных центров, 
пассивация электрически активных примесей и дефектов, отжиг содержавшихся в кри
сталле неравновесных или метастабильных электрически активных дефектов, перераспре
деление примесных атомов между различными состояниями. Современные технологии 
проведения высокотемпературных технологических процессов микроэлектроники позво
лили существенно снизить неконтролируемое загрязнение при отжиге. В связи с этим все 
большее внимание в последнее время привлекают процессы генерации собственных то
чечных дефектов при термических обработках кремния и их влияние на электрофизиче
ские свойства слаболегированных кристаллов.

Имеющиеся в литературе данные позволяют предполагать, что все перечисленные 
механизмы в той или иной степени влияют на изменение электрофизических свойств сла
болегированного кремния при различных высокотемпературных процессах. В реальных 
условиях они могут приводить к снижению удельного электросопротивления пластин БЗП 
кремния с электронным типом проводимости от 2 - 3 кОм-см до 400 - 500 Ом-см [401], 
перекомпенсации кремния с дырочным типом проводимости [521] и заметному уменьше
нию времени жизни неравновесных носителей заряда.

В таблице 8.1 приведены данные о влиянии высокотемпературных обработок на ве
личину удельного электрического сопротивления монокристаллов кремния. Данные об 
уровнях, которые, согласно [335, 425, 519, 521 - 525], появляются в монокристаллах крем
ния после отжига в атмосфере чистого водорода или водорода с добавками различных со
единений хлора (ХСА) представлены в таблице 8.2. Концентрации соответствующих цен
тров сильно зависят от условий обработки и обычно находятся в пределах 109 - 1013 см-3. 
Как видно из таблицы, имеющиеся данные о наборах возникающих при отжигах глубоко
уровневых центров весьма противоречивы. Это свидетельствует о необходимости даль
нейшего изучения процессов дефектообразования в слаболегированном кремнии при вы
сокотемпературных обработках.

В слаболегированных монокристаллических образцах после высокотемпературной 
обработки кроме приведенных в таблице 8.2, наблюдали [530] также центры, образующие 
электронные уровни Ec - 0,24 эВ и Ес - 0,36 эВ. Первый из них предположительно связан с 
междоузельными атомами углерода или кремния. Наблюдали также уровень Ес - 0,08 эВ, 
аналогичный уровням, индуцируемым упругими полями краевых дислокаций [352]. Со
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гласно [531], можно ожидать, что влияние отжига на тип образующихся центров должно 
зависеть от атмосферы.

Табл.8.1
Влияние высокотемпературного отжига на удельное электросопротивление 

слаболегированных кристаллов кремния

Источник Условия проведе
ния процесса

Изменение УЭС

[521] 10х 10х 1 мм, 
вакуум, 1370 К. 

Термоциклирование

870 Ом-см (исх.) ^  520 Ом-см (4 час) ^  180 
Ом-см (45 час)

[526, 527] 1070 - 1470 К,
5 - 240 час, скорость ох

лаждения < 1 К/мин, 
КЭФ-20, БЗП n-Si

УЭС 20 - 80 Ом-см, не изменяется при любых 
режимах

[335, 425, 
528]

1270 К; n-Si УЭС снижается от нескольких кОм-см до 300 - 
500 Ом-см или от 200 - 250 Ом-см 

до 80 - 150 Ом-см
[529] 1570 К, 1 час, гелий, 

шайбы толщиной 8 мм
При медленном охлаждении уменьшение УЭС 

в n-Si и его рост в p-Si. При быстром (0,6 
К/мин) охлаждении уменьшение УЭС в p-Si 
БЗП и конверсия типа проводимости в p-Si 

(Чохр)

Проведение процесса в водороде, вакууме, хлорсодержащей среде и других атмо
сферах, способствующих сублимации атомов кремния или травлению поверхности, вызы
вает генерацию вакансий и формирование дефектов вакансионного типа. В [110] отмеча
ется возможность образования электрически активных комплексов водорода с вакансия
ми. При проведении процесса в окислительной атмосфере образуются междоузельные 
атомы кремния и сложные дефекты с их участием. Нанесение на поверхность кристаллов 
вольфрамового покрытия не изменяет природу дефектов, которые образуются при отжиге 
в вакууме, но существенно уменьшает их концентрацию и повышает термостабильность 
электрофизических параметров [521]. Согласно [524], к числу основных дефектов отно
сятся реконструированные междоузельные атомы кремния, наблюдаемые после импульс
ного отжига, а также после обработок при температурах выше 1270 К, и оборванные свя
зи, возникающие под действием микродефектов. При этом отмечается, что образование 
междоузельных центров в кристаллах, выращенных методом Чохральского, протекает 
легче, чем в полученных бестигельной зонной плавкой.

Возможность образования глубокоуровневых центров в слаболегированных авто- 
эпитаксиальных слоях кремния была показана в работах [367, 532, 533]. При этом разные 
авторы наблюдали дефекты с уровнями: Ec - (0,20 - 0,25) эВ, E  + (0,20 - 0,25) эВ, однако, 
природа этих дефектов не установлена. Обращает на себя внимание близость положения 
наблюдаемых уровней к параметрам некоторых центров, формирующихся при высоко
температурных обработках слаболегированных монокристаллов (табл. 8 .2), что может 
свидетельствовать об общности механизмов дефектообразования при отжиге и осаждении 
эпитаксиальных слоев. Аналогичные глубокоуровневые центры наблюдали в p -n  диффу
зионных диодах [534], при этом было обнаружено различие типов и концентраций дефек
тов в диодах, сформированных на пластинах с одинаковыми параметрами, полученных от 
разных производителей кремния. Это может свидетельствовать о существенной роли фо

182



новых примесей в формировании возникающих при высокотемпературных обработках 
глубокоуровневых центров.

Табл.8.2.
Уровни, образующиеся в кремнии при высокотемпературном отжиге.

Источник Параметры уровней Примечания
[335] Ec - 0,28, an = 4-10'17;

Ec - 0,54, an = 10'15, ap(300 K) * 10'2°, 
a p~exp(-0,067/kT) - двойные доноры

T > 1270 К

[526] Ec - 0,28;
Ec - 0,54, ap(300 K) * 10‘20, 

ap = 1,55-1019exp(-0,067/kT) - 
двойные доноры - одиночные атомы 

серы;
Ec - 0,34

n-Si, отжиг при T > 1270 К

[526] Ev + 0,33; 
Ev + 0,43

p-Si, отжиг при T > 1270 К

[527] Ev + 0,43 (Д), ap = 10"15 ( Fei - ?) p-Si с УЭС > 104 Ом-см, 1420 К, 
3 час, 2 К/мин

[425] Ec - 0,18 (Д);
Ec - 0,32 (Д);
Ec - 0,38 (Д);

Ec - 0,53 (Д), ap(290 K) = 10'20 
все уровни серы

Отжиг при 1270 - 1370 
в процессе термокомпрессионного 

соединения пластин

[522] Ec - 0,18; a  = 3-10'16 (A-центр); 
Ec - 0,23, a  = 7-10'17;

Ec - 0,24, a  = 5-10'14 (v2);
Ec - 0,30, a  = 2 -10'14 (v2-O); 
Ec - 0,54, a  = 4-10"13 (Au)

И2;
1420 К, 4 мин

[522] Ec - 0,12, a  = 5-10'16;
Ec - 0,24, a  = 5-10'14 (v2); 

Ec - 0,27, a  = 5-10'12 (v3-O); 
Ec - 0,30, a  = 2-10'14 (v2-O); 
Ec - 0,54; a  = 4-10'13 (Au)

ХСА; 
1420 К, 4 мин

[523] Ec - 0 ,12 , a  = 10-16;
Ec - 0,24, a  = 5-Ю'14 (v2); 

Ec - 0,30, a  = 2-10‘14 (v2-O); 
Ec - 0,54, a  = 4-10‘13 (Au); 

Ev + 0,45, a  = 7-10‘15 - 1-10-13 
(vx-O или v-B);

Ev + 0,36 (v2-C-O);
Ev + 0,19, a  = 3-10"16 (v2)

(111), ХСА; 
1420 К, 4 мин

[523] Ec - 0,27, a  = 5-10-12 (v3-O);
Ev + 0,27, a  = 10-16 (Al-v или Ali); 

Ev + 0,23, a  = 3-10-13 (Al-v или Ali) 
Ev + 0,19 (v2)

(100), ХСА; 
1420 К, 4 мин

[524] Ec - 0,27, an = 1-10"17; 1170 - 1420 К;
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Ec - 0,4, an = (0,3 - 3)-10'12; БЗП-Si
Ec - 0,45, ap = 6-10"16;
Ec - 0,55, an = 3-10'15;
Ev + 0,3, an = 3-10'12

Источник Параметры уровней Примечания
[524] Ec - 0 ,22 , an = 2 -10 ' 15; 1170 - 1420 К;

Ec - 0,27, an = 1-10-17; Si (Чохр.)
Ec - 0,38, an = 4-10'14;
Ec - 0,39, an = 2-10'16;

Ec - 0,4, an = (0,3 - 3)-10'12;
Ec - 0,45, ap = 6-10'16;
Ec - 0,55, an = 3-10'15

[521] Ec - 0,56; 
Ev + 0,41; 
Ev + 0,31

БЗП- Si, 1370 К, вакуум, 4 - 45 час,

[519, 525] Ec - 0,277, a  = 1,9-10'17; 1270 - 1520 К, 1 - 40 час,
Ec - 0,535, a  = 1,6-10'15 скорость охлаждения 4 К/мин 

примесно-дефектные кластеры 
междоузельного типа

[519, 525] Ec - 0,192, a  = 1,1-10"12; 1270 - 1520 К, 1 - 40 час,
Ec - 0,266, a  = 4-10'16; скорость охлаждения 4 К/мин;
Ec - 0,455, a  = 1,2-10'14 вакансионно-примесные

кластеры

Единицы измерения величин в таблице 8.2: энергии - эВ; сечения захвата - см2.
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[1] [2] [3] [4] [5] [6] [7] [8] [9]

Рис. 8.1. Уровни, формирующиеся в кремнии при пластической деформации (1) и различ
ных видах высокотемпературного отжига (2 - 9). 1 - [538]; 2 - [386]; 3, 4 - [478]; 5, 6 - [479]; 7, 8 - 
[480]; 9 - [484].

На рис. 8.1, показаны уровни дефектов, которые возникают в кремнии при различ
ных обработках. Видно, что, несмотря на наличие уровней с близкими параметрами, в це
лом наборы дефектов, которые образуются при высокотемпературной обработке, сущест
венно отличаются от набора дефектов, формирующегося при пластической деформации 
кремния. Они отличаются также и от набора уровней, которые появляются в кремнии при 
его облучении а-частицами, электронами, нейтронами и другими частицами [86 , 530, 550].

В работе [535] нами было проведено сопоставление влияния отжига в протоке высо
кочистого водорода (точка росы < 200 К ) на удельное электросопротивление слаболеги
рованных пластин БЗП кремния и эпитаксиальных слоев, полученных методом водород
ного восстановления трихлорсилана. Отжиг проводили на установке Слой-202. Обрабаты
ваемые композиции и пластины устанавливали в кварцевом реакторе на подложкодержа- 
теле, изготовленном из высокочистого графита и покрытом карбидом кремния и слоем 
нелегированного поликристаллического кремния толщиной 10-15 мкм. Для повышения 
чистоты подложкодержателя перед отжигом 3 раза проводили осаждение на нем нелеги
рованного слоя поликристаллического кремния толщиной 20-30 мкм и его удаления трав
лением в смеси водорода и хлористого водорода. Пирометрическая температура отжига 
составляла 1370-1420 К. Величина фонового удельного электросопротивления эпитакси
альных слоев, осаждаемых в этой установке трихлорсилановым методом составляла не 
менее 300 Ом-см.

На рисунках 8.2, 8.3 показаны профили распределения удельного электросопротив
ления в приповерхностной области эпитаксиального слоя после отжига. Как видно из ри
сунка 8 .2 , термообработка вызывает резкое уменьшение величины удельного электросо
противления на всем протяжении эпитаксиального слоя за исключением приповерхност-
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ной области толщиной около 5 мкм. При больших временах отжига величина удельного 
электросопротивления стабилизируется на уровне 20 - 30 Ом-см, независимо от его ис
ходной величины.

Рис. 8.2. Профили удельного электросопротивления эпитаксиальной композиции 
(нелегированный слой на подложке КЭС-0,01) после отжига в водороде при температуре 
1400 К в течение 0,5 час (2) и 4 час (3). 1- исходный образец.

Для композиции, профили удельного электросопротивления которой приведены на 
рисунке 8.3, исходное сопротивление слоя было близким к значению, на котором в пре
дыдущем случае наблюдалась стабилизация, поэтому изменение величины удельного со
противления слоя при отжиге незначительно. Отличием от предыдущего случая является 
заметное уширение переходной области. Это обусловлено тем, что коэффициент диффу
зии фосфора в кремнии при температуре отжига примерно на порядок выше коэффициен
та диффузии сурьмы. На рисунке 8.4 показаны профили удельного электросопротивления 
приповерхностной области пластин БЗП кремния n- типа после аналогичных обработок. 
Здесь также наблюдается снижение величины УЭС более, чем на порядок.

Представленные на рисунках 8.2 - 8.4 профили были измерены методом сопротивле
ния растекания, который не позволяет проводить исследование большого числа образцов с 
целью обеспечения возможности выполнения статистического анализа. Аналогичное ис
следование было проведено нами [536] на серийных кремниевых однослойных эпитакси
альных композициях n -n  типа с толщиной слоя 80 - 100 мкм и удельным сопротивлением 
50 - 60 Ом-см. Для измерений использовали СВЧ-метод неразрушающего контроля удель
ного электросопротивления слаболегированного слоя на установке ИПС-1М [537]. При 
этом были получены результаты, представленные в таблице 8.3.
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X, мкм

Рис. 8.3. Профили удельного электросопротивления эпитаксиального слоя компози- 
15КЭФ50

ции 38ОКЭФО 2 после отжига в водороде при температуре 1400 К в течение 0,5 час (2) и

4 час (3); 1- исходный образец.

Приведенные результаты подтверждают полученные нами ранее данные о неста
бильности удельного электросопротивления слаболегированных слоев кремния при высо
котемпературных обработках. Нестабильность параметров слаболегированных кристаллов 
кремния при высокотемпературных обработках отмечалась ранее в [529]. В этой работе 
были исследованы полученные методами Чохральского и бестигельной зонной плавки 
кристаллы кремния n- и р- типа проводимости с исходной величиной удельного электро
сопротивления более 170 Ом-см. Авторы наблюдали формирование донорных центров по
сле отжига при 1570 К и быстрого охлаждения. При охлаждении со скоростью 0,6 К/мин, 
формирование донорных центров происходило только в кристаллах, выращенных мето
дом Чохральского, а в кристаллах, полученных бестигельной зонной плавкой формирова
лись в этих условиях акцепторные центры.

Табл. 8.3.
Влияние отжига на удельное электросопротивление эпитаксиального слоя кремния [469].

Продолжительность отжига р/рисх
0,5 часа 0,84 ± 0,04

1 час 0,78 ± 0,01
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Рис. 8.4. Профили удельного электросопротивления приповерхностной области пла
стины БЗП кремния после отжига в водороде при 1400 К в течение 0,5 час (2) и 4 час (3). 
1- исходный образец.
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Авторы [529] считают, что при высокой скорости охлаждения на высокотемператур
ном участке кислород остается в твердом растворе до области температур, в котором 
формируются кислородные термодоноры. При медленном охлаждении вследствие преци
питации кислорода, его концентрация в твердом растворе оказывается недостаточной для 
образования заметного количества термодоноров и удельное сопротивление после термо
обработки определяется концентрацией остаточных примесей и загрязнениями при отжи
ге. В наших исследованиях, однако, полное время охлаждения кристаллов и эпитаксиаль
ных композиций от температуры отжига до комнатной температуры не превышало 15 
мин, что, по-видимому, недостаточно для образования значительного числа термодоно
ров. Отжиг исследовавшихся пластин и композиций на воздухе при температуре 720 К в 
течение 2 - 10 час не привел к какому либо изменению удельного сопротивления. Поэтому 
механизм деградации удельного электросопротивления при высокотемпературных термо
обработках, по- видимому, является более сложным.

Нами была исследована [535] кинетика изменения концентрации нескомпенсирован- 
ных доноров при высокотемпературном отжиге слаболегированных пластин и эпитакси
альных слоев кремния. Были использованы пластины кремния с проводимостью элек
тронного типа, полученного методом бестигельной зонной плавки и имевшего удельное 
электросопротивление 3 - 5 кОм-см, а также n -n  и p-n эпитаксиальные композиции с 
удельным электросопротивлением эпитаксиального слоя 100 - 1000 Ом-см, сформирован
ные на подложках КЭС- 0,01 и КДБ - 10 (111). Концентрацию нескомпенсированных до
норов рассчитывали, используя измеренные значения удельного сопротивления и литера
турные данные о подвижности электронов [18]. Кинетика изменения концентрации не- 
скомпенсированных доноров (рис. 8.5) удовлетворительно описывается уравнением

а  = N* - N(t) - No = N*exp (- t/т), (8.1)

*
где N - концентрация насыщения; No - концентрация нескомпенсированных доноров в 
слаболегированном слое до отжига; t- продолжительность отжига, т - время релаксации.
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Продолжительность отжига, с

Рис. 8.5. Зависимость параметра а  уравнения (8.1) от продолжительности высоко
температурного отжига в водороде при 1400 К: 1- БЗП - кремний; 2- эпитаксиальный слой.

Параметры уравнения (8.1) для пластин составили: N* = 1,5-1014 см-3 ; т = 2-104 с, а 
для эпитаксиальных слоев - N = 6-1014 см-3; т = 3• 103 с. Как видно из рисунка 8.2, величи
на удельного сопротивления исходного слаболегированного эпитаксиального слоя на рас
стояниях, значительно превышающих ширину концентрационной переходной области, 
медленно уменьшается в направлении от его поверхности к границе раздела с подложкой. 
По нашему мнению, причиной этого может быть образование донорных центров в эпитак
сиальном слое в процессе отжига. Более глубокие слои подвергаются отжигу в течение 
более длительного времени, и концентрация донорных центров в них оказывается более 
высокой. Обработка профилей распределения удельного сопротивления в предположении, 
что кинетика накопления донорных центров описывается уравнением (8.1), показала, что 
точки, соответствующие временам отжига до « 30 мин. лежат на зависимости, описываю
щей кинетику изменения удельного электросопротивления монокристаллических пластин. 
Точки, которые соответствуют временам отжига более 30 мин., укладываются на зависи
мость, характеризующую изменение удельного электросопротивления эпитаксиального 
слоя (рис. 8.5). Полученные значения параметров N , т не противоречат имеющемуся в 
литературе [522 - 524] предположению о связи образующихся донорных центров с ком
плексами собственных точечных дефектов. Это подтверждается также более легким обра
зованием центров в эпитаксиальных слоях, содержащих в исходном состоянии дислока
ции, диффундирующий из подложки в процессе отжига кислород и другие дефекты, а 
также постепенным возрастанием величины удельного электросопротивления после отжи
га (рис. 8.6), что может быть связано с распадом образовавшихся при отжиге комплексов.
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Рис. 8.6. Профили удельного электросопротивления эпитаксиальной композиции по
сле отжига в водороде при 1400 К в течение 4 час: 1- измерения выполнены через сутки 
после отжига; 2- измерения выполнены через 10 мес. после отжига.

Высокотемпературная обработка слаболегированных эпитаксиальных слоев кремния 
в водороде приводит не только к изменению их электрофизических параметров, но и к 
существенным изменениям их структурного состояния. Мы исследовали [491] состояние 
поверхности, полированных пластин слаболегированных кристаллов кремния, выращен
ных методом бестигельной зонной плавки и слаболегированных автоэпитаксиальных сло
ев кремния. Металлографический анализ поверхности проводили без ее предварительной 
обработки. На поверхности эпитаксиального слоя после термообработки в течение 0,5 час. 
имеются углубления в форме шестигранных усеченных пирамид со ступенчатыми боко
выми гранями (рис. 8.7, а).

а б

Рис. 8.7. Дефекты на поверхности эпитаксиальных слоев кремния после отжига в во
дороде при 1400 К в течение 0,5 час (а) и 2 час (б).

При больших временах термообработки на поверхности эпитаксиальных слоев появ
ляются дефекты двух основных типов - четко ограненные шестигранные ямки, сформиро
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вавшиеся на месте описанных выше, а также линейные дефекты образовавшиеся, по- 
видимому, на месте царапин и других дефектов поверхности (рис. 8.7, б). Их плотности 
составили соответственно 2-103 см-2 и 2-104 см-2. Металлографическое исследование об
разцов после обработки селективным травителем Сиртла показало, что образующиеся при 
отжиге ограненные ямки не связаны с наличием или отсутствием в месте их появления 
дислокаций. Аналогичные дефекты наблюдали авторы [539], после отжига в сходных ус
ловиях пластин кремния, выращенного методом Чохральского, и легированного фосфо
ром до концентраций 1 • 1016 - 1 • 1018 см-3, а также авторы [540] в сильнолегированных 
(N b > 5*10 см ) бором эпитаксиальных слоях, полученных по хлоридной технологии.

Авторы [539] предполагают, что данные дефекты образуются в результате формиро
вания при отжиге преципитатов SiO2, обогащенных также хромом, марганцем, железом, 
кобальтом, никелем, алюминием, и другими примесями, так как Оже - спектроскопия по
казывает их повышенную концентрацию в области дефектов. Возможная роль кислорода 
подтверждается результатами наших экспериментов, показавших, что в пластинах, изго
товленных из кремния, выращенного методом бестигельной зонной плавки и отжигав
шихся вместе с эпитаксиальными композициями, дефектов на поверхности обнаружено не 
было. Основными источниками попадания кислорода в эпитаксиальный слой кремния яв
ляются [389, 541]: его диффузия из подложки, хемосорбированная на поверхности под
ложки тонкая окисная пленка, присутствие в газовой фазе следов кислорода, паров воды, 
оксихлоридов кремния и других кислородсодержащих соединений. Вероятность попада
ния кислорода в слой при использовании высокочистого водорода, по-видимому, невели
ка. Это подтверждается тем, что нами не наблюдалось образования термодоноров первого 
рода во время отжига при 720 К [542].

Как показано в [536], при реальных условиях отжига диффундирующий из подложки 
кислород будет проникать в эпитаксиальный слой на большую глубину. В результате это
го его концентрация в слое может практически сравняться с концентрацией в подложке. В 
этом случае становится возможной генерация термодоноров во время охлаждения эпитак
сиальной композиции. При достаточно низких концентрациях легирующей примеси обра
зующиеся термодоноры могут влиять на удельную проводимость слаболегированного 
слоя. В работе [527] наблюдали синхронное изменение времени жизни неосновных носи
телей заряда и концентрации междоузельного кислорода в кристаллах n-Si, с удельным 
сопротивлением 20 Ом-см и концентрацией кислорода (7-9)-1017 см-3 при отжиге в водоро
де при 1273-1350 К. Следует однако отметить, что проведенные нами после отжига иссле
дования состава поверхности показали, что в пределах чувствительности Оже- 
спектроскопии и электронно-зондового микроанализа кислород и другие примеси в облас
ти дефектов не наблюдаются. Это может быть обусловлено как недостаточной чувстви
тельностью методов, так и восстановлением кислорода в процессе водородного отжига.

Дефекты, подобные описанным выше, после высокотемпературных обработок на
блюдаются также на поверхности металлов, в частности, ниобия [34, 257, 543], алюми
ния, олова, индия, висмута [544]. Образование правильно ограненных ямок в легкоплав
ких металлах связывается [544] с пересыщением приповерхностного слоя вакансиями во 
время отжига. Их формирование в ниобии может быть обусловлено также сублимацией 
ниобия, о протекании которой в наших экспериментах [34] свидетельствовало образова
ние металлического налета на стенках камеры, в которой проводили отжиг. Согласно 
[543], сублимация ниобия при высокотемпературном отжиге происходит путем формиро
вания в приповерхностном слое низших оксидов ниобия и их последующей десорбции. В 
наших экспериментах наблюдалось резкое уменьшение величины модуля нормальной уп
ругости сплавов ниобий-вольфрам при концентрации вольфрама в сплаве около 2 ат.% 
[545]. Нами было показано [34], что уменьшение модулей упругости ниобия и сплавов на 
его основе при высокотемпературном вакуумном отжиге сопровождается резким увеличе
нием пористости образца. Это подтверждается как результатами металлографических ис
следований [34], так и приведенными на рисунке 8.8 зависимостями плотности сплавов
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после отжига от концентрации легирующего элемента, из которых видно, что значения 
плотности, полученные методом гидростатического взвешивания, существенно ниже зна
чений, полученных рентгенографическим методом.

а б

[W], ат. % [Hf], ат. %

Рис. 8.8. Влияние вольфрама (а) и гафния (б) на плотность сплавов ниобия после вы
сокотемпературного вакуумного отжига (1 - рентгенографический метод, 2 - метод гидро
статического взвешивания).

Для получения дополнительной информации о дефектах, которые образуются в 
кремнии при внешних воздействиях, нами было исследовано влияние высокотемператур
ного отжига в водороде на эффективное время жизни неосновных носителей заряда, влия
ние низкотемпературной обработки атомарным водородом и гамма облучения на элек
трофизические свойства, а также проведено компьютерное моделирование влияния на
блюдавшихся в [335, 522] глубокоуровневых центров на удельное электросопротивление 
и время жизни неосновных носителей заряда в кремнии [546, 547]. Для экспериментально
го исследования были взяты кремниевые эпитаксиальные n -n  композиции и монокри- 
сталлический кремний n- и р- типов, выращенный методом бестигельной зонной плавки. 
Эпитаксиальные композиции были сформированы осаждением из парогазовой смеси во
дорода и трихлорсилана [364] легированного фосфором слоя толщиной 50 - 60 мкм с 
удельным сопротивлением 50 - 100 Ом-см на подложке КЭС - 0,01(111) диаметром 76 мм. 
Пластины БЗП кремния имели удельное электросопротивление около 3 кОм-см, толщину 
750 мкм и диаметр 76 мм. Облучение у-квантами проводилось на установке ЛМБ-ГМ 
"Гамма" с излучением изотопа '^ C s . Энергия фотонов 0,66 эВ, мощность дозы облучения 
составила 37,5 Р/с, активность изотопа 1, 1 • 1015 Бк. Время облучения 75 ч, температура 
около 300 К. Неравномерность интенсивности потока у- квантов в рабочей камере ± 8%. 
Время облучения 75 час. Обработка атомарным водородом проводилась в установке с 
диффузионной подачей атомов к поверхности образца. Для получения атомарного водо
рода использовали метод высокочастотного электрического газового разряда, создаваемо
го с помощью генератора высокой частоты. Диссоциация молекул водорода в разряде 
низкого давления происходит главным образом вследствие их столкновений с электрона
ми. Рабочая частота генератора 40,7 МГц, мощность, отдаваемую генератором, изменяли 
ступенчато: 20 ^  40 ^  70 Вт. Обработку проводили при температуре 300 К в течение 2 
часов. Концентрация атомов водорода в рабочем объеме составляла около 1013 ат/см3. Из
мерения удельного электросопротивления выполняли четырехзондовым методом на пла
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стинах и СВЧ методом на слаболегированных эпитаксиальных слоях по стандартным ме
тодикам с погрешностью ± 5%.

Результаты измерений удельного электросопротивления и времени жизни неоснов
ных носителей заряда представлены на рисунках 8.9, 8.10 и в таблице 8.4. Данные об 
уменьшении времени жизни неосновных носителей заряда согласуются с отмечаемым в 
литературе [551, 552] существенным падением времени жизни (от нескольких сотен до 
единиц микросекунды) слаболегированных слоев кремния при высокотемпературных тех
нологических процессах. Согласно оценкам [552] концентрация центров рекомбинации 
при этом повышается до 1014 см-3. Наблюдаемое влияние обработки атомарным водоро
дом хорошо согласуется с имеющимися в литературе [548] данными о том, что он пасси
вирует легирующую примесь, образуя с ее атомами комплексы, устойчивые при комнат
ной температуре. По-видимому, в аналогичные комплексы водород может частично свя
зывать и центры рекомбинации. Из полученных данных следует, что наблюдаемое при 
высокотемпературном отжиге изменение электрофизических параметров не может быть 
объяснено только присутствием в кристалле водорода или образованием точечных дефек
тов и их кластеров вследствие пластической деформации при отжиге. В первом случае 
увеличение концентрации донорных центров должно было бы сопровождаться ростом 
времени жизни неравновесных носителей заряда, а во втором, при резком уменьшении 
времени жизни независимо от типа проводимости происходил бы рост удельного сопро
тивления.
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Рис. 8.9. Влияние обработки атомарным водородом на удельное сопротивление пла
стин БЗП p-Si.

Нами было проведено [546, 547] компьютерное моделирование зависимости удель
ного сопротивления и времени жизни неравновесных носителей заряда от типа и концен
трации глубокоуровневых дефектов, которые, согласно литературным данным, могут при
сутствовать в кремнии после высокотемпературного отжига. При моделировании положе
ния энергетических уровней дефектов и сечения захвата ими электронов и дырок задава
ли, используя данные таблицы 8.2. Подвижности электронов и дырок принимали равными 
их величине в слаболегированных кристаллах.
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Рис. 8.10. Влияние высокотемпературного отжига в водороде (1400 К, 2 часа) на за
висимость падения напряжения от времени задержки.

Табл. 8.4.
Изменение электрофизических параметров слаболегированного кремния после

различных обработок.

Вид обработки
Параметры исследуемых образцов

до обработки 
УЭС, Ом-см т, мкс

после обработки 
УЭС, Ом-см т, мкс

Отжиг (эпит. слой ) 50 - 1000 17,9 ± 0,3 20 - 50 < 0,5
Отжиг (п -БЗП-Si) 3000 - 5000 - 30 - 200 -

Обработка атомарным 
водородом БЗП p-Si

32000 ± 2000 30 ± 3 46000 ± 20001 
33000 ± 10002

38 ± 2

Гамма-облучение 
эпитаксиального слоя

50 - 100 16,3 ± 0,8 возрастает3 1,3 ± 0,2

1 - измерения со стороны обработанной поверхности пластины,
2 - измерения с обратной стороны пластины (измерения выполнены через 2 дня по

сле обработки);
3 - данные [549].

Моделирование показало, что наиболее вероятной причиной деградации параметров 
является формирование центров с энергией Ес - 0,25 - Ес - 0,30 эВ с концентрацией 1013 - 
1015 см-3 и сечением захвата неосновных носителей заряда 10"14 - 10"15 см2. По данным 
[522] такие дефекты могут представлять собой комплексы атома кислорода с дивакансией 
или тривакансией. В слаболегированном кремнии их присутствие способно приводить к 
наблюдаемым величинам деградации удельного электросопротивления и времени жизни 
неравновесных носителей заряда. Можно предположить, что механизм деградации вклю
чает формирование стабильных примесно-дефектных комплексов и перераспределение 
легирующих и фоновых примесей в соответствии со стационарным распределением соб
ственных точечных дефектов, устанавливающимся во время отжига. В этом случае следу-
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\ 2 1- до отжига, <т> = 18 мкс 
2 - после отжига, <т> = 0,5 мкс

1
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ет ожидать существенной неоднородности электрофизических параметров в приповерхно
стном слое.

8.2. Время жизни неравновесных носителей заряда и геттерирование 
быстродиффундирующих примесей в слаболегированных автоэпитакси- 
альных слоях кремния

Эффективное время жизни неравновесных носителей заряда в слаболегированных 
слоях кремния определяется в основном двумя типами процессов - поверхностной реком
бинацией и рекомбинацией на примесных и дефектных центрах [366, 367, 532]. Для слоев 
толщиной 10 - 100 мкм эффективное время жизни составляет 0,5 - 50 мкс, а объемное, со
ответствующее глубокоуровневой рекомбинации,- 10 - 103 мкс. Пониженные значения 
времени жизни обычно связаны с присутствием глубокоуровневых быстродиффунди- 
рующих примесей, которые проникают в слой из атмосферы и аппаратуры. Одним из ме
тодов повышения времени жизни является геттерирования рекомбинационно активных 
центров. На сегодняшний день разработано много различных вариантов геттерирования, 
однако, оптимальные результаты достигаются, как правило, при комбинированном ис
пользовании нескольких способов, например, создания геттерной области в объеме слабо
легированного слоя и формирования планарного геттера на вскрытых участках его по
верхности перед изготовлением базовой и эмиттерной областей биполярного транзистора 
[553, 554]. Эпитаксиальные слои имеют более низкие значения времени жизни по сравне
нию со слоями, изготовленными из слаболегированных исходных кристаллов, выращен
ных методом бестигельной зонной плавки. Вблизи боковой поверхности композиции вре
мя жизни неравновесных носителей заряда резко уменьшается [366, 532]. Отмечается 
также [555] значительный разброс времени жизни в зависимости от качества подготовки 
поверхности исходной подложки и последующих обработок.

В настоящее время используют два типа расположения геттерных областей [16, 366,
367, 532] - на поверхности (как правило, непланарной) слаболегированного слоя или в его 
объеме. В первом случае на поверхности создается геттерирующий слой - металлическая 
пленка, расплав, фосфоросиликатное стекло, нарушенный слой, сильнолегированный слой 
и т.п. Возможно также геттерирование внешней средой, например при проведении отжига 
в вакууме, хлорсодержащей или другой специально подобранной атмосфере. Во втором - 
в объеме кристалла формируются преципитаты фаз типа SiO2, SiC, Si3N4, Gd, редкозе
мельных элементов, металлов и других, обладающие геттерирующими свойствами. Пере
ход примеси в область геттера обычно обусловлен наличием градиента химического по
тенциала примеси.

Процесс геттерирования протекает в несколько стадий и включает [452] три основ
ных этапа. Первым этапом является активация геттерируемых частиц, то есть их перевод в 
состояние, в котором они могут достаточно быстро перемещаться по кристаллу. Обычно 
активация осуществляется введением быстродиффундирующих точечных дефектов, как 
правило, собственных междоузельных атомов, которые вытесняют из междоузлий атомы 
примеси и переводят их в метастабильное состояние с высокой подвижностью. Для акти
вации кристалл подвергают термическому, химическому или радиационному воздейст
вию. В последнее время особое внимание уделяется разработке технологий радиационной 
активации. Она перспективна для реализации низкотемпературных процессов в электро
нике, так как позволяет производить геттерирование даже при криогенных температурах. 
Вторым этапом является массоперенос, который осуществляется путем направленной 
диффузии, в том числе радиационно-стимулированной, дрейфа в поле электрических или 
механических напряжений и других процессов. Заключительный этап - это реакция взаи
модействия центров рекомбинации с геттером, в результате которой происходит закреп
ление или вынос частиц за пределы образца.

Один из вариантов геттерирования заключается в нанесении на поверхность пласти
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ны никеля, кобальта, цинка, галлия методами химического, электролитического или ваку
умного осаждения, смешивания металлических порошков с диффузантом и др. [556]. При 
проведении диффузионного отжига на поверхности образуется тонкий слой расплава. Гет- 
терирование происходит за счет чрезвычайно малых коэффициентов распределения быст- 
родиффундирующих примесей. Геттерирование расплавами не позволяет повысить время 
жизни более чем до 20 - 25 мкс. Это обусловлено, с одной стороны, существованием тер
модинамического предела экстракции быстродиффундирующих примесей жидкой фазой, 
и, с другой стороны, возможностью диффузии металлов, используемых в качестве гетте
ров, в кристалл, где они создают глубокоуровневые центры рекомбинации.

Геттерирующими свойствами обладают поверхностные жидкие и твердые стеклооб
разные слои, состоящие из смеси окислов фосфора, бора и кремния [556]. Следует отме
тить, что имеющиеся данные о геттерировании стеклообразными слоями противоречивы. 
Это может быть связано с тем, что количество быстродиффундирующего элемента в таких 
слоях часто определяется не геттерированием примесей из слаболегированного слоя, а за
грязнением из кварцевой оснастки, используемой для проведения процесса геттерирова- 
ния [557]. В рассматриваемом случае действуют два основных механизма геттерирования. 
Первый связан с диффузией рекомбинационно активных примесей на поверхность и обра
зованием химических соединений типа фосфатов и боратов. Одновременно протекает 
диффузия вакансий к поверхности. Поэтому характеристики процесса сильно зависят от 
температуры. Геттерирование протекает лишь в том случае, когда стекло находится в 
жидком состоянии. Второй механизм связан с формированием в приграничной области 
сильнолегированного фосфором или бором слоя кремния. Геттерирующие свойства силь
нолегированных слоев могут быть связаны [556] с повышенной растворимостью в них 
быстродиффундирующих примесей, пониженным коэффициентом ее диффузии в сильно
легированном слое или с формированием химических соединений металл - легирующий 
элемент. В работе [558] исследованы механизмы геттерирования примесей тяжелых ме
таллов сильнолегированными слоями кремния. Показано, что эффективное геттерирова- 
ние наблюдается в слоях, легированных фосфором и бором, в то время как легирование 
сурьмой или мышьяком не позволяет сформировать геттерирующий слой. По мнению ав
торов, фосфор и бор образуют устойчивые комплексы с междоузельными атомами метал
лов благодаря деформационному взаимодействию. Обращает на себя внимание то, что 
эффективное геттерирование обеспечивается примесями, атомный радиус которых суще
ственно меньше, чем у кремния, и не обеспечивается примесями, имеющими большие 
атомные радиусы.

Одним из распространенных способов геттерирования является создание на непла
нарной стороне дефектов путем соответствующей механической (абразивной) обработки 
или имплантации ионов. В этом случае направленная диффузия примесей обеспечивается 
более высокой энергией связи примесных атомов с присутствующими в нарушенном слое 
структурными дефектами, а также [16] полями упругих напряжений. Показано [556], что 
если геттерирование осуществляется за счет механических дефектов, то основная часть 
атомов быстродиффундирующих примесей (Fe, Cu, Au) находится в прилегающем к не
планарной стороне подложки слое толщиной около 0,2 мкм. Поверхностные концентра
ции примесей в этом слое составляют 1013 - 1015 см-2. Для геттерирования дефектами, воз
никающими при ионной имплантации, в непланарную сторону пластины используют 
обычно ионы аргона, кислорода, фосфора, кремния и мышьяка с энергиями 50 - 200 кэВ и 
дозами 1015 - 1016 см-2 [556]. Способность к геттерированию определяется в данном случае 
междоузельной растворимостью примеси и коэффициентом ее диффузии. Эффективность 
получаемого геттера близка к эффективности n - слоев. Показано, что генерационное вре
мя жизни после геттерирования растет от 1 - 15 до 30 - 180 мкс при имплантации кислоро
да и до 25 - 900 мкс при имплантации аргона. Перспективным является сочетание форми
рования на непланарной стороне слоя германия толщиной порядка 100 нм с последующей 
имплантацией аргона [559].
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При внутреннем геттерировании [16] роль геттеров играют преципитаты кислород
содержащих фаз, фосфора, мышьяка, редкоземельных металлов, а также внутренние 
структурные дефекты. В этом случае разрабатываются специальные режимы получения и 
обработки подложек, которые обеспечивают неоднородное распределение дефектов и об
разующих преципитаты примесей по толщине пластины. Как указывалось в §§ 3.3, 7.1, 
образование вблизи дефектов атмосфер, состоящих из быстродиффундирующих примесей 
и их преципитатов, может приводить к снижению объемной концентрации соответствую
щих элементов на порядок и более.

Процесс геттерирования быстродиффундирующих примесей из слаболегированных 
слоев твердотельных структур основан на термодинамической выгодности перехода при
меси из слаболегированного слоя в геттер и осуществляется путем диффузии рекомбина
ционно активных центров к геттеру. Опираясь на общие представления о термодинамике 
и кинетике процессов в твердых телах [34], можно сформулировать [173] ряд общих тре
бований, которые необходимо учитывать независимо от способа проведения процесса в 
каждом конкретном случае.

1. Геттер должен иметь высокую энергию связи с рекомбинационно активными цен
трами. В противном случае из-за относительно малой толщины геттерирующего слоя да
же по достижении термодинамически равновесного распределения центров между слоя
ми, основная их часть будет оставаться в слаболегированном слое.

2. Если глубокоуровневые примеси и дефекты уже присутствуют в слаболегирован
ном слое, то продолжительность процесса геттерирования должна удовлетворять усло
вию:

t > d2 / DSi, (8.2)

где d - толщина слаболегированного слоя, DSi - коэффициент диффузии центров рекомби
нации в слаболегированном слое. В противном случае основная часть примеси не успеет 
перейти в геттерирующий слой.

3. Температуру процесса следует выбирать такой, чтобы коэффициент активности 
примеси в области геттера был значительно ниже, чем в слаболегированном слое, для того 
чтобы обеспечить достаточно высокую движущую силу процесса.

4. Емкость геттера, определяемая толщиной геттерирующего слоя или концентраци
ей дефектов, на которых происходит геттерирование, должна быть достаточной для уда
ления большей части центров рекомбинации.

Указанные требования противоречивы: например, поддержание высокой движущей 
силы требует снижения температуры геттерирования, а уменьшение продолжительности 
процесса - ее повышения. Во многих случаях нецелесообразно вводить геттерирование в 
качестве самостоятельной технологической операции из-за ухудшения структурного со
вершенства слоя, размытия концентрационных переходов и т. п. Поэтому возникает необ
ходимость совмещать его с другими операциями, например окислением или осаждением 
поликристаллических слоев. При этом температура и продолжительность геттерирования 
диктуются условиями проведения основного процесса. Все это привело к существованию 
большого числа различных способов геттерирования, которые, однако, далеко не всегда 
оказываются эффективными. Поэтому существует необходимость дальнейшего теорети
ческого и экспериментального изучения этих методов и протекающих при этом процессов.

Нами методами компьютерного моделирования было исследовано влияние условий 
процесса на эффективность планарного геттерирования быстродиффундирующих приме
сей из слаболегированных слоев кремниевых композиций [560]. Схема композиции с гет- 
терирующим слоем показана на рис. 8.11. Максимальная емкость геттера принималась 
равной числу узлов решетки в его эффективном объеме. Ее величину выбирали равной 
глубине диффузионного слоя yjDгt (Dr - коэффициент диффузии примеси в геттере) или
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толщине геттерирующего слоя h, если она оказывалась меньше величины V D t . В пред
положении, что коэффициент диффузии примеси в слаболегированном слое значительно 
превышает коэффициент ее диффузии в геттере, распределение примеси между слаболе
гированным слоем и геттером было принято близким к равновесному, определяемому из 
системы (2.1). В данном случае позиции атомов примеси в слаболегированном слое были 
выбраны в качестве позиций 1 -го типа, а позиции в геттере - в качестве позиций 2-го типа. 
Предположение о термодинамически равновесном характере сегрегации примесей на 
межфазных границах во многих случаях является оправданным и широко используется 
при моделировании таких процессов [561].

1

2

Рис. 8.11. Схема композиции с геттерирующим слоем: 1 - слаболегированный кри
сталл; 2 - геттерирующий слой.
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Рис. 8.12. Температурная зависимость эффективности геттерирования для u1 - u2 =
0,5 эВ и энергиях активации диффузии примеси в геттере 2,5 эВ (а) и 3,0 эВ (б). Продол
жительность процесса: 500 с (1), 1000 с (2), 3000 с (3), 10000 с (4) и 30000 с (5).
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Рис. 8.13. Температурная зависимость эффективности геттерирования для ui - u2 = 
1,0 эВ и энергиях активации диффузии примеси в геттере 2,5 эВ (а) и 3,0 эВ (б). Продол
жительность процесса: 500 с (1), 1000 с (2), 3000 с (3), 10000 с (4) и 30000 с (5).
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Рис. 8.14. Зависимость эффективной толщины геттерирующего слоя от продолжи
тельности процесса: параметры диффузии примеси в геттере D0 = 1 см2/с, E = 3,0 эВ, тем
пература процесса 1000 К (1), 1100 К (2), 1200 К (3), 1300 К (4).

Точные значения величин u; неизвестны, однако на результаты расчетов влияет 
только разность u1 - u2, равная разности энтальпий растворения примеси в слаболегиро
ванном кремнии и материале геттера. Эта величина для разных веществ находится в пре
делах от нескольких десятых долей электронвольта до 1 - 2 эВ. На рисунках 8.12, 8.13 
приведены зависимости доли захваченных геттером атомов примеси для различных 
энергий связи примеси с геттером (величина u1 принята равной 0) и коэффициентов 
диффузии примеси в геттере. Из приведенных данных видно, что имеется оптимальная 
температура геттерирования: при отклонении от нее в сторону больших или меньших 
температур эффективность геттерирования снижается. Это связано со стремлением при
меси к равномерному распределению между слаболегированным слоем и геттером при
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высоких температурах и малой эффективной толщиной геттера (рис. 8.14) при низких.
Сходный результат был получен в работе [561]. На зависимости концентрации фос

фора в кремнии от температуры окисления наблюдался минимум в области 1070 К. Авто
ры объясняли его появление наложением двух факторов. Один из этих факторов - малая 
скорость диффузии атомов фосфора по сравнению со скоростью перемещения межфазной 
границы Si-SiO2 приводил к удалению фосфора из кремния и доминировал при относи
тельно низких температурах окисления. Второй фактор - стремление к установлению бо
лее равномерного равновесного распределения фосфора между кремнием и диоксидом 
кремния доминировал при высоких температурах и приводил к повышению концентрации 
фосфора в кремнии.
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9. МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ СЛАБОЛЕГИРОВАННЫХ СЛОЕВ КРЕМНИЕВЫХ 
КОМПОЗИЦИЙ

К основным параметрам, контролируемым при изготовлении слаболегированных 
слоев кремния относятся толщина, удельное электрическое сопротивление, а также плот
ности дислокаций и дефектов упаковки. В отдельных случаях может возникнуть необхо
димость измерений подвижности носителей заряда, времени жизни неравновесных носи
телей заряда, наличия ступенек сдвига и других дефектов. В последнее время разработаны 
также методы измерения положения и концентраций глубокоуровневых центров, а также 
сечений захвата ими электронов и дырок. Традиционные методы измерения основных па
раметров достаточно подробно изложены в имеющейся литературе [3, 265, 562 - 564], по
этому мы ограничиваемся их кратким описанием.

Определение толщины слоя

Понятие толщины слаболегированного слоя не является вполне определенным, так 
как вблизи границы его раздела с сильнолегированными слоями всегда имеются более или 
менее широкие переходные области. Поэтому измеряемое значение всегда зависит от спо
соба определения толщины и договоренности о выборе границы между слаболегирован
ным слоем и смежными областями структуры.

Основным методом измерения толщины слаболегированных слоев кремния на силь
нолегированных подложках является метод, основанный на интерференции инфракрасно
го излучения при его отражении от слаболегированного слоя [562]. Коэффициент погло
щения полупроводника зависит от концентрации свободных носителей заряда. Если она

18 3превышает примерно 2-10 см , то материал становится непрозрачным для излучения в 
области длин волн 2 - 35 мкм. Поэтому отражение будет происходить не только от по
верхности слаболегированного слоя, но также и от границы его раздела с сильнолегиро
ванной областью структуры. В результате наблюдается интерференция двух отраженных 
пучков. Измеряется зависимость интенсивности попадающего в приемник излучения от 
длины волны падающего пучка. Эта зависимость имеет вид немонотонной кривой с по
вторяющимися максимумами и минимумами. С помощью специальных таблиц или ком
пьютерных программ по расстоянию между максимумами можно определить толщину 
слаболегированного слоя. Метод используют для определения толщины в диапазоне 2 - 
150 мкм. Относительная погрешность составляет 0,5 - 10 % в зависимости от типа струк
туры и измеряемых значений.

Более точным является метод инфракрасной фурье-спектрометрии [562], основан
ный на использовании интерферометра Майкельсона. Он позволяет уменьшить относи
тельную случайную погрешность в 2 - 5 раз, а также уменьшить нижний предел измере
ния толщины до 0,6 мкм. В обоих методах зависимость величины фазового сдвига от дли
ны волны приводит к систематическому завышению определяемых значений, которое за
висит от уровня легирования эпитаксиального слоя и профиля распределения примесей в 
переходной области [562]. Для измерения толщины эпитаксиальных слоев кремния на 
сильнолегированных подложках в интервале 0,01 - 10 мкм используется также метод ИК 
эллипсометрии, однако при удельных сопротивлениях более 1 Ом-см в настоящее время 
он практически не применяется.

Если концентрация носителей заряда в обоих слоях ниже 2-1018 см-3, то интерферен
ции не будет и необходимо использовать другие методы измерения толщины. Наиболее 
часто ее определяют с помощью сферического или косого шлифа. После изготовления 
шлифа поверхность протравливают, создавая контраст между областями с различным ти
пом или концентрацией легирующей примеси. Указанные методы применяются для изме
рения толщины в диапазоне 1 - 100 мкм с относительной погрешностью 2 - 15 %. Ограни
чением является необходимость различия концентрации легирующей примеси для изо-
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типных слоев более чем на порядок, так как в противном случае положение границы раз
дела выявляется с большой ошибкой. Преимуществами метода сферического шлифа яв
ляются простота и возможность анализа неоднородности толщины слоя.

Еще один способ, который используется для определения толщины эпитаксиальных 
слоев и ее однородности, основан на том, что основная часть дефектов упаковки зарожда
ется на границе раздела эпитаксиального слоя и подложки. Это позволяет рассчитать 
толщину, зная размер стороны фигур травления, образовавшихся в местах выхода дефек
тов упаковки на поверхность. Учитывая геометрическую форму дефектов, можно полу
чить [265], что толщина слоя связана с длиной стороны дефекта (L) упаковки соотноше
ниями:

d = 0,707 L для ориентации подложки (100), (9.1)
d = 0,816 L для ориентации подложки (111). (9.2)

Применение этого метода на практике ограничено тем, что пластина, подвергшаяся 
травлению, уже не может быть использована для изготовления прибора. Кроме того, ос
новная часть дефектов упаковки при современном уровне развития технологии находится 
вблизи ее боковой поверхности, где условия роста могут существенно отличаться вслед
ствие повышенной дефектности подложки и нестационарности газового потока. В цен
тральной (рабочей) области слоя для значительной части структур дефекты упаковки мо
гут вообще отсутствовать.

Определение удельного электрического сопротивления

Основным способом определения удельного электрического сопротивления слабо
легированных слоев кремния является измерение поверхностного сопротивления четы- 
рехзондовым методом на p-n структурах. Четыре металлических зонда с малой поверхно
стью соприкосновения размещаются на поверхности образца вдоль прямой линии или в 
вершинах квадрата. В месте, где проводят измерение, с поверхности образца травлением 
или шлифованием удаляют оксидную пленку. Для получения правильного результата при 
использовании четырехзондового метода необходимо соблюдать [3] следующие условия:

- перед измерением образцы должны быть выдержаны в течение некоторого вре
мени при минимальной освещенности при температуре 296 ± 2 К, влажности 80 %,

- расстояние между ближайшим зондом и любой границей образца должно состав
лять не менее трех межзондовых расстояний;

- измерение удельного электросопротивления слаболегированных кристаллов и 
слоев необходимо проводить при затемнении слитка.

Преимуществом четырехзондового метода является то, что его применение не тре
бует создания омических контактов к образцу и геометрия образца практически не влияет 
на результаты измерений. Методика измерений удельного сопротивления слаболегиро
ванных слоев практически не отличается от измерений на объемных монокристаллах, од
нако, обязательным является учет поправки на краевой эффект [564]. Это связано с отно
сительно малой толщиной слоя. При пересчете поверхностного сопротивления в удельное, 
необходимо иметь в виду, что для слаболегированных слоев, осажденных на сильнолеги
рованных подложках, область пространственного заряда при пропускании тока через сла
болегированный слой расширяется в направлении этого слоя. Поэтому использование для 
пересчета значений толщины, измеренных при отсутствии смещения, может оказаться не
корректным. Четырехзондовый метод [564] используется для измерения значений удель
ного электросопротивления, соответствующих произведению dp < 10 - 100 Ом-см2, что 
составляет для наиболее распространенных типов структур 100 - 500 Ом-см. Данный спо
соб не может быть использован для измерений в n -n и p - p структурах, так как распро
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странение тока в них будет идти преимущественно по сильнолегированной области. От
носительная погрешность метода составляет обычно 5 - 10 %. При измерениях на слабо
легированных слоях необходимо учитывать возможность генерации неравновесных носи
телей заряда при освещении образца, а также повышенную роль колебаний температуры 
как в помещении, где выполняются измерения, так и в образце за счет флуктуаций плот
ности тока. Источниками ошибки могут быть также возрастание обратного смещения p-n 
перехода и увеличение области пространственного заряда при увеличении приложенного 
к зондам напряжения, недостаточный импеданс входного прибора, наличие приповерхно
стного слоя с повышенной проводимостью, инжекция контактов, токовый нагрев прикон- 
тактной области, неоднородность материала и другие факторы [8, 565].

Трехзондовый метод позволяет определять удельное электросопротивление слаболе
гированного слоя на изотипной сильнолегированной подложке в диапазоне 0,1 - 10 Ом-см 
[562]. Однако из-за малой точности он применяется лишь для оценочных замеров.

До настоящего времени для определения удельного электросопротивления слаболе
гированных слоев на сильнолегированных изотипных подложках наиболее часто исполь
зуют тестовые структуры, в которых этот слой формируется на подложках противопо
ложного типа проводимости в тех же условиях, что и на рабочих структурах. Недостатком 
этого метода является существенная погрешность, связанная с неоднородностью темпера
туры, концентраций компонентов и других параметров процесса по объему реактора. 
Выше было показано (§ 5.3), что величина удельного электросопротивления слаболегиро
ванных автоэпитаксиальных слоев, осаждаемых в одном процессе на подложках с различ
ными типом и концентрацией легирующего элемента, может различаться более чем на 
порядок. В связи с этим актуальной является разработка способов непосредственного из
мерения удельного электросопротивления на рабочих структурах. Наибольшее распро
странение получили СВЧ метод и метод сопротивления растекания.

В основе СВЧ метода измерения удельного электросопротивления слаболегирован
ного [564] слоя лежит определение изменения добротности объемного резонатора при за
крывании образцом отверстия в стенке резонатора. Метод позволяет измерять значения, 
соответствующие произведению dp < 102 Ом-см2 с относительной погрешностью до 5 %. 
Для определения удельного сопротивления необходимо знать толщину слоя в точке, где 
производится замер. Достоинством этого способа является возможность организации 
сплошного контроля при массовом производстве из-за неразрушающего характера и вы
сокой скорости измерений. В нашей работе для таких измерений применялся компьюте
ризированный измеритель ИПС-1М [537], использующий при работе записанный в память 
градуировочный график импеданс (произведение d-p) - напряжение. Он основан на резо
нансном принципе работы. Прибор регистрирует величину импеданса по изменению па
раметров резонатора при наложении на него образца. Характер зависимости регистрируе
мого напряжения от импеданса для ИПС-1М является обратно степенным. В результате 
крутизна характеристики при больших (порядка 6000 - 7000) значениях d-p становится не
достаточной для выполнения измерений с надлежащей точностью.

Метод сопротивления растекания в двухзондовом или трехзондовом варианте наи
более часто используется для определения однородности удельного электросопротивле
ния и нахождения профиля легирования [265]. Он позволяет измерять значения удельного 
электросопротивления в диапазоне 10"3 - 104 Ом-см с разрешением до 1 мкм. Достоинст
вом метода является высокая локальность. Получаемые значения характеризуют объем 10"
11 -3см  . Погрешность может достигать 20 - 50% и существенно зависит от состояния по
верхности и износа зондов. Определение профиля легирования требует изготовления ко
сого шлифа, что приводит к разрушению образца и требует значительных затрат времени. 
Измерения удельного сопротивления в этом случае не являются прямыми и требуют ис
пользования калибровочных зависимостей, которые получают путем определения сопро
тивления растекания на образцах, для которых величина удельного сопротивления была
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уже найдена каким-либо другим методом [3]. Косвенный характер рассматриваемого ме
тода позволяет получить правильное значение удельного электросопротивления образца 
только при учете различных поправок. Установка ASR-100 (США), использовавшаяся в 
нашей работе, обеспечивает получение профиля сопротивления растекания на специально 
подготовленных образцах и пересчет этих данных в концентрационный профиль или про
филь удельного сопротивления с шагом 1 - 500 мкм в автоматическом режиме работы. 
Случайная составляющая погрешности измерения величины микронеоднородности 
удельного электросопротивления с доверительной вероятностью 0,95 составляет ±2 % от 
измеренного значения неоднородности.

Измерение концентрации и подвижности свободных носителей 
заряда

Во многих случаях концентрация свободных носителей заряда может быть найдена 
по известной величине удельного электросопротивления образца с помощью имеющихся 
в литературе графических зависимостей или таблиц. Однако необходимо иметь в виду, 
что эти зависимости построены для определенных значений подвижности носителей заря
да, которые соответствуют, как правило, образцам с малыми концентрациями примесей и 
высоким структурным совершенством. Если подвижность в образце будет отличаться от 
стандартной величины за счет высокой концентрации скомпенсированных примесей, на
личия структурных дефектов или по иным причинам, то полученные значения концентра
ции будут сильно отличаться от истинных.

Существует ряд методов, позволяющих непосредственно находить концентрацию 
свободных носителей заряда в слаболегированных слоях. Наиболее часто используется 
способ, основанный на измерении вольт-фарадных характеристик структур с барьером 
Шоттки, МДП или МОП структур [562, 563]. При измерении вольт-фарадных (C-V) ха
рактеристик определяют высокочастотную (f > 1 МГц) или низкочастотную (f < 0,1 Гц) 
емкость структуры и ее зависимость от постоянного или медленно изменяющегося на
пряжения, прикладываемого между металлическим и полупроводниковым электродами. 
Изменение емкости при варьировании напряжения связано с изменением емкости области 
пространственного заряда и обусловлено изменением в ней концентрации подвижных но
сителей заряда. Поскольку основные и неосновные носители заряда обладают существен
но различными временами генерации, то их вклад в емкость соизмерим только в низко
частотном (квазистатическом) режиме. В высокочастотном режиме неосновные носители 
заряда практически не проявляются. При больших отрицательных смещениях высокочас
тотная емкость определяется толщиной слоя диэлектрика, а при больших положительных
- уровнем легирования полупроводника [452]. Вольт-фарадный метод позволяет измерять 
концентрации носителей заряда в диапазоне 1013 - 1016 см-3 за пределами области про
странственного заряда [562]. Основными источниками ошибок служат неполное обедне
ние области пространственного заряда и присутствие глубокоуровневых центров. Влия
ние последних на результаты измерений может быть устранено применением метода вто
рой гармоники [562]. Погрешность составляет 1 - 2 % при изготовлении барьера Шоттки 
напылением и до 5 % при использовании ртутного зонда.

Метод используется также для определения профиля концентрации свободных но
сителей заряда в слаболегированном слое по зависимости барьерной емкости перехода от 
приложенного обратного смещения [314]. В случае измерений на барьерах Шоттки кон
центрацию можно определять также и в сильнолегированных областях. Связь между рас
пределениями концентраций примесей N(x) и свободных носителей заряда n(x) может 
быть найдена из уравнения непрерывности для тока основных носителей заряда и уравне
ния Пуассона:
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— + - £ І  Jn(x)dx = - e l  jN (x)dx, (9.3)
n(x) dx skT x skT x

Из этого уравнения можно получить следующее соотношение, связывающее распре
деления концентраций свободных носителей заряда и мелкой электрически активной 
примеси:

skT d
N(x) = n(x) + ■

e2 dx

1 dn(x) 

n(x) dx
(9.4)

Анализ (9.4) показывает, что различие между истинным распределением концентра
ции атомов и распределением концентрации носителей заряда возрастает с увеличением 
отклонения исследуемой области от электронейтральности и уменьшением концентрации 
легирующей примеси. Как показано в [566] для n -n кремниевых структур это различие 
становится существенным при удельном сопротивлении слаболегированного слоя более 
300 Ом-см. При концентрации легирующей примеси менее 1016 см-3 дополнительные 
ошибки могут возникать также из-за геометрии барьера Шоттки и наличия ловушек. 
Вольт-фарадный метод позволяет определить ширину области объемного заряда p-n пере
хода на МДП структурах [314] xj = s S / C ,  где s - диэлектрическая проницаемость, S - 
площадь p-n перехода, C - барьерная емкость перехода.

Другим широко распространенным способом измерения концентрации свободных 
носителей заряда, а также их подвижности является метод, основанный на изучении эф
фекта Холла [563, 564]. Могут быть определены значения концентрации в широком диа
пазоне, однако, для слаболегированных слоев n+-n и p+-p структур этот метод неприме
ним, так как распространение тока идет преимущественно по сильнолегированной облас
ти. При измерениях на слаболегированных слоях p-n структур необходимо учитывать 
влияние возникающих при освещении образца фотопроводимости и фотоЭДС, а также на
личие токов утечки, протекающих как в измерительной цепи, так и по поверхности образ
ца. Кроме того, существенными могут быть погрешности, связанные с инжекцией нерав
новесных носителей заряда через контакты и с разогревом образца. При анализе результа
тов необходимо учитывать профиль распределения носителей заряда в слаболегирован
ном слое, а также различие между холловской (дн) и дрейфовой (д) подвижностью, кото
рые связаны [567] соотношением д = Ад н , где А - коэффициент, равный 3п/8 для чистого 
полупроводника и стремящийся к 1 для вырожденного.

Если концентрация свободных носителей заряда и удельное электросопротивление 
определены независимыми методами, то дрейфовую подвижность можно рассчитать, ис-

1
пользуя известное соотношение — = дпє .

p
Температурная зависимость концентрации носителей заряда, полученная из холлов- 

ских измерений при 4 - 300 К, позволяет определять энергию ионизации основной леги
рующей примеси. По ее величине можно произвести идентификацию примеси, а также 
рассчитать степень компенсации [3].

Обычные методы определения степени компенсации основаны на анализе темпера
турной зависимости подвижности носителей заряда, получаемой из измерений эффекта 
Холла и удельного электросопротивления. Их общим недостатком является то, что любое 
изменение подвижности приписывается компенсации [568]. Наличие рассеяния на струк
турных дефектах приводит поэтому к завышению степени компенсации. Холловские из
мерения на слаболегированных образцах требуют достаточно сложной аппаратуры, изго
товления специальных образцов, омических контактов и тщательного анализа результа
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тов. Кроме того, получаемые значения степени компенсации являются усредненными по 
всему образцу.

Измерение времени жизни неосновных носителей заряда.

Имеется ряд способов, позволяющих измерять время жизни неосновных носителей 
заряда в слаболегированных слоях кремния. Для n+-n и p+-p структур можно воспользо
ваться методом модуляции проводимости в точечном контакте [564, 569]. Он применим, 
если время жизни находится в пределах от 3 до 500 мкс, а удельное электросопротивление 
слоя не превышает 500 Ом-см. Погрешность метода составляет 20 - 30 %. Для измерения 
времени жизни образец включается в электрическую цепь [3], одним из токоподводов ко
торой служит омический контакт большой площади, создаваемый нанесением алюмогал- 
лиевой пасты, а другим - точечный металлический зонд, который прижимают к поверхно
сти образца. Для кремния n- типа применяют алюминиевый зонд, для кремния p- типа - 
зонд из фосфористых бронзы или меди, либо других материалов, обеспечивающих ин- 
жекцию. Точечный контакт является эмиттером, через который в прямом направлении 
пропускают два сдвинутых во времени импульса тока с одинаковой и постоянной ампли
тудой. Падение напряжения на образце, обусловленное прохождением этих импульсов, 
наблюдают на экране осциллографа. При прохождении первого импульса в образец вво
дятся неравновесные носители заряда, которые увеличивают проводимость образца. По 
окончании инжектирующего импульса неравновесные носители заряда рекомбинируют и 
сопротивление контакта возвращается к исходной величине. Напряжение на образце в 
момент начала второго импульса определяется концентрацией сохранившихся в образце 
неравновесных носителей заряда. В этих условиях падение напряжения на образце в нача
ле измерительного импульса есть экспоненциальная (для процессов, описываемых одним 
временем релаксации) функция промежутка времени между импульсами.

Основными достоинствами метода модуляции проводимости [564] является слабая 
зависимость результатов от формы образца, качества обработки поверхности и наличия 
центров прилипания. При интерпретации результатов необходимо учитывать, что диффу
зионная длина неосновных носителей заряда, как правило, значительно выше толщины 
слаболегированного слоя. Поэтому значительная их часть будет рекомбинировать на гра
нице его раздела с сильнолегированной областью. Поэтому полученные значения будут 
эффективными, а не объемными.

Для измерения времени жизни неосновных носителей заряда в слаболегированных 
слоях p-n и p-i-n структур можно воспользоваться методом спада послеинжекционного 
импульса напряжения [569]. Как и в предыдущем случае определяется эффективное, а не 
объемное время жизни.

Еще одним методом, который получил достаточно широкое распространение для 
измерения времени жизни неравновесных носителей заряда в кремнии, является метод 
спада фотопроводимости [3]. Неравновесные носители заряда вводятся путем освещения 
образца импульсным источником света. По окончании импульса неравновесные носители 
заряда релаксируют к равновесному значению концентрации. Время их жизни определя
ется как время, в течение которого сигнал фотопроводимости падает от некоторого на
чального значения в е раз. Генерацию неравновесных носителей заряда можно проводить 
с помощью различных источников. При использовании ксеноновой лампы-вспышки ниж
ний предел измерения времени жизни составляет 20 мкс. Для измерения времени жизни 
менее 20 мкс требуются источники света с более крутым спадом заднего фронта импуль
са. В этих случаях успешно используются светодиоды на основе GaAs, максимальная 
длина волны излучения которых близка к 1 мкм, а достижимое время спада импульса со
ставляет 100 нс [3]. Глубина анализируемого слоя определяется глубиной возбуждения 
и диффузионной длиной носителей заряда.

Если известны коэффициент диффузии и диффузионная длина неосновных носите-
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лей заряда, то время их жизни можно рассчитать [388] по формуле т = 1d /D  . Если из
вестна подвижность, а не коэффициент диффузии, то последний можно найти, воспользо
вавшись известным соотношением Эйнштейна D n p = д n pkT/e,  где к - постоянная

Больцмана.

Определение концентраций примесей

Во многих случаях, для прогнозирования физических свойств слоя и их изменения 
при различного рода внешних воздействиях необходимо знать содержание в нем отдель
ных примесей, в частности кислорода, углерода, переходных металлов, центров рекомби
нации и других. Для определения содержания кислорода, углерода, бора и фосфора в мо- 
нокристаллическом кремнии широко используется метод спектроскопии инфракрасного 
поглощения. В последнее время показано, что его можно использовать также для контро
ля содержания галлия, алюминия и азота [3]. Метод основан на том, что присутствие 
кислорода и углерода приводит к изменению спектра колебаний кристаллической 
решетки. При совпадении частоты падающего света с частотами собственных колебаний 
примесных атомов появляется дополнительная полоса поглощения, которая располагается 
в области 9,1 мкм для кислорода и в области 16,5 мкм для углерода [129]. Измерения 
проводят при комнатной температуре. Концентрация оптически активного кислорода 
(углерода) пропорциональна его коэффициенту поглощения. Для определения содержания 
этих примесей измеряют спектральную зависимость коэффициента пропускания в области 
пика кислородного (углеродного) поглощения. По полученной зависимости и толщине 
образца рассчитывают [3] концентрацию кислорода (углерода) в кремнии:

N = (у/D ) ln (V T 2 ), (9.5)

где у - калибровочный коэффициент (для кислорода у = 2,45-1017 см-2, для углерода у =
1,1-1016 см-2); d - толщина образца (мм), T1, T2 - максимальное и минимальное значения
коэффициента пропускания (%). Этим методом можно определять содержание кислорода

15 18 -3 15 18 -3в кремнии от 1-10 до 3-10 см  , а углерода от 5-10 до 3-10 см  . Получаемая величина
соответствует концентрации атомов, находящихся в позиции замещения (углерод) или 
внедрения (кислород). Атомы примеси, которые связаны в химические соединения, на
пример SiO2, не дают вклада в поглощение, а атомы, которые связаны в комплексы с дру
гими примесями или дефектами, изменяют частоту своих колебаний и дают дополнитель
ные полосы поглощения. Погрешность определения концентрации кислорода обычно не 
превышает 10 %, а концентрации углерода - 50 %. Однако необходимо учитывать, что 
часть атомов кислорода и углерода может находиться в составе примесно-дефектных кла
стеров и преципитатов. Такие атомы не вносят вклад в оптическое поглощение либо соз
дают полосы поглощения при других длинах волн. Их доля может быть значительной. В 
частности, авторы [578] наблюдали повышение концентрации оптически активного ки
слорода в 2 раза после двухчасового отжига при 1520 К, приводившего к растворению 
преципитатов. Выполненное нами моделирование спектров отражения слаболегирован
ных слоев кремниевых композиций показало [570], что на дифференциальных спектрах 
отражения также должны иметься полосы, связанные с локальными колебаниями кисло
рода и углерода. Это обусловливает принципиальную возможность использования спек
троскопии инфракрасного отражения для определения концентраций этих примесей в 
слое.

Присутствие атомов бора и фосфора (электрически активных примесей в кремнии) 
приводит к появлению в спектрах полос поглощения, обусловленных электронными пере
ходами под влиянием излучения (ионизации). Спектры поглощения измеряют при темпе-
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ратуре образца 20 К, так как при более высоких температурах основная часть примесных 
атомов уже ионизирована. Пики ИК поглощения, связанные с ионизацией мелких доноров 
и акцепторов в кремнии при гелиевых температурах наблюдаются вблизи 30 мкм для фос
фора и бора, а для более глубоких примесей (алюминия и галлия) - вблизи 20 мкм [284]. 
Концентрации бора и фосфора рассчитывают в соответствии с уравнением (9.5). При этом

13 -2 13 -2(калибровочный коэффициент принимают равным 3,5-10 см" для бора и 2,3-10 см" для 
фосфора [3]. Пределы измерения концентраций бора и фосфора в кремнии составляют

12 14 -31-10 -5-10 см .
Недостатками стандартных инфракрасных спектрофотометров являются большая 

погрешность при измерениях концентраций кислорода и углерода, невозможность выпол
нения измерений на стандартных подложках, а также большая продолжительность изме
рений. Этих недостатков лишены Фурье-спектрометры [284]. Чувствительность ИК Фу- 
рье-спектроскопии при контроле пластин толщиной 400 мкм при комнатной температуре 
составляет 1016 см-3 для кислорода и 2-1016 см-3 для углерода. При проведении измерений в 
жидком азоте она может быть улучшена соответственно до 2-1015 см-3 и 4-1015 см-3. Метод 
позволяет также фиксировать выпадение при термических обработках кристобалита 
(1125, 1120 см-1) и аморфной двуокиси кремния (1040 см-1). Метод инфракрасной спектро
скопии может быть использован также для определения концентраций примесных и при
месно-дефектных комплексов. Например, термодоноры порождают множество пиков погло
щения в интервале 400 - 1100 см-1, обусловленных электронными возбуждениями термодо
норов [267].

Метод фотолюминесценции используется для анализа содержания примесей III и V 
групп в кремнии [568, 571]. Основой метода является анализ характеристического излуче
ния, возникающего при рекомбинации с участием многочастичных электрон-примесных 
комплексов в области гелиевых температур. Область применимости метода составляет 
(см-3): фосфор - 5-1011 < N < 1-1015; бор - 1-1011 - 1-1015, галлий - 8-1012 - 5-1014; азот- 5-1014
- 5-1015. Метод применяют для оценки содержания примесей в эпитаксиальных слоях с 
удельным электросопротивлением 300 - 400 Ом-см толщиной 40 - 70 мкм, выращенных 
на сильнолегированных подложках. Недостатком метода является невозможность опреде
ления фоновой примеси, если ее концентрация существенно ниже концентрации леги
рующей. Согласно стандартам ASTM и JEIDA, погрешность определения концентраций 
бора и фосфора в кремнии по спектрам фотолюминесценции при гелиевых температурах 
(линии свободных и связанных на примесях экситонов) составляет 30% для диапазона 1011

15 -3 11 -3- 10 см , чувствительность менее 10 см . Аналогичные показатели чувствительности и 
точности стандарт JEIDA установливает для определения алюминия и мышьяка [572]. Бо
лее высокую чувствительность имеет метод фотоэлектрической спектроскопии [520], 
позволяющий определять все основные и компенсирующие мелкие примеси с концентра-

8 9 3циями до 10 - 10 см . Он также дает возможность регистрации комплексов типа C-H, O-H и 
др.

Для анализа примесного состава методом нейтронной активации [3] материал облу
чают потоком нейтронов. При этом за счет ядерной реакции образуются радиоактивные 
изотопы примесных элементов. Распад изотопов сопровождается излучением электронов 
и у- квантов, которые регистрируются специальными датчиками. По виду и интенсивно
сти излучения определяют тип примесного элемента и его количество. Метод позволяет 
одновременно определить более 60 элементов без разрушения образца. Предел обнаруже
ния основных примесей в кремнии имеет следующие значения (ат/см3): Ag- 5-1010 ; As- 
1-1010; Au- 1-108; Cd- 3-1010; Co- 2-1010; Cr- 8-1010; Cu- 2-1010; Fe- 4-1012; Ga- 7-1010; In-
1-1011; K- 1-1013; Mn- 4-1013; Mo- 1-1012; Na- 2-1013; Ni- 1-1012; Pd- 7-1012; Pt- 2-1010; Sb-
2-109; Sn- 3-1012; Sr- 5-1012; Ta- 5-109; W- 1-1010; Zn- 3-1011.

Для исследования глубокоуровневых дефектов используют методы нестационарной 
емкостной спектроскопии глубоких уровней (НЕСГУ), спектроскопии ловушек неоснов
ных носителей заряда (СЛНУ) и дважды дифференцированной фотоемкости (ДДФ) [563,
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573]. В методе НЕСГУ определяется зависимость скорости релаксации емкости барьерной 
структуры, в состав которой входит исследуемый полупроводник от температуры. Метод 
позволяет определять скорости эмиссии носителей заряда из глубоких уровней, энергети
ческое положение ловушек, их концентрации и сечения захвата неравновесных носителей 
заряда Известен вариант метода (фотоемкостная спектроскопия глубоких уровней), по
зволяющий определять параметры ловушек как основных, так и неосновных носителей 
заряда, используя барьер Шоттки. Некоторые ограничения этого метода преодолены в ме
тоде СЛНУ.

В методе ДДФ [573] измерения проводятся при постоянной температуре 77 К. За
полнение ловушек происходит при облучении низкой интенсивности с постоянным уров
нем. Затем ловушки селективно опустошаются с помощью зондирующего излучения с пе
реключающейся длиной волны от низкой до высокой энергии. Емкостной сигнал диффе
ренцируется. Спектр представляет зависимость dC/dT от энергии фотона. Положительный 
пик соответствует электронной ловушке, а отрицательный - дырочной. Преимуществами 
этого метода перед DLTS являются более высокая скорость и лучшее разрешение при ис
пользовании оптического возбуждения по сравнению с тепловым, возможность обнару
жения ловушек как основных, так и неосновных носителей заряда, а также значительно 
более простое оборудование. Метод пригоден для быстрой оценки качества эпитаксиаль
ных слоев, выращенных из газовой фазы и предназначенных для изготовления полевых 
транзисторов Шоттки.

Определение структурного совершенства слоя

Для нахождения плотностей дислокаций и дефектов упаковки в слаболегированных 
слоях кремния в настоящее время используют главным образом металлографический ме
тод, основанный на образовании ямок определенной формы, которая зависит от ориента
ции кристалла, при взаимодействии поверхности слоя с травителями [3]. Наиболее часто 
для выявления дислокаций и дефектов упаковки используют травитель Сиртла: 50 г CrO3 
+ 100 мл HF + 200 мл H2O. Травление проводят при комнатной температуре в течение 10
30 мин. Данный способ используют, если плотность дислокаций или дефектов упаковки 
не превышает 106 см-2. При более высокой дефектности применяют рентгеновский или 
электронно-микроскопический методы. Однако, в слаболегированных слоях кремниевых 
структур плотности дислокаций и дефектов упаковки обычно невелики, поэтому два по
следних способа чаще используются при анализе механизмов формирования дефектов, а 
также при необходимости их более точной идентификации. Особенностью металлографи
ческого метода является существенное влияние состава атмосферы дислокации и состоя
ния поверхности кристалла на образование ямок травления. Поэтому отсутствие дислока
ционных ямок при использовании стандартных методик травления для образцов, про
шедших нестандартную обработку, не может служить доказательством отсутствия дисло
каций. Вторая особенность заключается в том, что образование ямок происходит лишь в 
тех случаях, когда дислокации выходят на поверхность под углом, близким к 90°. Поэтому 
определяемые значения плотности дислокаций оказываются заниженными.

Если в качестве материала слаболегированного слоя используется кристалл, полу
ченный бестигельной зонной плавкой или вытягиванием из расплава по Чохральскому, то 
наряду с дислокационными ямками травления могут присутствовать ямки, связанные с 
микродефектами [3]. Основным отличием этих ямок является плоское дно, что связано с 
малыми размерами микродефектов. Эти ямки обычно бывают более светлыми, чем дисло
кационные.

Для определения плотности дислокаций и их распределения в кристалле используют 
также метод рентгеновской топографии [340]. Высокая трудоемкость ограничивает воз
можность его применения в производственных условиях, однако в исследовательской 
практике он получает все большее распространение. В настоящее время рентгенотопогра
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фический контроль является обязательным дополнением к металлографическому при раз
работке новых структур и технологий.

Рентгеновская дифракционная топография основана [340] на локальном изменении 
интенсивности дифрагированного пучка вблизи дефекта, за счет чего формируется кон
траст изображения. Из-за отсутствия возможности фокусировки разрешающая способ
ность ограничивается разрешающей способностью высокочувствительной рентгеновской 
пленки. Наилучшее разрешение которое достигается на практике составляет 5 - 10 мкм 
(теоретически - до 1 мкм). Геометрия съемки в различных вариантах метода (аномального 
прохождения, Ланга, Берга - Баррета, двухкристальной топографии) такова, что изобра
жение на пленке не увеличено. Обычными фотографическими приемами его можно уве
личить до 100 крат. Методы применяются, как правило, для исследования больших пло
щадей на относительно толстых кристаллах при плотности дефектов не выше 106 см-2.

Наиболее распространенными методами рентгеновской топографии являются мето
ды Берга - Баррета, Ланга и Бормана [171]. Во всех методах кристалл устанавливается в 
отражающее положение по отношению к выбранной плоскости (hkl), а дифрагированный 
пучок регистрируется на фотопластинке, расположенной, по возможности, ближе к образ
цу, для того чтобы зафиксировать неискаженное изображение. В методах Берга-Баррета и 
Ланга контраст изображения возникает за счет уменьшения первичной экстинкции вблизи 
дислокаций. Амплитуда отраженной от кристаллографической плоскости волны опреде
ляется интерференцией между однократно и многократно дифрагированными пучками. 
Так как при каждом отражении фаза изменяется на п/2, дважды отраженный пучок имеет 
то же направление, что и падающий, но оказывается в противофазе с ним. Поэтому взаи
модействие волн в дифрагированном и падающем пучках приводит к быстрому, по срав
нению с нормальным поглощением, уменьшению интенсивности дифрагированного в со
вершенном кристалле пучка. Дислокации, нарушая строгую периодичность решетки, 
уменьшают экстинкцию, то есть проявляются как места повышенной интенсивности от
ражения.

Метод Ланга позволяет с помощью острофокусной рентгеновской трубки, дающей 
коротковолновое характеристическое излучение (вольфрамовый анод), исследовать от
дельные дислокации, если их плотность не превышает 105 - 106 см-2 [343]. Пучок рентге
новских лучей проходит через щель и попадает на кристалл, установленный под бреггов- 
ским углом к плоскости (hkl). Отраженный пучок фиксируется на пленке, а прошедший 
через кристалл попадает в ловушку. Кристалл и фотопленка синхронно (возвратно
поступательно) перемещаются. На рентгенограмме можно наблюдать отдельные дислока
ции достаточно тонких монокристаллов ^ t  ~ 1, д- линейный коэффициент ослабления 
рентгеновских лучей, t- толщина образца). Метод Ланга позволяет также исследовать мик
родефекты в кремнии [343]. Для этого используют отражения типа (220) и излучения Ag 
Ka1 и Mo Ka1. Микродефекты обладают очень слабыми упругими полями, поэтому для их 
исследования методом Ланга необходимо их декорировать быстродиффундирующими 
примесями, например, медью или золотом.

В методе Бормана использовано явление аномального прохождения рентгеновских 
лучей. Метод используют для исследования относительно толстых ^ t  > 10) кристаллов с 
плотностью дислокаций менее 105 см-2 [574]. При этом необходимо правильно выбрать 
излучение и систему отражающих плоскостей (hkl). При большом расстоянии от кристал
ла до пленки необходимо использовать острофокусную трубку. Образец и пленку при 
съемке перемещают синхронно. Волновое поле в кристалле состоит из двух стоячих волн 
[171]. Узлы одной из них совпадают, а другой- не совпадают с положением отражающих 
кристаллографических плоскостей. Поэтому первая волна испытывает малое (аномальное) 
рассеяние, а вторая- большое (нормальное) поглощение. В случае толстого образца испы
тывающая нормальное поглощение волна практически не выходит за пределы кристалла, 
а аномально поглощаемая расщепляется на дифрагированный и проходящий пучки. Вбли
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зи дислокации нарушается периодичность кристалла, и аномальное поглощение сменяется 
нормальным. Поэтому дислокации дают "теневое" изображение в виде светлых и темных 
полос, а для перпендикулярных к поверхности дислокаций- в виде розеток изменения ин
тенсивности. Критерий отсутствия изображения связан с изгибом кристаллографических 
плоскостей у дислокации и оказывается таким же как и для дифракции электронов (nb=0, 
n - дифракционный вектор (единичный вектор нормали к отражающей плоскости), b - 
вектор Бюргерса). Изменяя вектор дифракции и добиваясь отсутствия контраста на сним
ке, по топограмме можно определить направление вектора Бюргерса. Основным преиму
ществом рентгеновской топографии является возможность наблюдения дислокаций и де
фектов упаковки в толстых образцах. Однако увеличение не превышает 100 - 150 крат, 
разрешающая способность около 5 мкм. Поэтому метод может быть использован при 
плотности дислокаций не более 105 - 106 см-2.

Метод Берга-Баррета [574] применяется для исследования несовершенств моно- и 
поликристаллов. Поверхность образца помещают под малым углом к первичному пучку 
рентгеновских лучей, а мелкозернистую пленку помещают как можно ближе к поверхно
сти образца. Первичный пучок не должен засвечивать пленку. Метод позволяет опреде
лять углы разориентации зерен и субзерен. При этом их границы проявляются в виде тем
ных или светлых линий. Полученное на пленке изображение анализируется под микро
скопом при увеличении 100 - 200 крат. На микрорентгенограммах можно наблюдать так
же двойники и отдельные дислокации.

В методе двухкристального спектрометра [574] используются два монокристалла- 
исследуемый образец и эталонный кристалл, структурное совершенство которого должно 
быть значительно более высоким. В качестве эталона обычно берут бездислокационные 
монокристаллы с углом мозаичности 8-15 градусов. Наиболее удобной является парал
лельная схема, так как полуширина кривой качания не зависит от естественной ширины 
спектральной линии, а определяется только геометрическими и физическими факторами. 
Пучок излучения падает на совершенный кристалл, установленный под брегговским уг
лом. Отраженный пучок падает на исследуемый кристалл, установленный в отражающее 
положение. Исследуемый кристалл поворачивают на небольшие углы до тех пор, пока он 
не выйдет из отражающего положения. При этом записывают кривую качания- зависи
мость интенсивности от угла. Для повышения разрешающей способности через выходную 
щель выпускается только компонента Ка1. В случае мозаичного кристалла кривая качания 
разбивается на несколько кривых, число которых соответствует числу субзерен, находя
щихся в освещенной области исследуемого кристалла. При этом на кривых качания на
блюдаются зубцы, указывающие на тонкую структуру. Метод позволяет исследовать поля 
деформаций вокруг отдельных дислокаций в кристаллах с их плотностью не более 103 см
2. Чувствительность этого метода к малым изменениям периода решетки позволяет ис
пользовать его также для исследования строения примесных полос и других дефектов в 
высокосовершенных бездислокационных кристаллах кремния [174].

Следует отметить, что для улучшения контраста часто оказывается необходимым 
декорировать дислокации атомами меди или другими примесями. В настоящее время 
разработаны методы, в которых вместо рентгеновского используется синхротронное 
излучение. Так как интенсивность излучения в этом случае значительно повышается, 
удается снизить время съемки одного образца с 3 - 6 часов до нескольких минут [575], что 
открывает новые возможности применения рентгеновской топографии.

Для изучения дислокаций в некоторых полупроводниках используют взаимодейст
вие инфракрасного излучения с полями упругих напряжений вокруг дислокаций или из
менение коэффициента поглощения излучения вблизи дефекта [340]. Во втором случае 
дислокации декорируют примесями (литий, медь, ...). Декорирование проводится при вы
соких температурах, что может сопровождаться перераспределением имевшихся и обра
зованием новых дислокаций. Декорированные области сильно поглощают инфракрасное 
излучение и имеют вид темных линий или пятен. Ширина декорированных дислокаций
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составляет около 5 мкм, что позволяет использовать метод при плотности дислокаций не 
более 106 см-2.

Использование поляризованного инфракрасного излучения (метод фотоупругости) 
позволяет исключать неопределенности, связанные с высокотемпературным декорирова
нием, а также в ряде случаев определять тип дислокаций по симметрии формируемых 
дислокационных розеток [340]. Метод фотоупругости основан на изменении скорости 
света в напряженном теле. Он позволяет исследовать и измерять внутренние напряжения 
в кристаллах, прозрачных в ближней инфракрасной области спектра, где могут быть ис
пользованы электроннооптические преобразователи и видиконы, преобразующие инфра
красное излучение в видимое.

Метод трансмиссионной электронной микроскопии (ТЭМ) позволяет исследовать 
малые площади весьма тонких кристаллов с высоким (> 0,2 нм) пространственным разре
шением в области увеличений 1 • 102 - 1 • 106 крат [340]. По сравнению с методами оптиче
ской и инфракрасной микроскопии, а также рентгеновской топографии трансмиссионная 
электронная микроскопия позволяет наблюдать дефекты, размеры которых лежат за пре
делами разрешения вышеперечисленных методов. Электронно-микроскопические методы 
позволяют также исследовать дислокационную структуру полупроводниковых кристаллов 
при высоких (более 5-106 см-2) плотностях дислокаций. Кроме того, использование режима 
микродифракции дает возможность определять плоскости залегания и векторы Бюргерса 
дислокаций. Недостатком метода является необходимость приготовления образцов тол
щиной менее 1 мкм. В отличие от металлов, при приготовлении образцов полупроводни
ковых кристаллов удается зафиксировать дислокационную структуру, сформировавшуюся 
при высокотемпературных обработках, так как подвижность дислокаций в них при ком
натной температуре мала.

Высокоразрешающая электронная микроскопия позволяет получить изображения 
атомных плоскостей соответствующим образом подобранных веществ. Разрешение мик
роскопа можно увеличить "геометрически" наложением на объект второго тонкого кри
сталла со сходной, но несколько разориентированной относительно образца структурой 
[171]. В этом случае вследствие дифракции в электронном микроскопе наблюдается кар
тина Муара - система контуров, расстояния между которыми больше расстояний между 
соответствующими плоскостями. В случае наложения двух решеток с одинаковым перио
дом а и углом разориентации 0  расстояние между образовавшимися контурами D = a/0. 
При наложении параллельных решеток с близкими периодами a1 и а2 D = a1a2/(a1 - a2). 
Дислокации кристаллической решетки изображаются дислокациями на картине Муара. По 
картинам Муара можно определить плотность дислокаций и увидеть их движение, а по 
погасанию изображений от различных плоскостей - установить направление и величину 
вектора Бюргерса.

Метод растровой электронной микроскопии (РЭМ) позволяет наблюдать топогра
фию образцов с разрешением и глубиной резкости, значительно превосходящими соот
ветствующие показатели оптической микроскопии, дает возможность проводить локаль
ный анализ состава, наблюдать контраст электрических и магнитных полей и т.п. [574]. 
Основными источниками информации в растровой электронной микроскопии служат вто
ричные и отраженные электроны. Пространственное разрешение в отраженных электро
нах и рентгеновских лучах определяется характерными размерами областей генерации и 
значительно больше диаметра пучка. Пространственное разрешение во вторичных и Оже - 
электронах не зависит от этих размеров и примерно равно диаметру пучка. Глубина фоку
са (резкости) в растровом микроскопе пропорциональна половине апертуры и зависит от 
увеличения. При увеличении 500 глубина фокуса составляет около 550 мкм. С ростом уве
личения она резко падает. На качество изображения оказывает влияние соотношение 
единичной площади растра и диаметра пучка. В зависимости от топографического кон
траста вторичных электронов и расположения элементов разрешения по отношению к де
тектору, разрешающая способность растровой электронной микроскопии может колебать-
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ся в современных микроскопах от 3 до 20 нм. Используемые в настоящее время микро
анализаторы позволяют локально (0,5 - 5 мкм по поверхности и 0,01 - 5 мкм по глубине) с 
относительной чувствительностью 0,01 - 0,5 % и относительной точностью 1 - 4% опреде
лить химический состав и характер распределения элементов в микрообъемах образцов. 
При взаимодействии первичного пучка электронов с образцом возникают рентгеновское 
излучение, катодолюминесценция, отраженные, вторичные и Оже - электроны, ток, 
индуцированный электронным зондом, а также электронная и рентгеновская 
микродифракция, которые используются для получения информации о качественном и 
количественном составе образца и его свойствах.
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