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На основе детального анализа кинетики роста дефектов {113} межузельного типа в n- и p-Si при облуче-
нии in situ в высоковольтном электронном микроскопе JEOL-1250 в работе рассмотрена конкурирующая
роль рекомбинации точечных дефектов и их взаимодействия с поверхностью на процесс кластеризации
точечных дефектов. Показано, что доминирующее взаимодействие вакансий с поверхностью кристалла
является следствием появления энергетического барьера для рекомбинации точечных дефектов в слабо
легированных кристаллах Si. В этих условиях сток вакансий на поверхность обеспечивает компенсацию роста
энергии кристалла, вызванной разделением пар Френкеля. Большое различие скоростей роста дефектов {113}
в n-Si и p-Si, экспериментально наблюдаемое в условиях доминирования рекомбинации, как предполагается,
обусловлено различием энергетических барьеров для рекомбинации. При этом найденные величины барьеров
коррелируют с энергией решеточной релаксации вакансии в различном зарядовом состоянии.

Введение

Рекомбинация точечных дефектов и их взаимодействие
с поверхностью являются фундаментальными реакция-
ми, управляющими стационарными концентрациями то-
чечных дефектов в Si. Предполагается, что конкуренция
этих реакций определяет не только доминирующий тип
точечных дефектов при выращивании кристаллов, но и
является ключом к управлению процессом образования
вторичных микродефектов [1,2]. Однако понимание
механизмов этих реакций чрезвычайно затруднено из-за
множества противоречивых теоретических и экспери-
ментальных данных, в том числе, касающихся ключевых
параметров точечных дефектов, таких как активацион-
ные объемы, коэффициенты диффузии, равновесные кон-
центрации и т. д. Из расчетов, представленных, например,
в [3,4], следует большой отрицательный релаксацион-
ный объем вакансии, который не только компенсирует
положительный объем межузельного атома, но в итоге
дает отрицательный объем формирования пары Френ-
келя, что должно было бы приводить к спонтанной
генерации пар Френкеля в Si. Это противоречит боль-
шой пороговой энергии образования пары Френкеля в
кремнии (15 эВ на атом [5]), малой вероятности ее
разделения (10−3−10−4 [6]) и, соответственно, малым
стационарным концентрациям точечных дефектов при
облучении [7]. Считается, что высокая скорость реком-
бинации близко связанной пары обусловлена зарядовым
состоянием точечных дефектов. Однако и после разделе-
ния пары Френкеля, как показано в [7], точечные дефекты
в Si эффективно рекомбинируют, так что кинетика роста
межузельных кластеров в приповерхностной области
кристалла контролируется реакцией аннигиляции 2-го
порядка и определяется коэффициентом kiv = 4πriv/a,
где riv — радиус сферы, в которой происходит анниги-
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ляция точечных дефектов, a — межатомное расстояние.
Это плохо согласуется с известными теоретическими
представлениями о наличии энергетического барьера
около 1 эВ для взаимодействия точечных дефектов, ко-
торые, как считается, существуют в Si в растянутых
конфигурациях [3,4,8,9]. Наличие этих и многих других
противоречий не позволяет приступить к обобщению
свойств точечных дефектов, генерированных облучением
и термически, и получить желаемый ключ к управлению
структурным совершенством Si. Цель данной рабо-
ты — рассмотрение конкурирующей роли рекомбинации
и взаимодействия точечных дефектов с поверхностью
на процесс их кластеризации в Si. В основу этого
рассмотрения положен детальный анализ in situ кине-
тики роста дефектов в плоскости {113} при облучении
электронами в высоковольтном электронном микроскопе
(ВЭМ) с энергией 1 МэВ.

Использование в ВЭМ сфокусированного электрон-
ного пучка с энергией, превышающей пороговую,
позволяет достигать интенсивности облучения (до
6 · 1019 электрон/см2с), по темпу генерации точечных
дефектов сравнимого с имплантацией легких ионов.
В сочетании с возможностью просвечивающей микро-
скопии визуализировать структуру кристалла, включая
атомную, этот метод становится очень информативным
для изучения реакций точечных дефектов. Это обеспе-
чило значительный прогресс в понимании механизмов
взаимодействия точечных дефектов друг с другом и
с различными стоками в кристалле [7,10–14]. В на-
стоящей работе с помощью данного метода мы пока-
жем, что принципиального противоречия эксперимента
с теоретическими представлениями нет и барьер для
рекомбинации разделенных пар Френкеля существует.
Однако величина этого барьера зависит от типа и кон-
центрации легирующей примеси и, как предполагается,
от структурной конфигурации вакансии и величины ее
решеточной релаксации.
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Представление о поверхности как мощном рекомби-
национном центре является наиболее распространен-
ным в литературе и предполагает равновероятный сток
точечных дефектов на поверхность. Действительно, из
экспериментов in situ по облучению электронами Si
в ВЭМ следует, что при толщине естественного оксида
на поверхности, не превышающей 1 нм, приповерхност-
ные зоны стока вакансий и межузельных атомов велики
и составляют приблизительно 500 и 200–300 нм соот-
ветственно [7]. Однако с увеличением толщины оксида
до 15–30 нм зона стока для вакансий изменяется слабо,
а для межузельных атомов уменьшается до 10 нм. Эти
данные положены в основу определения коэффициентов
взаимодействия точечных дефектов с поверхностью. По-
казано, что коэффициент взаимодействия вакансий с оки-
сленной поверхностью Si (kvs = 0.1−1) приблизительно
на 2 порядка превышает коэффициент взаимодействия
межузельных атомов (kis = 10−3−10−2) [7]. Это опреде-
ляет накопление межузельных атомов в приповерхност-
ной зоне облучаемого в ВЭМ кристалла, которые при
T < 600◦C кластеризуются в плоскости {113} в виде
метастабильных конфигураций, подобных конфигураци-
ям атомов в ядре дислокаций. Подробности о конфи-
гурациях межузельных атомов в кристаллах Si и Ge в
зависимости от температуры облучения можно найти в
работе [7]. В то же время в условиях ионной импланта-
ции точечные дефекты аннигилируют столь эффективно,
что только 1 межузельный атом на каждый имплантиро-
ванный ион остается в кристалле и принимает участие в
формировании дефектов межузельного типа и диффузии
примеси (один из последних обзоров по данной тематике
представлен в [15]). Эта так называемая (+1)-модель
полностью пренебрегает стоком вакансий на поверх-
ность и фактически исключает вакансии из участия
в диффузии имплантированных примесей. Повышение
дозы имплантированных ионов приводит к сильному от-
клонению от (+1)-модели до (+4.5), т. е. к возрастанию
числа запасенных в скоплениях межузельных атомов на
каждый ион до 4.5. Это может свидетельствовать как
о кластеризации вакансий в имплантированном слое,
так и о возникновении стока вакансий на поверхность.
В пользу последнего служат результаты, полученные
при облучении in situ ионами Si+ в сверхвысоком
вакууме в сканирующем туннельном микроскопе [16].
В данной работе показано, что при T = 20−500◦C сток
вакансий на атомарно-чистую поверхность предшествует
стоку межузельных атомов. Можно предположить, что
и при выращивании слитков кремния выход вакансий
на поверхность при малой скорости движения фронта
кристаллизации обеспечивает в растущем кристалле пе-
ресыщение по межузельным атомам. Пользуясь недавно
полученными экспериментальными [14] и теоретически-
ми [17] данными о релаксационных объемах точечных
дефектов, мы покажем, что в условиях, когда появляется
барьер для рекомбинации точечных дефектов, сток ва-
кансий на поверхность может компенсировать рост энер-
гии кристалла, вызванный разделением пар Френкеля.

1. Экспериментальная часть

В работе использовались пластины FZ-Si (n-типа)
и Cz-Si (n- и p-типа), ориентации (110), (001) и (111),
легированные фосфором и бором, с удельным сопроти-
влением от 4000 до 0.005 Ом·см. Концентрация кислоро-
да, углерода и фосфора в FZ-Si составляла 1016, 3 · 1015

и 3 · 1012 см−3 соответственно. Концентрация кислорода,
углерода в Cz-Si составляла 1018 и 1017 см−3 соответ-
ственно. Вырезанные из пластин диски, диаметром около
2.8 мм, утоньшались с одной стороны с помощью тра-
вления в смеси 1HF+5HNO3 до образования отверстия,
вокруг которого возникали прозрачные для электро-
нов области варьируемой толщины. Толщина кристалла
определялась по числу экстинкционных контуров, фор-
мирующихся на изображении клиновидного кристалла
вокруг отверстия в условиях динамической дифракции
электронов. Для создания воспроизводимых условий для
взаимодействия точечных дефектов с поверхностью все
уто́нченные образцы были покрыты слоями SiO2 или
Si3N4 с толщиной 15 нм (подробное описание условий
проведения экспериментов в ВЭМ представлено в [7]).
Облучение электронами с энергией 1 МэВ и интен-
сивностью 3 · 1018−5 · 1019 электрон/см2с проведено на
JEOL-12501 в интервале температур 20–800◦C. Контроль
температуры осуществлялся термопарой, встроенной в
держатель образца.

2. Результаты эксперимента

2.1. Кластеризация точечных дефектов в Si
при T = 20−350◦C

Подробно процесс кластеризации точечных дефектов в
этом интервале температур, включая in situ облучение в
высокоразрешающем электронном микроскопе (ВРЭМ),
описан в [10–12]. При T = 20◦C этот процесс включает
совместную кластеризацию точечных дефектов, которая
приводит к возникновению аморфных областей в плос-
кости {113}. В зависимости от локальной концентрации
межузельных атомов эти области трансформируются
либо в известные дефекты {113} межузельного типа с
гексагональной структурой, либо в совершенный кри-
сталл. Это позволило зафиксировать наличие барьера
для рекомбинации межузельных атомов с протяженными
вакансионными кластерами (около 1 эВ), который обус-
ловлен возможностью формирования метастабильных
конфигураций межузельных атомов внутри вакансионно-
го дефекта [12].

1 Работа на JEOL-1250 выполнена автором в Бельгийском нацио-
нальном центре по электронной микроскопии (г. Антверпен, Универ-
ситет RUCA-EMAT) в период 1996-1997 г.г.
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2.2. Кинетика роста дефектов {113} в слабо
легированных кристаллах Si

Повышение температуры облучения до 500◦C при-
водит к появлению стационарных стадий роста дефек-
тов {113}, которые наступают вслед за короткой ста-

Рис. 1. Последовательные стадии роста дефектов {113} в
n-Si–SiO2 с толщиной Si h = 0.1−0.4 мкм и концентра-
цией атомов фосфора Cp = 1017 см−3, в процессе облуче-
ния электронами в высоковольтном электронном микроскопе.
Толщина SiO2 составляет 15 нм. Интенсивность облучения
I = 5 · 1018 электрон/см2·с; T = 500◦C. Время облучения
указано на микрофотографиях. Цифрой 1 на снимках a–c
отмечен один и тот же наклонный дефект.

Рис. 2. Зависимости стационарных скоростей роста дефектов {113} V332 от интенсивности облучения I в слабо легированных
структурах: a, b — Si–SiO2, c — Si–Si3N4; толщина Si h, мкм: a — 0.1÷0.4; b,c — 1.5÷2. Концентрации фосфора и бора 1016 см−3.

дией ускоренного роста дефектов в направлении 〈110〉.
Начальная стадия роста дефектов связана с трубочной
диффузией межузельных атомов и подробно рассмотрена
в [7]. Благодаря ей размер дефектов в направлении 〈110〉
при T = 500◦C достигает нескольких микрон, что пред-
определило их первоначальное название как иглообраз-
ные дефекты (rod-like defects). Стационарная стадия ро-
ста дефектов связана с увеличением их размеров в напра-
влении 〈332〉, перпендикулярном оси дефекта 〈110〉, в ре-
зультате чего дефекты приобретают двумерную форму с
габитусом {113}. Продолжительные стационарные ста-
дии роста наблюдаются в n-Si-SiO2 и p-Si-SiO2 при низких
интенсивностях облучения I . 6 · 1018 электрон/см2с и
толщине кристалла h . 0.5 мкм. На рис. 1, a-c предста-
влена серия электронно-микроскопических изображений
дефектов {113} в n-Si–SiO2, из которой следует, что
рост со скоростью V332 = 0.1 нм/с в направлении 〈332〉
не изменяется со временем. Измерения стационарных
скоростей роста V332 в зависимости от интенсивности
облучения I в n-Si–SiO2 и p-Si–SiO2, с толщиной Si
h < 0.5 мкм, представлены на рис. 2, a. Видно, что для
n-Si зависимость V332(I) близка к линейной (V332 ∝ I),
а в p-Si при I > 6 · 1018 электрон/см2с отклоняется от
линейной и становится корневой (V332 ∝ I1/2).

Более сильные различия в кинетике роста дефектов
{113} и их пространственном расположении в n-Si–SiO2

и p-Si–SiO2 проявляются при толщине Si h& 1.5−2 мкм
(рис. 2, b). Все дефекты в n-Si зарождаются и растут в
узком (0.1−0.2 мкм) приповерхностном слое, не прора-
стая в объем кристалла (рис. 3, a−c). Можно видеть, что
на электронно-микроскопических изображениях прак-
тически отсутствуют наклонные к поверхности дефек-
ты {113}, прорастающие в объем, которые в тонком
n-Si изображаются в виде узких полосчатых дефектов
(рис. 1, дефект 1). Некоторые из дефектов на начальной
стадии проникают в объем, но тут же быстро исчезают.
Полное их отсутствие наблюдается в особо чистых
кристаллах FZ-Si с концентрацией фосфора 1012 см−3.
Высокая скорость роста дефектов {113} в n-Si при-
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водит к их быстрому достижению критического разме-
ра 200 нм в направлении 〈332〉 и немедленной транс-
формации в полные дислокационные петли и диполи,
которые переползают уже с другой кинетикой, обуслов-
ленной изменением конфигураций межузельных атомов
в плоскости петель. В то же время очень длинные на-
клонные дефекты {113}, проникающие глубоко в объем
кристалла, наблюдаются в p-Si (рис. 4, a−c). Дан-
ные измерений зависимости V332 (I) в n, p-Si–SiO2 и
n, p-Si–Si3N4 для Si толщиной h = 1.5−2 мкм пред-
ставлены на рис. 2, b,c. Можно видеть, что линей-
ная зависимость V332 ∝ I наблюдается для n-Si–SiO2

(рис. 2, b, кривая 1), в то время как корневая зависи-
мость V332 ∝ I1/2 наблюдается в n-Si–Si3N4 (рис. 2, c,
кривая 1). Отклонение от указанных зависимостей при
минимальных значениях I связано с тем, что из-за малого
темпа генерации точечных дефектов (около 10−7 с−1)
реализуется лишь трубочная диффузия межузельных ато-
мов вдоль 〈110〉. В p-Si независимо от типа покрытия
на поверхности облучаемых образцов наблюдается за-

Рис. 3. Последовательные стадии роста дефектов {113} в
n-Si–SiO2, с толщиной Si h = 1.5−2 мкм и концентрацией
атомов фосфора CP = 1017 см−3, в процессе облучения
электронами в ВЭМ. Толщина SiO2 составляет 15 нм. Интен-
сивность облучения I = 3 · 1019 электрон/см2·с; T = 500◦C.
Время облучения указано на микрофотографиях. Цифрой 1 на
снимаках a–c отмечен один и тот же наклонный дефект.

Рис. 4. Последовательные стадии роста дефектов {113} в
p-Si–SiO2, с толщиной Si h = 1.5−2 мкм и концентрацией
атомов бора CB = 1017 см−3, в процессе облучения электро-
нами в ВЭМ. Толщина SiO2 составляет 15 нм. Интенсивность
облучения I = 3 ·1019 электрон/см2·c; T = 550◦C. Время облу-
чения указано на микрофотографиях. Цифрой 1 на снимках a–c
отмечен один и тот же наклонный дефект.

кономерность V332 ∝ I1/2 (рис. 2, b,c, кривые 2). Из
рис. 2, c также следует, что стационарные скорости роста
дефектов {113} в n-Si в 3 раза выше, чем в p-Si.

2.3. Кинетика роста дефектов {113} в сильно
легированных кристаллах Si

В кремнии с концентрацией бора и фосфо-
ра CB,P & 1019 см−3 кинетика роста дефектов {113}
значительно изменяется. На рис. 5, a представлены за-
висимости V332 (I) в n-Si–Si3N4 для Si с толщиной
h = 2 мкм и CP = 1016−1019 см−3. Можно видеть, что
зависимость V332 (I) в n-Si–Si3N4 очень слабо меняется
при изменении CP в широких пределах. Однако стоит
отметить, что в этих кристаллах образуются дислока-
ционные петли и появляются прорастающие в объем
наклонные дефекты {113}. На рис. 5, b представлены
зависимости V332 (I) в толстых кристаллах p-Si–Si3N4

для CB = 5 · 1015−2.5 · 1019 см−3. Видно, что с ро-
стом концентрации CB скорость V332 резко уменьшается.
Точка 4 на рис. 5, b соответствует значению скорости
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Рис. 5. Зависимости стационарных скоростей роста дефектов {113} V332 от интенсивности облучения I в n-Si–Si3N4 (a) и
p-Si–Si3N4 (b). Толщина Si h = 1.5−2 мкм. На рис. a концентрация фосфора CP, см−3: 1 — 1016, 2 — 1017, 3 — 1019. На рис. b
концентрация бора CB, см−3: 1 — 5 · 1015, 2 — 1017, 3 — 1018, 4 — 2.5 · 1019.

роста дефектов {113} в очень тонких кристаллах, тогда
как в толстых кристаллах p-Si с CB = 2.5 · 1019 см−3

зарождение дефектов {113} отсутствует. Более подробно
процесс кластеризации точечных дефектов в сильно
легированных кристаллах Si изложен в работах [7,18].

3. Обсуждение результатов

3.1. О рекомбинации точечных дефектов в Si

Кластеризация точечных дефектов при облучении in
situ в ВЭМ хорошо описывается с помощью теории ско-
ростей квазихимических реакций, применимость которой
к Si и Ge подробно рассмотрена в [7]. В соответствии
с этими результатами скорость роста дефектов {113}
межузельного типа на стационарной стадии облучения
может быть дана соотношением

V332 ≈ akidCiDi. (1)

Здесь a — межатомное расстояние, kid = 1−2 — коэф-
фициент взаимодействия межузельных атомов с дефек-
том {113}, Ci — концентрация межузельных атомов (i)
при облучении, отнесенная к концентрации атомов в кри-
сталле, Di = ν0 exp(−Eim/kT) — коэффициент миграции
атома i. В зависимости от того, какая реакция —
рекомбинации или стока вакансий на поверхность —
определяет установление квазиравновесия в кристалле
при облучении, могут быть получены простые соотно-
шения для концентраций точечных дефектов. В случае
доминирования рекомбинации

CiDi ≈ (PDv/kiv)
1/2, (2)

в случае доминирования стока вакансий на поверхность

CiDi ≈ P/cskvs. (3)

Здесь
P = kazσ I (4)

— скорость генерации точечных дефектов; ka — коэф-
фициент прямой рекомбинации близко связанных пар
Френкеля (ka = 10−3−10−4 [6]); z — число дефектов,
генерируемых одним электроном (z = 1); σ — сечение
смещения атома при упругом соударении с электроном
(σ = 5 · 10−23 см2); cs — плотность поверхностных
стоков; kvs — коэффициент взаимодействия вакансий с
поверхностью (kvs = 0.1−1 [7]). Согласно [19], коэф-
фициент рекомбинации точечных дефектов по реакции
2-го порядка

kiv = 4πriv/a, (5)

а riv = 4a. Из соотношений (1)–(3) следует, что V332 ∝ I
при доминировании стока вакансий на поверхность и
V332 ∝ I1/2 при доминировании рекомбинации точечных
дефектов.

Наличие экспериментальных зависимостей V332 ∝ I в
n-Si–SiO2 (рис. 2, a,b) свидетельствует о том, что незави-
симо от толщины кристалла при облучении кинетика ро-
ста дефектов {113} в n-Si–SiO2 определяется стоком ва-
кансий на поверхность. Это также свидетельствует о тор-
можении рекомбинации точечных дефектов n-Si. В то
же время в p-Si–SiO2 и в тонком, и в толстом кристалле
доминирует корневая зависимость V332 ∝ I1/2, т. е. рост
дефектов {113} определяется реакцией рекомбинации
точечных дефектов. На основе смены типа зависимости
V332(I) в тонком p-Si–SiO2 при I = 6 · 1016 электрон/см2с
на рис. 2, a, свидетельствующей о наступлении реком-
бинации, можно оценить riv в p-Si. Используя (4),
получаем скорость P = 3 · 10−8−3 · 10−7 с−1, что
соответствует концентрации генерируемых точечных де-
фектов около 1015−1016 см−3 или r p

iv ≈ 50−100 нм. Это
существенно больше, чем riv ≈ 15a ≈ 7 нм, оцененное
в [6] в предположении кулоновского взаимодействия
точечных дефектов, и свидетельствует в пользу упругого
характера их взаимодействия при рекомбинации. Тот
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факт, что в n-Si–Si3N4 и p-Si–Si3N4 реализуется корневая
зависимость V332(I), и при этом скорости роста в n-Si
и p-Si различаются в 3 раза, соответствует различию
скоростей рекомбинации точечных дефектов приблизи-
тельно в 10 раз, которые в соотношении (2) учитываются
коэффициентами kiv.

Очевидно, что при рекомбинации точечных дефектов
важную роль могут играть как зарядовые состояния
дефектов, так и их решеточные релаксации. Однако труд-
но сказать определенно, какие типы точечных дефектов
доминируют в n- и p-Si при повышенных температурах и
участвуют в рекомбинации. Представляется, что большая
ясность существует в вопросе о решеточной релаксации
точечных дефектов. По данным [3,14], межузельный атом
характеризуется большой положительной величиной ре-
лаксационного объема Vrel

i = (0.9−0.94)Ω (Ω — объем
атома Si в равновесной решетке Si). Для вакансии
этот объем Vrel

v отрицателен и варьируется от (−0.25)Ω
до (−0.97)Ω [3,14,17,20]. Недавно выполненные в [17]
расчеты ab initio с использованием большого кластера
(200 атомов) показали, что величина решеточной релак-
сации вакансии и ее энергия зависят от зарядового со-
стояния вакансии. Для положительно заряженных вакан-
сий (V+,V++) релаксационные энергии составляют 0.33
и 0.45 эВ, а для нейтральной вакансии (V0) — 0.90 эВ.
К сожалению, в этой работе не приводятся данные для
отрицательно заряженных вакансий. Однако ясно, что
появление сильной релаксации вакансии обусловлено за-
хватом ею электронов и является следствием проявления
эффекта Яна–Теллера. Результаты, полученные Уоткин-
сом из экспериментов по электронному парамагнитному
резонансу (ЭПР), также свидетельствуют о вариации
стабилизационной энергии Яна–Теллера от 0.4 эВ для V+

до около 1 эВ для комплексов вакансия–фосфор [21].
Сильная вариация решеточной релаксации вакансии в
зависимости от зарядового состояния и отсутствие таких
данных для межузельных атомов позволяют предполо-
жить, что рекомбинация точечных дефектов в основном
определяется структурной конфигурацией вакансии, но
не межузельного атома. Учитывая, что межузельный
атом также расщеплен [3,4,8,9,13,14], вероятность его
рекомбинации с ростом растяжения вакансии должна
сильно уменьшаться. Это косвенно подтверждается на-
личием барьера около 1 эВ для рекомбинации межузель-
ных атомов с протяженными кластерами вакансий в Si,
экспериментально обнаруженных in situ при облучении
ВРЭМ [10–14].

Предполагая, что существует энергетический барьер
для рекомбинации разделенных пар Френкеля, выраже-
ния для коэффициентов рекомбинации в n- и p-Si можно
записать в виде

kp,n
iv = (kp,n

iv )0 exp(Sp,n
iv /k) exp(−Ep,n

iv /kT), (6)

где Sp,n
iv — энтропия, Ep,n

iv — энергия релаксации.
Из представленной выше для p-Si оценки

r p
iv ≈ 50−100 нм и выражения (5) следует, что

kp
iv ≈ 1000−2000. Если в выражении (6) для kp

iv
предположить число возможных решеточных положений
вокруг вакансии (kp

iv)
0 = 4, а величина барьера в p-Si

соответствует одной из величин энергии решеточной
релаксации положительно заряженных вакансий (V+,
V++) Ep

iv ≈ 0.33−0.45 эВ, то энтропия Sp
iv ≈ (10−11)k.

Такая большая величина Sp
iv обычно связывается с

растянутыми конфигурациями точечных дефектов и
свидетельствует в пользу упругого взаимодействия
точечных дефектов при рекомбинации. Из
экспериментально найденного соотношения скоростей
роста дефектов {113} в n- и p-Si (рис. 2, c) следует, что
отношение коэффициентов рекомбинации kp

iv/kn
iv ≈ 10.

В предположении неизменных величин (kp;n
iv )0 и Sp,n

iv
это дает величину барьера для рекомбинации в n-Si
En

iv ≈ 0.5−0.6 эВ. Очевидно, что наличие повышенного
энергетического барьера для рекомбинации в n-Si
приведет к установлению повышенных стационарных
концентраций точечных дефектов в n-Si и сдвигу
зоны роста дефектов {113} к поверхности. Найденная
величина En

iv близка к En
iv ≈ 0.6−0.8 эВ, определенной

из кинетики зарождения кластеров точечных дефектов
в сильно легированном n-Si при T = 200◦C [7,18].
Близость полученных значений для En

iv, а также слабая
зависимость кинетики роста дефектов {113} в n-Si от
концентрации фосфора (рис. 5, a) свидетельствуют в
пользу единого механизма рекомбинации в n-Si. В со-
ответствии с данными Уоткинса [21] это предполагает
доминирование в n-Si одного типа сильно релаксиро-
ванных вакансий. В то же время сильная зависимость
кинетики роста дефектов {113} в p-Si от концентрации
бора, представленная на рис. 5, b, свидетельствует
о смене бимолекулярного механизма рекомбинации
точечных дефектов на рекомбинацию на атомах бора:

Sii + Bs = Bi , Bi + V = Bs.

В соответствии с данными [7,18] и результатами
настоящей работы можно заключить, что только
появление реакции Bi + V = Bs приводит к подавлению
стока вакансий на поверхность, в результате чего
процесс кластеризации межузельных атомов в сильно
легированном p-Si прекращается.

3.2. Сток точечных дефектов на поверхность

В соответствии с [7] преимущественный сток вакан-
сий на окисленную поверхность Si в отсутствие боль-
шой концентрации бора связан с тем, что kvs � kis.
Приведенный выше анализ показывает, что рост дефек-
тов {113} межузельного типа, обусловленный стоком
вакансий на поверхность, появляется при рекомбина-
ции точечных дефектов, связанной с энергетическим
барьером. Основываясь на недавно полученных экспери-
ментальных и теоретических данных о релаксационных
объемах точечных дефектов [14,17], можно объяснить,
почему именно сток вакансий, а не межузельных атомов
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реализуется при интенсивном облучении. Не вдаваясь в
детали теоретического анализа, предложенного в [22] для
вычисления активационных объемов точечных дефектов,
полная энергия кристалла может быть записана в виде

E = (1/2)
∑

ϕi j +
∑

ϕ jk + ac1 + bc2
1, (7)

где (1/2)
∑
ϕi j — энергия кристалла, обусловленная ре-

шеточным потенциалом взаимодействия между атомами,∑
ϕ jk — энергия приграничной области, ac1 — вклад,

представляющий собой работу по удержанию идеальной
решетки в равновесии, bc2

1 — вклад в упругую энергию
кристалла, вызванный смещением атомов в кристалле.
Эшелби [23] показал, что увеличение объема ∆V, свя-
занное с конфигурацией решетки в конечном образце
и являющееся линейной функцией упругой перемен-
ной c1, задается соотношением

∆V = 4πa1c1, (8)

где a1 — поправочный силовой фактор.
В качестве сильно упрощенного варианта рассмотрим

изменение энергии E, связанное только с изменением
объема кристалла за счет генерации пар Френкеля. В со-
ответствии с данными [14] объем формирования разде-
ленной пары Френкеля V f

i,v равен сумме релаксационных
объемов межузельного атома и вакансии

V f
i,v = Vrel

i + Vrel
v = 0.94Ω + (−0.5Ω) = 0.44Ω,

Ω — объем атома в равновесной решетке кремния. Если
вакансии не выходят на поверхность, то

∆V = NsΩ(1 + 0.44Ci,v),

где Ns — число атомов в кристалле, Ci,v — число
разделенных пар Френкеля, отнесенное к числу атомов
в кристалле. Как следует из (7) и (8), это должно приво-
дить к росту энергии кристалла. При выходе вакансии
на поверхность объем формирования пары Френкеля
становится формально равным объему формирования
межузельного атома V f

i = (−Ω) + 0.94Ω = −0.06Ω.
В этом случае изменение объема кристалла

∆V = NsΩ(1− 0.06Cv),

где Cv — концентрация вакансий, вышедших на по-
верхность, отнесенная к числу атомов в кристалле.
Такое изменение объема является существенно более
выгодным. Соответствующий выигрыш в энергии будет
компенсироваться энергией кластеризующихся в виде
дефектов {113} межузельных атомов, которая мала и не
превышает 0.7 эВ на межузельный атом [24]. При выходе
межузельного атома на поверхность объем формирова-
ния пары Френкеля становится объемом формирования
вакансии V f

v = Ω + (−0.5Ω) = 0.5Ω. Соответственно,
это приведет к повышению энергии кристалла, как при
разделении пары Френкеля в объеме. Лишь в случае вы-
хода обоих дефектов на поверхность V f

i,v = Ω+(−Ω) = 0,

что равнозначно их рекомбинации на поверхности. Прин-
ципиальное неравенство V f

i < V f
v должно было бы

приводить к меньшей расчетной энергии образования
межузельного атома по сравнению с вакансией. Однако
анализ литературных данных показывает, что значитель-
ные вариации этих энергий связаны с видом исполь-
зуемого в расчетах потенциала, так что соотношение
Vrel

i и Vrel
v , а значит, V f

i и V f
v , так же как энергий

образования точечных дефектов, может измениться на
противоположное [3,4]. Тем не менее из сравнения
данных, полученных из первых принципов в рамках
локального приближения для функционала электронной
плотности (LDA), следует, что энергия межузельного
атома в Si составляет 3.35 эВ, а вакансии 3.65 эВ [24,25].

Таким образом, при наличии на поверхности облу-
чаемых кристаллов тонких слоев SiO2 и Si3N4, когда
межузельные атомы не могут выходить на поверхность,
сток вакансий на поверхность обеспечивает компенса-
цию роста энергии кристалла, вызванного разделением
пар Френкеля и накоплением точечных дефектов. Сле-
дует отметить, что сток вакансий на поверхность пода-
вляется не только в присутствии большой концентрации
атомов бора, но и, как показано в [14], например, наличи-
ем напряжений сжатия (выше -0.3%) в псевдоморфных
слоях SixGe1−x, выращенных на Si. В этих кристаллах
рекомбинация точечных дефектов реализуется даже при
толщине около 10 нм. Об уменьшении стока вакансий на
поверхность также свидетельствуют данные, полученные
в настоящей работе (рис. 2, b,c). За счет появления сла-
бых напряжений сжатия в границе раздела Si–Si3N4 сток
вакансий уменьшается, что обеспечивает проявление
рекомбинации в n-Si в кинетике роста дефектов {113}.

Заключение

Рассмотрение роли рекомбинации и взаимодействия
точечных дефектов с поверхностью при кластеризации
точечных дефектов в Si проведено на основе детального
анализа стационарной кинетики роста дефектов {113}
межузельного типа в зависимости от толщины кри-
сталла и типа покрытия на поверхности (SiO2, Si3N4),
концентрации легирующих примесей (бор, фосфор) и
интенсивности облучения электронами в ВЭМ с энер-
гией 1 МэВ. Показано, что более высокие скорости
роста дефектов {113} в n-Si по сравнению с p-Si
в условиях доминирования рекомбинации обусловлены
различием энергетических барьеров для рекомбинации в
этих кристаллах: 0.6–0.8 и 0.33–0.45 эВ соответственно.
Полученные величины барьеров в n- и p-Si коррели-
руют с релаксационными энергиями вакансий в раз-
личном зарядовом состоянии. Независимость кинетики
роста дефектов {113} в n-Si от концентрации фосфора
предполагает неизменность механизма рекомбинации в
этих кристаллах. В то же время сильные изменения в
кинетике роста дефектов в p-Si с ростом концентрации
бора связаны со сменой механизма рекомбинации, в ре-
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зультате чего подавляется сток вакансий на поверхность
и кластеризация межузельных атомов. С использованием
данных о релаксационных объемах точечных дефектов
показано, что сток вакансий на поверхность в услови-
ях существования барьера для рекомбинации точечных
дефектов обеспечивает компенсацию роста энергии кри-
сталла, вызванной разделением пар Френкеля.

Работа выполнена при поддержке Российского фонда
фундаментальных исследований, грант № 98-02-17798.
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On the recombination and the interaction
of intrinsic point defects with the surface
during point defect clustering in Si crystal

L.I. Fedina

Institute of Semiconductor Physics,
Siberian Branch of Russian Academy of Sciences,
630090 Novosibirsk, Russia

Abstract Based on a detailed analysis of the {113} defect
growth kinetics in various n- and p-type Si crystal during in
situ electron irradiation in a high voltage electron microscopy
JEOL-1250, the competition between recombination and point
defect interaction with the surface has been studied. It is shown,
that dominant vacancy interaction with the surface occurs due to
appearance of an energy barrier holding recombination of intrinsic
point defect in a low doped Si. In this case the interaction of
vacancies with the surface prevents the increase in the crystal
energy that was caused by Frenkel pairs separation. It is assumed
that a large difference experimentally observed under dominant
recombination between the growth rates of {113} defects in n- and
p-Si can be related to the difference between the energy barriers
preventing recombination of intrinsic point defects. The values of
the energy barries obtained correlate with the relaxation energy of
vacancies having various charges.
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