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第1章 はしがき

1.1研究の背景

近年の高度情報化社会を支えているSi系超大規模集積回路(ULSI:Ultra-Large Scale

Integratedcircuits)は､その基本素子である金属一酸化物-#導体電界効果トランジスタ

(MOSFET:Metal-Oxide-SemiconductorFieldEfftctTransistor)を作製するための薄膜形成

技術および微細加工技術の発展によって､その高性能化･高集積化が達成されてきた｡

現在では､MOSFET素子の寸法はナノメートルのスケールに到達しつつあり､これに伴

って､個々の原子層単位の反応制御や不純物原子の個数単位の厳密な制御等､原子尺度

の物性･構造制御技術が要求されている｡

しかし､現在の半導体材料をそのまま使用し､微細化していくことには､物理的な限

界が生じてきている[1]｡トランジスタの各部の寸法を均等に1/k倍に縮小すると､スケ

ーリング則に従い､トランジスタの容量およびしきい値電圧などの電気的特性は1/k倍

に縮小される[2]｡しかし､一方で､上部配線の金属とトランジスタの半導体部分との接

触領域におけるコンタクト領域については､コンタクト抵抗や配線抵抗はk2ぉよびk

倍になることが問題点として挙げられる｡つまり､微細化が進むにつれて､半導体と金

属のコンタクト部分での抵抗が増大し､無視できなくなる｡また､コンタクト部に用い

られるシリサイドは､金属とソース･ドレイン嶺域の基板Siとの固相反応によって形

成するため､拡散層深さはより浅くなる傾向にある｡したがって､素子の微細化に伴い､

コンタクト抵抗の問題だけではなく､浅接合化されたpn接合上でのSiの消費量および

シリサイド/Si接合界面の制御が非常に重要となってくる｡

その結果､金属電極/Siコンタクトに注目すると､シリサイド形成固相反応に伴う､

不純物､金属原子および空孔欠陥の拡散現象の厳密な制御､シリサイド/Si界面の原子

尺度の反応制御､および超平坦界面形成等が要求される｡更に､コンタクト面積の縮小

に伴うコンタクト抵抗の増大を克服する為に､10~8～10~9ncm2台の超低抵抗コンタクト
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の形成が不可欠となっている｡以上の観点から､本研究で着目する課題を以下に挙げる｡

a)C添加によるNiSi/Si(100)コンタクト特性の改善

現在､最も有望視されるコンタクトにおける候補材料はNiSiである｡NiSiが従来の

CoSi2やTiSi2に代わって期待されている理由を以下にあげる｡

i)比抵抗およびコンタクト抵抗率が低い[3]

ii)シリサイド形成時においてSi消費量が少ない[4]

iii)低温形成が可能[5]

これらの点から､さらなるMOSFETの微細化に対しても期待の持てる材料といえる｡

しかし一方で､NiSiのULSIプロセスへの導入には､その熱的な安定性が最大の問題と

なる｡その間題点を以下にあげる｡

i)NiSiは準安定な多結晶であるため､600℃以上の高温熱処理において結晶粒が凝

集し､膜の劣化が生じる[6]｡

ii)750℃以上の熱処理において､安定相であるNiSi2へと相転移が起きる[7]｡

このような問題点を解決し､熱的安定性の改善を図ることがNiSiをコンタクト材料

として用いる場合に必要とされる｡NiSiの熱的安定性の向上については､新たに第三元

素を添加することで解決しようという試みがいくつか報告されている[8-10]｡特にPdや

PtといったNiと同族の第三元素をSi(111)基板に導入することで､熱処理温度に伴う相

転移やシート抵抗の増大を抑制し､熱的安定性の改善に成功したという報告はいくつか

なされている[11-13]｡

一方､更なるコンタクト抵抗率の低減には､半導体中の不純物濃度の増大および金属

伴導体界面でのショットキー障壁高さの低減が本質的な解決策である｡現在のULSIに

はn型チャネルおよびp型チャネルのMOSFETを混載した､CMOS(Complementary

MetaトOxide-Semiconductor)のトランジスタが用いられており､n型およびp型両方のコ

ンタクト抵抗を同時に低減させるためには､Siよりもバンドギャップの狭い半導体を用

いてショットキー障壁の低減を図る必要がある｡このような観点からSiと同族でバン
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ドギャップの小さいCを用いた､Si(C)およびSiGe(C)混晶膜を導入することでバンドギ

ャップの制御が期待される[14]｡Cの導入により､以下に示す利点が報告されている｡

i)不純物の拡散が抑制できる[15]｡

ii)格子定数が小さいので格子不整合歪を補償できる[16]｡

iii)Ni/Si(C)系において熱的安定性が向上する[17]｡

iv)cによる新たなバンドギャップ制御ができる[18]｡

したがって､SiおよびSiGeにCを添加することで､コンタクト領域においては､コ

ンタクト抵抗率の低減および熱的安定性の向上が期待できる｡しかし､一方で金属､半

導体､不純物原子を含めた多元系となるため､それらの固相反応は更に複雑になること

が予想され､表面･界面反応現象の解明とその制御技術の確立が必要とされる｡

b)Si(001)基板上におけるエビタキシヤルNiSi2初期成長の観察およびその制御

本研究では､超平坦コンタクトを実現する手段の一つとして､エビタキシヤルシリサ

イドにも注目した｡Si基板上にシリサイドをエピタキシャル成長させることにより､均

一な膜質と原子レベルで平坦な界面を有するシリサイド膜の形成が可能となる｡

Si基板上にエピタキシャル成長するシリサイドには､NiSi2やCoSi2などがある[19,20]｡

CoSi2はSiとの格子不整合が-1.2%と小さい｡また､NiSi2はSiとの格子不整合が-0.46%

とさらに小さく､CoSi2と比較してもSi(100)基板上にエピタキシャル成長しやすい材料

として知られている｡NiSi2はSi(100)基板上以外に､Si(111)基板上でもエピタキシャル

成長し､Si(111)基板上におけるエビタキシヤルNiSi2膜形成に関する研究は多数なされ

ている[21,22]｡

しかし､従来ULSIに用いられるSi(100)表面上にNiSi2をエピタキシャル成長させた

場合､コンタクト材料としてはさまざまな問題点が生じる｡具体的には､シリサイド/Si

界面において(111)ファセットを多数形成することにより､界面ラフネスが大きくなる

こと[23]､またNiSi2よりも低温(≧350℃)で形成される多結晶NiSiがNiSi2に相転移する

前に凝集して不均一な結晶粒を形成してしまい､その後､形成されるNiSi2膜の均一性
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が悪化することが挙げられる[6]｡従って､Si(100)基板上にコンタクト材料として適用可

能な高品質のエビタキシヤルNiSi2を形成するためには上述のような課題を克服しなく

てはならない0現在では､さまざまな不純物(As,BF2,P)をドーピングしたSi(100)基板

上のエピタキシヤルNiSi2の形成や､H終端したSi(100)表面上のNiSi2の研究が行われ

ている[24-26]0また不純物Asや微少量のCがNiSi2/Si界面において(111)ファセット形

成を抑制するという報告があるが[27】､詳細なメカニズムについて十分には理解されて

いないのが現状である｡

NiSi2膜に対するCの効果として､Si基板中に原子半径の小さいCを導入することに

より､Cを含んだSi基板とNiSi2の格子不整合がさらに小さくなり､従来のSi基板上よ

りも高品質なエビタキシヤルNiSi2膜が形成されることが期待される｡また､Si基板中

へsub-mOnOlayerのCを導入することによって､50nm程度のNiSi2膜において〈111)フ

ァセットの形成が抑制されることがわかっている[27]0しかし､(111)ファセット抑制の

機構の詳細は不明であり､エビタキシヤルNiSi2形成技術の確立にはCの与える効果の

更に詳しい解明が必要である｡このメカニズム解明には初期の段階における成長過程を

理解することが極めて重要である｡

C)Sil-X-yGexCy極薄膜初期成長の原子尺度観察およびその成長制御

スケーリングに依存しないMOSFET高性能化の技術として､従来用いられてきたSi

単元素のみではなく他の材料を加えることによって性能向上を図ろうとする試みが近

年盛んに研究されている｡特にGeはその物性から非常に魅力的な材料である｡代表的

なGeの特徴としてものとして以下のようなことが挙げられる｡

i)GeはSiよりも高移動度である｡バルクのGeの電子移動度および正孔移動度はそれ

ぞれ室温で3900cm2/V･Sおよび1900cm2/V･Sであり､Siの電子移動度､正孔移動度

1450cm2/V･Sおよび450cm2/V･Sに比べてそれぞれ2倍および4倍である｡このこと

から高駆動力なデバイスが期待される｡

ii)SiおよびGeは､ともにⅣ族半導体でありダイヤモンド構造を持つ｡そのためSi
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で使われてきたプロセスを継続して利用しやすい｡

このような特徴から､Si基板上に形成されるGe薄膜､およびSiとGeの混晶のSil_XGex

薄膜はSiの物理的限界を超えるひとつの手段として期待されている｡しかし､Si(100)

基板上のSil-XGexおよびGeのエピタキシャル成長ではSiとGeの格子定数(Si‥5.43Å､

Ge:5.65Å)には約4.2%の差が存在するため､格子定数差によって膜内に歪みが生じる｡

このため､薄膜表面の島状化およびミスフィット転位が発生し､平坦性や結晶性が悪化

する問題がある[28,29]｡

この間題に対して､1990年代当初から､Sil_XGexに格子定数の小さいⅣ族元素のC(格

子定数:3.57Å)を添加することで､Sil_XGexの持つ結晶性の悪化を防ごうとする試みが

なされてきた｡加えて､Sil_X_yGexCy混品薄膜は､Sil_XGexの伝導帯にオフセットを形成

することができ[30]､エネルギーバンド構造の制御が期待される｡また､高濃度Cを混

入すればそれだけ歪みを補償することができるため高Ge濃度のSil-X-yGexCy膜の成長や

量子井戸構造の形成など新しい可能性の広がりが期待できる｡

一方､Sil_XGex中のC濃度が3%を超えるとCはSil_XGexの格子位置には置換せず､

結晶性が悪化する問題点がある[31-33]｡これはSiおよびGeに対するCの固溶度が､そ

れぞれ1017atoms/cm3および108atoms/cm3オーダーと低いためと考えられており[34]､

Si基板上に高C濃度のSil_X_yGexCy膜を成長させるとSi-C領域とSi-Ge嶺域の相分離す

る等の現象が生ずる｡

これに対して､Sakaiらは､初期成長においてSi基板とSil_X_yGexCy膜の間へSil_XGex

中間層の導入することによって､結晶性のよい高品質な高C濃度(5%)のSil_X_yGexCy膜

の形成に成功した[35]｡この中間層を導入するメリットは､C原子の挙動を制御するこ

とにあるoSi基板上のSil-XGex膜表面に新たに蒸着されたSiトx.yGexCy膜中のC原子は､

Geとの反応性が低いことから､膜中で分散し下地のSil_X_yGexCy膜のGe原子と結合し

にくく､Siと結合しやすい｡それによって､C原子の表面マイグレーションが抑制され

凝集することなく膜中に取り込まれる[35]｡しかし､Si､Ge､およびCにおいて､それ

ぞれの相互作用の詳しいメカニズムはまだ解明されていない｡この間題を克服するため
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には高C濃度のSil-X-yGexCy膜の成長におけるGeとCの原子スケールでの相互作用の理

解が重要である｡

以上の課題に対して､研究代表者らはCを中心とする第三元素添加による､物性制御

および固相反応ダイナミクス制御を提案した｡10nm世代の極微細ULSI素子の実現に

は､上述の様な固相反応素過程の制御に着目した､物性および反応ダイナミクス制御の

概念導入が必要不可欠である｡

SiおよびSiGeに対するC添加の効果として､先述したような伝導帯端のエネルギー

バンド構造制御､SiGe膜の歪みの補償および不純物原子の拡散抑制等の効果が期待さ

れる0これらに加えて､我々はSiプロセスへのCの導入には､金属/Si界面の固相反応

素過程における､界面エネルギーおよび歪みの制御､不純物､金属原子および空孔欠陥

の拡散プロファイル制御､Si反応層深さの制御､シリサイド相の相転移温度制御などが

実現可能と考えた｡

1.2 研究の目的

本研究では､MOSFETを中心とした次世代IV族半導体素子の､超高性能化､超高集

積化を実現する為に必要な､微細構造形成技術の開発を目指した｡その為､従来の金属

/Si系あるいはSi-Ge系にCを第三元素として導入することによる新しい原子論的反応

ダイナミクス制御技術の開発を目的とした｡

第一に､適切にC導入されたSi系コンタクト形成技術の確立を目標とした｡金属シ

リサイド形成素過程における､固相反応ダイナミクス､不純物･金属原子および空孔欠

陥の再拡散､シリサイド結晶相の相転移等に与えるCの効果を検証した｡具体的には､

次世代コンタクトとして期待される､NiSi/Siおよび超平坦界面形成の期待されるエビタ

キシヤルNiSi2の形成に対するC導入技術を検討した｡結晶学的特性評価､電気的特性

評価､および走査トンネル顕微鏡を用いた原子尺度の初期成長観察を行い､これらの研
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究を通して､第三元素としてのC添加によるシリサイド/Siコンタクトの界面エネルギ

ー､歪みエネルギー制御の原理解明を目標とした｡C添加の特長を活用し､均一かつ原

子層尺度で反応層厚さや不純物分布等が制御された高性能なシリサイド/Si極微細コン

タクト形成技術の確立を目指した｡

第二に､Cエンジニアリングに必須となる､SiおよびSiGeに対する高濃度C導入お

よび制御技術の確立を目指した｡Cは熱平衡状態においては､Siに対する固溶限界から

格子置換位置への高濃度添加が困難な元素である｡この課題に対し本研究では､薄膜の

成長手法を様々に制御し､膜表面における原子レベルの構造変化を主に走査型トンネル

顕微鏡により観察した｡
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第2章 実験方法

本章では､本研究に用いた諸装置および試料作製方法について述べる｡

2.1 Ni/Siコンタクト形成用実験装置

2.1.1 金属蒸着装置

金属膜の蒸着は､超高真空装置内における電子銃蒸着法にて行った｡図2-1に本実験

に用いた超高真空金属蒸着装置の概略図を示す｡装置は､試料導入チャンバ(Load-lock

charhber)､金属膜蒸着チャンバ(Depositionchamber､以下､蒸着チャンバ)､および試

料熱処理用チャンバ(Annealchamber､以下､アニールチャンバ)の3つのチャンバか

ら構成されており､各チャンバはゲートバルブによって隔てられている｡試料はモリブ

デンおよびステンレス製の試料ホルダに固定され､2本のマグネティツク･トランスフ

ァーロッドによって各チャンバ間を運搬される｡

蒸着チャンバおよびアニールチャンバの到達真空度はどちらも､約2×10~9恥汀以下で

あった｡超高真空までの排気過程は､まず全てのゲートバルブを開いた状態で､油回転

ポンプ(RP:RotaryPump)による粗引きの後､ターボ分子ポンプ(TMP:TurboMolecular

Pump)によって排気を行った｡この状態での到達真空度は､約1×10~6恥汀であった｡

そのまま排気を行いながら､抵抗ヒータにより装置全体の外壁を約120℃に加熱して､

装置内壁に吸着している不純物分子め焼き出しを行った｡約24時間焼き出しを行った

後､チャンバが余熱を持っている状態で､電子銃(EB一糾n)､熱処理用ヒ一夕､イオン

ゲージおよびス/iッタリングイオンポンプ(SIP:SputteringIon Pump)のガス出し

(Degas)作業を行った｡装置の温度が室温に戻ってから､排気装置をTMPからSIPに

切り替えた｡TMPによる排気では補助ポンプであるRPからチャンバ内に流入する外気

および駆動用オイルによる汚染の可能性があるのに対し､SIPは閉鎖系のポンプであり､
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図2-1金属蒸着装置の概略図｡

lSP



このポンプを主排気装置として用いることで､外気からのチャンバ内の汚染を完全に防

ぐことができる｡その後ゲートバルブにより3つのチャンバを隔てた｡蒸着チャンバお

よびアニールチャンバには､補助排気装置としてチタンサブリメーションポンプ(TSP:

TitaniumSublimationPump)を備えており､これを間欠的に使用することで､到達真空

度は1×10~9Tbrr以下に達する｡試料の導入時には､導入室に装備されているソープショ

ンポンプ(SP:SorptionPump)によらて､粗引きを行った｡RPを用いた粗排気では､

RP駆動用のオイルによるチャンバ内の汚染が懸念されるが､SPを用いることで､これ

を防ぐことが可能である｡排気後にTMPによって試料導入室を5×10-7Tbrr以下まで排

気した後､試料を蒸着チャンバまで搬送した｡以上の手順によって蒸着チャンバの超高

真空は保持したままで､試料を導入することが可能である｡

蒸着チャンバには4本の電子銃が装備されている｡電子銃蒸着法は､超高真空中にお

いてフィラメントを加熱し熱電子を誘起させ､さらにフィラメントに電圧を印加してア

ースに対して高電位の状態を作り､電子線を発生させる｡発生した電子線を高電界によ

って加速し､蒸着原料に照射することにより､蒸着原料を昇温､融解させ､蒸気として

真空中に飛び出させることで蒸着を行う｡

アニールチャンバのマニュビュレ一夕には､試料ホルダ加熱用のカーボンヒータが備

わっており､試料を大気中に取り出すことなく高真空を保ったまま､熱処理することが

可能である｡

2.1.2 急速熱処理装置

急速熱処理(m:RapidThermalAnnealing)法では､加熱量を電気的に制御しやすい

ランプ加熱法を採用することによって､従来用いられてきた抵抗加熱による熱処理と比

較して､ウェハの高速な加熱･冷却､熱処理時間の精密な制御を可能にしている｡以上

の理由から､極浅不純物層の形成や､金属原子の拡散を最小限に抑えたシリサイド形成

等に非常に有効な手段であると考えられる｡
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本研究では､装置としてAGHeatPulse610を使用した｡この装置では､タングステ

ンヒーターランプが石英製のチャンバ上部および下部にそれぞれ10本ずつ装備されて

おり､熱処理温度を400℃から1200℃､昇温速度を最大200℃/秒まで選択可能である｡

試料はチャンバ内部に支持されたSiウェハー上に置かれる｡チャンバは密閉されてお

り､熱処理前に10分間のパージを行うことによって流入ガス雰囲気を実現した｡流入

ガスにはN2を用い､その流量はマスフローコントローラーにより1.51/mi｡に制御した｡

試料温度はSiウエハーの裏面をパイロメ一夕一により観測し､加熱制御を行っている｡

本研究では､第2段階目の高温熱処理時およびイオン注入後の不純物活性化処理にm

を用いた｡

2.1.3 減圧CVD装置

本研究では､SiO2膜の堆積に減圧CVD(ChemicalⅥporDeposition)装置(国際電器

株式会社製減圧CVD装置)を用いた｡装置には､石英反応炉が2本装備されている｡

原料ガスとして､N2､02､およびSiH4を導入し､SiO2およびpoly-Siが堆積できる｡排

気にはロータリーポンプおよびメカニカルブースターポンプを用い､成膜時の真空度は

7.5×10.2Tbrrであった｡本研究ではSiO,膜を､SiH.ガス11/min､酸素ガス150ml/min､

470℃､1時間という条件で約200nm堆積した｡

2･1･4 イオン注入装置[1]

イオン注入装置の原理はイオン源で発生させた原料元素のイオンを高電圧で加速し､

基板表面に衝突させ､基板内部に物理的に埋め込む手法である｡イオン注入装置の主な

利点として以下の点が挙げられる｡

1)注入する原料元素の量と深さを正確に制御できる｡

2)室温にてイオン注入できるので､選択注入用のマスクとしてフォトレジストのレジ
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スト膜を用いることができ､プロセスの簡略化に有利である｡

3)基板表面の薄膜や不純物層を通して､その奥に不純物を注入できる｡

図2-2に本研究で使用したイオン注入装置(日新電機株式会社製NH-20SR-WMH中

電流イオン注入装置)の概略図を示す｡この装置はイオンソース部(Ⅰ/S)､ビームライン部

(B/L)､ターゲットチャンバ部(T/C)で構成されている｡また､各チャンバは油拡散ポン

プによって真空排気されており､イオン注入時における各チャンバ内の真空度はイオン

ソース部が2×10~51b汀､ビームライン部､ターゲットチャンバ部は5×10-7TbⅢ･以下であ

った｡

注入されるイオンは､イオンソース部において生成される｡イオンソース部は､ガス

ボックスとイオン源､引き出し電源､質量分析マグネットからなっている｡イオン源は

フリーマンイオン源となっている｡イオン源は導入ガス分子をイオン化するためのフィ

ラメント､それを囲むアノード電極を兼ねたアークチャンバ､およびイオン引き出しス

リットで構成されている｡加熱されたフィラメントから生じた熱電子がアークチャンバ

内で加速され､ガス供給系より供給されたガスと衝突電離してイオンを発生する｡さら

に､生じた熱電子の飛跡を磁場によって曲げることで､飛距離を大きくするためのソー

スマグネットが設けられている｡生成されたイオンは引き出し電源によって､スリット

を通って質量分析系へと引き出される｡引き出されたイオンは質量分析マグネットによ

って曲げられ､必要な質量数をもった原料元素のイオンのみが分析スリットを通過して

ビームライン部へと進む｡ビームライン部に進んだイオンは加速管で必要とされるエネ

ルギーまで加速されて､さらにqレンズによってビームがターゲット上に焦点を結ぶよ

うに集束される｡そして､Ⅹ､y走査電極でビームが走査されることで､ターゲットチ

ャンバ内にあるウェハ面内に均一にイオンが注入される｡また注入されるイオンの量は､

ファラデーカップにより荷電粒子の数を電流値として読むことで､その打ち込み量を正

確に制御している｡

本装置は加速電圧として30～200kVまでが使用可能で､B+イオンとP+イオン､およ

びC+イオンを注入することが可能である｡本研究ではBF3ガス､PF5ガスおよびCO2
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イオン源 ガスボックス

イオンソース部 ビームライン部

図2-2 イオン注入装置の概略図｡

ターゲットチャンバー部



ガスをそれぞれ流量約0.5cc/minでアークチャンバ内に導入しイオンを生成した｡B+､

C'を加速電圧30kVで､P'を85kVで加速し､ビーム電流約40pAで基板に注入した｡

なお､結晶に対するイオンの入射方向により侵入深さが異なるチャネリング効果を防ぐ

ために､ターゲットチャンバ内の試料台には約70の傾斜がつけてある｡

イオン注入では､高エネルギーのイオンが基板結晶と衝突し､そのエネルギーは固体

結晶中の原子変位エネルギーよりはるかに大きい｡そのため基板結晶には多くの欠陥が

生じ､特に高濃度の注入においては､注入領域がはぼ完全に非晶質となる｡したがって

イオン注入後には結晶性の回復を図るための熱処理が必要である｡また､注入された不

純物原子を電気的に活性なドナーあるいはアクセプタとして機能させるためには､格子

点に置換するための熱処理も必要になる｡本研究ではmを用いた短時間熱処理を施

した｡

2.2 Ni/Siコンタクト試料作製方法

2.2.1 固相反応評価用試料作製方法

本節では､本研究で用いた固相反応観察用の試料の作製法について述べる｡固相反応

観察用試料には､n型およびp型Si(100)のCZ基板を使用し､その比抵抗はそれぞれ1.59

～2.06E2cm､2.0～4.Of2cmであった｡基板には表2-1に示すような化学洗浄をおこなっ

た後､直ちにホルダに固定し､金属蒸着装置に取り入れた｡蒸着チャンバ内において､

電子銃を用いて試料表面に金属膜を蒸着した｡蒸着中の真空度は5×10-9Tbrr以下であっ

た｡蒸着後､引き続き真空を保持したままアニールチャンバにおいて第一段階熱処理と

して350℃､30分間の熱処理を施した｡熱処理中の真空度は2×甘8Tb汀以下であった｡

その後､試料を大気中に取り出し､一部の試料に対しては､第二段階の熱処理として､

･N2雰囲気中で550～850℃のm処理を行った｡
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表2-1化学洗浄法｡

洗浄溶液 処理法 処理時間

･王水(HNO3:HCJ=1:3)

･超純水

･硫酸(H2SO4‥H202=3:1)

･超純水

･塩酸(HCl=H202:H20=1:1:6)

･超純水

･フツ酸(HF:H20=1:50)

･超純水

Boi1

0ve州ow

Boil

Overf10W

Boi1

0veげlow

Dip

Ove州ow

10min

lOmin

lOmin

lOmin

lOmin

lOmin

lOmin

<5sec
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2.2.2 コンタクト抵抗評価用試料作製方法

コンタクト抵抗評価に用いた試料の作製方法について述べる｡コンタクト抵抗の測定

は､Kelvin四端子法を用いて行った｡Kelvinパターンの作製工程の概略図を､図2-3に

示す｡はじめに､基板表面に絶縁膜としてWet熱酸化によって膜厚80QnmのSiO2膜を

形成した｡これをフォトリソグラフィー工程によりイオン注入層部分のパターニングを

行い､加速電圧30kVでC+を､連続してB+あるいはP+をそれぞれ30kV､85kVでdose

量3×1014～3×1015cm~2を注入した｡なお､イオン注入時の保護および深さ方向への濃度

プロファイル制御のために､イオン注入前にDry熱酸化により膜厚70nmのSiO2膜を

形成した｡イオン注入後の基板結晶性と不純物の活性化のために､N2雰囲気中で1100℃､

30秒間のRTA熱処理を行った｡さらに減圧CVDにより膜厚200nmの保護SiO2膜を堆

積し､フォトリソグラフィー工程によりコンタクトホールを形成した｡コンタクトホー

ルを形成した試料は表2-1の化学洗浄を施した後､超高真空チャンバでNiを蒸着した｡

蒸着方法およびその後の熱処理条件も固相反応評価用試料と同様である｡この試料を大

気中に取り出し､硫酸(H2SO4:H20=3:1)中に浸すことにより､Niシリサイドを溶解せ

ずに未反応のNiのみを溶解することで､SiO2膜上などに残る未反応のNiのみを選択的

に除去した｡この処理により､Siの露出しているコンタクト部でのみ､自己整合的にシ

リサイドを形成できる[2]｡その後､測定用の電極として､Alを真空蒸着した後､電極

形状のパターニングを行った｡この試料を用いてコンタクト抵抗を測定した｡

2.2.3 ショットキーダイオード作製方法

本研究で用いたショットキーダイオードの作製方法について述べる｡図2-4にその作

製工程を示す｡はじめに基板の保護膜としてDry酸化によって膜厚70nmのSiO2膜を

形成した｡基板表面にはC+を30kV､dose量3×1015cm.2でイオン注入した｡また基板裏

面にはB+あるいはP+を低抵抗のオーミックコンタクトを得るために30kVあるいは85
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1.化学洗浄

2.WET酸化:10000C,4hour,～800nm

4.SiO2エッチング=/〈ッファードフツ酸

6.化学洗浄

7.Dry酸化:10000C,1hour,～70nm

9.活性化RTA(1100OC,30sec)

12.2ndマスク:ネガレジスト+現像

∩+-Si(C)
P+-Si(C)

3.1stマスク:希釈ネガレジスト+現像

5.レジスト剥離:硫酸boil

8.イオン注入(C+,B+:30kV,P+:85

ネガレジスト

kV)

10.硫酸洗浄

11.LPCVD:4700C,1hour,～200nm

13.SjO2エッチング=バッファードフツ酸

図2-3 Kelvinパターン作製工程の概略図｡
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14.レジスト剥離:硫酸boil

17,未反応金属部除去

19.3rdマスク:ポジレジスト+現像

21.ポジレジスト剥離

15.化学洗浄+水素終端

16.金属膜蒸着+熟処理

シリサイド

ポジレジスト

18.Al蒸着

20.アルミエッチング

図2-3 Kelvinパターン作製工程の概略図｡
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1.化学洗浄(硫酸)

2･dry酸イヒ:10000C,1hour,～70nm

4･活性化RTA(11000C,30sec)

7･SiO2エッチング:/〈ッファードフツ酸

9.化学洗浄+水素終端

10.金属膜蒸着+熱処理

シリサイド

3･イオン注入(C+,B+:30kV,P+:85kV)

5.硫酸洗浄

6二2ndマスク=ネガレジスト+現像

8.レジスト剥離:硫酸boil

11.未反応金属部除去

図2-4 ショットキーダイオード作製工程の概略図｡
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12.Al蒸着

14.アルミエッチング

16.表面保護レジスト

18.レジスト剥離

13.3rdマスクポジレジスト+現像

15.ポジレジスト剥離

17.裏面アルミ蒸着

図2-4 ショットキーダイオード作製工程の概略図｡
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kV､dose量3×1015cm~2でイオン注入した｡次にフォトリソグラフィー工程によって1×

1mm2のコンタクトホールを開口した｡コンタクトホールを形成した試料はコンタクト

抵抗測定用試料作製と同様の過程を経てNiシリサイドを形成した｡その後､測定用の

電極として､Alを基板の表面および裏面に真空蒸着した後､表面Al電極のパターニン

グを行った｡この試料を用いてショットキーダイオードの電気伝導特性を測定した｡

2.3 Ni/Siコンタクトの測定･評価方法

2.3.1Ⅹ線回折法

本研究では､固相反応によって形成された結晶相の同定などの結晶性評価に､Ⅹ線回

折法(XRD:X-RayDif&actionanalysis)を用いた｡X線回折装置としてRIGAKU製

RINT2100を用いた｡熱処理に伴う固相反応形成物の同定は､薄膜測定モードで行った｡

図2-5に薄膜測定モードの場合でのⅩ線装置の光学系を示す｡Ⅹ線源には､CuKα線(波

長入=0･15418nm)を用いた0Ⅹ線の入射角度は試料に対して2.8230とした｡薄膜測定

モードでは､入射Ⅹ線に対して､ブラッグ条件を満たしかつ消滅則を満たさないような

多結晶薄膜中の結晶面の回折ピークが検知される｡さらにⅩ線はSi基板にまで達する

ため､CuKα線を用いた場合､本研究の入射角ではSi(113)面の回折ピークが20=560付

近に同時に観測される｡このSi(113)面からの検出角度を､理論的に計算される角度と比

較することで､角度ズレの補正を行った｡また､多結晶中から回折条件を満たす結晶面

をより多く検出するため､測定中は試料を回転させた｡

2.3.2 顕微鏡法

本研究では､固相反応によって形成された膜表面のモフォロジー､結晶相の同定､お

よび界面構造の詳細な評価に､走査型電子顕微鏡(SEM‥ScanningElectronMicroscope)､
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Detector

X-ray

Incidents=t

図2-5 Ⅹ繰回折装置の模式図｡
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および透過型電子顕微鏡(TEM:TransmissionElectronMicroscope)を用いた｡

シリサイド膜の表面モフォロジー観察にSEMとしてJEOL製JSM-6301Fを用いた｡

観察に用いた電子線の加速電圧は30kVであった｡また､本SEM装置には､エネルギ

ー分散型X線分析装置(EDS‥EnergyDispersiveX-raySpectroscopy)が装備されている｡

EDS法は､照射した電子線によって試料を構成する原子の内殻電子を励起し､構成元素

固有のX線を放出させる0その特性X線の波長やエネルギーの違いを､分光結晶やSi(Li

ドープ)あるいはGe半導体素子を用いて分光して検出する分析法である｡

固相反応によって形成された結晶相のモフォロジー､および界面構造について断面

TEM観察を用いて詳細に行った｡装置はJEOL製JEM2010Fおよび日立製作所製の

H-800を使用し､観察に用いた電子線の加速電圧は200kVであった｡観察試料の作製

には､一般的なArイオンビームによるイオンミリング法を用いた｡

2.3.3 二次イオン質量分析法[3]

本研究では､不純物原子の深さ方向濃度分布の測定に二次イオン質量分析法(SIMS‥

SecondaryIonMassSpectroscopy)を用いた｡SIMSは試料表面に一次イオンを照射した

際に生じるスパッタリング現象によって発生する二次イオンを質量分析計により質量

分離を行い､試料の構成成分の定性､定量を行う手法である｡

検出される信号がイオンであるため､それを電場で引き出して質量分析を行う｡よっ

て本研究ではSiおよびCをマイナスイオン検出モードでの濃度､Bをプラスイオン検

出モードでの濃度とした｡
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2.3.4 電気的特性評価方法

(A)シート抵抗測定法

本研究でのシート抵抗の測定には四探針法を用いた｡図2-6(a)にその概略図を示す｡

4つの探針が等間隔に配置されており､外側2つの探針間に定電流Ⅰを流し､内側2つ

の探針間の電圧Ⅴを測定することにより､以下の式からシート抵抗値が求まる｡

Rs=‡･CF (2･1)

CFは試料の形状による補正値であり､図2-6(b)に示すような試料形状依存性を持つ【4】｡

本研究ではこのCFの効果にシート抵抗値が依存しないよう､探針間距離1mmに対し

て十分大きな15Ⅱ皿角以上の試料に対して測定を行い､CFを4.4として計算を行った｡

(B)コンタクト抵抗率測定方法

本研究では､コンタクト抵抗測定に一般的に用いられる､Kelvin四端子法を用いて測

定を行った[5]｡図2-7に(a)Kelvinパターンの形状と測定用試料の構造略図､および(b)

その等価回路を示す｡PrObelからprobe4へ定電流Iを流し､PrObe2とprobe3間の電

位差Vを測定することにより､コンタクト抵抗Rcを得ることができる｡

Rc=‡(n)
コンタクトの面積をScとすると､コンタクト抵抗率pcは､

pc=ScRc(flcm2) (2.2)

となる｡

本研究では電流Ⅰを5～100巨Aの範囲で変化させ､その時のコンタクト部での電圧降

下Vよりコンタクト抵抗を求めた｡測定には､定電流源としてADVANTRASTTR6143､

および電圧計としてHEWLETPACKARD HP3478Aを使用した｡測定には､一辺約20､

_29-



(a)

(b)

l'∨Il

吋ぷd
トー○-一1

n 酪 i
/
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ll-l 111l ､l_11I

鵬をさ鵬メ

__l_11Llll__llll_llI暮

1.01.5 2.0 2.5 3.0 3.5 4.0 4.5

CorrectionFactor

図2-6(a)四端針測定法の概略図｡

(b)CFの試料形状依存性｡
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(a) PrObel probe3

PrObe2 probe4

□ uppermetalconnecting

[:::コContactregion

E国園Doping]ayer

→ current

P｢Obel

P｢Obe4

RM Rc RD

Rc‥Contactreistance

RD:Doplngreg10nCOnneCtingresistance

RM:Meta[connectingresistance

図2-7(a)Kelvinパターン構造概略図｡

(b)等価回路｡
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15､10､5および2.5ドmの5種類のコンタクトを用いた｡また､設計値と作製した試料

とでサイズに違いが生じるため､SEMを用いて､実際に形成されているコンタクト部

の面積を測定した｡

(C)ショットキーダイオードの電流一電圧特性

金属伴導体界面において熱放出機構が支配的な電気伝導機構である場合､ショット

キーダイオードを流れる電流密度は､以下のように表せる｡

J=A*T2exp(一剖exp(器〕-1)
(2･3)

n≡蒜蒜
(2･4)

順方向電流において熱放出電流が支配的な場合､理想因子は1に近づく｡それに対し､

トンネル電流等による電流成分の寄与が増加するにつれて､理想因子は1より大きな値

をとるようになる｡その結果見かけ上のショットキー障壁高さは小さくなる｡

本研究においてショットキー障壁高さを決定するにあたって､一定温度条件下での順

方向電流の電圧依存性を測定し､In(J)-Vプロットの切片から飽和電流Jsを求め､リチャ

ードソン定数A*を用いて算出する方法をとった｡

2.4 MBE/STM超高真空装置

図2J8は､本研究で用いた分子線エピタキシャル成長装置(MBE:MolecularBeam

Epitaxy)､および走査トンネル顕微鏡(STM‥ScanningTunnelingMicfoscope)装置の概略図

である｡本装置は､STM分析室､成長室､オージェ分析室および試料運搬室の4室か

ら構成される｡それぞれの室は､ゲートバルブを介して連結されており､基板を固定し

た試料ホルダーおよび探針ホルダーの各室間の搬送は､トランスファーロッドおよびウ

オブルスティックにより行う｡
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MBE/STM超高真空装置の概略図｡

-33-

成長室



成長室では､基板の清浄化､薄膜形成､および試料の熱処理を行う｡到達真空度は1

×10-9恥汀以下であり､排気にはターボ分子ポンプ､スパッタイオンポンプ､および

チタンサブリメーションポンプを用いている｡成長室では､クヌーセンセル(K-Cell‥

Knudsen-Cell)によるGeの蒸着､電子ビーム蒸着装置(EFM:EvaporatorwithintegralFlux

Monitor)によるSiの蒸着が可能である｡また､グラファイトフィラメントの通電加熱に

よるCの蒸着が可能である｡表面分析装置として､反射高速電子線回折(RHEED:

ReflectionHighEnergyElectronDifn･action)装置が装備されている｡これは成長中に薄膜の

表面構造を"その場"観察したり､試料の膜厚校正を行うのに用いられる｡また､STM

探針､試料ホルダーの傍熱および通電加熱が可能な､2回転軸3方向可動するマニピュ

レーターを備えている｡

STM分析室は､成長室で作成された試料の表面構造を調べる目的で､超高真空用STM

装置(OMICRON製)が設置されている｡到達真空度は5×10~10恥汀以下で､排気にはス

パッタイオンポンプおよびチタンサブリメーションポンプを用いている｡その他に試

料･探針ホルダーを常時8枚保管できるカローセルが設置されている｡また､STM本

体は4本のスプリング､およびマグネットにより除震されたステージ上に取り付けられ､

そのスキャナ部にはトライポッド式のピエゾ素子が用いられている｡本STMの最大走

査範囲は､1×1ドm2である｡試料観察時の垂直分解能､および面内分解能はそれぞれ

0.01nm以上､および0.2nmである｡

オージェ分析室には､成長室で作製した試料の組成分析を行うためにオージェ電子分

光(AES)装置が設置されている｡到達真空度は1×10~9Tb汀以下であり､排気にはスパ

ッタイオンポンプが用いられている｡

試料搬送室を用いることによって､超高真空を破ることなく､基板およびSTM探針

を分析室および成長室中へ導入することが可能である｡排気にはターボ分子ポンプを用

いている｡搬送室には､基板･探針ホルダーを一度に最大7枚保管できる｡
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2.5 基板表面清浄化法

本研究では､試料基板としてホウ素を添加したp型Si(100)基板(比抵抗3～5E2cm)を

使用した｡この基板は､STM試料ホルダーの規格に基づいて､11mmX4mmの長方形状

に切り出した｡このとき､ウェハーのオリエンテーションフラットに対する切り出し方

向は､毎回一致させた｡これは､表面清浄化のための通電加熱の際､基板の通電方向に

よってはステップパンチングとよばれる表面再構成が引き起こされステップのほとん

どない極めて平坦性の高いテラスと､ステップが多数集積したマルチステップの2つの

嶺域が形成されてしまうからである｡

Si基板の化学洗浄法として有機洗浄法を用いた｡表2-2に洗浄工程を示す｡基板を化

学洗浄後､基板を大気中にてタンタル製試料ホルダーに取り付け､試料運搬室内に導入

した｡搬送室を1×10~8仲汀)以下に排気した後､基板および試料ホルダーを成長室へ搬

送した｡

成長室に基板を導入後､以下の手順で基板清浄化を行った｡

1.基板および試料ホルダーの脱ガスのため､600℃で8～12時間加熱した｡

2.基板を900℃まで昇温後､表面の酸化膜および不純物を昇華するため基板を約1150℃

に加熱し､これを2分間維持してフラッシュアニールを施した｡

3.アニール後､急峻な熱収縮による結晶性の悪化を防ぐために､基板温度をゆっくり

と成膜時の温度まで降温させた｡

試料基板は直接通電によって加熱し､基板温度の測定は､赤外放射温度計を用いた｡

RHEED観察により､Si(100)2×1再構成パターンが観察されたこと､およびAES測定

により炭素や酸素などの主要な不純物が測定限界以下であることを確認し､Si表面の清

浄化を確認した｡図2-9(a)および2-9(b)に清浄化処理後の試料から得られた典型的な

RHEED像､およびAESスペクトルを示す｡
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表2-2 基板洗浄工程｡

1.超純水

2.アセトン

3.超純水

4.メタノール

5.超純水

0VernOW

dip

OVernOW

dip

OVernOW

10min

lOmin

lOmin

lOmin

lOmin
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図2-9清浄化処理後のSi(100)表面の

(a)MEED像､及び(b)AESスペクトル｡
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また､図2-10(a)および2-10(b)にそれぞれSi(100)清浄表面のSTM像､およびSi(100)-2

×1表面における2種類のステップ構造のモデル図を示す｡STM像の走査嶺域は50×

50nm2､試料電圧は-2.OVである｡Si(100)清浄表面において､最表面のSil原子は2本

のダングリングボンドを持ち､エネルギー的には不安定なため､表面第1層の隣接する

2個のSi原子同士が2重結合して安定になる｡この2重結合した2つのSi原子を一単

位として2量体(ダイマー)と呼び[6]､このダイマーの連なりをダイマ一列と呼ぶ｡ダン

グリングボンドの密度を半減して表面エネルギーを低減させることにより､表面は安定

な2×1再配列構造を形成する｡このため､表面の単位格子は､ダイマ一に沿った基本

ベクトルがバルクSiの2倍の長さとなる｡図2-11(a)のSTM像において､明るい点列が

並ぶ様子が観察されるが､これはそれらダイマーが一列に並んだものに対応する｡そし

て､黒円で示すようにダイマーが抜けたような黒い点として見える部分は欠陥である｡

Si(100)表面上のステップは単調な階段状であり､ステップの高さは1原子層(0.136nm)

に等しい｡基板のオフセット角が大きくなるとステップの高さが2原子層に変わること

が知られている[7]｡今回の試料はSTM像より､ステップの高さは1原子層に相当する

ことが確認できた｡また､ステップごとにダイマ一列の方向が900異なっている｡こ

れは､通常Si(100)清浄表面においては､単原子ステップが存在し､各テラス領域に1

×2､および2×1の再配列構造が形成されたダブルドメイン構造が交互に並ぶことに対

応している｡図中の矢印に示したように､上層のダイマ一列に対して平行なステップ､

および垂直なステップをSAステップと呼び､SBステップと呼ぶ｡SAステップ､および

SBステップは基板表面に交互に現れる｡また､SAステップの形成エネルギーはSBステ

ップの形成エネルギーより小さいためにSAステップは直線的な形状となり､S｡ステッ

プはジグザグ形状となることが報告されている[8]｡

2.6 薄膜成長法

Geの蒸着にはK-Cellを用いた｡PBN(PyrolyticBoronNitride)製相場に入った粒状
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SBステップ SAステップ

(b)
10nm

図2-10Si(100)清浄表面のSTM像､および模式図｡

走査範囲:50×50nln2｡

-39_



Ge原料を960～1100℃に加熱することにより分子線を発生させ､蒸着を行った｡Geの

蒸着速度はRHEED振動から見積もり､2.9×10-3～3.3×10,3ML/sであった｡ここで､

1MLはSi(100)基板上のSi原子の面密度6.8×1014cm-2に相当する膜厚と定義する｡こ

の高さはダイヤモンド構造のSi(100)方向の原子間距離(0.136nm)に対応する｡成長の

開始および停止はK-Cellのシャッターの開閉により制御した｡

Cの蒸着は､二本のタンタル製ロッドで固定したグラファイトフィラメント(純度

99.9995%)に､30Aの高電流を流すことでグラファイトを約950℃に加熱し､分子線を

発生させることにより行った｡Cの蒸着速度は､室温にてSi(100)清浄表面に吸着させた

クラスター状C密度をSTM観察によって評価することで､2.9×10-3～3.3×10-3ML/sと

見積もられた｡成長の開始および停止はシャッターの開閉により制御した｡

Siの蒸着には､EFMを用いた｡タングステンフィラメントに2.0～2.2Aの電流を流し

て熱電子を発生させ､500～800Vの高電圧を印加することにより､電子線をロッド状

Si原料の先端に集中させる｡これにより､Siを加熱して生じる分子線によって蒸着を行

った｡Siの蒸着速度はRHEED振動により3.3×10-3～5.3×10~3ML/sと見積もられた｡

成長の開始および停止は､EFMのシャッターの開閉により制御した｡
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第3章 Cイオン注入によるNiSi/Si(100)コンタクト特性の改善

3.1Ni/Si(C)界面固相反応

本節ではSi(100)基板に対するCイオン注入が､Ni/Si(C)系の固相反応および電気的特

性に与える効果について述べる｡

金属/Si界面へのCの導入は､不純物拡散の抑制および格子不整合歪の補償に効果が

ある[1,2]｡また､Zaimaの報告から､Si基板上にC濃度0.4%のSi(C)層を導入すること

によって､NiSi膜の凝集の抑制およびB原子の界面偏析による界面不純物濃度の向上

という結果が得られている[3]｡つまりC添加によって､NiSi薄膜の熱的安定性の向上

とNiSi/Si系コンタクトにおけるコンタクト抵抗の低減が同時に期待される｡そこで､

濃度および深さ分布の精密な制御が容易であり､実プロセスに有用であるイオン注入装

置を用いて､NiSi/Siコンタクトに対するCの影響について研究を行った｡

本研究で用いた基板は､固相反応評価用試料に関しては､まずdry熱酸化法により作

製したSiO2(70nm)/Si基板に対し､C十イオンを加速電圧30kV､注入量3×1014～3×1015cm.2

で注入し､さらに連続してB+あるいはP+イオンをそれぞれ加速電圧30kVおよび85V

で3×1015cm●2注入した｡その後､基板結晶性回復と注入イオンの活性化のために窒素雰

囲気中で1100℃､30秒間の熱処理を行った｡SiO2を剥離した後､第2章の表2-1で示

した化学洗浄法を施したものをSi(C)基板として用い､その後Niを10～20nm蒸着し､

試料作製を行った｡コンタクト抵抗測定用試料においては､図2-3に示した工程に従っ

て､Niを20nm蒸着した｡ショットキーダイオードに関しては､図2-4に示した工程に

従って､Niを20nm蒸着した｡

まず､C､BおよびPイオンそれぞれの注入深さを決定するために､イオン注入にお

ける加速電圧の条件を検討した｡Niを20nm蒸着し､Siとの固相反応によってNiSiを

形成した場合､NiSi/Si界面は､Ni蒸着前のSi表面に対し45nm程度の深さとなる｡注

入イオンは､Si基板上へ70nmの熱酸化膜を通じて打ち込み､さらにNiSi/Si界面の濃
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度を最大にするために､115nm程度の打ち込み深さが必要となる｡この目的となるイオ

ンの注入深さ分布を見積るために､TRIMを用いてシミュレーションを行った[4]｡図3-1

にイオン注入後の注入原子濃度深さ方向分布のシミュレーション結果を示す｡B+につい

ては加速電圧30kVで､P+は85kVで注入を行った場合に目的の不純物分布が得られる

ことがわかった｡Cについては､その原子量が12でBの11とほぼ同じであることから､

B+の加速電圧と同じ30kVで打ち込んだ｡また､同じ注入量でもd｡Seレートによって

基板が受けるダメージが異なるため[5]､注入量3×1015cm~2の試料に関しては注入時間に

著しい違いが生じないようにビーム電流値を制御した｡

図3-2にNi(10nm)/Si(C)系における各温度熱処理に対するXRDプロファイルを示す｡

C注入量は3×1015cm-2である｡350～750℃熱処理後の試料においてはNiSiに起因するピ

ークが観察できる｡850℃においては全てのピークが観察できず､これはCを含まない

Ni/Si系の結果と一致している｡すなわち､Si(100)基板上へのエビタキシヤルNiSi2の形

成を示唆している｡また､Cイオンの注入量が3×1014cm-2の場合およびNiの蒸着膜厚

が20nmの試料に対しても同様の結果が得られた｡したがって､Si基板上へCイオン

を注入したことによる反応形成物や相転移温度の変化は生じていないと判断できる｡

図3-3にC注入の有無におけるNi/Si系でのシート抵抗値の熱処理温度依存性を示す｡

図3-3(a)および3-3(b)が､それぞれNi(20nm)/Si系およびNi(10nm)/Si系についての結果

である｡図3-3(a)において､350℃熱処理後の段階ではシート抵抗値は共に低い値となっ

ている｡これはCの有無にかかわらず平坦なNiSi膜が形成されているためであると言

える｡C注入なしの試料では650℃以上の熱処理に伴って膜の凝集によるシート抵抗値

の増大が見られる｡一方､Cイオンを注入した試料ではシート抵抗値の増大が比較的抑

制されていることが確認できる｡図3-3(b)のNi膜厚を10nmに薄膜化した場合では特

に､Cの有無によるシート抵抗値の熱処理温度依存性に差が顕著に見られる｡

図3-4および図3-5に､それぞれNi(10nm)/Si系およびNi(10nm)/Si(C)系での表面SEM

像を示す｡Ni/Si系では750℃熱処理後(図3-4(b))においてNiSi膜が不連続になり､それ

がシート抵抗値の増大に繋がるが､Ni/Si(C)系(図3-5)では凝集が抑制されている｡その
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(a)

(b)

(C)

図3-4 Ni(10nm)/Si系における表面SEM像｡

(a)550℃､(b)750℃および(C)850℃熱処理後｡
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(a)

(b)

(C)

図3-5 Ni(10nm)/Si(C)系における表面SEM像｡

(a)550℃､(b)750℃および(C)850℃熱処理後｡
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結果､シート抵抗値の増大が抑制されたと解釈できる｡

図3-6にCイオン注入濃度の異なるNi(20nm)/Si試料の750℃熱処理後におけるSEM

像を示す｡これらの像により､C注入濃度の増加に伴いNiSi膜の凝集がより効果的に

抑制されていることが分かる｡注入量3×1015cm-2の試料においてはSiの露出領域はほ

ぼ観察されない｡

Cイオン注入の有無におけるNi(20nm)/Si試料の断面TEM像を図3-7に示す｡図3-7(a)

のNi/Si系においてはNiSiの凝集による界面のラフネス増大やSiの露出した嶺域が観

察される｡一方､Cを注入した試料においてはSEM像の結果同様､連続した膜となっ

ており､比較的厚さが均一な膜が形成されていることがわかる｡NiSi膜そのものは､C

注入なしのNi/Si系350℃熱処理後の場合と比べて結晶粒のサイズに大きな変化は見ら

れない｡Ni/Si系の350℃熱処理後と比較して変化がないことは､シート抵抗値が350℃

熱処理後の試料と比較してもあまり増大していないことにも現れている｡

3.2 コンタクト抵抗測定

理想的な金属/Siコンタクトの場合､コンタクト抵抗は界面でのSi側の不純物濃度に

依存する｡不純物原子のイオン注入後､Si基板中には原子の衝突により空孔や格子間原

子が増大し､注入量や注入エネルギーによっては打ち込まれた嶺域はアモルファス化す

る｡また､イオン注入直後においては不純物原子そのものも基板Siの格子位置には入

っていない[6]｡したがってSi基板の結晶性を回復させ､打ち込んだ不純物を格子位置

に置換し､十分に活性化させる必要がある｡

図3-8にイオン注入後の活性化熱処理における､シート抵抗値の熱処理温度依存性を

示す｡図3-8(a)および3-8(b)は､それぞれn型Si基板にC､BおよびBのみを注入した

場合､およびp型Si基板にC､PおよびPのみを注入した場合である｡図中の点線部は､

本実験の条件下での不純物活性化率100%の場合におけるシート抵抗値をプロセスシミ

ュレータにより計算した値である[7]｡まず､図3-8(a)においてBイオンのみを注入した

-48-



図3-6 注入濃度による､Ni(20rLm)/Si(C)､750℃熱処理後における表面SEM像｡

(a)C注入なし､(b)3×1014cm.鳩よび(c)3×1015cmL2｡
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(a)

(b)C:3×1015cm-2

図3-7 Ni(20n叫/Si750℃30秒間熱処理後の断面TEM像｡
(a)C注入なし､

(b)C:3×1015cm2注入｡
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図3-8 イオン注入後Si基板における､シート抵抗値の活性化熱処理温度依存性｡

(a)n型Si基板へのB注入および(b)p型Si基板へのP注入｡熱処理時間は30秒間｡
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場合には､熱処理温度の増大に伴いシート抵抗値が減少する｡これは熱処理によって､

存在する不純物原子の格子位置に入る割合が増大したためである｡また､1050℃と

1100℃でのシート抵抗値がはぼ変わらないことから､活性化は充分行われていると解釈

できる｡一方､CおよびBイオンを注入した試料に対しては､熱処理に伴いシート抵抗

が減少するが1100℃においてもその値は飽和せず､抵抗値も高い｡したがって､Cの注

入によってBの電気的な活性化あるいはSiの結晶性の回復が遅れていると考えられる｡

図3-8(b)のPイオン注入の場合においても同様の結果が得られたが､シート抵抗値は

全体的に低い結果となった｡一般的にSi基板における同程度の不純物濃度では､有効

質量の小さい電子がキャリアであるn型半導体の方が比抵抗は小さいので[8]､C注入な

しの試料で比較した場合､1100℃熱処理後において同程度に活性化されたと解釈できる｡

以上の結果から､コンタクト抵抗率測定用の試料については活性化が最も進行している

と思われる1100℃30秒の熱処理を施したものを用いた｡

図3-9に､P'-SiにNiを20nm蒸着し､350℃､30分間熱処理した試料のSIMSによる

深さ方向の原子濃度分布を示す｡まず､Bのピークは50nm付近のNiSi/Si界面位置に

来ていることからイオン注入による深さ方向の制御ができているのが確認できる｡深さ

方向濃度分布について見ると､Cを注入した試料の方がNiSi/Si界面付近においてB濃

度が1.5～2倍程度高くなっており､Si中へのB原子の1100℃における固溶限1.8×1020

cm-3に近い値となっている[9]｡さらに､NiSi/Si界面付近へBがパイルアップしており､

C注入によってBの基板方向への拡散が抑制されていると考えられる｡

次に､C原子の分布に着目すると､Cを注入した試料に対しては深さ75nm付近でC

濃度は3×1020cm~3になっている｡これはシミュレーションによる打ち込み直後に予想さ

れる結果とほぼ一致する｡また､Cの深さ方向への分布はBの場合に比べてシャープな

形であり､1100℃､30秒間の熱処理に対しても､C原子はBに比べあまり拡散してい

ないと考えられる｡また､ピーク形状はNiSi/Si界面に近い側の方がより急峻な濃度変

化をとって非対称になっていることから､NiSi形成の際にC原子は基板側へと掃き出

されていると推測される｡
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図3-9 Cイオン注入の有無における､深さ方向の原子濃度プロファイル｡
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図3-10にCイオン注入の有無に対する､コンタクト抵抗値のコンタクト面積依存性

を示す｡P+-Si(図3-10(a))については､Cをイオン注入した試料の方が1/2～1/6倍程度低

いコンタクト抵抗値を得ることができた｡このことは先述したC注入試料において

NiSi/Si界面におけるB濃度が高いというSIMSの結果と一致し､またそのB原子は電

気的に活性なものであると解釈できる0これはCを添加したSi(C)系､SiGe(C)系基板に

おいてB原子の拡散が抑制されるという報告と同様である[10,11]｡一方､n+-Siについ

ては､Cイオン注入の有無にかかわらず同程度のコンタクト抵抗値となった｡よってP

原子の基板方向への拡散およびシリサイド化におけるNiSi/Si界面への偏析には､C注

入の影響はほとんど生じないと考えられる｡

3.3 ショットキーダイオードの電気伝導特性

図3-11にNi/n-SiおよびCイオン注入濃度3×1015cm-2のNi/n-Si(C)接合ショットキー

ダイオードについて､各温度における順方向電圧印加時の電流一電圧(トV)特性を示す｡

熱処理温度は350℃である｡ショットキーダイオードにおける理想的な熱放出電流のⅠ_V

特性は､2章でも述べた以下の式を用いて表せる｡

J=A*T2exp(一語){exp(器)-1}
(3･1)

後述する表3-1で求めたn型およびp型に対するショットキー障壁高さ0.65および0.38

eVを使って､(3･1)式を用いて計算した100K､200K､300Kにおける理想･トⅤ特性を破

線で示すo c注入なしのNi/n-Si試料の場合､250K以下の領域において低電圧印加時に

傾きが緩やかになっており､熱放出電流に加えて過剰電流成分が見られる｡これは､界

面近傍における欠陥を介して流れるマルチステップトンネル機構が寄与した電気伝導

が生じているものと推測される[12]｡一方､Ni/n-Si(C)の試料では､Ni/n-Siと比較してそ

のような低温･低電圧印加時における過剰成分が確認できない｡また測定温度に伴い電

流が著しく変化していることから温度に依存した機構が支配的であると考えられる｡し

かし理想トⅤと比較して傾きが緩やかで､全体的に低い電流値となっていることから別
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図3-10 Cイオン注入の有無におけるコンタクト抵抗値｡

(a)Ni/p+-Si系および(b)Ni/n+-Si系｡
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(a)Ni/n-Siおよび(b)Ni/n-Si(C)､350℃熱処理後｡
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の伝導機構も働いていると考えられる｡

次にNi/p-SiおよびNi/p-Si(C)におけるショットキーダイオードの順方向印加時の電流

一電圧特性を図3-12に示す｡図3-11と同様にショットキー障壁高さ0.38eVの場合の

理想I-V特性を破線で示す｡Ni/p-Siの試料では､温度依存性が見られまた過剰電流成

分がほとんど観察されないことから熱放出機構が支配的であり､理想的な界面が形成さ

れていると判断できる｡一方､Ni/p-Si(C)の試料においては､250K以下の温度領域での

過剰電流成分が見られる点からこの領域ではマルチステップトンネル機構が支配的で

あると判断できる｡

それぞれのトⅤ特性から指数関数的な依存性を示す領域を選択し､最小二乗法を用い

たフィッティングを行うことにより､その傾きおよび切片を求めた｡(3.1)式および次式

より､理想因子nおよびショットキー障壁高さ◎Bを決定できる｡

∂V

n≡｣L_
kBT∂(1nJ)

(3.2)

(3.1)式および(3.2)式を用いて得られた､各温度における理想因子nおよびショットキー

障壁高さを図3-13に示す｡なお､リチャードソン定数A*としてはp-Siおよびn-Siに対

してそれぞれ32および112A/cm2K2の値を用いて計算した[13]｡ただし､Ni/p-Si試料で

の測定温度167K以上およびNi/p-Si(C)の試料に対してはn値が十分1に近い､すなわ

ち熱放出電流が支配的な嶺域が観察されなかったために本評価が適用できなかった｡

図3-13(a)に示したNi/n-Siの試料において､低温領域ではn値が増大することから電

流成分が熱放出機構から外れることを表している｡図3-13(b)に示したNi/n-Si(C)の場合､

指数関数的な依存性を示す嶺域は多く見られたが､その傾きが緩やかであり､n値とし

ては1･3～1･9という値が得られた｡図3-13(c)に示したNi/p-Siの場合､167K以下の低温

領域において熱放出電流が支配的となるが､より高温の領域では大きな電流が流れるた

め､基板抵抗の影響により指数関数的な依存性から外れるものと考えられる｡

熱放出機構が支配的と考えられるn値が最も低い場合を選択した場合のn値およびシ

ョットキー障壁高さを表3-1に示す｡C注入なしの試料に対しては､n型およびp型と

もにn値は1.04と比較的1に近い値を示し､ショットキー障壁の和が1.03eVとなる｡
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図3-12 ショットキーダイオードの順方向電圧印加時のⅠ-V特性｡

(a)Ni/p-Siおよび(b)Ni/p-Si(C)､350℃熱処理後｡
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図3-13 順方向電圧印加時のトⅤ特性から見積もったn値およびショットキー障壁高さの

温度依存性｡(a)Ni/n-Si､(b)Ni/n-Si(C)､(c)Ni/p-Si｡
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表3-1Ni/n-Si系およびNi/p-Si系ショットキーダイオードの順方向I_V測定から

見積もった理想因子およびショットキー障壁高さ｡

WithoutC withCimplantation

Ni/n-Si
n l.04 1.31

¢B｡ 0･65 0･71

Ni/p-Si

n l.04

¢B｡ 0.38
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これはSiのバンドギャップに近い値となることからも信頼できる値であると言える｡

Ni/n-Si(C)においてはn値が1.31､Ni/p-Si(C)においては先述したとおり熱放出電流が支

配的な嶺域が観察されなかった｡この結果からもNi/Si(C)コンタクトでは熱放出電流以

外の伝導機構が寄与していると考えられる｡

図3-14にNi/n-SiおよびNi/n-Si(C)ショットキーダイオードの各温度における逆方向

電圧印加時のI-V特性を示す｡C注入なしのNi/nNSi系においては低温低電圧印加時に

おいても10~4A/cm2程度の逆方向電流が流れており､比較的温度依存性は乏しい｡した

がって欠陥部分を介して電流が流れるマルチステップトンネル機構が支配的に働いて

いると解釈できる｡一方､Cイオン注入をしたNi/n-Si(C)試料において低温時に逆方向

電流が非常に低くなっている事が分かる｡温度依存性が強いことから､ショットキー界

面を流れる電流は熱放出電流が支配的であると判断できる｡これらは順方向電圧印加時

の場合の特性と一致する｡次にNi/p-SiおよびNi/p-Si(C)ショットキーダイオードの各温

度における逆方向電圧印加時のⅠ-Ⅴ特性を図3-15に示す｡n型の場合と異なり､C注入

なしのNi/p-Siにおいては温度依存性が強く熱放出機構が支配的であると判断できる｡

順方向で得られたショットキー障壁高さ◎B｡=0.38eVを用いて(4.3.1)式から計算される

飽和電流Jsは､300Kの場合に1.2A/cm2となる｡300Kにおいて数A/cm2の飽和電流が

得られているが､整流特性として信頼できる値と考えられる｡一方Ni/p-Si(C)において

はC注入なしの場合と比較して全体的に電流値が低く､高温での測定において数桁逆方

向電流が抑制されているが､詳細なメカニズムについてはさらなる検討を要する｡

図3-16にショットキーダイオードの逆方向電流の温度依存性をアレニウスプロット

した結果を示す｡印加電圧は3Vである｡図3-16(a)および3-16(b)は､それぞれn型およ

びp型ダイオードに関する結果である｡図3-16(a)のNi/n-Siにおいては温度依存性が小

さく､低温領域において10●4A/cm2台の逆方向電流が流れているのが分かる｡したがっ

て順方向印加時と同様に､界面における欠陥を介してトンネルする電流の存在が考えら

れる｡一方Ni/n-Si(C)においては300Kで同程度だった逆方向電流が減少していくのが

分かる｡以上より､Ni/n-Si系においてマルチステップトンネル機構によって流れていた
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図3-14 ショットキーダイオードの逆方向電圧印加時のトⅤ特性｡

(a)Ni/n-Siおよび(b)Ni/n-Si(C)､350℃熱処理後｡
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図3-15 ショットキーダイオードの逆方向電圧印加時のトV特性｡

(a)Ni/p-Siおよび(b)Ni/p-Si(C)､350℃熱処理後｡
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図3-16 ショットキーダイオードの逆方向電流の温度依存性｡印加電圧は3V｡

(a)Ni/n-Si系および(b)Ni/p-Si系､350℃熱処理後｡
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電流が､Cをイオン注入することにより界面近傍の欠陥を大幅に減少させ､熱放出電流

が支配的な機構へと変化したと解釈できる｡

一方､Ni/p-Si系においては､C注入なしの場合､順方向印加時と同様に温度依存性が

見られ､温度の逆数と比例関係を満たす222～300Kまでの傾きから見積もったNi/p-Si

系におけるショットキー障壁高さは0.42eVであった｡これは順方向印加時から求めた

0.38eVと近い値となった｡

また､Cを注入したNi/p-Si(C)においては､C注入なしの場合と比較して全体的に電

流は低い値となった｡逆方向電流が減少したという事はNiSi/Si界面近傍における欠陥

が減少したと推測できる｡

以上をまとめると､Ni/Si系においてCイオンを基板に注入した場合､逆方向特性に

おける電流値が減少した｡特にn型においてはⅠ-Ⅴ特性が向上し､界面近傍の欠陥が減

少したと考えられる｡LeeらはNiSi/p+一Si/n-Si基板へN2イオンを6×1014cm-2注入するこ

とによりリーク電流が減少したと報告している｡それはN2原子導入によることでシリ

サイド膜の平坦性が向上したことと､注入での欠陥が捕獲サイトとなりNiの拡散を抑

制したのではないかと解釈している[14]｡またChengらも同様にN+､N2+を2×1015～

3×1015cm-2注入することでNi原子の拡散抑制をSIMSにより確認している[15]｡Si中に

おけるNiの拡散は､450-800℃の温度嶺域ではsubstitutional型が支配的である[16]｡以

上の報告を元に考察すると､Cイオンを注入することによって､Si中のvacancy濃度が

減少し､Niの拡散が抑制されたと推測される｡以前､土屋は､CVDで作製したSi(C)

基板において､Ni蒸着後低温熱処理した試料中のNiSi膜表面および界面に､NiSiとは

異なるNi-POOrなシリサイド相が局所的に存在することを確認し､それがNi拡散の抑制

によって形成された反応初期相であると解釈した[17]｡今回の結果は､その解釈を指示

するものであるが､今後DIJS等によって欠陥の準位および密度について詳細に評価す

る必要がある｡

また､C注入なしの試料における順方向印加時のNi/Si系においては､報告されてい

るNiSiのショットキー障壁および(3.1)式を用いた理想I-V特性とよく一致した｡しかし､
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Cを注入した試料においては順方向印加時に､n型およびp型ともに電圧に対する電流

の増加は緩やかになっている｡その原因としては､図3-8で示した､C注入Si基板のシ

ート抵抗値の増大からも考えられるように､Si基板上のSi(C)層が直列抵抗を担ってい

る可能性がある｡また､先述のNi-POOrな結晶相が､余分な抵抗として影響を及ぼして

いる可能性も考えられるが､詳細についてはさらなる検討が必要と思われる｡
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第4章 Si(100)基板上のエビタキシヤルNiSi2初期成長の観察

およびC導入によるその制御

NiSi2はダイヤモンド構造に似たCaF2構造をしている｡その構造を図4_1に示す｡そ

の格子定数は0.5406nmであり､Siとの格子不整合が-0.46%と非常に小さいため､Si基

板上にエピタキシャル成長し､Si基板との間に急峻なヘテロ界面を形成できることが期

待されている｡しかし､通常NiSi2/Si(100)界面においては(111)ファセットを形成しやす

い[1]o NiSi2をコンタクト材料として適用するには､〈111)ファセット形成という問題を

解決し､Si(100)基板上において原子レベルで平坦なNiSi2(100)/Si(100)界面を形成する必

要がある｡現在､Si基板中への0.4%程度のCの導入により､(111)ファセット形成が抑

制されるという報告がある[2]｡しかし､詳細なメカニズムについては十分に解明されて

いない｡その解明は､シリサイド形成時の表面および界面における原子の動きを理解し､

原子レベルで平坦なシリサイド/Si界面の形成技術を確立する上で非常に重要である｡

本研究では､Ni/Si界面へのsub-mOnOlayerのCの導入により､エビタキシヤルNiSi2

形成の初期成長過程に与えるCの影響について検証を行った｡形成されたNiSi2の表面

モフォロジーや結晶構造などを､STM､AES､RHEEDおよびTEMを用いて観察､評価

した｡本章では､Cの有無によるNiSi2形成の違いを比較するために､まず､Si清浄表

面上にNiシリサイドを固相成長させた場合について述べる｡その後､様々なC蒸着条

件によりCを導入したSi表面上におけるNiSi2の初期成長について述べる｡

4.1試料作製方法

4.1.1試料の清浄化

本研究では試料としてn型Si(100)基板､比抵抗1～7〔2cmを用いた｡基板を[110]努
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【001】

Si

図4-1NiSi2の単位格子(CaF2構造)｡
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聞方向に沿ってダイヤモンドカッターを用いて約4×10mm2の大きさに切り出し､アセ

トンおよびエタノールによってそれぞれ10分間の超音波洗浄を行った｡その後､試料ホ

ルダーに取り付け､試料導入チャンバから超高真空チャンバに大気開放することなく導

入した｡傍熱ヒータを用いて試料ホルダーの脱ガスを行い､通電加熱により基板を700℃

で8時間以上保持することによって試料からの脱ガスを行った｡続いて､1100℃で2分

間の熱処理を行い､一旦900℃まで下げてから､約50分間かけて通電加熱用の電流がOA

になるまで電流を徐々に下げて試料を冷却することにより､Siの清浄表面を得た｡

RHEED観察により､Si(100)-2×1再構成パターンが観察されたこと､およびオージェ

電子分光(AES:AugerElectronSpectroscopy)測定を用いて､Cや0などの主要な不純物

が測定限界以下であることによりSi表面の清浄化を確認した｡

4.1.2 ニッケル(Ni)の蒸着

Niの蒸着にはEFMを用いた｡蒸着源としては､純度99.99%､直径3mm､長さ45mm

のロッド状のNiを用いた｡今回､加速電圧を0.8kVとした｡またNiの蒸着速度は約0.03

nm/min(0.40ML/min)であった｡ここで1MLは､Si(100)最表面上のSi原子の面密度6.78

×1014cm.2に相当する膜厚と定義する(NilML=0.0742nm)｡

Niの膜厚はAES測定によって見積もった｡また､Ni蒸着後にAES測定により､炭素

や酸素などの不純物が測定限界以下であることを確認した｡

4.1.3 カーボン(C)の蒸着

Cの蒸着にはNiと同じくEFM装置を用いた｡しかし､CはNiに比べて融点が高いた

めに蒸発しにくい｡そのためにNiよりも高い加速電圧(1.OkV)を与えて蒸着した｡Cの

ロッド形状は､直径1mm､長さ45Ⅱ皿であり､純度はG530S(99.99%相当)のものを

使用した｡Cの蒸着速度は約0.002nm/min(0.04ML/min)であった｡Niの1MLの定義と
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同様にSi(100)最表面上の密度に相当する膜厚を1MLとする(CIML=0.0385nm)｡また､

AES測定によって､Cの蒸着を確認した｡

4.2 Si(100)清浄表面上でのNiSi2固相成長

4.2.1Si(100)清浄表面

図4-2(a)および4-2(b)に清浄化処理直後のSi(100)表面のSTM像､およびSi(100)-2×1

表面における2種類のステップ構造のモデルをそれぞれ示す｡このSi表面ではRHEED

像によりSi(100)-2×1再構成パターンが観察され､AES測定では主要な不純物は測定限

界以下であることにより､清浄化を確認した｡

Si(100)清浄表面において､最表面のSi原子は2本のダングリングボンドを持つ｡ダン

グリングボンドはエネルギー的に不安定であるために､隣り合うSi原子のダングリング

ボンド同士が2重結合して､安定になる｡この2重結合した2つのSi原子を一単位とし

て､ダイマーと呼び､このダイマーの連なりをダイマ一列と呼ぶ｡ダングリングボンド

の密度を半減して表面エネルギーを低減させることにより､表面は安定な2×1再配列構

造を形成する｡

図4-2に示したSTM像において､ダイマ一列を反映した白い列が並んでいる様子が観

察される｡そして､矢印Aで示すようにダイマーが抜けたような黒い点として見えてい

る部分は欠陥である｡また､矢印Bで示すようにダイマ一列の一部にはジグザグに見え

る部分がある｡これは表面に対して傾いた非対称(バックリング)ダイマーが違う向き

に交互に並んでいるためである｡

Si(100)表面上のステップは単調な階段状であり､面方位のずれが小さい表面ではステ

ップの高さは1原子層(0.136nm)に等しい｡基板のオフセット角が大きくなると､ステッ

プの高さが2原子層に変わることが知られている[3]｡今回の試料はSTM像より､ステ

ップの高さは1原子層に相当することがわかった｡また､ステップごとにダイマ一列の
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(a)

(b)

Topview

Sideview

ダイマ一列

SAステップ

ダイマー

SBステップ

○:第1層目のS‖京子 ●:第3層目のSり京子

○:第2層目のS原子 ･:第4層目のSi原子

図4-2 Si(100)-2×1清浄表面の(a)STM像､及び(b)(2×1)構造モデル｡

図中にSA､SBステップ及びダイマ一列を示す｡
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方向が900異なっている｡これは､通常Si(100)清浄表面において単原子ステップが存在

し､各テラス領域に1×2と2×1の再配列構造が形成されたダブルドメイン構造が交互

に並ぶことに対応している｡

図中の矢印で示したように､上層のダイマ一列に対して平行なステップ､および垂直

なステップをそれぞれSAステップおよびSBステップと呼ぶ[3]｡またSAステップの形成

エネルギーはSBステップの形成エネルギーより小さいためにSAステップは直線的な形

状となり､･SBステップはジグザグ形状となると報告されている[4]｡

4.2.2 清浄表面上のNiSi2核形成

4.2.1節で示したSi(100)清浄表面に室温でNiを蒸着させた試料表面のSTM像､および

ラインプロファイルを図4-3(a)～4-3(c)に示すo Ni膜厚はそれぞれ(a)0.5ML(0.04nm)､

(b)1･OML(0･07nm)､(c)2･OML(0.15nm)､および(C)4.8ML(0.36nm)である｡STM像中の白

線はラインプロファイルの位置を示している｡STM像より､それぞれの膜厚の場合にお

いてSi基板上でNiが凝集しクラスターとなっているのが､白い輝点として観察される｡

クラスターの直径は約2～4nmと見積もられた｡また下地のSi基板のステップ構造も観

察される｡

NiO.5MLの試料を超高真空中にて600℃で10分間熱処理した表面のSTM像およびラ

インプロファイルを図4-4に示す｡STM像中には､ステップ端に白い長方形状の島が観

察される｡この島は<O11>方向に沿ったエッジを持っている｡ステップはSi清浄表面に

比べてギザギザしており､これは長方形状の島の周辺だけでなく､島から離れた嶺域に

おいても観察される｡また､のこぎり状のステップは交互に形成されている｡

次に､NilMLの試料を超高真空中において600℃で10分間熱処理した試料表面の

STM像およびラインプロファイルを図4-5に示す｡図4-5(a)および4-5(b)はそれぞれ広

域STM像､および拡大STM像である｡STM像中には､長方形状の島および白い輝点が

観察される｡Si(100)基板上のエピタキシヤルNiSi2は<011>方向のエッジが安定であり､
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図4-3 Si清浄表面上に室温でNiを蒸着した試料表面のSTM像､

及びラインプロファイル｡Ni膜厚は(a)0,5ML､(b)l.OML､

(c)2.OML､及び(d)4.8MLである｡
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図4-4 Si清浄表面上に室温でNiを0.5ML蒸着し､

600℃で10分間熱処理した表面のSTM像､

及びそのラインプロファイル｡
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図4-5 NilML蒸着後600℃で10分間熱処理した表面のSTM像､

及びラインプロファイル｡(a)広域像､及び(b)拡大像｡
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この方向に沿って成長しやすい[5]｡したがって､長方形の島はNiSi2であると考えられ

る｡また､より小さな白い輝点はNiSi2の初期成長核であると考えられる｡

この白い輝点は図4-5(b)において丸印で示すようにテラス上の中央部分に比べ､ステ

ップ端に多く存在する｡そしてNiSi2島もまたステップ端に位置しており､島の周辺の

ステップは削られている｡結果的にNiSi2島が山の頂点に位置したようなのこぎり状に

なっている｡Y KhangらはNiSi2島はステップのエッジ部分とテラスに形成され これ

らのNiSi2島は主に1.08nmの高さを持つと報告している[5]｡今回形成されたNiSi2島の

平均高さは0.96nmと見積もられ､1.08nmとの差の0.12nmはNiSi2の1層分に相当す

る｡また､NiSi2島の存在しない嶺域には欠損列が観察され この欠損列はダイマ一列に

垂直方向に形成されることから､のこぎり状になっているステップはSBステップである

と言える｡これは､SAステップに比べSBステップの形成エネルギーが高く､SAステッ

プ端のSi原子に比べS｡ステップ端のSi原子の方が動きやすいためと考えられる｡すな

わち､SBステップ端のSi原子が優先的にNiSi,の形成に供給され結果としてS,ステッ

プがのこぎりのような形状になり､NiSi2島はSBステップ端に形成されたと考えられる｡

NiSi2の初期成長のモデルを図4-6に示す｡

4.2.3 清浄表面上のNiSi2成長過程

Si(100)清浄表面上にNi2ML(0.15nm)を室温で蒸着した後､超高真空中において600℃

で10分間熱処理した試料表面のSTM像およびそのラインプロファイルを図4-7(a)に示

す｡STM像中の白線はラインプロファイルの位置を示している｡

STM像からは､<011>方向に沿ったエッジをもつ長方形状のNiSi2とみられる島構造が

多数観察される｡また､長方形の島はNilMLのときと同様にステップ端に多数形成さ

れており､ステップは乱雑になっている｡島と島の間には周期的なダイマー欠損列が観

察される｡島の存在しない嶺域の拡大STM像を図4-7(b)に示す｡ダイマー欠損列の周期

は約3.1nmと見積もられた｡Siのダイマ一列の間隔が0.77nmであることから､これは
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NiSi2が形成される｡

Sス丁フ
sス丁フ

欠感

O Si原子

図4-6 清浄表面上のNiSi2初期成長過程のモデル図｡
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(∈u)l鳥Ⅶ〓

1■

Si(2xn)構造(n-8)

図4-7 清浄表面上にNi2MLを室温で蒸着し600℃で10分間熱処理した

表面のSTM像､及びラインプロファイル｡

(a)広域STM像､O))島の存在しない領域の拡大STM像､及び

(C)島のテラス領域の拡大像｡
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nが8に相当するSi(2×n)構造であることがわかる｡

RHEED像からも0次ラウエ･ゾーンにおいて､1/8および7/8の位置にストリークが

確認された｡Si(100)基板上にNiSi2を形成した場合､Si基板が露出している領域におい

てSi(2×n)構造が確認されることが知られている[6]｡したがって､本試料においてもこ

のダイマー欠損列のある嶺域ではSi基板が露出していると考えられる｡

次に､NiSi2島上の平坦なテラス領域の拡大STM像を図4-7(c)に示す｡STM像中に矢

印Aで示すように<O11>方向に沿った正方形の構造が観察される｡この正方形の中には

白い輝点が観察される｡YK血弧gらは同様の構造を報告しており､この輝点はNi原子で

あると考えられている[7]｡現在提案されているNiSi2(100)表面構造のモデルを図4-8に

示す[6]｡モデル図よりNiSi2(100)表面における原子配列の間隔は0.38nmであることから

正方形の一辺は1.90nmとなる｡今回形成された膜の原子配列はSTM像より0.35nm､

正方形の一辺は約1･66nmと見積もられた｡また､図4-7(c)において矢印Bで示すよう

な逆位相境界(anti-Phaseboundary)と呼ばれる境界線も観察できた｡以上のことより､こ

の島はNiSi2がエピタキシャル成長したものであると考えられる｡

Ni4.8ML(0.36nm)を室温で蒸着した後､同様に超高真空中において600℃で10分間熱

処理した試料表面のSTM像､およびそのラインプロファイルを図4-9に示す｡STM像

より､Niの膜厚をさらに増やした場合においても､<011>方向に沿ったエッジを保った

ままNiSi2が成長していることがわかる｡

図4-9の比較的暗い領域において､STM像から原子分解能像を観察することはできな

かった｡しかし､ラインプロファイルより､この暗い領域とNiSi2島表面との高さの差

は約1.2nmと見積もられ､これはNiSi2の9層分に相当していることが分かる｡ここで､

NiSi2の格子定数は0.5406nmであるので､NiSi2の1層は0.1351nmとなる｡Niを4.8ML

蒸着した場合､NiSi2が平坦に成長したと仮定すると､NiSi2の厚さは1.27nmである｡し

たがって､この暗い領域はSi基板が露出していると考えられる｡また､このSTM像に

おける表面ラフネスを示すRMS(rootmeansquare)は0.44nm､NiSi2島のテラスが占め

る表面の割合は72%と見積もられた｡
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図4-8 NiSi2の表面構造のモデル図｡
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図4-9 清浄表面上にNiを室温で4.8ML蒸着し､600℃で10分間

熱処理した表面のSTM像､及びラインプロファイル｡
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4.3 C吸着表面上でのNiSi2固相成長

4.3.1Si(100)清浄表面上の炭化反応

Si(100)清浄表面上にCO.2ML(0.008nm)を室温で蒸着した試料表面のSTM像､および.

ラインプロファイルを図4-10(a)に示す｡STM像において白い輝点が多数観察される｡

A･Ⅵねwroらは､Si基板上にCを蒸着した場合､STM像においてCクラスターは白い輝

点として観察されることを報告している[8]｡輝点の高さはラインプロファイルより約

0･35nmと見積もられた｡また､この表面の拡大STM像を図4-10(b)に示す｡この像より､

輝点の存在しない嶺域ではSiのダイマ一列が確認された｡

次に､図4-11(a)に基板温度を550℃に保ちながらCを0.2ML蒸着した試料表面のSTM

像を示す｡STM像において､Siダイマ一列は観察されなかったが､ダイマ一列が短く途

切れたような周期的な構造が確認された｡図4-11(a)の白線で示した領域の原子分解能像

を(b)に示す｡白い輝点は周期的に並んでおり､その間隔は約1.06nmである｡

同じ試料表面のRHEED像を図4-11(c)に示す｡清浄表面では(2×1)構造が確認されて

いたが､このRHEED像では0次および1次ラウエ･ゾーンの間に1/4､2/4､および3/4

次ラウエ･ゾーンに位置するスポットが確認されたoLeifbldらは､550℃に保ったSi(100)

基板上にCを0.11ML蒸着したとき､C(4×4)表面再構成された原子構造が形成されるこ

とを報告している[9]｡

C(4×4)構造の詳細な構造を;ついては､複数の異なるモデルが提案されている｡現在､

提案されているc(4×4)構造のモデル図を図4-12に示す[10,11]｡C(4×4)構造を形成する

他の方法として､Cを室温で蒸着した表面を600℃で長時間熱処理する方法がある[12]｡

また､C以外にも､C2H4やSiCなどを用いてc(4×4)構造を形成する方法も報告されてい

る[10,13]0したがって､図4-11に示される表面の構造はCがSi表面に偏析し､C(4×4)

構造を形成したものと考えられる｡しかし､STM像およびRHEED像からはC原子がど

のような位置に存在しているかは､決定することはできなかった｡
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図4-10 清浄表面上にCを0.2ML室温で蒸着した試料表面の

STM像､及びラインプロファイル｡

(a)広域STM像､及び(b)拡大STM像｡
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1.06nm

図4-11Cを基板温度550℃にて0.2ML蒸着した表面の

(a)広域STM像､(b)拡大STM胤及び(C)RHEED像｡
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図4-12 c(4×4)構造のモデル図｡
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4.3.2 C吸着表面上のNiSi2成長過程

図4-11に示したCO.2MLを基板温度550℃で蒸着した表面に､Ni2MLおよび4.8ML

を室温にて蒸着した｡表面上では清浄表面上のNiと同様にNiがクラスターとなってい

るのが観察され､Cの有無によるNiの吸着に違いはみられなかった｡

次に､基板温度550℃にてCO.2MLを蒸着した表面に､Niを2ML室温で蒸着した試

料を超高真空中において600℃で10分間熱処理した試料表面のSTM像､およびそのラ

インプロファイルを図4-13(a)に示す｡STM像において､図4-7に示したSi清浄表面上

のNiSi2成長とほぼ同様のNiSi2島の成長が確認できる｡NiSi2島の存在しない領域ではC

がない場合に比べて､明瞭なSi(2×n)構造は確認できなかった｡

そこで､NiSi2島の存在しない領域の拡大STM像を図4-13(b)に示す｡STM像より､ダ

イマー欠損列の周期が乱れているのがわかる｡この欠損構造は､Cの存在に起因してい

ると考えられる｡一部の領域においてSi(2×n)構造も観察できるが､nの大きさを評価す

るのは困難であった｡

次に､NiSi2島のテラス嶺域を拡大したSTM像を図4-13(c)に示す｡STM像より図4-7(c)

と同様の正方形の周期的な構造が観察され､Cの有無による違いはNiSi2島のテラス嶺域

においては観察されなかった｡また､NiSi2表面上での原子配列の周期は約0.36nmと見

積もられた｡したがって､この島はSi清浄表面上の島と同様にNiSi2がエピタキシャル

成長したものであると言える｡また､Cの存在位置はSTM像からはわからなかった｡

図4-14(a)､4-14(b)および4-14(C)にこの試料におけるC蒸着直後､Ni蒸着直後､およ

び熱処理直後のオージェ微分スペクトルをそれぞれ示す｡Cに関連したAESピークは運

動エネルギー272eVの位置に現れる｡すべての状態においてCのAESピークが現れて

いるのがわかる｡C蒸着直後との強度を比較すると､Ni蒸着直後および熱処理直後はそ

れぞれ同程度のC強度をもつことがわかる｡つまり､Cは常に最表面全体に存在してい

るか､もしくはそのほとんどが露出しているSi基板表面に存在していると考えられる｡

一方､図4-11に示したc(4×4)再構成表面上にNiを4.8ML室温で蒸着し､その後､
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図4-13 CO.2MLを基板温度550℃で蒸着した表面上にNiを2ML蒸着し

600℃で10分間熱処理した表面のSTM像､及びラインプロファイル｡

(a)広域STM像､(b)島の存在しない簡域の拡大STM像､及び

(C)島のテラス領域の拡大STM像｡
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図4-14 CO.2MLの試料のAESスペクトル｡

(a)CO.2MLを基板温度550℃で蒸着した後､

(b)Ni2MLを蒸着した後､及び

(C)600℃で10分間熱処理した後｡
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超高真空中において600℃で10分間熱処理した試料表面のSTM像､およびそのライン

プロファイルを図4-15(a)に示す｡広域STM像より図4-9に類似したNiSi2島の成長が観

察される｡しかし､形成された島の表面に多数の白い輝点と欠陥が観察される｡これは

図4-9に示した清浄表面上のNiSi2膜形成の場合には観察されなかった表面構造であり､

Cに起因したものである考えられる｡

図4-15(a)のラインプロファイルより､Cがない場合に比べ､極端に高いエッジを持つ

NiSi2の島がなく､表面は比較的平坦になったことがわかる｡表面ラフネスを示すRMS

値は0.18nmであり､図4-9から得られたRMS値の0.44nmよりもかなり小さくなった｡

また､NiSi2島のテラス領域が占める表面被覆率は85%と見積もられた｡

この表面の拡大STM像を図4-15(b)および4-15(c)に示す｡図4-15(b)はNiSi2島の存在

しない暗い領域の拡大STM像である｡この領域ではSiのダイマー欠損列を観察するこ

とはできなかったが､一部の領域において周期的な像が観察された｡

NiSi2島のテラス嶺域の拡大STM像を図4-15(c)に示す｡STM像より､図4-13(c)と同

様のNiSi2表面に一致する原子構造が確認され､この島もNiSi2がエピタキシャル成長し

たものと考えられる｡

4.3.3 NiSi2島の構造について

次に､Cの有無によるエピタキシヤルNiSi2が形成された表面構造の違いについて考察

する｡図4-16にCがない場合､およびCがある場合のNiSi2形成後における表面ラフネ

スを示すRMS値のNi蒸着膜厚依存性をグラフにまとめる｡Cがない場合では､Ni2ML

からNi4.8MLへとNi膜厚が増えるにつれて､RMSが増大している｡一方､Cがある場

合にはNi膜厚が増えても､JRMSはほとんど変化していない｡したがって､Cを導入し

た場合には､NiSi2形成表面の平坦性が向上していることが明らかになった｡

また､それぞれの試料において､Si基板の露出している領域から測ったNiSi2島の平

均高さ､およびNiSi2島のテラス領域が全表面に占める割合(表面被覆率)を表4_1にま
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図4-15 CO.2MLを基板温度550℃で蒸着した表面上にNiを4.8ML蒸着し

600℃で10分間熱処理した表面のSTM像及びラインプロファイル｡

(a)広域STM像､O))島の存在しない領域の拡大STM像､及び

(C)島のテラス領域の拡大STM像｡
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図4-16 Ni2及び4.8MLの蒸着後600℃で10分間熱処理した表面の

C有無によるRMS値の比較｡

表4-1Ni2及び4.8MLの蒸着後600℃で10分間熱処理した表面の

NiSi2島の高さ､及びNiSi2島のテラス領域が占める表面被覆率の

C有無による比較｡

WjthoutC WithC

Ni 2ML 4.8ML 2ML 4.8ML

lslandheight(nm) 0.69 1.39 0.54 0.78

Coverage(%) 30 72 32 85
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とめるoCがない場合においては､Ni膜厚を増やすとNiSi2の表面被覆率が増加し､NiSi2

島の高さが約2倍になる｡一方､Cがある場合には､Ni膜厚の増加に伴って表面被覆率

は同様に増加するが､NiSi2島の高さはCがない場合に比べてあまり増加しない｡STM

のラインプロファイルから観察されるNiSi2島の表面およびSiの露出嶺域は､いずれの

試料でも比較的平坦であることを考慮すると､Cを含まない試料においては､NiSi2島の

高さの増加がRMSの増加に大きく寄与していると考えられる｡

次に､NiSi2/Si界面の構造を詳細に解析するために行った断面TEM観察の結果を示す｡

図4-17は清浄表面上にNiを2ML室温で蒸着し､600℃で10分間熱処理した試料の断

面TEM像である｡図4-17(a)､4-17(b)､4-17(c)および4-17(d)はそれぞれ広域像､NiSi2

島のモデル図､広域像中の白線で示した嶺域の拡大像､およびその断面の原子配列の模

式図である｡

広域断面TEM像において､r STM像で観察されていたNiSi,島が観察された｡NiSi2/Si

界面では(111)ファセットをもつ三角形および台形のNiSi2島が多数形成され界面にお

けるラフネスは非常に大きい｡NiSi2島がSi基板中において完全な逆ピラミッド型を形

成している場合､および図4-17(b)に示すようなNiSi2島を形成し､A方向から観察する

場合には､断面TEM像においてNiSi2島の断面は三角形として観察される｡しかし､逆

ピラミッド型のNiSi2島が成長途中の場合､および図4-17(b)のようなNiSi2島をB方向

から観察する場合にはNiSi2島の断面は台形として観察される｡図4-17(a)において

NiSi2/Si界面は明瞭に観察され､界面の極めて急峻な〈111)ファセットが<011>方向に原子

レベルの平坦性を保って形成されていることを示唆している｡これらのNiSi2島のSi基

板中における平均深さは約6.2nmと見積もられた｡

図4-17(c)の拡大像において､Si(111〉面(図中:黒破線)に対して､NiSi2島の原子は図

中で示すように平行に配列していることが確認できる｡図4-17(c)に示したNiSi2島の結

晶格子面(図中:白線)の面間隔は､Si基板の(111)面の面間隔とほぼ同じ0.31nmであ

った｡これはNiSi2(111)面の面間隔(0.312nm)にも一致する｡したがって､これらのNiSi,

島は(d)に示される原子構造の配向でNiSi,(100)島がSi(100)面上にエピタキシャル成長し
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図4-Ⅰ7 清浄表面上にNi2MLを蒸着し､600℃で10分間熱処理した試料｡

(a)広域断面TEM像､(b)NiSi2島のモデル図､

(C)NiSi2島の拡大像､及び(d)原子配列の模式臥
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ているものと考えられる｡

図4-18にCO･2MLを基板温度550℃にて蒸着した表面にNiを2ML室温で蒸着し､

600℃で10分間熱処理した試料の断面TEM像を示す0図4-18(a)､4-18(b)および4-18(c)

はそれぞれ広域像､広域像中の白線で示した領域の拡大像､およびその断面の原子配列

の模式図である｡･図4-17と比較すると､(111)ファセットが明瞭に観察される島は少な

く､多くのNiSi2/Si界面は不明瞭であった0これは<011>方向に形成された(111)ファセ

ットが図4-17に示した試料に比べて短くなったためと考えられる｡また､これらの

NiSi2島のSi基板中における深さの平均は約5.9nmと見積もられCがない場合に比べ

て減少した｡

図4-18(b)の拡大像において図4-17(c)と同様に､Si(111)面に対してNiSi2島の原子は平

行に配列しているo NiSi2島の原子配列(図中‥白線)の間隔はSi基板の(111)面の面間

隔とほぼ同じ0･31nmであった0これはNiSi2(111)面の面間隔(0.312nm)にも一致する｡

したがって､これらのNiSi2島も図4-18(c)で示されるような原子構造の配向でNiSi2(100)

島がSi(100)面上にエピタキシャル成長していると考えられる｡

図4-19にCの有無によるNiSi2島のSi基板中への深さの分布をヒストグラムに表す｡

図4-19(a)および4-19(b)はそれぞれCのない場合､およびCO.2MLの場合である｡図中

の矢印はNiSi2島の深さの平均値を示している｡グラフより､Cがある場合においてNiSi2

島の深さの分布が狭くなり､かつその平均値が減少したことが分かる｡したがって､C

をSi基板中に導入することによってNiSi2/Si界面における(111)ファセットの深さ方向へ

の成長が抑制され､表面におけるNiSi2島の<011>エッジの形成も抑制されたと言える｡

以上の結果より､C有無によるNiSi2島の形状の違いについてまとめる｡Cがない場合

およびCがある場合のNiSi2形成後の典型的なSTM像およびその模式図を図4-20(a)およ

び(b)にそれぞれ示す｡これらは清浄表面上およびCO.2MLを基板温度550℃にて蒸着し

た表面上にNiを2ML蒸着し､600℃で10分間熱処理した後のSTM像である｡また､

それぞれの試料におけるNiSi2島の形状を平面および断面模式図を用いて説明する｡

Cがない場合､STM像より<011>方向に沿った長く明瞭なエッジで囲まれたNiSi,島が
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図4-18 CO.2MLを基板温度550℃において蒸着した表面上に､

Ni2ML室温で蒸着し600℃で10分間熱処理した試料｡

(a)広域断面TEM像､(b)NiSi2島の拡大像､及び(C)原子配列の模式臥
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図4-19 NiSi2島の深さの分布(ヒストグラム)｡

(a)Cなし､及び仲)CO.2ML｡
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図4-20 Ni2MLを蒸着後､熱処理した表面のSTM像及び模式図｡

(a)Cなし､及び(b)CO.2ML｡
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形成されているのがわかる｡図4-20(a)の断面図に示すように､表面に現れる長い<011>

エッジはNiSi2/Si界面における大きく深い(111)ファセットの形成を意味している｡(111)

ファセットはエネルギー的に非常に安定な界面を形成している0そのため､一旦〈111〉

ファセットが形成されるとNiSi2島の水平方向の成長は抑制され､結果的に基板上にお

いてNiSi2島の垂直上方向への成長が優先的に生じると考えられる｡

一方､Cがある場合､図4-20(b)のSTM像より､NiSi2島は丸みを帯びており､NiSi,

島の周りを囲んでいる<011>エッジはCがない場合に比べて短いことが観察される｡つ

まり､Cの導入により<011>方向への優先的な成長が抑制され､等方的な成長が生じたも

のと考えられる0また､短い<011>エッジはNiSi2/Si界面における(111)ファセット形成

の抑制を意味しており､図4-20(b)の断面図に示すように､NiSi2の深さ方向への成長が

抑制される｡その結果､NiSi2/Si界面におけるラフネスの増大が抑えられ､また水平方向

への成長が促進されることから､NiSi2の膜は比較的均一に成長すると考えられる｡

4.3.4 成長メカニズムの考察

前節までの結果より､Cの有無によるエビタキシヤルNiSi2の成長メカニズムについて

考察する｡図4-21(a)および4-21(b)に､Cのない場合およびCのある場合において考えら

れるNiSi2成長のモデル図を示す｡

Cがない場合､基板温度を600℃に保つNiSi2形成時には表面においてSi原子が泳動

する｡つまり､一旦NiSi2の初期核が形成されると､表面泳動するSi原子がNiSi2島の成

長のために次々と供給され､NiSi2島が成長していく｡一般的にはNiSi2の形成時におい

てNiが拡散種となり､Si基板中へ拡散すると言われている[14]｡Ni原子は600℃で10

分間の熱処理の場合､約200nm拡散することから[15]､同時にNi拡散によってNiSi2島

はSi基板との界面に(111)ファセットを深く形成する｡界面が(111)ファセットで完全に

囲まれ､逆ピラミッド型が完成すると､〈111〉ファセットは非常に安定なために､垂直下

方向および水平方向への成長は遅くなり､NiSi2は垂直上方向に優先的に成長する｡その
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図4-21Cの有無によるNiSi2成長モデル図｡

(a)Cなし､及び(b)CO.2ML｡

-99-



際に､Si基板中のSi原子に比べると､表面上のSi原子が泳動しやすいために､露出し

ているSi基板からSi原子の供給が起こることが推測される｡その結果として､Cのな

い場合においてはNiSi2島の高さが増加し､表面のラフネスが増大すると考えられる｡

さらに､NiSi2/Si界面において大きな(111)ファセットが形成されることにより､界面の

ラフネスも増大する｡

一方､Cがある場合では､表面においてC原子の影響によるc(4×4)構造が形成されて

いることから､Si原子とC原子の結合が存在するものと考えられる｡ここで､Si同士お

よびSi-Cの結合エネルギーはそれぞれ23.2および31.6kcal/molであることから､Si_Si

ボンドに比べS-Cボンドの結合力が強い[16]｡したがって､表面でSi-Cボンドが形成さ

れている場合､その結合の分だけSi原子の表面泳動が阻害されると考えられる｡つまり､

NiSi2形成時においてSiの表面泳動による供給が抑制されるため､NiSi2島の垂直上方向

への成長が抑制され､水平方向の成長が優先的となり､結果としてNiSi2島の高さが減

少すると考えられる｡

また､Si基板中にCが存在することにより､Ni原子の拡散機構にも影響を及ぼすと考

えられる｡Cがない場合､Niの拡散に対する制限はなく､Ni原子の移動が速やかに起こ

り､安定構造の(111)ファセットが広い面積を持って形成可能であった｡しかし､Cがあ

る場合､Si基板中のCによりNi拡散が制限され､安定な(111)ファセットが成長する速

度は遅くなると考えられる｡したがって､(111)ファセットの形成が抑制され<011>方向

に沿った長いエッジを持つNiSi2島が減少すると考えられる｡その結果､NiSi2島は等方

的に成長し､水平方向への成長が促進され､NiSi2形成表面の被覆率が向上したといえる｡

4.4 C吸着状態の異なる表面上でのNiSi2固相成長

4.4.1C蒸着量依存性

次にC蒸着量の異なる表面におけるNiSi2島の成長の違いについて述べる｡基板温度
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を550℃に保ちながら膜厚の異なるCを蒸着し､試料を作製した｡C蒸着量はそれぞれ

0.04ML､0.2ML､および0.6MLである｡

CO.2MLの場合には表面においてc(4×4)構造が形成されたことは前節で述べた｡Cを

0･04ML蒸着した表面において､STM像およびRHEED像からc(4×4)構造の存在を確認

することはできなかった｡Jemanderらは､Si(100)表面に対してc(4×4)構造を表面全体に

形成するにはC膜厚0.07MLが必要であると報告している[13]｡したがって､Cを0.04ML

蒸着した表面においても一部の領域ではc(4×4)構造を形成しているが､その領域が限ら

れるためその存在の確認が困難であった可能性がある｡しかし､一方でKimらはC膜厚

0･05MLを蒸着した場合には､C(4×4)構造は得られず(2×n)構造が観察されるとも報告し

ている[17]｡したがって､CO.04MLの試料表面においてどのような構造が形成されてい

るのかについては､今後更なる研究が必要である｡

図4-22(a)､4-22(b)､および4-22(c)に､CO.6MLを基板温度550℃にて蒸着した試料表

面の広域STM像､広域像において白線で示した領域の拡大STM像､およびRHEED像

をそれぞれ示す｡拡大STM像において､白い輝点が周期的に並んでいるのが観察され､

その間隔は約1･12nmと見積もられた｡これはSi(100)面上のc(4×4)構造の一周期1.086

nmにほぼ一致する｡またRHEED像より､図4-11(c)に示したようなCO.2MLの場合と

同様にc(4×4)構造に関連づけられるスポットが確認された｡したがって､この表面上に

はc(4×4)構造が形成されていると考えられる｡

次に､これらのC蒸着量の異なる表面上にNiを室温で4.8ML蒸着し､その後600℃

で10分間熱処理した試料表面のSTM像､およびラインプロファイルを図4_23に示す｡

Cの蒸着量はそれぞれ(a)0.04ML､(b)0.2MLおよび(C)0.6MLである｡STM像より､そ

れぞれの試料表面ではNiSi2島が形成されており､その形状はお互いに非常に類似して

いる｡表面ラフネスを示すRMS値はそれぞれ0.25nm､0.18nm､および0.17nmであ

った｡またSi基板から測ったNiSi2島の高さの平均はそれぞれ0.78nm､0.78nm､およ

び0.63nmであった｡したがって､C蒸着量の増加に伴ってNiSi2形成後の表面平坦性が

向上すると考えられる｡また､これらの試料におけるNiSi2島のテラス嶺域が占める表
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1.12nm

図4-22 CO.6MLを基板温度550℃にて蒸着した試料表面｡

(a)広域STM像､(b)拡大STM像､及び(c)RHEED像｡
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図4-23 異なる膜厚のCを550℃にて蒸着した表面にNi4.8MLを

室温で蒸着し､600℃で10分間熱処理した試料表面のSTM像

及びラインプロファイル｡

C膜厚は(a)0.04ML､O))0.2ML､及び(C)0.6MLである｡
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面被覆率はそれぞれ69%､85%､および78%と見積もられた｡

次にC膜厚を更に増加させた場合について述べる｡図4-24にC膜厚1.2MLを室温に

て蒸着した表面上に､Niを4.8ML室温で蒸着し､600℃で10分間熱処理した試料表面

のSTM像およびラインプロファイルを示す｡STM像において丸みを帯びたNiSi,島が多

数観察され､表面全体は非常に平坦である｡表面ラフネスを示すRMS値は0.12nmであ

り､C膜厚が0.04ML､0.2MLおよび0.6MLの試料と比較すると､どの場合よりもRMS

値は小さい｡したがって､C蒸着量の増加がNiSi2形成後の表面平坦性を向上させること

は明らかになった｡但し､このCl.2MLの試料に関してはC蒸着温度が室温のため､C

蒸着直後の表面においてc(4×4)構造は形成されておらず､Cはクラスター状に分布して

いる｡CO.04MLの場合においてC蒸着後に形成された表面構造が未確定であることも

考慮すると､NiSi2膜の表面平坦性はC蒸着量およびNi蒸着時の表面状態に依存するこ

とが考えられる｡

4.4.2 C吸着表面状態依存性

前節では､主として基板温度を550℃に保った状態でC蒸着を行っていた｡本節では､

まずCを室温で0.2ML蒸着した表面上におけるNiSi2の成長について述べる｡室温でC

を蒸着した場合には､C蒸着直後においては図4-10に示されたように､表面においてc(4

×4)構造は確認されていない｡

図4-25(a)にCを室温で0.2ML蒸着した表面にNiを2ML蒸着し､600℃で10分間熱

処理をした試料表面のSTM像､およびラインプロファイルを示す｡また比較のために､

図4-25(b)および4-25(c)に､それぞれ清浄表面上およびC O.2MLを基板温度550℃にて

蒸着した表面上にNiを2ML蒸着し､600℃で10分間熱処理した試料表面のSTM像お

よびラインプロファイルを示す｡図4-25(a)､4-25(b)､および4-25(c)におけるNiSi2島の

密度は､それぞれ2.2×1011cm.2､1.7×1011cm,2､および1.3×1011cm-2と見積もられた｡

このことから､Cを室温で蒸着した表面上におけるNiSi2島の密度が比較的大きいことが
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図4-24 Cを室温にてl.2ML蒸着した表面にNiを室温で4.8ML蒸着し､

600℃で10分間熱処理した試料表面のSTM像及びラインプロファイル｡
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図4-25 異なる表面上にNi2MLを室温で蒸着し､600℃で10分間

熱処理した試料表面のSTM像及びラインプロファイル｡

(a)CO.2MLを室温で蒸着した表面上のNiSi,形成､

(b)清浄表面上におけるNiSi2形成､及び

(C)CO･2MLを基板温度550℃にて蒸着した表面上のNiSi2形成｡
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わかる｡島の密度が増加する理由として､NiSi2の初期核発生率の増加､または核発生速

度に対するNiSi2島成長速度の低下が考えられる｡もしも前節で述べたようにCの導入

によってSi原子の表面泳動が抑制されるとすれば､個々のNiSi2島の成長速度が低下し､

結果的に生成核密度が増加することも考えられる｡

しかし､これが正しければ前節までに議論したように､図4-25(c)に示した試料におい

ても同様にNiSi2島の核密度が増加するはずである｡実際には図4-25(c)に示す試料表面

においてNiSi2島の密度は増えておらず､この仮定は矛盾する0したがって､図4-25(a)

に示したCを室温で蒸着した試料においてはCクラスターの存在によりNiSi2島の核発

生率が増加していると推測される｡しかし､Cを室温で蒸着した場合に､NiSi2島の核密

度が増大する理由は現在のところ不明であり､今後の更なる実験が必要である｡

次に､Cを0.2ML室温で蒸着した表面上にNiを4.8ML蒸着し､600℃で10分間熱処

理した表面のSTM像､およびラインプロファイルを図4-26に示す｡STM像より､図4_9

および図4-15に示したように清浄表面上､およびCO.2MLを基板温度550℃にて蒸着し

た表面上のNiSi2形成と類似したNiSi2島の成長が観察される｡また､図4_15に示したよ

うな白い輝点はNiSi2島の表面上には確認されなかった｡この表面のラフネスを示す

RMS値は0.21nmと見積もられ､清浄表面上におけるNiSi,形成表面のRMS値の0.44nm

に比べ平坦性は向上したが､CO.2MLを550℃で蒸着した表面上におけるNiSi2形成表面

のRMS値0.18nmに達するほどの平坦性は得られなかった｡したがって､表面平坦性を

向上させるためにはC導入によりSi-Cボンドを形成し､表面におけるSi原子の泳動を

抑制することが重要であると考えられる｡

そこでSi-Cボンドをもつと考えられるc(4×4)構造を前節とは異なる方法で形成し､

その表面上におけるNiSi2形成について検討した｡まず､CO.2MLを室温にて蒸着し､

続いて600℃で10分間熱処理をした試料表面のSTM像およびRHEED像を､それぞれ

図4-27(a)および4-27(b)に示す｡STM像より､清浄表面に比べギザギザになっているス

テップが観察された｡このようなのこぎり状のステップは､C(4×4)構造の形成に伴って

ステップ端のSi原子が移動することによって得られると考えられている｡一般的には､
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図4-26 CO.2MLを室温で蒸着した表面上にNiを4.8ML蒸着し､

600℃で10分間熱処理した試料表面のSTM像及びラインプロファイル｡
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(b)

図4-27 CO.2MLを室温で蒸着し､600℃で10分間熱処理した試料表面｡

(a)STM像､及び(b)RHEED像｡
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SAステップに比べSBステップがのこぎり状になることが報告されているが[17]､今回の

試料におけるSTM像においては､両方のステップにおいてのこぎり状の形態が観察され

た｡しかし､原子分解能像によって原子配列構造までを確認することは困難であった｡

一方､RHEED像では図4-11(c)に示した試料と同様のRHEEDパターンが観察され､表

面においてc(4×4)構造が形成されていると考えられる｡CO.2MLを基板温度550℃で蒸

着した場合に表面上に形成されたc(4×4)構造との違いは､STM像およびRHEED像にお

いては観察されなかった｡

この表面上にNiを4.8ML蒸着し､600℃で10分間熱処理した表面のSTM像およびラ

インプロファイルを図4-28に示す｡STM像より､<011>方向に沿ったエッジをもつNiSi,

島と見られる構造が観察される｡また､このNiSi2島のテラス領域における拡大像にお

いては図4-15(c)と同様のNiSi2表面構造が観察され､NiSi2がエピタキシャル成長してい

ることを確認した｡

図4-28のNiSi2島上には暗く見える多数の欠陥(矢印A)と白い輝点(矢印B)が観

察できる｡この欠陥はNiSi2島表面上にほぼ等間隔(欠陥間の距離:約16nm)で分布し

ていることから､エピタキシャル成長によって生じた膜の歪を緩和するために形成され

たものと推測される｡つまり､NiSi2のSiに対する格子不整合が-0.46%であるために､

Si表面上にエピタキシャル成長したNiSi2膜が伸張歪を受けており､欠陥を多数形成す

ることによりこの歪を緩和していると考えられる｡

また､白い輝点は主に欠陥に沿って存在している｡白い輝点は前節で述べたように､

Cに起因したものであると考えられる｡この試料の表面ラフネスを示すRMS値､NiSi2

島の平均高さ､およびNiSi2島のテラス領域が占める表面被覆率はそれぞれ0.19nm､

0.61nm､および85%と見積もられた｡

次に､Cを0.2ML室温にて蒸着し､550℃で更に長時間の20時間熱処理をした試料表

面のSTM像およびRHEED像を図4-29(a)および4-29(b)に示す｡STM像よりSi基板のス

テップおよび多数の白い輝点が観察される｡しかし､原子分解能像によって原子配列構

造を確認することは困難であった｡一方､RHEED像より図4-27(b)に示したCO.2MLを
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図4-28 CO.2MLを室温で蒸着し､600℃で10分間熱処理した表面上に

Niを4.8ML室温で蒸着し600℃で10分間熱処理した試料表面の

STM像及びラインプロファイル｡
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(a)

(b)

図4-29 CO･2MLを室温で蒸着し､550℃で20時間熱処理した試料表面｡

(a)STM像､及び(b)R封EED像｡
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室温で蒸着後に600℃で10分間熱処理した表面と同様のMEEDパターンが観察された｡

また､Cを0.2ML室温で蒸着後に600℃で20時間熱処理することにより表面において

C(4×4)構造を形成するという報告もあることから[13]､この表面上にはc(4×4)構造が形

成されていると考えられる｡

この表面上にNiを4.8ML蒸着し､600℃で10分間熱処理した試料表面のSTM像およ

びラインプロファイルを図4-30に示す｡STM像より<011>方向に沿ったエッジを持つ

NiSi2島が観察される｡しかし､図4-28に示したNiSi2島の<011>方向に沿ったエッジの

長さとこの試料におけるエッジの長さを比較すると､後者が明らかに短い｡この表面の

ラフネスを示すRMS値は0.19nmであり､清浄表面上に形成されたNiSi2島のRMS値

に比べ小さく､表面平坦性が向上している｡また､NiSi2島の平均高さおよびNiSi2島の

テラス領域が占める表面被覆率は､それぞれ0.75nmおよび79%と見積もられた｡

ここで､図4-28および図4-30に示したC蒸着後の熱処理条件の異なる二つの試料表

面のNiSi2形成について考察をおこなう｡表面ラフネスを示すRMS値､NiSi2島の平均高

さ､およびNiSi2島のテラス領域が占める表面被覆率にはほとんど違いは見られなかっ

た｡しかし､それぞれのSTM像より個々のNiSi2島の占めるテラス面積に違いが見られ

る｡図4-28および図4-30における各NiSi2島の平均テラス面積はそれぞれ約1120nm2

および340nm2と見積もられた｡したがって､C蒸着後の熱処理時間によってNi蒸着前

の表面状態が異なり､その表面上でのNiSi2鳥形成に大きな影響を与えると考えられる｡

Si(100)表面上に室温でCを蒸着し､その後の熱処理によってc(4×4)構造を形成するた

めには十分な熱処理時間が必要であると言われている[13]｡これを考慮に入れると､10

分間の熱処理ではc(4×4)構造の形成には十分な時間でないため､C(4×4)構造が限られ

た領域にのみ形成されていると考えられる｡一方､20時間の熱処理では表面の広い領域

においてc(4×4)構造が形成されていると考えられる｡つまり長時間の熱処理により､安

定なSi-Cボンドを持つc(4×4)構造が広範囲に形成された結果､NiSi2形成時におけるSi

原子の表面泳動の抑制がより効果的に行われ表面平坦性が向上したと考えられる｡ま

た､Si基板中のCがNi拡散に対して影響を及ぼし､(111)ファセットの成長が抑制され
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図4-30 CO.2MLを室温で蒸着し､550℃で20時間熱処理した表面上に

Niを4.8ML室温で蒸着し､600℃で10分間熱処理した試料表面の

STM像及びラインプロファイル｡
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た結果､<011>エッジが短くなり､NiSi2形成が等方的に行われたと考えられる｡

4.5 C効果のまとめ

以上の結果から､Si(100)表面上におけるエビタキシヤルNiSi2の形成は､C蒸着量およ

びC蒸着後の熱処理に依存する表面状態に強く影響されることが明らかになった｡NiSi2

形成表面の平坦性を向上させるためには､C蒸着量の制御､および適切なC導入による

Si-Cボンドの形成が重要であることがわかった｡

安定なSi-Cボンドをより多く形成することにより､NiSi2形成時におけるSi原子の表

面泳動が阻害される｡その結果､NiSi2島の垂直上方向への成長が抑制され､水平方向の

成長が優先的となり表面平坦性および表面被覆率が向上する｡

また､Si基板中におけるCの存在はNi拡散機構にも影響を及ぼし､Cが存在しない

ときに比べてNi拡散が制限される｡その結果､NiSi2/Si界面における(111)ファセット形

成が抑制され､NiSi2の等方的な成長が促進されることにより､界面における平坦性が得

られると考えられる｡

また､SトCボンドを形成する手段として､表面上にc(4×4)構造を形成させることが有

効であることがわかった｡C(4×4)構造の形成領域の割合が表面平坦性に強く影響を及ぼ

すと考えられるため､NiSi2/Siの表面および界面における更なる平坦性の向上は､C(4×

4)形成領域の制御が特に重要であると考えられる｡
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第5章 走査トンネル顕微鏡によるSil-X-yGexCy極薄膜初期成長の

観察およびその成長制御

超高速デバイスの実現に向けてGeを中心とするⅣ族系半導体の薄膜成長技術が注目

されている0特に高C濃度のSil_X_yGexCy薄膜の特徴としては､Sil_XGexの格子定数差に

よる歪をC添加によって補償すること､Cによる伝導帯エネルギーバンドアライメント

制御などが挙げられる｡しかし､Si､Geに対してのCの固溶度は1018at｡mS/cm3､およ

び108atoms′cm3オーダーと低いため[1,2]､結晶性の悪化が問題となっている[3]｡した

がって､高性能デバイスに応用可能な高い結晶性を持つ高C濃度Sil-X-yGexCy薄膜の成

長法の確立が必要となっている｡

これまでの研究で､高C濃度Sil_X_yGexCy膜の初期成長過程においてSi-C領域とSi-Ge

嶺域とに相分離が生じ､これがSil_X_yGexCy薄膜の結晶性を悪化させることが明らかにな

ってきた[3,4]oC濃度5%以上の高い結晶性を持つ高C濃度Sil_X_yGexCy薄膜成長技術の

確立のためには､Si､GeおよびCの原子尺度における相互作用の理解に基づいて､C

の凝集を抑制することが重要であると考えられる｡本章では､GeリッチなSil_XGex薄膜

の初期成長に与えるCの影響および､高Ge組成Sil_X_yGexCy薄膜の初期成長をSTM用

いて観察する｡具体的にはSi基板上にSil_X_yGexCy薄膜を同時に蒸着させた場合とSi基

板にはじめにSil-XGex薄膜を成長させ､その上にCを蒸着することでSil-X-yGexCy薄膜を

形成した場合の表面構造変化を観察した｡

5.1実験条件

Si(100)基板上へのGeo.952Co.｡.8薄膜､Sio.1,6Ge｡.,,6C｡.｡.8薄膜の成長および成長表面の

STM観察は､第2章で述べたMBE/STM超高真空装置を用いた｡成長室および分析室

の到達真空度は､それぞれ2.0×10~9､および5.0×10-10Tbrrであった｡
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Si(100)基板は装置導入前に､第2章で述べた有機洗浄法によって表面処理を施した｡

導入後､基板に対して成長室内で熱処理を行い､表面を洗浄化した｡Si(100)基板の清浄

表面は､RHEEDおよびSTMで表面のダブルドメイン2×1構造によって確認した｡

膜厚1MLのGeo.952Co.048薄膜､Sio.176Geo.776Co.048薄膜は基板温度600℃において2種類

の蒸着方法で成長させた｡図5-1にその模式図を示す｡1つはSi(100)基板に対して､Si､

Ge､およびCを同時に蒸着させる方法である(以下同時蒸着法と呼ぶ)｡もうひとつの方

法は1MLのGeもしくはSio.2Geo.8層を蒸着させた後に､Cを別蒸着させる方法である(以

下別蒸着法と呼ぶ)｡また､蒸着レートは3.5×10~3､および6.9×10~3ML/sec(290､およ

び140sec/ML)とした｡

成長後､試料を分析室に搬送し､基板を降温してから約30分後に室温にてSTMによ

る表面構造を観察した｡STM観察は､試料電圧-2.OV､トンネル電流0.5nA～1.OnAの定

電流モードで行った｡

5.2同時蒸着によるG恥952Co.048薄膜の初期成長過程

図5-2はSi(100)基板上にGeを1ML成長させた表面のSTM像である｡挿入図は同試

料の原子分解能像である｡図5-3(a)および5-3(b)はSi(100)基板上に同時蒸着法によって

Geo.952Co.048薄膜をそれぞれ0.5ML､および1ML成長させた表面のSTM像である｡挿入

図はそれぞれ同試料を原子分解能で観察した像である｡Geo.952Co.048の蒸着レートは6.9

×10-3ML/sec(140sec/ML)である0図5-2､図5-3(a)､および図5-3(b)のSTM像において､

テラス上に存在するダイマ一列に対して垂直方向に列状にダイマー欠損した欠陥が､原

子8個の間隔で並んでいる｡すなわち､2×n周期(n=8)のダイマー欠損列(missingdimer

row)が観察できる｡このダイマー欠損列はSi(100)基板上にGeを成長させた初期に観察

されるものである[5,6]｡これはSi(100)基板に対して格子定数差に起因した圧縮歪を持

つGe膜内の歪みを効率よく緩和するために形成されると考えられる[5,6]｡また､一般

的にSi表面上のGeの成長は2次元層状成長から表面に3次元島を形成して膜内の歪を
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図5~1浣雲訣戒漂票琵蔑言認諾悪法(同時蒸着
法)と､(b)Si､およびGeを蒸着後Cを蒸着する方法(別蒸着法)
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図5-2 Si表面に600℃でGeを1ML成長させた時のSTM像及びライン
プロファイル｡

蒸着レートは6.9×10,3ML/sec(140sec/ML)｡

走査範囲は200×200nm2｡

挿入図は原子分解能で観察した像｡
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図5-3(a)Si表面に600℃でGeo.952Co.048を0.5ML成長させた時のSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは6.9×10-3ML/sec(140sec/ML)｡

走査範囲は200×200nmヱ｡

挿入図は原子分解能で観察した像｡
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図5T3(b)Si表面に600℃でGe｡,｡52C｡.｡.呂を1ML成長させた時のSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは6.9×10-3ML/sec(140sec/ML)｡

走査範囲は200×200Ilm2｡

挿入図は原子分解能で観察した像｡
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緩和させようとするS-K(Stranski-Krastanov)成長様式であることが知られている[7,8]｡

図5-2のSTM像において､Geを1ML成長させた時は3次元島を形成することなく

ステップーフロー成長しているのが観察された｡それに対して､0.5ML成長させた

Geo.952Co.048膜ではステップーフロー成長がはっきり観察されるが､1ML成長させた

Geo.952Co.048膜では3次元島が形成された｡この3次元島は平均高さおよび平均粒径が､

それぞれ2nmおよび5.5nmであった｡

図5-3(b)から3次元島の体積は7.8×10~19cm3と見積もられる｡この3次元島を構成す

る原子をGe､およびCと仮定して､これに必要な原子数をそれぞれ計算すると､Ge:3.4

×104個､C:1.4×105個である｡図5-3(a)のSTM像内に蒸着されたCの原子数を計算

すると1.3×104個であった｡3次元島から見積もられた値と比較すると､Cを仮定した

場合､3次元島の形成に必要な原子数が蒸着された原子数より1桁以上多くなる｡その

ため3次元島はCで構成されているのではなく､主にGeで構成されていると考えられ

る｡以上の結果より､Si(100)基板上のGeo.952Co.048膜の初期成長過程において､0.5ML

以下ではステップーフロー成長するが､膜厚が1MLまで達すると､3次元島が形成され

ると考えられる｡これはGeとCの相互作用によるものと考えられるが､その詳細につ

いては次節に述べる｡

5･3 Si(100)基板上Geo.952Co.048同時蒸着法､およびGeo.952Co.048別蒸着法における表面構

造の比較

図5-4はSi(100)基板上に別蒸着法によって膜厚1MLのGeo.952Co.048膜を成長させた表

面のSTM像であるo GeおよびCの蒸着レートは6.9×10,3ML/sec(140sec/ML)である｡

図5-2(b)と同様に､多くの3次元島が観察された｡図5-3(b)および図5-4における3次

元島の特徴を表5-1に示す｡どちらの蒸着方法でも3次元島の平均高さおよび平均半径

は同程度である｡一方､3次元島の密度は同時蒸着法よりも別蒸着法のほうが大きい｡

また､同時蒸着法の場合､図5-3(b)の挿入図に示すように原子分解能でのSTM像から､
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図5-4Si表面に600℃にてGelML成長後､Cを0.048ML蒸着させたSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは6.9×10~3ML/sec(140sec/ML)｡

走査範囲は200×200nm2｡

挿入図は原子分解能で観察した像｡
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表5-1 図5-3(b)(Si表面に600℃にてGeCを同時蒸着したSTM像)と

図5-4(Si表面に600℃にてGeとCを別蒸着したSTM像)､

それぞれから得られる3次元島の密度､平均高さ､平均半径を示す｡

Density(cm-2)Averageheight(nm)Averageradius(nm)

Co-deposition 4.5×1010 2.0 5.5

Alternatedeposition l.2×1011 2.2 5.1
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ダイマー欠損列の2×n構造の周期性が図5-2のGeのみを成長させた場合に比べて乱れ

ているのがわかる｡実際2×nのnの値は図5-2に示すようにGeのみを蒸着した場合は

ほぼ8であったが､図5-3(b)挿入図に示したGeo.952Co.048膜の場合は8～16の値となった｡

ダイマー欠損列の周期的配列は､2次元膜成長の膜内の歪みを反映しているものである

と考えられる【6,9]｡したがって､nの値が大きくなることは､膜内の歪みが補償されて

いることを示している｡すなわち､Geo.952Co.048膜におけるダイマー欠損列の周期的配列

の乱れは､Ge膜の歪みがC混入によって局所的に補償されたためと考えられる｡

一方､図5-4の挿入図の別蒸着法により形成したGeo.952Co.048膜においては､ダイマー

欠損列の2×n構造の周期性nは8程度に保たれていた｡この結果は､別蒸着法ではC

混入によるGe膜の歪みの補償が行われていないことを示唆している｡すなわち､C原

子がGe膜の結晶格子置換位置に存在していないと考えられる｡Wakayamaらは､Ge膜

の上にCを蒸着させると3次元島が形成されるということを報告している[10]｡これは

Ge膜上にCを蒸着することによってGe膜の局所的歪みの増大によって起こると考え

られている｡これらの報告と得られた結果から､Ge表面に蒸着させたCはGe膜内に

混入せずに､Ge-C結合の形成による局所的な歪みを生み出すものと考えられる｡その

結果､Ge-C結合による局所的な歪みを緩和させるために､Geの3次元島が形成される

と考えられる｡

5.4 低速成長におけるGeo,952Co.048薄膜の初期成長

図5-5(a)､および5-5(c)はSi(100)基板上に膜厚1MLのGe｡.952Co.048膜をそれぞれ同時

蒸着法､および別蒸着法によって成長させた表面のSTM像である｡図5-5(b)､および

5-5(d)はそれぞれ図5-5(a)および5-5(c)の原子分解能像である｡前節までの試料と異なる

点は､Cの蒸着レートであり､3.5×10~3ML/sec(290sec/ML)と1/2遅くなっている｡図

5-5(a)および5-5(c)ともに3次元島は観察されなかったが､図5-5(b)および5-5(d)のSTM

像において､円で示したように白い輝点が観察された｡これらの白い輝点はSi(100)基
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図5-5(a)Si表面に600℃でGe｡.｡5,C｡｡.8を1ML成長させた時のSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは3.5×10.3ML/sec(280see/ML)｡

走査範囲は200×200nm2｡
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図5-5(b)Si表面に600℃でGe｡.,52C｡.｡.8を1ML成長させた時のSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは3･5×10-3ML/sec(280sec/ML)｡

走査範囲は50×50nm2｡
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図5-5(C)Si表面に600℃にてGelML成長後､Cを0.048ML蒸着させたSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは3.5×10~3ML/sec(280sec/ML)｡

走査範囲は200×200nⅢ2｡
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図5-5(d)Si表面に600℃にてGelML成長後､Cを0.048ML蒸着させたSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは3.5×10~3ML/sec(280sec/ML)｡

走査範囲は50×50n皿2｡
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板上にCを室温で蒸着させた際に形成されるCクラスターに非常によく似ている[11,12]｡

したがって､これらの輝点はGe表面におけるCの凝集によって形成されたCクラスタ

ーであると考えられる｡

図5-5(b)および5-5(d)に示されるCクラスターの特徴についてまとめたものを表5_2

に示す｡同時蒸着法および別蒸着法におけるひとつのCクラスターを形成しているであ

ろう平均のC原子の個数は､その体積からそれぞれ19個､および22個と見積もられ､

比較的近い値が得られた｡したがって､同時蒸着法および別蒸着法いずれにおいて形成

されるCクラスター自体は同等のものであると考えられる｡これらの結果は､蒸着レー

トがより遅い場合には､C原子は3次元島を形成するような歪み場を形成するのではな

くC原子同士で凝集してクラスターを形成する傾向にあることを示している｡

一方､Cクラスターの密度は同時蒸着法に比べて別蒸着法の場合の方が大きい｡つま

り､Cクラスターは同時蒸着の場合よりも別蒸着の方がよりできやすい｡これは､基板

に存在する表面のSiがC凝集を抑制しているためと考えられる｡

以上のように､Cの蒸着方法､および蒸着レートによってGe｡.,52C｡.｡.8薄膜初期成長に

おけるC原子の挙動が変化していることが明らかになった｡以下では､モデル図を導入

して､蒸着方法によるC原子の挙動の変化を考察する0図5-6(a)および5-6(b)は､それ

ぞれGeo.952Co.048膜の同時蒸着法および別蒸着法における初期成長モデル図である｡

一般的にC原子はGe原子よりも基板上のSi原子と結合しやすい｡DentelやSclmidt

らはSi基板にあらかじめ0.2MLのCを蒸着させた表面にGeを成長させると､Cが存

在する嶺域にはGeは成長せず､Cが存在しないSi基板の領域に選択的にGeが成長し､

3次元島が形成されることを報告している[13,14】｡また､Ge｡.952C｡.｡48薄膜表面のダイマ

ー欠損列の乱れが生じる場合には膜表面の歪みは補償されていると考えられる｡したが

って､同時蒸着における成長初期では､C原子は基板のSi原子と結合して膜内に取り

込まれ､Sil-X-yGexCy膜としてステップーフロー成長していると考えられる｡

成長後期ではGe濃度が高くなり､表面にGe-C結合が形成され､これを中心とする

領域において局所的な歪が発生する｡その局所的歪みを緩和させるために､3次元島が

-131-



表5-2 図5-5(b)､および図5-5(d)､それぞれから得られるCクラスターの密度､

および1つのクラスターを形成していると見積もられる平均のC原子数を示す｡

Density(Cm-2)AverageCatomsinacluster(atoms)

Co-deposition 4.4×1011 19

Altematedeposition l.0×1012 22
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図5-6 Si基板上のGeo.952Co.oヰSIMLの(a)同時蒸着法､および(b)別蒸着法における
初期成長過程のモデル図｡
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形成されると考えられる｡別蒸着法では､膜表面のダイマー欠損列が周期的に配列され

ていることから､Ge膜の歪は補償されていないと考えられる｡つまりGe膜表面にC

は混入されていないと考えられる｡よって､蒸着した多くのC原子は､基板のSiと結

合することなくGeと結合して､局所的歪が発生し､それを緩和するために3次元島を

形成したと考えられる｡

次に成長速度の違いによるC原子の挙動の変化を考察する｡図5-7(a)および5-7(b)は､

それぞれ別蒸着法におけるGeo.952Co.048膜の高速成長および低速成長の場合における初

期成長モデル図である｡ここでも､前述したように表面に歪みを与え､表面構造に大き

く影響を与えると考えられるGe-C結合に着目する｡一般的に､Ge-C結合はその結合性

の低さから準安定なもので容易に結合が切れやすいと考えられる｡

高速成長した場合､単位時間当たり表面に存在するC原子が増えるため､多数の準安

定なGe-C結合が形成されると考えられる｡その結果､Ge-C結合による局所的歪みが大

きくなりGe-C結合が分解する前に3次元島を形成すると推測される｡一度3次元島が

形成されれば､Ge-C結合は分解されることはなく､Cは3次元島を形成することで安

定化すると考えられる｡

それに対して､低速成長させた場合､単位時間当たり表面に存在するC原子が比較的

少ないため､3次元島を形成できるほどの局所的歪みが生まれることはなく､準安定な

Ge-C結合は分解する｡その結果､C原子は表面を泳動して凝集し､クラスターを形成

する｡つまり､Cはクラスターを形成することで安定化されると考えられる｡

5.5 Si(100)基板上Sio.176Geo.776Co.048薄膜における蒸着法の違いによる表面構造変化

前節での結果において､3次元島､およびCクラスターは別蒸着法の方が同時蒸着法

より多数形成された｡これは基板のSi原子によって､C原子の凝集が制御されている

可能性が考えられる｡つまり､Cの凝集を防ぎ､膜内に混入させるためにはSiの存在

が必要不可欠だと考えられる｡そこで､低濃度のSiを導入してSio.176Geo.,,6Co.048薄膜成
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図5,7 別蒸着法におけるGe｡.952C｡.｡.81MLの(a)低速成長および(b)高速成長における
初期成長過程のモデ/レ図
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長の観察を試みた｡

図5-8(a)および5-8(b)は､それぞれSi(100)基板上に1-MLのSio.176Geo.776Co.048薄膜を同

時蒸着法および別蒸着法でそれぞれ成長させたSTM像である｡挿入図はそれぞれ原子

分解能で観察した像である｡Cの蒸着レートは6.9×10~3ML/sec(14dsec/ML)である｡

図5-8(a)では､ステップーフロー成長がはっきりと観察されるが､図5-8(b)では3次元

島の成長が観察される｡これら3次元島の数密度は6.9×10~3cm~2と見積もられた｡この

値は図5-4で観察されたGeo.952Co.048薄膜の場合の数密度よりも低い｡この結果から､

GexCy膜にSiを混入させることによりGe-C結合に起因して生じる局所的歪みによる3

次元島の形成を抑制できることを示している｡

また､図5-8(b)の挿入図の中の白い円で示すように､別蒸着法の場合､3次元島と同

時に局所的に原子スケールの白い輝点の配列が観察された｡この構造はLeifeldらが報

告する､550℃に保ったSi(100)基板上にCを0.11ML蒸着した際に形成されるc(4×4)

構造に酷似している[15]｡よって､この白い輝点の配列はc(4×4)構造が部分的に形成さ

れているものと推測される｡C(4×4)構造の詳細な構造については､複数の異なるモデル

が提案されている｡

現在､提案されているc(4×4)構造のモデルを図5-9に示す[15-17]｡C(4×4)構造が形

成される他の方法として､Si表面にCを室温で蒸着した表面を600℃で20時間熱処理

する方法がある[12]｡また､C以外にも､C2H4やSiCなどを用いてc(4×4)構造を形成す

る方法も報告されている[17,18]｡したがって､この実験において､C(4×4)構造が観察

されたことはSi-C結合の存在を示していると考えられる｡以上の結果から､C原子は

Si原子と優先的に結合し､Cの表面拡散､および3次元島を形成するであろうGe-C結

合の形成を抑制すると考えられる｡

図5-10(a)および5-10(b)はSi(100)基板上に1MLのSio.176Geo.776Co.048薄膜を同時蒸着法

により成長させた表面のSTM像である｡図5.10(b)は図5-10(a)の原子分解能像である｡

蒸着レートは3.5×10-3ML/sec(290sec/ML)であり､図5-8(a)の場合の1/2である｡

Sio.176Geo.776Co.048薄膜の場合､Geo.952Co.048薄膜の場合に観察されていたCクラスターが
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図5-8(a)Si表面に600℃にてSi｡.186Ge｡.,86C｡,｡.81ML成長させたSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは6,9×10.3ML/sec(140sec/ML)｡

走査範囲は200×200nm2｡

挿入図は原子分解能で観察した像｡
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図5-8(b)Si表面に600℃にてSi｡,,Ge｡.81ML成長後､Cを0.048ML蒸着させた

STM像及びラインプロファイル｡

蒸着レートは6,9×10-3ML/sec(140sec/ML)｡

走査範囲は200×200nm2｡

挿入図は原子分解能で観察した像｡
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図5-9 c(4×4)構造のモデル図｡
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図5-10(a)Si表面に600℃にてSi｡.,86Ge｡.,86C｡.｡.呂1ML成長させたSTM像

及びラインプロファイル｡

蒸着レートは3.5×10L3ML/sec(280sec/ML)｡

走査範囲は200×200nm2｡
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観察されなかった｡さらに､図5-10(b)に示すような低速成長､およびSio.176Geo.776Co.048

薄膜の場合の原子分解能像では､ダイマー欠損列の2×n構造に関して､nの値は､低

速成長､およびGeo.952Co.048薄膜場合は8～11程度であったが､8～15と乱れていた｡こ

れは､Sio.2Geo.8膜の圧縮歪みが補償されているためと考えられる｡つまり､C原子はク

ラスターになるのではなく膜内に取り込まれている推測される｡これらの結果から､C

原子はGe-C結合よりもSi-C結合を形成しやすく､その結果Sil_XGex膜に取り込まれや

すいと考えられる｡

以上の結果から､Ge膜上へのCの蒸着は､局所的歪みを発生によるGeの3次元島

の形成､およびCの凝集によるクラスター形成などが起こるが､いずれもSiを導入す

ることによって抑制できる｡よって､Cの挙動の制御､およびSil_X_yGexCy膜のエピタキ

シャル成長にはSiの存在が不可欠であることがわかった｡また､今回の結果からCの

蒸着量によってGeの3次元島の数密度を制御できることが期待できるため､Geドット

への応用の可能性も考えられる｡
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第6章 むすび

6.1研究成果のまとめ

本研究では､MOSFETを中心とした次世代IV族半導体素子の､超高性能化､超高集

積化に向けて､C導入プロセスによる､主にシリサイド/Siコンタクトにおける固相反

応ダイナミクス制御について､研究を行った｡その成果を以下にまとめる｡

a)C添加によるNiSi/Si(100)コンタクト特性の改善

濃度および深さ分布の精密な制御が容易であり､実プロセスに適したイオン注入装置

を用いて､NiSi/Siコンタクトに対するC注入の影響について研究を行った｡C注入の

有無による反応形成物の変化は見られなかった｡C注入なしのNi/Si系においては650

～750℃熱処理後の試料に生じるNiSiの凝集を､Cの注入によって抑制でき､結果的に

シート抵抗値の増大を抑制できることがわかった｡

コンタクト抵抗を測定した結果､Ni/p+-SiにおいてはC注入によって不純物であるB

原子の偏析によるコンタクト抵抗値の低減が得られた｡これはCの導入によって､

NiSi/Si界面におけるBの偏析が促進されたためと考えられる｡

また､Ⅰ-Ⅴ特性からは逆方向特性における電流値が減少した｡特にn型においてはⅠ_Ⅴ

特性が向上し､界面近傍の欠陥が減少したと考えられる｡これは､Cイオンを注入する

ことによって､Si中のvacancy濃度が減少し､Niの拡散が抑制されたと推測される｡順

方向印加時にはn型およびp型ともに電圧に対する電流の増加は緩やかになっており､

Si基板上のSi(C)層が直列抵抗を担っている可能性があるが､この詳細についてはさら

なる検討が必要である｡

要求されるコンタクト抵抗の低減および熱的安定性の改善という点において､Si基板

中へのC導入は有効な手段の一つであることが明らかになった｡
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b)Si(001)基板上におけるエビタキシヤルNiSi2初期成長の観察およびその制御

清浄表面上に室温でNiO.5～2.OML蒸着し､600℃で10分間熱処理を行った｡<011>

方向に沿ったエッジをもつ長方形状のエビタキシヤルNiSi2島がステップ端に形成され､

元のSiのSBステップはのこぎり状になることが観察された｡これはSAステップに対し

てSBステップ端のSi原子がエネルギー的に不安定であることから､NiSi2島形成には

SBステップ端からSi原子が供給されるためと考えられる｡Ni膜厚を4.8MLに増やし

た場合においても<011>方向に沿ったエッジを保ったままNiSi2島が成長した｡また､

NiSi2/Si界面において多数の(111)ファセット形成が観察された｡

基板温度550℃におけるCO.2ML蒸着表面には､C(4×4)構造が形成されることが確

認された｡この表面上にNiを2ML室温で蒸着し600℃で10分間熱処理を行った結果､

<011>方向に沿うエッジの長さは短く､丸みを帯びたNiSi2島が観察された｡また､

NiSi2/Si界面においては､Cなしの場合と比較して(111)ファセットは不明瞭であった｡

これはC導入によりSi基板中のNi原子の拡散が制限されたことにより､(111)ファセ

ットの<011>方向への成長が抑制され､等方的な成長が促進されたためと考えられる｡

またc(4×4)構造により表面においてSi-Siボンドより安定なSi-Cボンドが形成され

NiSi2形成に供給されるSi原子の表面泳動が抑制されると考えられる｡その結果､NiSi2

島の垂直上方向への成長が抑制され､水平方向の成長が優先的となり､表面平坦性及び

表面被覆率が向上したと考えられる｡

C蒸着量の増加とともに､形成されたNiSi2表面の平坦性が向上した｡これは､C蒸

着量の増加に伴いC蒸着直後のSi表面においてc(4×4)構造の占める領域が増加し､Si_C

ボンドがより広い範囲に形成されているためと考えられる｡

さらに､CO.2MLを室温で蒸着し､600℃で10分間､及び550℃で20分間熱処理し

た表面上でのNiSi2形成の違いについて研究を行った｡C蒸着後の熱処理において､両

試料の表面上にc(4×4)構造が形成されているのが観察された｡またNiSi,が形成された

表面の平坦性は両試料ともにCがない場合に比べて向上した｡

C蒸着後に十分な時間熱処理を行うことにより､Si-Cボンドをもつc(4×4)構造が表面
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全体に形成され､NiSi2形成時におけるSi原子の表面泳動の抑制がより効果的に行われ

エビタキシヤルNiSi2の表面平坦性が向上しすることがわかった｡また､Si基板中のC

がNi拡散に対して影響を及ぼし､(111)ファセットの成長が抑制された結果､<011>エ

ッジが短くなりNiSi2形成が等方的に生じることがわかった｡

結果として､NiSi2/Siの表面及び界面の平坦性を向上するためにsub-mOnOlayerのCの

導入は非常に有効であることが明らかになった｡NiSi2/Siコンタクトの更なる表面及び

界面における平坦性を得るには､Ni/Si界面においてSi-Cボンドをより多く均一に形成

する技術の確立が必要であると考えられる｡

c)Sil_X.yGexCy極薄膜初期成長の原子尺度観察およびその成長制御

Si(100)清浄表面に､1MLのGeo.952Co.048膜を同時に蒸着した場合(同時蒸着法)､Cを含

まない場合には観察されなかったGeの3次元島が観察された｡また､そのテラス上で

は､ダイマー欠損列の周期性配列に乱れが生じていた｡このダイマー欠損列の周期的配

列は2次元膜成長の膜内の歪みを反映しているものであると考えられるため､ダイマー

欠損列の周期的配列の乱れは､Ge膜の歪みの補償を示唆しており､Cが膜内に混入し

たと考えられる｡

一方､先にGeを1ML成長させ､その上にCを蒸着することでGeo.952Co.048膜を形成

した場合(別蒸着法)､同時蒸着法と比較してGeの3次元島の数密度が高くなった｡ま

た､そのテラス上では､ダイマー欠損列の周期性が保たれていた｡この結果から､Ge

表面に蒸着されたCはGe膜内に混入せず､Ge-C結合を形成し､これにより局所的歪

みが発生し､その歪みを緩和するためにGeの3次元島が形成されたと考えられる｡

同時蒸着法､および別蒸着法において､3次元島の密度が異なるのは､同時蒸着法に

おいては､Cが基板のSiと結合することでCの凝集を抑制し､CのGe膜内へ0)混入を

促進させる可能性が考えられる｡

蒸着レートを1/2に遅くした場合､同時蒸着法､および別蒸着法共に､表面にGeの3

次元島ではなく､Cクラスターが観察された｡この結果は､蒸着レートが遅い場合には､
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C原子は3次元島を形成する様な歪み場を形成せず､基板表面を泳動し､C原子同士で

凝集してクラスターを形成する傾向にあることを示している｡一方､Cクラスターの密

度は同時蒸着法の場合と比較して､別蒸着法の方が高かった｡これは､基板表面のSi

が､C凝集を抑制しているものと考えられる｡

さらに､低濃度のSiを導入してSio.1,6Ge｡.7,6C｡.0.8膜成長の観察を試みた｡高速成長さ

せた場合､同時蒸着法では3次元島が消失した｡また､別蒸着法では､3次元島の数密

度の低下､および部分的なc(4×4)構造が観察された｡これらの結果から､C原子はSi

原子と優先的に結合し､3次元鳥形成を抑制するのに効果的であることがわかった｡

よって､Cの挙動の制御､およびSil_X_yGexCy膜のエピタキシャル成長には適切な量の

Siの存在が不可欠であることがわかった｡また､今回の結果から､Cの蒸着量によって

Geの3次元島の数密度を制御できることが期待できるため､Geの量子ドット形成技術

に向けた応用の可能性も考えられる｡

6.2今後の展望

現在､MOSFETの更なる微細化が進むにつれて､従来のスケーリング則に従うだけで

は､もはや素子の高速化､高性能化が実現できない時代に突入している｡絶縁膜には､

いわゆるHigb-k材料として高誘電率金属酸化物が導入されつつあり､また､チャネル

領域には高移動度材料実現に向けての､歪Si､Sil_XGex､あるいはGeの導入が真剣に議

論されている｡また､従来のプレーナ構造と決別して､ダブルゲートあるいは3次元的

な新構造の検討も始まっている｡つまり､スケーリングを超えたポストスケーリング技

術としての､新材料､新構造の検討が必須となってくる｡

これに合わせて､従来のSi､SiO2､電極金属材料の単純な元素系に､様々な新元素が

導入されることになる｡これを確実に制御し､信頼性のあるデバイスを実現するために

は､材料固有の物性､また多元系の固相反応､拡散機構の理解が不可欠である｡本研究

では､そのような課題に先駆けて､極微量のCの導入が､素子の表面･界面の固相反応
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や不純物の拡散に大きな影響を与え､効果的な改善効果をもたらすことを明らかにした｡

また一方で､Sil.xGexなどへの高濃度のC導入には､一定の障壁が存在し､その実現に

は原子尺度の化学結合状態の制御が必要なことも明らかになった｡

今後､本研究で得られた成果を活かすには､Cの有効性を保ちながら､デバイス構造

にCを導入した場合の素子への影響を､系統的に明らかにしていく必要がある｡目的の

効果を得るのに適切なC組成を明らかにすると同時に､他の構造､物性に影響を与えな

い､局所的なC導入技術の開発と､その評価､観察を行なっていくことが重要であろう｡

さらには､ポストスケーリング世代に向けて､C以外のH､0やNなどの元素を制御

性よく､効果的に添加することで､極微細領域における反応ダイナミクス制御の幅を広

げていく研究開発が必要となると考えられる｡
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