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Referat

Die vorliegende Dissertation ist eine Zusammenstellung einer Auswahl von drei Veroffent-
lichungen, welche vom Autor verfasst oder mit verfasst wurden. Sie beschiftigt sich mit
der Ausheilung von Ionenstrahl-induzierten Gitterschiaden sowie der Bildung von Farbzen-
tren in Diamant.

Das Stickstofffehlstellenzentrum als Farbzentrum im Diamant steht dabei im Fokus der
Untersuchungen. Sein Elektronenspin lésst sich optisch bei Raumtemperatur initialisieren
und auslesen. Dabei besitzt es eine lange Kohérenzzeit und die Kopplung zu umliegenden
Spins machen es zu einem idealen Kandidaten als Qubit in der Quanteninformationsverar-
beitung. Auch in der Einzelspinmagnetometrie hat es bereits seine Anwendung gefunden.
Die effiziente Bildung von Farbzentren durch gezielte Implantation ist daher von grofer
Bedeutung. Im Ergebnis wurde eine Verzehnfachung der Bildungsrate sowie eine Verbes-
serung der Kohidrenz und eine Stabilisierung des negativen Ladungszustands erreicht.
Dadurch konnte ein mehr als zwanzig Jahre altes Problem gelost werden. Mit Hilfe die-
ser wesentlichen Verbesserungen wird die skalierbare Festkorperquantencomputerarchi-
tektur bei Raumtemperatur als zukiinftige Alternative zu den Tieftemperaturansitzen mit
Phosphor-Qubits in Silizium moglich.

Untersucht wird in dieser Arbeit ein weites Spektrum von Ionenimplantationen in Diamant.
Dies reicht von der vollstindigen Zerstorung und Umwandlung des Diamanten zu graphit-
artigen Doméne durch Hochdosis-Implantationen bis hin zur Dotierung durch das gezielte
Implantieren von Dotanten. Dariiber hinaus wird die Bildung bekannten sowie auch neuer

Farbzentren diskutiert.



Abstract

Abstract

This dissertation is a collection of a choice of three publications, which were written or
co-authored by the author. It deals with the healing of ion beam induced lattice damage and
the creation of colour centres in diamond.

The focus of the investigations lies on the nitrogen vacancy centre as a colour centre in
diamond. Its electron spin can be initialised and read out optically at room temperature. A
long coherence time and the coupling to surrounding spins turn it into the ideal candidate
for a qubit in quantum information processing. It has also already found its application in
single-spin magnetometry. Therefore the efficient formation of colour centres by targeted
implantation is of great importance. As a result, a tenfold increase in the creation yield was
achieved, as well as an improvement in coherence time and a stabilisation of the negative
charge state.

This solved a more than twenty years old problem. With the help of these significant im-
provements, the scalable solid-state quantum computer architecture at room temperature
becomes a future alternative to the low-temperature approach with phosphorus qubits in
silicon.

In this work a wide variety of ion implantations in diamond is investigated. This ranges
from the complete destruction and transformation of the diamond to graphite-like domains
by high-dose implantations to doping by specified implantation of dopants. Furthermore,

the creation of known as well as new colour centres is discussed.
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1. Einleitung

Das Stickstofffehlstellenzentrum (NV-Zentrum) ist das populédrste Farbzentrum in Dia-
mant. Erstmals wurde sein optischer Fingerabdruck in der Dissertation von L. du Preez
im Jahre 1965 einem substitutionellen Stickstoffatom in Verbindung mit einer Vakanz zu-
geordnet [1]. Erst mehr als 30 Jahre spiter gelang es schlieB3lich 1997 zum ersten Mal den
Spin eines einzelnes NV-Zentrum mittels optisch detektierter Magnetresonanz (ODMR)
zu initialisieren und auszulesen [2]. Aufgrund dieser ODMR-AKktivitét eignet sich das NV-
Zentrum fiir die Anwendung in der Quanteninformatik und -kommunikation und zur Ein-
zelspinmagnetometrie. Die ODMR-Aktivitdt bei Raumtemperatur ist fiir Farbzentren sehr
selten, obgleich mehr als 500 optisch aktive Zentren alleine in Diamant dokumentiert sind
[3]. Neben dem NV-Zentrum lésst sich im Diamant bisher nur der Spin des ST1-Zentrum
bei Raumtemperatur kohirent optisch beeinflussen [4-7]. Uber den strukturellen Aufbau
und die Bildung des ST1-Zentrums ist allerdings nur sehr wenig bekannt.

Farbzentren wie das NV-Zentrum lassen sich gezielt durch die Implantation von Ionen im
Diamanten erzeugen. Dabei ist zu beachten, dass Diamant nicht die stabile thermodynami-
sche Phase von Kohlenstoff ist. Bei hinreichend groBer Zerstdrung des Kristallgitters durch
Ionenbestrahlung und thermische Behandlung wandelt sich der Diamant lokal in eine elek-
trisch leitfdhige, graphitartige Struktur um. Dieser Effekt und die physikalischen Eigen-
schaften dieser Strukturen werden in der Veroffentlichung Nr.1 Investigation of the gra-
phitization process of ion-beam irradiated diamond using ellipsometry, Raman spectros-
copy and electrical transport measurements untersucht. Im Ergebnis lief} sich erstmals die
Hoppingdistanz bzw. Lokalisationswellenlidnge des zugrunde liegenden elektrischen Lei-
tungsmechanismus, dem 3D-variable-range-hopping-mechanism, bestimmen. Dabei zeigt
das verwendete Modell einer stochastischen Kugelpackung mit separierten Graphitdoma-
nen die Aggregation von Defekten.

Allgemein steht die Aggregation von Defekten und im Besonderen von Vakanzen in Kon-
kurrenz zur Bildung von vakanzkorrelierten Farbzentren. Des Weiteren verringert die loka-
le Anwesenheit von sich bildenden paramagnetischen Vakanzaggregaten und Clustern die
kohérenten Spineigenschaften des NV-Zentrums dramatisch.

Da die strukturelle Aufkldrung des ST1-Zentrums bisher aussteht, sind die Ergebnisse der
Veroffentlichung Nr. 2 Screening and engineering of colour centres in diamond ein erster
systematischer Schritt dies aufzukldren. Dariiber hinaus beschiftigt sich auch diese Verof-
fentlichung mit der Ausheilung von ionenimplantierten Diamant und der einhergehenden

Defektaggregation in Abhingigkeit der verwendeten Ionenmasse. Es wird gezeigt, dass



1. Einleitung

eine Unterschreitung des mittleren Abstandes von 3 nm zwischen den erzeugten Vakan-
zen schon wihrend der Bestrahlung mit schweren Ionen zu einer Aggregation fiihrt. Auch
konnen mit der Implantation der Elemente Sauerstoff, Magnesium, Calcium, Fluor und
Phosphor konnen neue Farbzentren erzeugt werden. Diese neuen Zentren stehen bereits im
Fokus neuster Untersuchungen, wie das Beispiel des Fluor-Zentrums zeigt [8]. Aber auch
das Magnesium-Zentrum weckt theoretisches Interesse im Bezug auf seine Spin- und La-
dungszustand [9].

Fiir die festkorperbasierte Quantencomputerarchitektur ist die deterministische NV-Zentren-
Implantation unerlésslich. Die erste gezielte Implantation gelang im Jahr 2005 [10]. Fiir die
notige oberflichennahe N'V-Zentren-Implantation liegt die Ausbeute seitdem allerdings nur
im Bereich von wenigen Prozent [4]. Das Problem mit dieser geringen Ausbeute besteht
nun darin, dass zum Beispiel mit 6,5% Ausbeute ein 5 Qubitsystem mehr als 1 Millionen
Stickstoffimplantationsversuche erfordert.

Die vorliegende Arbeit 16st dieses Problem in der Veroffentlichung Nr. 3 Coulomb-driven
single defect engineering for scalable qubits and spin sensors in diamond durch eine Stei-
gerung der Ausbeute um mehr als das zehnfache auf maximal 75%. Neben der Maximie-
rung der Ausbeute wird eine Stabilisierung des Ladungszustandes von mehr als 90% er-
reicht. Dariiber hinaus verlidngerte sich die Kohédrenzzeit 7> der implantierten N'V-Zentren
um das fiinffache von 20 ps auf 100 us. Mit der wesentlich verbesserten Ausbeute sind nun
fiir das 5 Qubitsystem nur noch 4 Versuche notig.

Diese Verbesserungen konnen durch das Einbringen von Donatoren wie Phosphor, Sauer-
stoff und im Speziellen von Schwefel im Experiment erreicht werden. Eine Schliisselrol-
le kommt dabei dem Ausheilverhalten der durch Ionenstrahlimplantation hervorgerufenen
Primirdefekten wie Vakanzen, Frenkel-Paare und Zwischengitteratomen im Bezug auf ih-
ren negativen Ladungszustand im Diamanten zu. Auf der anderen Seite kann gezeigt wer-
den, dass das Einbringen von Akzeptoren und der vorwiegend neutrale bzw. teils positive
Ladungszustand der Primérdefekte die Ausbeute vermindert. Die Steigerung der Ausbeute
kann zudem auf andere und neu entdeckte Farbzentren wie das Magnesium- und SnV-

Zentrum iibertragen werden.



2. Thematischer Hintergrund

2.1. lonenimplantation

Bei der Bestrahlung von Materie mit energetischen Ionen treten zahlreiche Wechselwir-
kungen auf, was zum Energieverlust des Ions fiihrt. Dabei wechselwirken die Ionen je
nach Energie, Masse und Kernladungszahl mit den Targetatomen und dessen Elektronen-
system elastisch oder inelastisch. Aus diesen Wechselwirkungen ergeben sich auch die
zugrunde liegenden Methoden der Ionenstrahlanalytik, wie Particle Induced X-ray Emissi-
on (PIXE), Rutherford Backscattering Spectrometry (RBS), Particle Induced Gamma-ray
Emission (PIGE), Scanning Transmission lon Microscopy (STIM), Elastic Recoil Detec-
tion Analysis (ERDA), Nuclear Reaction Analysis (NRA) und lon Beam Induced Charge
(IBIC). Die Anzahl dn der auftretenden Wechselwirkungen pro Wegeinheit dz im Medium
wird angegeben durch:

dn = Gyotar - Ny - N - dz. (D

Dabei bezeichnet Gy, die Summe der einzelnen Wirkungsquerschnitte o; der auftretenden
Wechselwirkungsprozesse. Ny ist die Anzahl der wechselwirkenden Ionen pro Zeiteinheit
und N ist die Dichte der Streuzentren des Targets.

Der Energieverlust der energetischen Ionen ist durch die Coulomb-Wechselwirkungen in
Form von Streuungen und Energieiibertrag an die Targetatomen und deren Elektronen be-
stimmt. Daher werden die Ionen abgebremst und der Energieverlust bestimmt die Ein-
dringtiefe im Target. Bei den zahlreichen Streuungen an den Targetatomen kommt es bei
hinreichendem Energielibertrag zu einer Versetzung der beteiligten Targetatome und somit
zu einer Zerstorung des Kristallgitters, wie es zum Beispiel bei Diamant der Fall sein kann.
Dabei werden die Energieverluste in elektronische und nukleare Wechselwirkungen un-
terteilt. Der differenzielle Energieverlust pro Weglidngeneinheit bzw. das Bremsvermégen
S(E) setzt sich somit aus dem nuklearen und dem elektronischen Bremsvermogen S, (E)
und S,(E) zusammen. Allgemein ist der differenzielle Energieverlust pro Wegléngenein-

heit gegeben durch:
dE
=N / Tdo. )

T ist der Energieverlust fiir die verschiedenen Kollisionen. Somit besitzt das Targetmaterial

das Bremsvermdgen S(E)

1dE
T
Ndz / do. )



2. Thematischer Hintergrund

Mit der Unterteilung in elektronisches S, (E) und nukleares S, (E) Bremsvermogen gilt:

dE dE dE
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Abb. 1: SRIM-Simulation des elektronischen und nuklearen Bremsvermogens von Stick-
stoffionen in Abhingigkeit der Ionenenergie in Diamant. Eingetragen sind die Energien
E{ (Maximum des nuklearen Bremsvermogens), E, (gleiches Bremsvermogen Elektro-
nen und Atome) und E3 (Maximum des elektronischen Bremsvermogen, Bragg-Peak).
Des Weiteren sind die verschiedenen Proportionalititen des elektronischen Bremsver-
mogens aus der Bethe-Bloch-Gleichung (‘fl—f)e ~ % fiir groe Ioneneinenergien und der

Lindhard-Scharff-Schigtt-Theorie (4£) ~ VE fiir Energien unterhalb des Bragg-Peaks
eingetragen.

In Abb. 11 ist das elektronische und nukleare Bremsvermogen von Stickstoffionen in Dia-
mant in Abhingigkeit der lonenenergie Ej zusehen. Es wurde hier beispielhaft unter Zu-
hilfenahme des Simulationsprogramms Stopping and Range of lons in Matter (SRIM) si-
muliert [11]. Deutlich zeigt sich das Maximum des elektronischen Bremsvermogens bei
E3, dem sogenannten Bragg-Peak. Bei Energien oberhalb von Ej3 ist das Bremsvermogen
proportional zu % In diesem Energiebereich kann der Energieverlust durch die Bethe-

Bloch-Gleichung beschrieben werden. Fiir nicht-relativistische Ionen mit v;/c = < 1



2.1. Ionenimplantation

dE Anz? [ & \*  [2mn?
=) =Nzl () (R, (5)
dz /, mev% 4mey 1

Hierbei sind Z; » die Ordnungszahlen der Ionen und der Targetatome. Die Geschwindig-

gilt:

keit des Ions ist vq. Die Masse des Elektrons ist m. und & ist die elektrische Feldkonstante.
Das Ionisationspotential / der Targetatome kann durch ein mittleres Anregungspotential
nach Felix Bloch durch I = (10eV)Z, abgeschitzt werden. Die Bethe-Bloch-Gleichung
gilt fiir nicht abgeschirmte Coulomb-Wechselwirkung, daher miissen die Ionen vollstidndig
ionisiert sein. Des Weiteren muss die Geschwindigkeit der Ionen groBer sein als die der
Targetelektronen.

Wenn die Energie der lonen kleiner ist als E3, ist das elektronische Bremsvermodgen nach
der Lindhard-Scharff-Schigtt-Theorie (LSS) proportional zu VE [12]. Hierbei werden die
Elektronen im amorphen Festkorper als freies Elektronengas angesehen, welches mit den
positiven lonen beim Durchqueren wechselwirkt. Die entstehenden Inhomogenititen in der
Elektronengasdichte fiihren entlang der Ionentrajektorie zur Abbremsung der Ionen.

Die Abbremsungen, beschrieben durch die Bethe-Bloch-Gleichung und die LSS-Theorie,
beriicksichtigen nur einen Energieverlust, jedoch keine Anderung der geradlinigen Ionen-
trajektorie.

Das nukleare Bremsvermogen, welche unterhalb von E; bei E;| sein Maximum besitzt,
fiihrt aufgrund der Coulomb-Wechselwirkung zwischen positivem Ionen und Atomriimp-
fen sowohl zur Abbremsung als auch, durch St68e, zur Anderung der lonentrajektorie. Der
Wirkungsquerschnitt fiir elastische Sto3e mit den Targetatomen, wird durch den differenzi-
ellen Rutherford-Streuquerschnitt beschrieben. Dieser gibt die Wahrscheinlichkeit an, ein

um den Winkel 6 gestreutes Ion im Raumwinkel dQ = 27 sin(6)d6 anzutreffen.

(6)

_ . 2
do 2.2,2 \* 4 (\/1 [My/M;sin 6] +C056)
dQ

_ —
l16megEy ) sin® O \/1 — [(My /M, sin 9)]2

Ey ist hier wieder die Energie der Ionen vor der Streuung, 0 ist der Streuwinkel, Z; und
75 sind die Kernladungszahlen des Ions und des Targetatoms und M bzw. M, entsprechen
deren Massen. Die Energien E; (maximales nukleares Bremsvermogen), E; (elektronisches
und nukleares Bremsvermogen sind gleich) und E3 (Bragg-Peak) in Abb. 11 nehmen mit
der Ordnungszahl der lonenart zu.

Bei den StoBen der Ionen mit den Targetatomen #ndert sich nicht nur die Energie und

Trajektorie der gestreuten Ionen. Auch die Targetatome konnen als Streupartner Energie



2. Thematischer Hintergrund

aufnehmen und von ihrem Gitterplatz verlagert werden. Dadurch entstehen Gitterdefekte
wie zum Beispiel Vakanzen und Zwischengitteratome. Die Energien vor dem Stof3 Ey und
nach dem Stol} Ej, eines gestreuten Ions sind durch den kinematischen Faktor k£ mit einander
verkniipft.

Ex = kEy (7

mit
2

Micosf + \/M% —Mlzsinze
My + M,

k=

)
Auf Grund der Energieerhaltung ist die tibertragene Energie T = Ey — Ej. SchlieBlich ergibt

sich der Streuwinkel 6 im Laborsystem zu

1 — (1+M/My)(T /2Ep)

V1-T/E, '

Aus dieser Gleichung geht hervor, dass der Energieiibertrag durch Ionen auf Elektronen

cos0 =

)

relativ klein ist. Der maximale Energieiibertrag bei der Streuung an einem Elektron bei
0 = 0 ist Tyax = 4m.Eo/M; und fiihrt zur elektronischen Anregung oder Ionisation. Bei
Ionenenergien, wie sie in vorliegenden Arbeit mit ihren Publikationen zum Beispiel zur
Stickstoffimplantation verwendet werden (Ep =50keV), ergibt sich T,x =1,8eV. Die-
ser geringe Energieiibertrag fiihrt zu keiner signifikanten Richtungsinderung des Ions und
auch nicht zu einer Versetzung der Targetatome durch das angeregte Elektron da mindes-
tens 0,2 MeV notig sind um mittels energetischer Elektronen Vakanzen zu erzeugen [13].
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass das elektronische Bremsvermogen verglichen
mit dem nuklearen Bremsvermogen im Wesentlichen zu keinen Gitterschidden fiihrt.

Aufgrund der Abbremsung und Richtungsinderung der Ionen durch eine Vielzahl von sta-
tistischen StoBen kommt es zum sogenannten Straggling der lonen. Das bedeutet in erster
Linie eine Verbreiterung der Ionenenergie. Damit ist die lonenenergie nach einer gewissen
Zahl an Stoen nicht mehr diskret sondern muss durch eine mittlere Energie AE angege-
ben werden. Die beschriebenen Energieverluste fiihren zu einer endlichen Eindringtiefe der
Ionen bei hinreichend dickem Targetmaterieal. Da die Energie der Ionen ihre Reichwei-
te im Targetmaterial bestimmt, bewirkt das Straggling eine laterale und Tiefenverteilung

des Ortes an dem das Ion nach vollstindigere Abbremsung zur Ruhe kommt. Die mittlere



2.2. Ionenstrahlinduzierte Gitterschiden

Reichweite R ist definiert durch:

Ey
_ 1 1
"= srism 0

Damit ist die Reichweite der implantierten Ionen ndherungsweise gauflverteilt mit einer
Standardabweichung AR. Mit der Implantationsdosis, der Fluenz ¢, ergibt sich die Kon-

zentration der implantierten Ionen im Targetmaterial innerhalb einer diinnen Schicht

1/z-R,\*
Ve 9)= g TP [—z () ] - b
p

Die projizierte Reichweite R, ist kleiner als die mittlere Reichweite R. Sie ist die Projektion

von R senkrecht zur Targetoberfliche.

2.2. lonenstrahlinduzierte Gitterschaden

In den Veroffentlichungen der vorliegenden kumulativen Arbeit werden Ionen in Diaman-
ten implantiert. Dabei werden in der Verodffentlichung Nr. 1 He-Ionen mit einer Energie
von 1,8 MeV, und in den Veroffentlichungen Nr. 2 und 3 verschiedene Ionen zur Dotierung
oder zur Erzeugung von Farbzentren im Energiebereich von wenigen bis 100 keV verwen-
det.

Die in Veroffentlichung Nr. 1 untersuchten graphitartigen, elektrisch leitfdhigen vergrabene
Schichten innerhalb des Diamanten, benotigt zu Bildung eine hinreichend grofle Defekt-
konzentration, siche Unterabschnitt 3.1.

Bei der Dotierung hingegen sollten die entstehenden Defektkonzentrationen aufgrund der
Implantation gering sein und durch thermische Behandlung ausheilen. Ebenso von Bedeu-
tung ist die Vakanzentstehung bei der Ionenimplantation zur Farbzentrenerzeugung. Dabei
konnen sich aus einem implantierten Ion und den entstehenden Vakanzen, Vakanzen kor-
relierte Farbzentren wihrend der Implantation oder nach einer thermischen Behandlung
bilden (siehe Unterabschnitt 2.7). Bei der Implantation von Ionen in Diamant ist der Ener-
gietransfer auf die Targetatome im lonenenergiebereich von 1keV bis einigen 100keV
hinreichend gro3 um die Kohlenstoffatome zu versetzen. Dabei muss der Energieiibertrag
T groBer als die Versetzungsenergie E; sein. Dies ist die Energie welche nétig ist um ein
Kohlenstoffatom von seinem Gitterplatz dauerhaft zu verlagern. Bei der Bestrahlung mit

hochenergetischen Elektronen ergeben sich fiir unterschiedliche kristallographische Rich-
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tungen verschiedene Werte fiir E;, beispielsweise 37eV in [100],45eV in [111], 47 eV in
[110] und richtungsunabhiingig 40 eV [13, 14]. Aufgrund der hohen Ionenenergien vergli-
chen zur Versetzungsenergie konnen so eine Vielzahl an Versetzung entlang der Ionentra-
jektrie entstehen. Dabei werden direkt verlagerte Atome als primary knock-on atoms (PKA)
bezeichnet. Diese durch ein Ion verlagerten Atome kénnen aufgrund des Energieiibertrags
T geniigend Energie E7 besitzen um weitere Atome zu verlagern. Unter der Bedingung
Er > E; konnen durch die PKA’s Sto3kaskaden entstehen. Die Anzahl der priméren De-

fekte N;(Ep) eines solchen Prozesses wird mit dem Kinchen-Pease-Modell abgeschitzt

Ey

T (12)

d
In GI. 12 ist Ey die Energie der Ionen. Die Anzahl dieser PKA’s und Versetzungen innerhalb
der StoBkaskade, hervorgerufen durch ein Vielzahl von StoBen, bilden eine Strahlenscha-
densverteilung. Die entstehende Strahlenschadensverteilung in kristallinen Festkorpern ist
dabei abhingig von der kristallographischen Richtung (Inzidenzwinkel), der lonenspezies,
der Tagettemperatur, der Fluenz und der Verlagerungsenergie E;. Im Speziellen kann das
implantierte Ion durch die Gitterstruktur von z.B. Diamant durch das sogenannte Channe-
ling gefiihrt werden. Bei entsprechender Kristallausrichtung zum Ionenstrahl erhort sich
damit die Eindringtiefe des Ions. Allerdings wird dies durch Oberflachenrauigkeiten oder
Terminierungen gestort [15]. In der Halbleiterindustrie wird der Effekt des Channelings oft
durch eine Probenverkippung der entsprechenden Kristallachsen zum Ionenstrahlrichtung
unterdriickt. Die entstehenden primédren Defekte innerhalb der Strahlenschadensverteilung
sind Frenkel-Paare, Vakanzen und Zwischengitteratome (sieche Unterabschnitt 2.6).
Die Strahlenschadensverteilung wird durch eine projizierte Tiefe X mit einer Standardab-
weichung AX gauBformig genzhrt. Dabei ist die projizierte Tiefe kleiner als die projizierte
Reichweite der lonen X < R .
Durch den hohen Energieeintrag kommt es wihrend der Bestrahlung auch zu sogenannten
thermal-spikes, welche zu einer lokalen Verdnderung oder sogar Ausheilung verschiedener
Primirdefekte fiihren kann. Da das Ausheilungsverhalten der priméren Defekte durch ihren
Ladungszustand bestimmt wird, ist die Strahlenschadensverteilung nach der Implantation

ebenfalls von der Anwesenheit von Dotanten und somit vom Diamanttyp abhingig (siehe
7).



2.3. Deftekt-Simulation

2.3. Defekt-Simulation

Das am héufigsten genutzte Simulationsprogramm ist SRIM [11]. Diesem liegen der se-
miempirische differentielle Energieverlust (dE/dz) von [16, 17] sowie die zuféllige Natur
der StoBe unter Zuhilfenahme von Monte-Carlo-Simulationen zugrunde. Dabei bestimmt
das Programm die Richtungsinderung und den Energieverlust der lonen sowie der PKA ‘s
und den von ihnen verlagerten Targetatomen. Die gesamte Kinematik jedes StoBes, Stof3-
partners und auch der jeweilige Energieverlust und Energieiibertrag wird dabei berechnet.
Es wird somit die gesamte StoBkaskade der verlagerten Targetatome, deren Trajektorien
und die des Ions bestimmt. Wenn das Ion und die erzeugten PKAs soviel Energie durch
StoBe und Abbremsung verloren haben, dass keine weiteren Gitterschiden entstehen kon-
nen, kommen diese schlieBlich zur Ruhe. Die Berechnungen werden so oft wiederholt bis
sich eine statistische Ionen- und Schadensverteilung ergibt. Die grundlegenden Parameter
sind die Ionenart, die lonenenergie Ey, die Targetatomart, die Targetkomposition, die Dich-
te und die Verlagerungsenergie E,;.
In Abb. 2 sind die entstehenden PKAs in griin und die durch sie entstehenden Stolkaskaden
in rot fiir 3 Stickstoffionen mit einer Energie von 50 keV beispielhaft in Diamant simuliert,
zusehen. Dabei wurde eine Verlagerungsenergie E; =40eV verwendet. Wenn diese Si-
mulation mit einer Vielzahl von Stickstoffionen durchgefiihrt wird ergibt sich die mittlere
Eindringtiefe der Ionen von R = 62,5nm, ein laterales Straggling in x-, und y-Richtung
von 14,5 nm und eine mittlere Anzahl von Vakanzen pro Ionen von 157. Ebenso ergibt sich
eine mittlere Strahlenschadensverteilung mit der projizierten Tiefe X ~60 nm.
SRIM-Simulationen iiberschitzen in der Regel die Vakanzenkonzentration, da das Pro-
gramm von einer statistisch homogenen Verteilung der Targetatome mit einer fest gewéihl-
ten Dichte ausgeht. Es werden keine Gittereffekte wie das Channeling oder anisotrope
Dichtverteilungen, wie sie z.B. bei Graphen vorkommen, beriicksichtigt. Des weiteren
werden keine Ausheilungseffekte wie z.B. Rekombination, Phaseniibergénge oder Dich-
tednderung des Targetmaterials wihrend der Bestrahlung beriicksichtigt. Trotz alledem hat
sich das Programm bewihrt und liefert eine Abschitzung der zugrunde liegenden kinemati-
schen Mechanismen, dem Energieverlust der Ionen und der Schadensverteilung in Materie.
Bisher gibt es keine zufriedenstellende Simulation der Entstehung von Vakanzen und ih-
rer Dynamik wéhrend und nach der Bestrahlung, da z.B. Ladungszustinde der Defekte
nicht beriicksichtigt werden. Die Defektentstehung durch Hochenergieelektronenbestrah-
lung und ihr thermisches Verhalten ist jedoch experimentell fiir verschiedene Diamanttypen
durchaus bekannt (siehe Unterabschnitt 2.7). Auch die Ergebnisse der in dieser kumulati-

ven Arbeit zusammen gefassten Publikationen geben einen weiterfiihrenden Einblick in die
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Abb. 2: SRIM-Simulation von 3 Stickstoffionen mit Eyx=50keV, E;=40¢eV in Diamant. In
griin sind die PKA ‘s und in rot die weiteren StoBkaskaden dargestellt. Bei weiterer Simu-
lation mit mehr als 3000 Stickstoffionen ergibt sich ein laterales Straggling von 14,5 nm,
Reichweite der Ionen 62,5 nm, im mittel 157 Vakanzen pro Ion und eine mittlere Strah-
lenschadensverteilung mit der projizierte Tiefe X ~60 nm.

Defektbildung und deren Ausheilung.

2.4. Physikalische Klassifizierung und Typisierung von

Diamanten

Diamanten werden nach ihrer chemischen Verunreinigung durch Fremdatome und Defekte
und deren spezifischen optischen und paramagnetischen Charakteristika klassifiziert. Die
Klassifizierung geschah erstmals durch Robertson et al. (1934) mittels von defektspezifi-
schen Absorptionsbanden in der Infrarotspektroskopie (IR) [18]. Im allgemeinen wird die
Fourier-Transform-Infrarot-Spektroskopie (FTIR-Spektroskopie) verwendet um die spe-
zifischen optischen Absorptionsbanden nachzuweisen und die Konzentration von Stick-
stoff und Bor zu quantifizieren. Grundsitzlich eignen sich auch andere Methoden wie zum
Beispiel Elektronenspinresonanz (EPR) und Sekundérionen-Massenspektrometrie (SIMS),

doch sind diese oft zu kostenintensiv, destruktiv oder limitiert im Informationsgehalt. Im
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2.4. Physikalische Klassifizierung und Typisierung von Diamanten

Wesentlichen bestimmen das Vorkommen oder die Abwesenheit von Stickstoff und Bor die
Typisierung [19]. Dabei wird zusitzlich unterschieden in welcher Form der Stickstoff, als

Aggregat oder vereinzelt substitutionell, im Diamanten vorliegen [20].
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(a) P1-Zentrum besteht aus (b) A-Aggregat bestehend aus (c) B-Aggregat bestehend aus

einzelnem substitutionelles 2 substitutionellen Stickstoffa- einer Vakanz mit vier benach-

Stickstoffatom in Typ Ib tomen in Typ laA barten substitutionellen Stick-
stoffatomen in Typ IaB

Abb. 3: Illustration der verschiedenen Stickstoffzentren in Typ I Diamanten mit Stickstoff
(in orange).

So konnen Stickstoffatome vereinzelt Kohlenstoffgitterplidtze als P1-Zentrum einnehmen
(sieche Abb. 3a ). Diese werden in der Literatur auch als C-Zentren bezeichnet (siche Un-
terunterabschnitt 2.6.5). Die substitutionellen Stickstoffatome konnen aber auch als Paa-
re in Form von A-Aggregaten vorkommen [21] (sieche Abb. 3b). Sie besitzen charakte-
ristische Absorptionen bei 1282cm™!, 1203cm™!, 1093cm™! und 480cm~! [22]. Die
Intensitit der 1282 cm™! Absorption wird fiir die Konzentrationsbestimmung verwendet:
[Na] = (16,54 1)u287 in cm™3 [23].

Wenn eine Vakanz von 4 substitutionellen Stickstoffatomen umgeben ist wird dies als B-
Aggregat bezeichnet [24, 25] (siehe Abb. 3c). Die charakteristischen Absorptionsbanden
des B-Aggregats liegen bei 1333 cm™!, 1176 cm™", 1098,9cm™! und 782cm™! [3].
Borhaltige Diamanten besitzen eine charakteristische IR-Absorption mit Absorptionslini-
en und ein Photoionisationskontinuum welches bis in den optischen Wellenldngenbereich
reicht und fiir die Charakteristische Blaufiarbung von Typ IIb Diamanten verantwortlich ist
[26, 27]. Bor besitzt ein Elektron weniger als Kohlestoff und ist somit ein Akzeptor wenn es
eine Kohlenstoffgitterplatz einnimmt. Daher zeichnen sich Typ IIb Diamanten durch eine
elektrische p-Typ-Leitung aus wenn geniigend Bor vorliegt. Dem Bor-Akzeptor werden op-
tische Absorptionen als bound hole transitions bei 2455 cm— !, 2802 cm~! und 2928 cm !
zugeschrieben [28, 29]. Die integrale Absorption von 2802 cm ™! ist proportional zur Kon-
zentration der unkompensierten Borakzeptorkonzentration, [Na-Np] =5,53 - 10~*Ajgo4 in
ppm [28]. Dariiber hinaus besteht eine Proportionalitit zwischen Absorptionsintensitdt im
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2. Thematischer Hintergrund

Bereich des Photoionisationskontinuums bei 3050cm™! und der integralen Absorption
Angoz [29].

Da in der vorliegenden Arbeit und in der zugrunde liegenden Literatur im Wesentlichen
Diamanten vom Typ Ib, Typ IIa und Typ IIb im Fokus stehen wird auf die weiterfiihrende
Literatur von Typ Ia Diamanten mit ithren Aggregaten verwiesen [3, 19, 23, 30]. Die Ein-
teilung der verschiedenen Diamanten mit ihren Charakteristika ist in Tab. 1 schematisch

aufgefiihrt.
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2.4. Physikalische Klassifizierung und Typisierung von Diamanten

Tab. 1: Diamanttypen

Typ Unterteilung Eigenart

I Eine minimale Stickstoffkonzentration von [N] > 1-2 ppm
wird mittels IR-Absorption bestimmt [3, 31].

Ia Es liegen A- und B-Aggregate und kaum P1 vor. Die typi-
sche Stickstoffkonzentration in natiirlichen Typ Ia Diaman-
ten liegt bei 500 ppm [32]. P1-Konzentration kann weniger
als 50 ppb betragen [33].

laA Esliegen A-Aggregate in Mehrheit vor. Natiirliche Diaman-
ten enthalten durchschnittlich 500 ppm A-Aggregate und
0,01 ppm bis 0,1 ppm P1 [32]
IaB Es liegen B-Aggregate in Mehrheit vor [34]
[aA/B Es liegen vergleichbare Konzentrationen von A- und B-
Aggregate vor

Ib Stickstoff kommt im Wesentlichen als P1-Zentrum vor.
Das Verhiltnis zwischen den Absorptionsintensititen ist
Ui1135/ 1290 = 2,9 £ 1 fiir reine Typlb [3]

II Es ist kein Stickstoff mittels IR-Absorption nachweisbar.
Stickstoffkonzentration ist [N] < 1-2 ppm [3, 31]

Ila Es ist kein Stickstoff und auch kein Bor mittels
IR-Absorption nachweisbar. Die Stickstoff- und Bor-
Konzentration liegen unterhalb von 1 ppm [31].

Ib Es ist kein Stickstoff dafiir aber Bor mittels IR-Absorption
nachweisbar. falls geringe Konzentrationen von Stickstoff

vorliegen, iiberschreitet die Bor-Konzentration diese deut-
lich [3]

13



2. Thematischer Hintergrund

2.5. Ladungszustand von Defekten

Diamant ist ein Halbleiter mit einer groBen indirekten Bandliicke von E; =5,4 €V [35]. La-
dungszustinde, elektronische Grundzustinde und auch angeregte Zustinde von Defekten
und Farbzentren konnen daher energetische Niveaus innerhalb dieser Bandliicke aufwei-
sen. Die verschiedenen Ladungszustinde dieser tiefliegenden Storstellen, die Elektronen
einfangen und abgeben konnen, werden auch als Akzeptor- (0/+) und Donatorniveaus (-
/0) bezeichnet. Somit besitzen nicht nur die klassischen Donatoren ein Elektron zu viel
bzw. Akzeptoren ein Elektron zu wenig, verglichen zum Kohlenstoffgitteratom. In klas-
sischen Halbleitern wie Silizium und Germanium ist die Besetzung von elektronischen
Defektzustinden (0/+), (-/0) bzw. ihr Ladungszustand durch die Lage des Ferminiveaus
EFr bei Temperaturen gegen 7=0 K bzw. bei hoheren Temperaturen dem chemischen Po-
tenzial u bestimmt [36]. Die verschiedenen Donatoren und Akzeptoren dieser Halbleiter
werden energetisch als flach bezeichnet, da sie in der Regel schon bei Raumtemperatur
ionisiert sind und sich ihre Akzeptor- (0/4+) und Donatorniveaus (-/0) energetisch dicht an
der Valenzband- bzw. Leitungsbandkante befinden.

Die energetische Lage des Ferminiveaus Efr befindet sich im intrinsisch undotierten Halb-
leiter bei 0 K in der Mitte der Bandliicke. Die Donatorniveaus fiir Stickstoff Fp =1,7¢eV,
Phosphor Ep =0,6 eV [37], Sauerstoff Ep =0,32 eV [38] und Schwefel Ep =0,32-0,37 eV
[39] sind im Diamant bei Raumtemperatur nicht ionisiert. Sie werden als tiefliegende Do-
natoren bezeichnet. Des Weiteren kann von einer Kompensation der Donatoren durch vor-
kommende Akzeptoren wie zum Beispiel Bor ausgegangen werden. Somit kann die Lage
des Ferminiveaus durch die Annahme von eingefrorenen Zustinden und teilweisen Kom-

pensation (N%:ND—NA) angegeben werden durch [36]:

(E; —Ep)+kgTln <N’3;,5A> wenn Np > Np

Ef= (13)

(En —kpTIn (N’};,]])VD) wenn Np <NA.

Dabei sind Ea und Ep die Ionisationsenergie der vorkommenden Akzeptoren und Donato-
ren, E, ist die Bandliicke von Diamant, N p sind die Konzentrationen der Akzeptoren und
Donatoren, und kg ist die Boltzmann-Konstante zusammen mit 7" der Temperatur. In Abb. 4
ist Gleichung 13 fiir 0,4 ppm Bor in Abhingigkeit der Fermienergie von der Stickstoffkon-
zentration bei Raumtemperatur innerhalb der Bandliicke dargestellt. Das Akzeptorniveau
von Bor mit Eo =0,37 eV und das Donatorniveau von Stickstoff mit Ep =1,7 eV sind ein-
getragen [40, 41].

In sofern die Donatorkonzentration die Akzeptorkonzentration iiberschreitet entspricht das
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Abb. 4: Ferminiveau in Abhiingigkeit der Stickstoffkonzentration in Diamant mit ange-
nommener Borkonzentration N =5 - 10'® cm—3, dem Bor Akzeptorniveau Ep =0,37 ¢V,
dem Stickstoff Donatorniveau Ep =1,7 eV und der Bandliicke von Diamant £, =5,4 V.

Ferminiveau somit in erster Ndherung dem Donatorniveaus. Dies gilt ndherungsweise un-
ter der Annahme einer intrinsischen Borverunreinigung von No =5-10'® cm™ und einer
Stickstoffdotierung oberhalb von Np =1-10'7 cm™3. Da das Vorkommen von Stickstoff
und Bor im Wesentlichen die Diamanttypisierung bestimmt sind die Ladungszustinde,
bzw. Akzeptor- (0/+) und Donatorniveaus (-/0), der verschiedenen Defekte und Farbzen-
tren je nach Diamanttyp unterschiedlich besetzt. Die fiir diese Arbeit wichtigsten Defekte
mit der energetischen Lage ihre Ladungszustédnde sind in Abb. 5 zusammengetragen. Eben-
so sind die Donatorniveaus von Sauerstoff, Schwefel, Phosphor und Stickstoff sowie das
Akzeptorniveau von Bor zusehen.

In einigen Diamanten werden mehrere Ladungszustiinde trotz hinreichender Donatorkon-
zentration und somit verschiedenen Konzentrationen von negativen und neutralen Vakan-
zen oder NV~ -Zentren und NV°-Zentren nachgewiesen (sieche Unterabschnitt 2.6). Dies
sollte jedoch aufgrund der Lage des entsprechenden Ferminiviaus nicht der Fall sein. Glei-
chermafen werden in Diamanten vom Typ Ila nach entsprechender Bestrahlung und ther-
mischer Behandlung neutral geladene Doppelvakanzen (THS-Zentren siehe Unterunterab-
schnitt 2.6.4 und Unterabschnitt 2.7) nachgewiesen obwohl ihr negativer Ladungszustand
besetzt sein sollte. Er befindet sich mit 1,7-2,4¢eV iiber dem Valenzband unterhalb der
Bandkantenmitte. Das Konzept des Ferminiveaus, welches die Besetzung von Zustinden

die energetisch unterhalb der Fermi-Energie innerhalb der Bandliicke liegen beschreibt, ist
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Abb. 5: Energetische Lage der Akzeptor- (0/+) und Donatorniveaus (-/0) von der Vakanz
(V), dem Frenkelpaar (I-V), der Doppelvakanz (V-V) und des NV-Zentrums zusammen
mit den Donatorniveaus von Sauerstoff, Schwefel, Phosphor und Stickstoff sowie dem
Akzeptorniveau von Bor [42-47].

folglich nicht ausreichend um den Ladungszustand von Farbzentren und Defekten im All-
gemeinen daraus abzuleiten.

Es wird daher vorgeschlagen, dass der Ladungszustand durch die lokale Umgebung der
Farbzentren und Defekte und die Anwesenheit von Donatoren und Akzeptoren bestimmt
ist [48]. Der Ladungszustand des NV-Zentrums ist demnach vom Abstand zu einem Dona-
tor abhingig. Dies fiihrt zu einem groBeren NV~ -Anteil in Diamanten mit einer htheren
Stickstoffkonzentration [49, 50].

Der bevorzugte Ladungszustand des NV-Zentrums wird durch einen Tunnelprozess zwi-
schen einem benachbarten substitutionalen Stickstoffatom bzw. einem Donatoratom nach
[49] erklirt. Der lokale Abstand welcher mit der Donatorkonzentration variiert bestimmt
die Tunnelwahrscheinlichkeit und somit den Ladungszustand. Es wird angenommen, dass
ein Abstand unterhalb von 5 nm den negativen Ladungszustand NV~ -Zentrums stabilisiert.
Es zeigt sich allerdings auch, dass die optischen und Spineigenschaften des NV~ -Zentrums
bei einem Abstand unterhalb von 7,5 A gestort werden [51] oder sogar schon unterhalb von
12 A keine Spinpolarisation mehr vorliegt [49].

Bei sehr oberflichennahen N'V-Zentren ist deren Ladungszustand auch durch die Ober-
flachenterminierung bestimmt, welche eine Verbiegung des Leitungs- und Valenzbandes
bewirkt [52, 53]. Eine Sauerstoffterminierung ergibt demzufolge eine hoheren NV -Anteil

und bei einer Wasserstoffterminierung sind die NV-Zentren in Mehrheit neutral geladen.
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2.6. Farbzentren und Defekte in Diamant

Der Ladungszustand von Vakanzen, dem R1-, 3H- bzw. SRL-Zentrum (Zwischengitterkoh-
lenstoffaggregate) ist auch durch photo- und thermochromen Prozessen beeinflusst [54—
56]. Dies fiihrt zur reversiblen Anderung des Ladungszustandes durch thermische Behand-
lung oder Einstrahlung von Photonen mit Energien oberhalb der Bandliicke von Diamant
[20, 31]. Diese optische Anregung ionisiert Elektronen ins Leitungsband die nach der Be-
leuchtung durch Defekte eingefangen werden konnen und so zu einer initialen Verteilung
der Ladungszustinde der verschiedenen Defekte fiihrt. Dabei zeigt sich eine maximale
Konzentration des neutralen Ladungszustandes des substitutionalen Stickstoffs in Typ Ib
Diamanten wodurch die meisten energetisch tieferliegenden Defekte wie z.B. Vakanzen
neutral geladen sind (bei hinreichend geringer Stickstoffkonzentration). Eine Erwidrmung
(ohne optische Anregung) des Diamanten auf 550 °C hingegen erhoht die Konzentrati-
on von ionisierten Stickstoffdonatoren und damit die Population von negativen Ladungs-
zustianden tieferliegender Defekte wie dem NV-Zentrum, dem SiV-Zentrum, dem NVH-
Zentrum, dem R1-Zentrum, dem 3H-Zentrum und der Vakanz [54-59]. Diese Effekte wer-
den in Unterabschnitt 2.7 entsprechend beriicksichtigt.

2.6. Farbzentren und Defekte in Diamant

Diamanten bestehen im Wesentlichen aus Kohlenstoff. Bei der Entstehung unter extre-
men Bedingungen kommen natiirliche Diamanten in einer Vielzahl von brillanten Farben
vor. Die Farbe ist dabei mafigeblich durch das Vorkommen von Gitterfehlern, einzelnen
Punktdefekten verschiedenster Art und deren Konzentrationen bestimmt. Aber nicht nur
die Farbgebung sondern auch die Halbleitereigenschaften werden durch diese Defekte be-
stimmt, wie es auch bei Silizium oder anderen Halbleitermaterialien der Fall ist. Selbst
hochreine CVD Diamanten weisen immer noch verschiedenste Verunreinigungen und De-
fekte auf. Im Diamanten sind mehr als 500 optisch aktive Farbzentren, welche sowohl ab-
sorbieren als auch fluoreszieren konne, bekannt [3]. Dabei konnen zum Beispiel Stickstoff,
Cobalt, Nickel und Zinn als Verunreinigung verschiedene Defekt- und Farbzentren aus-
bilden [60, 61]. Ferner konnen die Fremdatom, Vakanz-korrelierten oder Aggregat-artigen
Defekte, verschiedenste Ladungszustinde mit unterschiedlichen optischen Eigenschaften
aufweisen (siche Unterunterabschnitt 2.6.1 und Unterabschnitt 2.5).

Um mehr iiber die vorkommenden Defekte oder auch Farbzentren zu lernen, konnen ge-
zielt Gitterversetzungen oder Fremdatome durch Ionenimplantation in das Diamantgitter
eingebracht werden. Dieses Vorgehen begriindet sich auch in der Schwierigkeit optisch
spektroskopisch bekannte Farbzentren einem Fremdatom und dessen Struktur im Diamant

zuzuordnen [5]. So konnen die starken und relativ kurzen kovalenten Bindungen im Dia-
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mant die elektronische Struktur von Fremdatomen und auch ihre moglichen Bindungsorbi-
tale stark beeinflussen [3]. Dies kann auch dazufiihren das Edelgase im Diamant kovalent
eingebunden werden und sich Farbzentren bilden konnen [62, 63].

Neben den implantierten lonenspezies, welche Leuchtzentren bilden kénne, entstehen noch
einige andere Leuchtzentren und intrinsische Kristalldefekte im bestrahlten und ausgeheiz-
ten Diamanten. Alle vorkommenden Arten stehen in ihrer Bildung in Konkurrenz zu oder
begiinstigen die temperaturabhéngige Bildungswahrscheinlichkeit von implantierten Farb-
zentren wie zum Beispiel dem NV-Zentrum. Daher werden zunéchst die wichtigsten De-
fekte in bestrahlten und thermisch behandelten Diamanten mit ihren Charakteristika auf-
gefiihrt und dann im Bezug auf ihre Entstehung, Beweglichkeit und Stabilitit verglichen.
Im Besonderen wird auf die Diamanttypisierung eingegangen, da diese durch das Vorkom-
men von verschiedenen Stickstoffkonfigurationen und Bor bestimmt ist und somit die Basis
des Vergleiches in der zugrunde liegenden Literatur ist. Stickstoff und Bor sind als Dona-
toren und Akzeptoren in Diamant bekannt (sieche Unterabschnitt 2.5). In der vorliegenden
Arbeit ist ihr Einfluss auf die Defektbildung und Ausheilungsdynamik im Kontext dieser
Arbeit mit Hinblick auf die Literatur von Bedeutung. Damit kann die Wirkung alternativer

Donatoren verglichen werden (siehe Unterunterabschnitt 3.3.1).
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2.6. Farbzentren und Defekte in Diamant

2.6.1. Die Leerstelle oder Vakanz GR1- und ND1-Zentrum

Der einfachste Defekt in Diamant ist die Leerstelle oder Vakanz [20], bei der ein Kohlen-
stoffatom im Kristallgitter fehlt und somit 4 offene sp>-Orbitale vorliegen (siche Abb. 6).
Die einschliefenden 4 Kohlenstoffatome sind um 0,2 A im Bezug auf die Bindungslinge
des ungestorten Diamantgitters von der Leerstelle weg verschoben [64]. Der damit ein-
hergehende Verspannungsdruck im Gitter wirkt sich auf benachbarte Defekte wie zum

Beispiel den Interstezialkohlenstoffatomen aus [65]. Uniaxiale Druckexperimente mit Ab-
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Abb. 6: Vakanz im Diamantgitter mit Kohlenstoffatomen (dunkelgrau) und mit blau her-
vorgehobenen offenen sp3-Hybridorbital

sorptionsmessungen zeigen die T,;-Symmetrie der neutralen Vakanz auf [66].

Im Gegensatz zu den meisten Isolatoren und Halbleitern ist dieser Defekt im Diamant
bei Raumtemperatur stabil [67]. Die ungeladene neutrale Vakanz wird in der Absorptions-
spektroskopie als GR1-Zentrum [68] bezeichnet. Dabei steht GR fiir General Radiation
und bezeichnet im Allgemeinen Defekte, welche durch Bestrahlung im Diamanten erzeugt
werden. Das GR1-Farbzentrum lisst sich optisch in Absorption mit einem Zero Phonon
Line (ZPL)-Dublett bei 741 nm bzw. 1,673 eV und schwach bei 744 nm bzw. 1,665 eV {ib-
licher Weise bei 77 K, aber auch bei Raumtemperatur, messen. In Absorption finden sich
noch weitere Ubergiinge zwischen 412 nm bis 430 nm bzw. 3,01 eV bis 2,88 eV, die sich
ebenfalls der neutralen Vakanz zuordnen lassen und als GR2- bis GR8-Zentren bezeichnet
werden [69].

Die Konzentration von GR1-Zentren im Diamant ldsst sich relativ und unter Zuhilfenah-
me von Kalibrationen in der Absorptionsspektroskopie absolut bestimmen [70]. Aufgrund
des geringen Absorptionsvermogens miissen die untersuchten Proben jedoch relativ dick
sein und eine homogene Verteilung von GR1-Zentren aufweisen. Die integrale Absorpti-
on Agri = [,p dE(E) ist hierbei durch den Parameter fgr; =1,2- 101 meVem? [71],
der auch als Oszillatorstiarke bezeichnet wird, mit der Konzentration von GR1-Zentren ver-

bunden [72]. Dabei ist u(E) der Photonenenergie spezifische Absorptionskoeffizient. All-
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gemein berechnet sich die Konzentration eines in Absorption optisch aktiven Defekts |i]

somit durch: |

] = ]?A,-. (14)

Das GR1-Zentrum lésst sich nicht nur in Absorptionsmessungen sondern auch mittels Pho-
tolumineszenz nachweisen, da sein elektronischer Grundzustand und angeregter Zustand
sich innerhalb der Bandliicke befinden. Konfokale Photolumineszenz ist hierbei sehr viel
empfindlicher und so konnen mittels Lasermikroskopie wesentlich geringere Konzentra-
tionen nachgewiesen werden, allerdings nur semiquantitativ. Auch ldsst sich das GR1-
Zentrum mittels Kathodolumineszenz nachweisen. Es lisst sich nicht direkt mittels Photo-
strommessungen nachweisen, da das Einfangen eines Elektrons aus dem Valenzband oder
Abgeben eines Elektrons an das Leitungsband endotherme Prozesse sind [73].

Die Vakanz kommt nicht nur neutral geladen in Absorptionsmessungen oder Photolumi-
neszenzmessungen vor. Insofern sie ein zusitzliches Elektron besitzt wird sie als ND1-
Zentrum bezeichnet und hat eine charakteristische Absorption mit einer ZPL bei 394 nm
bzw. 3,149 eV [67]. Das ND1-Zentrum ist nicht mittels Photolumineszenz nachweisbar, da
sein angeregter Zustand sich innerhalb des Leitungsbandes befindet [74]. Seine Absorption
ist viermal stirker als die der neutralen Vakanz, dem GR1-Zentrum [73]. Dies zeigt sich
in der Oszillatorstirke des ND1-Zentrums mit fxp; =4,8 - 101 meVem? [71]. Das ND1-
Zentrum lésst sich mittels Photostrommessungen nachweisen [73].

Da es im Gegensatz zum GRI1-Zentrum (Spin S = 0) den Spin S = 3/2 besitzt [75], ist
es mittels EPR moglich, das Vorkommen und die Konzentration unter Zuhilfenahme der
I3C-Isotopenverteilung zu bestimmen[71]. In der EPR wird die negative Vakanz als S1/S2-
Zentrum bezeichnet [72]. Durch Elektronen-Kern-Dopplresonanz (ENDOR) zeigt sich eben-
falls die T;-Symmetrie [76].

Eine weitere Moglichkeit Vakanzen zu untersuchen ist die Positronen-Annihilations- Spek-
troskopie. Hierbei wir die Lebensdauer der Positronen und die Dopplerverbreiterung der
511 keV Photonen der Annihilation bestimmt. Der Ladungszustand der Vakanz wirkt sich
aufgrund der Coulombwechselwirkung mit dem Positron auf die Lebensdauer aus. Bei ho-
hen Temperaturen sind optische Messungen nahezu unméglich, hingegen ist die Positronen-
Annihilations-Spektroskopie bei bis zu 500 °C moglich [55]. Somit lésst sich der Ladungs-
zustand und seine temperaturabhiingige Anderung iiber eine weiten Temperaturbereich
nachweisen ohne ihn durch optische Messungen zu beeinflussen.

Ein weiterer Ladungszustand ergibt sich durch das Entfernen eines Elektrons. Der dar-

aus resultierenden positiven Vakanz konnten jedoch bisher keine bekannten Absorptions-

20



2.6. Farbzentren und Defekte in Diamant

und Photolumineszenz-Banden zugeordnet werden, da sie optisch wahrscheinlich nicht
aktiv ist. Es wird aufgezeigt, dass eine bestimmte Borkonzentration in Typ IIb Diaman-
ten durch die Erzeugung von Vakanzen zum Beispiel durch hochenergetische Elektro-
nen kompensiert werden muss, um das GR1-Zentrum in diesen Diamanten nachweisen
zu konnen [77]. Das Vorhandensein von positiv geladenen Vakanzen in borreichen Typ
IIb Diamanten kann auch indirekt durch die Zunahme von GR1-Zentren unter Beleuch-
tung mit 0,6 eV Photonen nachgewiesen werden [42]. Dabei wird ein Elektron aus dem
Valenzband durch eine positive Vakanz eingefangen und so zu einem GR1-Zentrum. Da-
her liegt der +/0 Ubergang 0,6V iiber dem Valenzband. Optically excited deep-level-
transient-spectroscopy (ODLST) Messungen ergeben einen etwa doppelt so gro3en Wert
von 1,25V fiir den +/0 Ubergang iiber dem Valenzband [78]. Der Ubergang von 0/—
liegt bei 2,85eV [43] iiber dem Valenzband, somit sind Photonen dieser Energie notig
um das GR1-Zentrum mit einem Elektron aus dem Valenzband in die geladene Vakanz
(ND1-Zentrum) umzuladen. Dies wurde mittels Positronen-Annihilations-Spektroskopie
bestimmt, denn bei Absorptions- und Photolumineszenzmessungen wird die Anderung der
Ladungszustinde +/0 und 0/— der Vakanz iiblicherweise nicht beobachtet, da die starke
Absorption von Bor in Typ IIb und die phononisch breite Absorption des GR1-Zentrums
in andern Diamanttypen den Effekt tiberlagern[42].

Grundsitzlich kommen Vakanzen in allen Diamanttypen natiirlich in Clustern von 2 bis
10 Vakanzen vor [55], allerdings in solch geringen Konzentration, dass sie mit optischen

Methoden nicht nachweisbar sind.
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2.6.2. Das Kohlenstoff-"Zwischengitteratom” R2-Zentrum

Bei der Entstehung von Vakanzen durch Bestrahlung nehmen die deplatzierten Kohlen-
stoffatome im einfachsten Falle eine Zwischengitterposition I ein. Bei Diamant und den
meisten einatomigen Halbleitern teilt sich das deplatzierte Gitteratom einen Gitterplatz mit
einem weiteren Atom (sieche Abb. 7). Es bildet dabei die sogenannte (001)-Spilt-interstitial-
Struktur mit einer D,; Symmetrie aus. Dabei sind die beiden Kohlenstoffatome durch eine
sp?-Bindung verbunden und besitzen zueinander und zur Bindungsachse senkrecht stehen-
de p-Orbitale. Theoretische Betrachtungen zeigen auf, dass dies die stabilste Konfiguration
des Zwischengitteratoms ist [64, 79]. Unter den einatomigen Halbleitern ist Diamant der
einzige bei dem diese Defektstruktur nachgewiesen wurde [65, 80], da sie in den meis-
ten Halbleitern bei Raumtemperatur nicht stabil ist. In der zugrunde liegenden Literatur
wird dieser Defekt als R2-Zentrum bezeichnet, wobei R wieder fiir Radiation steht [20].
R2-Zentren werden in allen bestrahlten Diamanten beobachtet insofern die Bestrahlung
Gitterschidden hervorruft [81]. Es findet sich selbst in Diamantproben deren Bestrahlung
20 Jahre zuriickliegt [81]. In anderen Proben wird sogar noch eine Zunahme nach einigen
Monaten beobachtet [82]. Damit ist das R2-Zentrum bei Raumtemperatur in Diamant sta-
bil.

0 0L

Abb. 7: Das R2-Zentrum bzw. (001)-Spilt-interstitial besteht aus 2 Kohlenstoffatomen
(Dunkelgrau) an einem Gitterplatz. Sie besitzen eine sp?- Bindung und zueinander senk-
recht stehende p-Orbitale (blau) senkrecht zur sp>-Bindungsachse.

Das R2-Zentrum ist der prominenteste paramagnetische Defekt in Typ Ila Diamanten und
wurde schon 1962 mittels EPR nachgewiesen [83]. Allerdings besitzt das R2-Zentrum im
Grundzustand Spin S = 0. Ein paramagnetischer S = 1 Zustand befindet sich 50 meV {iiber
dem Grundzustand. Dieser kann thermisch angeregt werden und ermdglicht so den quanti-
tativen Nachweis mittels EPR [81]. Im Besonderen zeigt sich eine Verbreiterung der EPR-

Linie aufgrund der in der Néhe befindlichen Vakanzen deren Ausdehnung zu einer Gitter-
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verspannung fiihrt [81]. Umgekehrt bewirkt auch das R2-Zentrum eine Verbreiterung des
optischen Ubergangs des GR1-Zentrums zu héheren Energien. Diese Verbreiterung verrin-
gert sich beim Ausheilen und Verschwinden des R2-Defektes, dessen Mobilitédt schon bei
geringeren Temperaturen als die des GR1-Zentrums einsetzt [81]. Diese wird im Kapitel
Unterabschnitt 2.7 diskutiert.

Optisch ldsst sich das R2-Zentrum nur mittels Absorptionsspektroskopie nachweisen, da
ihm bisher keine Fluoreszenz zugeordnet werden konnte [65, 80]. Es besitzt Absorptionsli-
nien mit einer ZPL bei 1,684 eV und eine lokale Vibrationsmode (LVM) bei 1,859 eV bzw.
736 nm 667 nm [65, 81]. Insofern '3C-Isotope beteiligt sind kommt es zu einer Verschie-
bung fiir die 1,684 eV um 1,7 meV zu 1,686 eV und fiir 1,859 eV um 5,35 meV zu 1,854 eV
[65].

Die mittels EPR kalibrierte Oszillatorstirke ist fR> 1895mev =1,1 - 10~ meVem? bei 77K
und damit deutlich schwicher als die der Vakanz in ihren unterschiedlichen Ladungszu-
standen [81]. Die Konzentration ldsst sich somit auch mittels Absorptionsspektroskopie
bestimmen.

Dem R2-Zentrum wird der neutrale Ladungszustand zugeordnet. Es kann aus theoretischen
Betrachtungen heraus aber auch einfach negativ, einfach positiv und zweifach positiv gela-
den sein [64]. Die ionisierten Ladungszustidnde konnten jedoch bisher nicht nachgewiesen
werden. Es gibt hinsichtlich der Erzeugungsrate und der Bestrahlungstemperatur grof3e
Unterschiede. So wird unterhalb von 77 K annéhernd die gleiche Konzentration von R2-
Zentren und Vakanzen ([GR1] + [ND1]) durch hochenergetische Elektronen in Typ Ila
Diamanten erzeugt [84]. Bei Raumtemperatur durchgefiihrte Bestrahlungen ergeben unter
sonst gleichen Bedingungen die gleiche Konzentration von Vakanzen aber nur ein Zehntel
der R2-Konzentration [81]. Diese Besonderheit wird im Unterabschnitt 2.7 noch einmal
diskutiert. Es wird aber von einem einfach negativ geladenem Zwischengitteratom I* mit
T;-Symmetrie ausgegangen. Dessen Mobilitit ist schon bei Raumtemperatur wihrend der
Bestrahlung groBer als die des R2-Zentrums um so den massiven Verlust zu erkléren [85].
Allerdings gibt es keinen spektroskopischen Nachweis fiir diese Zwischengitterkonfigura-
tion.

Der positive Ladungszustand I wird, wie bereits angedeutet, nur indirekt angenommen da
sich in Typ IIb Diamanten mit einer hohen Borkonzentration (B~ -1")-Komplexe mit einer
Absorptionslinie bei 0,552eV bzw. 2246 nm bilden [42]. Auch dem positiven Ladungs-
zustand wird eine erhohte Mobilitdt und entsprechende Instabilitdt bei Raumtemperatur

zugewiesen, da sich der Borkomplex bereits direkt nach der Bestrahlung nachweisen lésst.
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2.6.3. Frenkel-Paar (I-V)

Wenn die Vakanz und das deplatzierte Zwischengitteratom bzw. GR1-, NDI- und R2-
Zentrum nédchste Nachbarn sind wird der resultierende Defekt als Frenkel-Paar bezeichnet.
Dieser Defekt ist im Allgemeinen eher instabil und rekombiniert zu groBen Teilen direkt
wihrend der Bestrahlung mit energetischen Teilchen, intensiven Lasern und y-Strahlung
bei Raumtemperatur. Durch die Ausbildung von sp?-, sp>- und 7-Bindungen des Kohlen-
stoffatoms kommt es zu dieser starken Rekombination [44, 86]. Eine Ausheilung wéhrend
der Bestrahlung resultiert aus der hohe Mobilitit von Zwischengitteratom die als I* mit 7-
Symmetrie nicht die stabile (001)-spilt-interstitial-Struktur des R2-Zentrums bilden [85].
Dies zeigt sich am Beispiel der Bildungsrate von R2- und GR1- bzw. ND1-Zentren, welche
im einfachen Sinne als ein unendlich weit getrenntes Frenkel-Paar verstanden werden kann
(siehe Unterunterabschnitt 2.7.2).

Bei der Zuweisung bekannter Defektzentren und Identifikation von Frenkel-Paaren wurden
solche beriicksichtigt, deren Ausheilungsverhalten mit dem des R2-Zentrums vergleichbar
ist. Die Ausheilung des R2-Zentrums und seine damit verbundene Mobilitit setzt schon
bei 427 °C ein verglichen zu der Mobilitit der Vakanzen bei rund 600 °C (siehe Unter-
unterabschnitt 2.7.3) [81]. Es kommen die sogenannten W11- bis W14-EPR-Zentren mit
S = 3/2 in Frage, die sich im vergleichbaren Temperaturbereich ineinander umwandeln
und schlieBlich ausheilen [44]. Sie kommen in unterschiedlichen Konfigurationen vor. So
besitzt das W11-Zentrum C;- oder Cg-Symmetrie [86]. Das W13-Zentrum besitzt die C-
Symmetrie [86].

Da das R2-Zentrum im Grundzustand keinen Spin besitzt und das ND1-Zentrum den Spin
S = 3/2 aufweist, besteht das stabile Frenkel-Paar mit ebenfalls Spin § = 3/2 aus einem
neutralen (001) -spilt-interstitial dem R2-Zentrum und dem ND1-Zentrum der negativ ge-
ladenen Vakanz [44].

Die zugeordneten W11- bis W14-Zentren kommen hauptsichlich in stickstofthaltigen Dia-
manten vom Typ Ib vor, in denen sich vorwiegend negativ geladene Vakanzen (ND1-
Zentren) durch Bestrahlung bilden. Es wird beobachtet, dass die Konzentration des P1-
Zentrums, also dem nicht ionisierten Stickstoffdonator, durch Bestrahlung in groerem
MaBe verringert wird als es durch die entstandene ND1-Konzentration zu erwarten wiére.
Dies ldsst sich auf die Bildung von W11-bis W14-Zentren zuriickfithren da sie als Ak-
zeptoren energetisch unterhalb des Stickstoffdonatorniveaus das iiberzdhlige Elektron des
Stickstoffdonator einfangen [44]. Die theoretische Ubergangsenergie des Akzeptorniveaus
-/0 betrdgt 2,4 eV liber dem Valenzband und ist vergleichbar mit -/0 der Vakanz [44] (siehe
Unterabschnitt 2.5). Beim thermischen Ausheilen iiber 400 °C verschwinden die W11 und
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W13 fast vollstindig und es kommt zu einer Zunahme von P1-Zentren, welche erst mit der
Ausheilung der ND1-Zentren oberhalb von 600 °C erwartet wird. Oberhalb dieser Tempe-
ratur nimmt die Konzentration von R2- und ND1-Zentren ebenfalls deutlich zu, was neben
der erwihnten Rekombination oder Ausheilung die thermisch aktivierte Dissoziation der
W11-bis W14-Zentren und somit den zugeordneten negativen Frenkel-Paaren aufzeigt. Es
ergibt sich eine Zunahme von ND1 und R2 um den Faktor 4 verglichen mit dem Verlust
von W11-W14 um den Faktor 14 [44] (siehe Unterunterabschnitt 2.7.3).

Um eine homogene Verteilung von dicht beieinander liegenden Vakanzen und Zwischen-
gitteratome (Frenkel-Paare) zu erzeugen kann der Diamant durch y-Bestrahlung geschédigt
werden. Bei y-Bestrahlung mittels ®°Co mit Photonenenergie von 1,17 MeV und 1,33 MeV
werden durch Compton-Streuung Elektronen mit Energien von 0,5 MeV im durchstrahlten
Probenvolumen freigesetzt [86]. Da Elektronen mit Energien von 0,2 MeV nétig sind um
ein Kohlenstoffatom aus dem Gitterplatz zu deplatzieren, erzeugt die ©°Co y-Bestrahlung
sehr dicht beieinander liegende Vakanzen und Zwischengitteratome, im wesentlichen al-
so Frenkel-Paare [13]. Dem entsprechend werden kaum ND1- und R2-Zentren beobachtet
und stattdessen W11- und W13-Zentren. Nach thermischer Behandlung entstehen dann
wieder ND1- und R2-Zentren mit dem Verschwinden der negativ geladenen Frenkel-Paare
bei rund 400 °C.

Den W11- und W13-EPR-Zentren werden optische Ubergiinge in Absorption bei 2,367 eV
und 2,535 eV bzw 523,8 nm und 489,9 nm zugeordnet, da das Vorkommen dieser Absorp-
tionsbanden und deren Ausheilung das gleiche Temperaturverhalten zeigt [44, 86]. Die
negativ geladenen Frenkel-Paare weisen keine bekannte Photolumineszenz auf.

Ein weiterer Hinweis auf den negativen Ladungszustand von stabilen Frenkel-Paaren findet
sich bei der Positronen-Annihilations-Spektroskopie. Es wird hierbei eine grolere Konzen-
tration an ND1-Zentren als bei den korrespondierenden optischen Absorptionsmessungen
bestimmt [87]. Die zu erwartende Wechselwirkung der Positronen mit den negativ gelade-
nen Frenkel-Paaren ist mit denen des ND1-Zentrums vergleichbar und kann diese Diskre-
panz in der Konzentration mit der Anwesenheit von W11- bis W14-Zentren erkldren [86].
In hochreinen Diamanten wird ebenfalls ein neutral geladenes Frenkel-Paar mit der Kon-
figuration (I°-V?) erwartet. Dessen Konzentration wird jedoch viel geringer eingeschiitzt.
Es kommen die bekannten paramagnetischen Al-, A2- und A3-Zentren mit Spin S =1
in Frage [44]. Sie werden in Typ Ia und Typ Ila unter Abwesenheit von W11-W14 be-
obachtet. Allerdings ist deren Ausheilungsverhalten bisher nicht gut untersucht [44]. Es
dhnelt jedoch dem von W11- bis W14-Zentren. Allgemein steht die Zuweisung der Al-

A2- A3-EPR-Zentren als Frenkel-Paar bisher aus. Es ist viel mehr zu erwarten, dass neu-
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tral geladene Frenkel-Paare (1°-VY) sehr instabil sind und zu groflen Teilen schon wihrend
der Bestrahlung mit energetischen Teilchen rekombinieren. Dies Annahme stiitzt sich auf
die hohere Bildungsrate von Vakanzen in Typ Ib verglichen mit Typ Ila Diamanten (siche
Unterunterabschnitt 2.7.1).

2.6.4. Vakanzaggregate

Insofern das Frenkel-Paar dissoziiert oder die Vakanz nicht mit einem Zwischengitteratom
rekombiniert, konnen oberhalb von 600 °C die mobilen Vakanzen durch andere Defekte
wie dem P1-Zentrum eingefangen werden und bilden so zum Beispiel das NV-Zentrum.
Die Vakanzen konnen aber auch zu Doppelvakanzen aggregieren [88]. Bei Temperaturen
oberhalb von 800 °C werden noch groflere paramagnetische Aggregate beobachtet, die in
der EPR Spin S = 1-Zentren genannt werden. Sie werden als R5-Zentrum mit 3 Vakanzen,
O1-Zentrum mit 4 Vakanzen, R6-Zentrum mit 5 Vakanzen, R10-Zentrum mit 6 Vakan-
zen, R11-Zentrum mit 7 Vakanzen und KUL11-Zentrum mit 8 Vakanzen bezeichnet. Die
resultierenden Aggregate werden ungeladenen Vakanzketten mit (110)-Ausrichtung zuge-
schrieben [88—-90]. Ihre Konzentration nimmt mit zunehmender Anzahl an Vakanzbaustei-
nen ab [88]. Daher scheint es keine bevorzugte Aggregatgrofle zu geben. Oberhalb von
1150 °C konnen diese Defekte noch grofere, stabilere Aggregate bilden. Die entstehenden
paramagnetischen Vakanzcluster werden als R7-Zentrum mit 9 Vakanzen, R7a-Zentrum
mit 11 Vakanzen und R8-Zentrum mit 13 Vakanzen identifiziert. Sie konnen geschlosse-
ne Ringstrukturen aufweisen [88]. Es finden sich auch noch groBere Vakanzaggregate bei
denen die genaue Anzahl der Vakanzen jedoch schwierig zu bestimmen ist. Sie werden
als R10a-, R12-, KUL13-, KUL14- und KUL15-Zentren bezeichnet [88]. Diese parama-
gnetischen Vakanzenaggregate werden hauptsichlich in Typ Ila und Typ IIb Diamanten
beobachtet [42, 88, 91].

Die ungeladenen Doppelvakanz ist in der EPR als paramagnetisches Zentrum mit der Be-
zeichnung R4/W6-Zentrum bekannt [92]. Es besitzt den Spin § = 1 und wird nach der
Bestrahlung mit energetischen Teilchen und der thermischen Behandlung oberhalb von
600 °C in Typ Ila und Typ IIb Diamanten beobachte. Die einsetzende Mobilitdt von Vakan-
zen oberhalb dieser Temperatur ist demnach mit der Bildung von R4/W6-Zentrum korre-
liert (siehe Unterunterabschnitt 2.7.4). Diese konnen aber auch durch Bestrahlung bei tiefen
Temperaturen (80 K) in geringer Konzentration entstehen [91]. Bei der Entfernung zwei-
er benachbarter Kohlenstoffatome ergibt sich fiir die resultierende Doppelvakanz die D3q
Symmetrie. Untersuchungen zeigen jedoch die geringere Symmetrie Cyy, fiir das R4/W6-

Zentrum [91]. Der Jahn-Teller-Effekt reicht nicht aus um dies zu erkldren. Viel mehr ist die
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Moglichkeit der sp3-Hybridisierung von Kohlenstoffatomen die Ursache fiir die Verringe-
rung der Symmetrie und die damit einhergehende Gitterverzerrung [92]. Daher sind dhnlich
wie bei der isolierten Vakanz die umliegenden 6 Kohlenstoffatome des R4/W6-Zentrums
um 0,17 A, unter einer vereinfachten Annahme der D3y Symmetrie, von der Vakanz weg
verschoben [92].

Das R4/W6-Zentrum wird nach thermischer Behandlung nicht in Typ I Diamanten beob-
achtet [91]. Es wird davon ausgegangen, dass die Vakanzen weniger aggregieren und statt-
dessen von den vorkommenden Stickstoffverunreinigungen in diesen Diamanttypen, dem
P1-Zentrum, A- und B-Aggregaten, eingefangen werden und so die bekannten vakanzkor-
relierten Defekte, wie unter anderem das NV-Zentrum, H3-Zentrum und N3V-Zentrum,
bilden [91].

Die Doppelvakanz lédsst sich mittels Positronenannihilation untersuchen. Mit dem Aushei-
len der Einzelvakanzen und der Zunahme der TH5-Absorption nimmt auch die Positroni-
umlebensdauer zu. Bei der Bestrahlung mit Photonen mit 1,7 eV kommt es zu einer Verrin-
gerung der Lebensdauer, da die Doppelvakanz dann einen einfach negativen Ladungszu-
stand einnimmt [93]. Die Ubergangsenergie 0/- liegt als Akzeptorniveau daher 1,7 eV iiber
dem Valenzband [93]. Theoretische Betrachtungen ergeben fiir die moglichen Ladungszu-
stinde (V-V)T, (V-V)~ und (V-V)~2 Ubergangsenergien fiir 0/+ von 1,1 eV, fiir 0/- von
2,4eV bis 2,3 eV und fiir -/2- ergibt sich 3,2 eV iiber dem Valenzband [45].

Der paramagnetische W29-Defekt mit Spin S=3/2 wird der einfach negativ geladenen Dop-
pelvakanz in Typ I zugeschrieben [94, 95]. Die neutral geladene Doppelvakanz (R4/W6-
Zentrum) ist optisch aktiv und lédsst sich in Absorption mit einer ZPL bei 488 nm bzw.
2,54 eV in Typ Ila nachweisen [34]. In Diamanten von Typ I wird diese Absorption nicht
beobachtet. In der Absorptionsspektroskopie wird sie als THS5a-Zentrum bezeichnet. Es
finden sich neben der THS5a-Absorption noch weitere Absorptionen, bezeichnet als M1-
Zentrum (ZPL= 508 nm bzw. 2,440 eV) und M2-Zentrum (ZPL=507,1 nm bzw. 2,445 eV)
in Typ 1la und Typ IIb Diamanten. Diese werden ebenfalls der neutralen Doppelvakanz
zugeschrieben [96]. Der neutralen Doppelvakanz ist nach bisherigem Wissensstand keine
eindeutige Photolumineszenz zugeordnet. In der Literatur finden sich Hinweise auf eine
mogliche Lumineszenz mit einer ZPL bei 733 nm bzw. 1,69 eV [97]. Oberhalb von 800 °C
ist die TH5-Absorption deutlich verringert. Die M1- und M2-Absorptionen nehmen im Ge-
gensatz dazu erst oberhalb von 1000 °C ab [42]. Die Doppelvakanzen werden somit mobil

und heilen in Typ IIa und Typ IIb Diamanten aus oder bilden grofere Aggregate.
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2.6.5. Substitutioneller, vereinzelter Stickstoff im Diamanten

Stickstoff ist die haufigste Verunreinigung und bestimmt im Wesentlichen neben Bor die
Typisierung von Diamanten (siehe Unterabschnitt 2.4). Es kommt in der Natur in dhnlicher
Hiufigkeit wie Kohlenstoff vor, daher findet es sich in den meisten natiirlichen Diamanten.
Auch in der kiinstlichen Diamantherstellung sowohl im CVD- als auch HPHT-Prozess ist
es nur unter groBem Aufwand moglich den Stickstoffgehalt bis zur Nachweisbarkeitsgren-
zen zu reduzieren.

Da Stickstoff im Periodensystem in der 5 Hauptgruppe zu finden ist, besitzt es ein Au-
Benelektron mehr als Kohlenstoff. Es kann somit als Donator im Diamanten wirken. Das
nicht ionisierte substitutionelle Stickstoffdonatoratom Ng besitzt Cs,-Symmetrie [98]. Die-
se Symmetrie begriindet sich durch die Bindungsverhiltnisse. So bildet das Stickstoffatom
im Diamanten im Gegensatz zum Kohlenstoffatom nur drei der vier moglichen kovalenten
Bindungen zu seinen Nachbaratomen aus. Diese sind, aus theoretischen Simulationen her-
aus, verglichen mit der Bindungsldnge der Kohlenstoffatome im reinem Diamant mit 1,5 A,
mit 1,46 A etwas kiirzer [99]. Die vierte Bindung ist stark gedehnt bzw. nicht gebunden, da
das Stickstoffatom ein vollbesetztes nicht bindendes Orbital mit einem freien Elektronen-
paar ausbildet, welches im englischsprachigen auch als lone pair orbital bezeichnet wird
[99]. Diesem nicht bindenden Orbital gegeniiber befindet sich das offene sp>-Hybridorbital
des ungebundenem Kohlenstoffatoms [31]. Die Struktur und Bindungsverhiltnisse von Ng

sind in Abb. 8a schematisch dargestellt. Der Abstand zwischen Stickstoff und dem nicht ge-

(a) P1 mit Cs,-Symmetrie. (b) N* mit Tyq-Symmetrie

Abb. 8: P1-Zentrum im Diamantgitter (a), mit Kohlenstoffatomen (dunkelgrau) und dem
Stickstoffatom (rot) mit dem nichtbindenden Orbital (rot) und dem offenen sp3 Hybridor-
bital des benachbarten Kohlenstoffatoms (blau). (b) N™ ionisiertes P1-Zentrum mit kova-
lenten Bindungen des Stickstoffatoms (rot) zu den vier nédchsten Kohlenstoffatomen.

bundenen Kohlenstoffatom betréigt etwa 2,04 A, ist also 33% langer als die Bindungslidnge
der Kohlenstoffatome [99]. Das nicht bindende Orbital des Stickstoffatoms besitzt keinen
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Spin da die beiden Elektronen entgegengesetzten Spin besitzen. Das sp>-Hybridorbital des
ungebundenen Kohlenstoffatoms besitzt den Spin § = 1/2. Daher ist das Ng ein parama-
gnetisches Zentrum und wird in der EPR als P1-Zentrum bezeichnet. Dieses besitzt die
C3,-Symmetrie [98]. Die mikroskopische Struktur wurde schon 1959 vorgeschlagen [100].
Oberhalb von 300 °C beginnt das P1-Zentrum seine Orientierung mit der nichtbindenden
Achse zu variieren. Ab 900 °C ist es vollstidndig delokalisiert und es ergibt sich ein mittlerer
Abstand zu allen vier benachbarten Kohlenstoffatomen [31]. Die notige Aktivierungsener-
gie fiir diesen Sprungmechanismus bestimmt sich zu 0,7 eV [98, 101]

Das Donatorniveau bzw. die Ubergangsenergie 0/+ liegen bei Ep=1,7 eV unterhalb des Lei-
tungsbandes [41]. Diese Energie entspricht der thermischen Anregung fiir die Leitfahigkeit
ohne photonische Anregung [41]

Bei Photostrommessungen ergibt sich eine Photoionisationsenergie von 2,2 eV unter dem
Leitungsband [102]. Der Unterschied zwischen thermischer und optischer Ionisation be-
griindet sich durch den Jahn-Teller-Effekt [31]. Aber auch durch die Anderung der Bin-
dungsverhiltnisse [103] von Ng und N§L.

Insofern das P1-Zentrum sein iiberzédhliges Elektron abgibt dndern sich die Bindungsver-
héltnisse, da das nicht bindende Orbital nun nicht mehr vollbesetzt ist. Das resultierende
Nj{ hat im Gegensatz zu Ng mit C3,-Symmetrie vier identische Bindungen zu den umlie-
genden Kohlenstoffatomen mit 75 Symmetrie, siehe Abb. 8b [31]. Das N;“ besitzt den Spin
S = 0 und ist daher kein paramagnetisches Zentrum, was es fiir EPR-Untersuchungen un-
zuginglich macht [31].

Das Ng kommt neben dem neutralen und positiven Ladungszustand auch negativ geladen
vor (Ng) [31]. Das zugehorige Akzeptor-Niveau 0/- befindet sich 1,1 eV unterhalb des Lei-
tungsbandes [103].

Da das Diamantkohlenstoffgitter Inversionssymmetrie besitzt sind Ein-Phononen Infra-
rotabsorptionen verboten. Wenn jedoch Punktdefekte wie beispielsweise das substitutio-
nelle Stickstoffatom Ng mit Cj,, vorhanden sind, kommt es zu lokalen Ein-Phononen Ab-
sorptionen. Die beobachteten Absorptionslinien sind charakteristisch fiir die verschiedenen
Punktdefekte. Ihre Intensitét ist proportional zur Konzentration. Absorptionslinien mit ge-
ringerer Energie bzw. kleineren Wellenzahlen als der Grenzfrequenz von reinem Diamant
mit 1332 cm ™! sind stark verbreitert durch die Beteiligung von erlaubten Phononen. Hin-
gegen sind Absorptionslinien mit groBeren Energien bzw. Wellenzahlen oft sehr schmal.
Sie werden den lokalisierten Schwingungsmoden der Punktdefekte zugeordnet.

In der IR-Absorptionsspektroskopie wird das Ng als C-Zentrum bezeichnet. Es besitzt

Schwingungsmoden mit einer breiten Absorptionslinie mit dem Maximum bei 1130 cm™!
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und lokalisierte Moden mit einer scharfen Linie bei 1344cm™! [31]. Aus der Intensitiit
der 1130cm~! Absorption lisst sich unter zur Hilfenahme des Proportionalititsfaktors

25 ppm/cm die Konzentration von C-Zentren nach Gleichung 15 bestimmen [23].

[N®](ppm) = 254 130(cm ™) (15)

Hierbei meint uy130(cm™"!) die Intensitit der Absorption der bei 1130cm™!. Da diese
Absorption typischerweise sehr breit ist, eignet sich die Intensitdt der zwar etwas schwi-
cheren, jedoch wesentlich schmaleren Absorption der lokalisierten Schwingungsmode bei
1344 cm~! besser zu Konzentrationsbestimmung. Es ergibt sich eine Proportionalitit zwi-

schen der Intensitét und der Konzentration von 37,5 ppm/cm [104].
IN%](ppm) = 37, 541344 (cm™") (16)

Eben so wie das C-Zentrum besitzt auch das ionisierte Stickstoff N Absorptionslinien bei
1332ecm™!, 1115em™!, 1046 cm™! und 950 cm~! [104]. Die Konzentration von N* ergibt
sich durch die Proportionalitit von 5,5 ppm/cm mit der Intensitéit der Absorptionslinie her-
vorgerufen durch die lokale Schwingungsmode bei 1332 cm™! [104]. Da viele Defekte wie
Vakanzen, Vakanzaggregate, substitutionelles Bor, das NV-Zentrum oder andere Leucht-
zentren elektronische Zustinde oft sehr tief unter dem Leitungsband in der Bandliicke aus-
bilden, wirken sie als Akzeptoren im Diamant und kénnen so die Elektronen von Donato-
ren wie beispielsweise dem Stickstoff einfangen. Daher kann die Konzentration von [N;f]
die von [Ng] bei optischen Anregung oder bei Temperaturen oberhalb von 550 °C stark
iiberschreiten, insofern viele dieser angefiihrten Akzeptoren vorliegen [31]. Auch fiir den

negativen Ladungszustand N sind Absorptionen wie die 1349 cm~! Linie bekannt [105].

2.6.6. Stickstofffehlstellenzentrum NV

Stickstoff kann durch Implantation oder im Diamantwachstumsprozess als einzelne P1-
Zentren im Diamant vorliegen. Wenn das P1-Zentrum durch Stickstoffimplantation in den
Diamanten eingebracht wurde gibt es je nach Implantationsenergie eine Vielzahl an Gitter-
defekten. Unter anderem auch einzelne Vakanzen. Diese werden oberhalb von 600 °C mo-
bil und konnen so durch das P1-Zentrum eingefangen werden. Das resultierende Leucht-
zentrum ist das am meisten studierte Farbzentrum im Diamanten, das NV-Zentrum, siehe

Abb. 9. Seine Popularitit und besonderen Eigenschaften zeigen sich jedoch erst insofern es
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ein zusitzliches Elektron aufnimmt und so zum NV~ -Zentrum wird. Dann hat es das Po-
tenzial zur Anwendung in der Quanteninformatik als Qubit, Quantenkommunikation und

als Sensor in der Magnetometrie und der Thermometrie [31, 106, 107].

&@W
b

Abb. 9: NV-Zentrum im Diamantgitter mit Kohlenstoffatomen (dunkelgrau) und dem
Stickstofatom(rot)

Beim CVD-Diamantwachstum konnen sich neben den P1-Zentrum auch andere komple-
xere Defektzentren bilden. So werden auch direkt NV-Zentren wihrend des Wachstums
gebildet. Da im CVD-Prozess sehr viel atomarer Wasserstoff beteiligt ist bilden sich ne-
ben dem NV-Zentrum auch NV-Wasserstoff-Komplexe wie das NVH-Zentrum [108]. Der
negative Ladungszustand des NVH-Zentrum ist EPR aktiv und hat den Spin S = 1/2.
Es besitzt C3, Symmetrie, wobei das Wasserstoffatom zwischen den drei Kohlenstoffra-
dikalen der Vakanz wechselt [109]. Es zeigt sich bei der theoretischen Betrachtung des
CVD-Wachstumsprozess das Verhiltnis der Konzentrationen von [N]/[NV]=1- 107 und
[N,J/INVH]=1-10* [110].

Die Vermutung, dass das NV-Zentrum aus einem substitutionellen Stickstoffatom und ei-
ner Vakanz besteht wurde erst mals 1965 von L. du Preez in seiner Dissertation gedufert.
SchlieBlich wurde diese Vermutung1976, bei der Untersuchung bestrahlter und thermisch
behandelter Typ Ib Diamanten bestitigt [111]. Begriindet wurde dies mit dem thermischen
Ausheilungsverhalten von den bekannten GR1-, ND1-Zentren, der Anwesenheit von sub-
stitutionellem Stickstoff und einer bis dato nicht eindeutig zugewiesener Absorption mit
einer ZPL bei 1,945eV bzw. 637 nm. Dabei halbierte sich die Vakanzkonzentration zwi-
schen 600 °C und 750 °C und die Intensitit der 1,945 eV Absorptionslinie verdoppelte sich.
Ein weiteres Argument lag im druckabhédngigem Verhalten der 1,945eV ZPL, die trigo-
nale Symmetrie aufgezeigt [111]. Zwei Jahre spiter 1978 konnte dem NV-Zentrum mit
der 1,945eV ZPL der Spin S = 1 zugeordnet werden, da die Konzentration des bekann-
ten paramagnetischen W15-EPR-Zentrum in bestrahlten Typ Ib Diamant in gleicher Weise
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bei thermischer Behandlung zunahm [112]. Das W15-Zentrum hat ebenso wie das NV-
Zentrum die trigonale Cs,-Symmetrie [112, 113]. Demnach wird das NV~ -Zentrum in der
EPR als W15-Zentrum bezeichnet.

Die erste Messung eines einzelnen NV-Zentrums gelang schlieBlich fast 20 Jahre spéter
1997 mittels konfokaler Fluoreszenzmikroskopie und optisch detektierter Magnetresonanz
(ODMR) [2].

Das NV-Zentrum kommt in verschiedenen Ladungszustinden NV, NV° und NV~ vor
[53, 114, 115]. Der Ladungszustand ist im Wesentlichen durch die nihere Umgebung und
die Anwesenheit von Donatoren oder Akzeptoren bestimmt (sieche Unterabschnitt 2.5) [48].
Er kann direkt durch die Beeinflussung des Ferminiveaus innerhalb von Diodenstrukturen
oder durch elektrische Felder zwischen in Diamant vergrabenen Graphit- oder Borleiter-
bahnen beeinflusst werden [114, 116, 117]. Auch die Oberflichenterminierung beeinflusst
das Ferminiveau oberflichennah und damit die sich dort befindlichen NV-Zentren in ih-
rem Ladungszustand [53]. Die Ubergangsenergie des NV-Zentrums als Akzeptor inner-
halb der Bandliicke 0/- betrigt rund 2,8 eV iiber dem Valenzband [45, 46]. Damit liegt
es energetisch unter dem Donatorniveau vom P1-Zentrum. Der NV~ -Ladungszustand ist
in Anwesenheit von mehr als 100 ppb substitutionellem Stickstoff dominant, insofern die
Konzentration weiterer Akzeptoren vernachlédssigt werden kann und die NV-Konzentration
kleiner ist [31, 46]. Das Akzeptorniveau des +/0 Ubergang befindet zwischen 0,8 eV und
1,5eV in der Bandliicke {iber dem Valenzband [45-47].

Sowohl das NV°-Zentrum als auch das NV ~-Zentrum sind Farbzentren und in Absorpti-
on wie auch in Photolumineszenz aktiv, da sich die jeweiligen Grundzustinde wie auch
die angeregten Zustdnde innerhalb der Bandliicke befinden. Das NV~ -Zentrum hat in Ab-
sorption und Emission eine ZPL bei 1,945eV bzw. 637 nm. Dies entspricht der direkten
elektronischen Anregung zwischen dem Spin-Triplett-Grundzustandes 3A, und dem ange-
regtem Spin-Triplett °E Zustand [118].

Die grofle Stokes-Verschiebung von 0,45 eV des NV~ -Zentrums spiegelt sich in der spek-
tral breiten Phononenseitenbande wider [113]. Da die ZPL nur rund 3% der Fluoreszenz
bzw. Absorption ausmacht ergibt sich ein Debye-Waller Faktor von 0,03 [113]. Fiir Tem-
peraturen unterhalb der Debye-Temperatur von Diamant Tp =2246 K [119] ist der Debye-
Waller Faktor temperaturabhédngig und somit kann die spektrale Photolumineszenz des
NV~ -Zentrums fiir die Thermometerie genutzt werden [107].

In der Asymmetrie der Phononenseitenbande in Absorption zu kleinen Wellenldngen und
in der Photolumineszenz zu grofleren Wellenlidngen zeigt sich der dynamische Jahn-Teller-
Effekt des NV~ Zentrums [120, 121]. Eine weitere IR-Photolumineszenz mit einer ZPL
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bei 1042nm bzw. 1,190eV wird dem Ubergang zwischen Spin-Singletzustinden 'E und
'A| des NV~ -Zentrums zugeschrieben [121, 122].

Wie es bei den meisten Farbzentren der Fall ist ldsst sich auch die NV™-Zentrum Konzen-
tration mittels Absorptionsspektroskopie bestimmen. Dabei ist die integrale Absorption der
1,945 eV ZPL proportional zur NV~ -Konzentration. Der Proportionalititsfaktor ist die Os-
zillatorstirke fy— =1,4- 10710 meVem? [123]. Mittels konfokaler Fluoreszenzmikrosko-
pie lassen sich sehr viel kleinere lokale Konzentrationen durch die optische Auflésung ein-
zelner NV-Zentren messen. Dabei werden zunéchst der Einzel-Photonenemitter-Charakter
eines N'Vs mittels der Photonen-Autokorrelation bestimmt. Danach wird die Intensitét der
Einzelphotonequelle mit der eines Ensembles und so die NV-Konzentration aus den Inten-
sititsverhiltnissen abgeleitet [124]. Der spektrale Fingerabdruck des NV°-Zentrum besteht
aus einer ZPL bei 575 nm bzw. 2,156 eV und ebenfalls einer breiten Phononenseitenbande
[121]. Der direkte elektronische Ubergang zwischen dem ?E Grundzustand und dem an-
geregten A ergibt die ZPL. Dem NV konnte bisher kein bekannter optischer Ubergang
zugeordnet werden [31].

Das NV~ -Zentrum (W15-Zentrum) hat wie bereits erwihnt den Spin § = 1, dem NVO-
Zentrum wird der Spin S = 1/2 zugeordnet und das NV*-Zentrum hat den Spin S = 0
[53, 114, 115]. Der Spin S = 1/2 des NVY 2E Grundzustandes kann nicht in der ZPL druck-
abhédngigen Aufspaltung oder bei EPR-Messungen nachgewiesen werden. Grund hierfiir ist
der dynamische Jahn-Teller-Effekt [115].

Die Besonderheit des NV~ -Zentrum liegt in der Fluoreszenzintensitit, die sich je nach
Spinzustand dndert und das nicht nur bei tiefen sondern auch bei Raumtemperatur [125].
Mittels intensiver Laser Bestrahlung wird der my=0 Zustand anndhernd zu 100% bevol-
kert. Dies wird als optisches Pumpen oder Spin-Polarisation bezeichnet und ist somit die
Préparation dieses Zustandes. Daraus ergibt sich die maximale Fluoreszenz, die diesen
Spinzustand reprisentiert. Der Spin-Triplett-Grundzustands 3A, besitzt in der EPR ei-
ne Null-Feld-Magnetresonanz bei 2,88 GHz[112]. Wenn diese Mikrowellenfrequenz im
ODMR-Experiment eingestrahlt wird, dndert sich die Besetzung des my=0 Grundzustan-
des zu Gunsten des my==+1- Grundzustandes [113]. Die Fluoreszenz ist nun 30% geringer.
Der my abhéngige Fluoreszenzunterschied wird als ODMR-Kontrast bezeichnet [113]. Es
findet sich in der ODMR eine weitere Null-Feld-Aufspaltung bei 1,42 GHz. Diese ist der
Spin-Triplett des angeregten °E Zustand analog zum A, Grundzustand [126]. Im Gegen-
satz zur EPR kann somit mittels ODMR der Spinzustand einzelner NV ~-Zentren gemessen
und prépariert werden. Diese Eigenschaften von Leuchtzentren sind sehr selten. Die gerin-

gere Intensitit der Fluoreszenz der my==+1 Préparation ergibt sich durch den strahlungslo-
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sen Ubergang iiber einen Singulett-Zustand. Die Spin-orbit Wechselwirkungen verbinden
den Triplett mit dem Singulett. Der Ubergang ist mit einer Anderung des Spins verbunden
und dufBert sich wie beschrieben in der Fluoreszenzintensitét.

Durch ein zusitzliches externes Magnetfeld spaltet der Zeeman-Effekt die entarteten mg=-+1
abhidngig von der Magnetfeldstirke auf und die Mikrowellenfrequenz verschiebt sich fiir
mg==+1 zu 2,88 GHz£Vv [127]. Die Zeemanaufspaltung ist neben dem Betrag auch von
der Richtung des Magnetfeldes zur NV-Achse bzw. der Magnetfeldprojektion auf die N'V-
Achse bestimmt. Dies liegt an der C3y-Symmetrie des NV-Zentrums [127]

Neben der ODMR lisst sich der Spinzustand auch bei Photostrommessungen mittels Pho-
toelectric Detection Magnetic Resonances PDMR bestimmen.

Der priparierte Spinzustand besitzt lange Kohirenzzeiten von bis zu 600 (s unter Anwe-
senheit einer natiirlichen '3C-Konzentration bei Raumtemperatur [128, 129]. Durch geziel-
te Anreicherung des Diamanten mit dem Kohlenstoffisotop '>C beim Diamantwachstum,
konnten sogar Kohidrenzzeiten von bis zu 2 ms erreicht werden [130]. Diese langen Kohi-
renzzeiten machen das NV~ -Zentrum zu einem exzellenten Kandidaten als Qubit in der
Quanteninformatik. An dieser Stelle wird auf die weiterfithrende Literatur verwiesen da
der Schwerpunkt dieser Arbeit in der Erzeugung und Bildungseffizienz von Farbzentren
und Defekten liegt.

2.7. Thermische Behandlung von Diamanten

Wenn Diamanten mit hochenergetischen Teilchen wie Elektronen, Ionen, Neutronen, Gam-
maphotonen oder mittels intensiven Lasern bestrahlt werden bilden sich eine Vielzahl von
Defekten und Gitterschiden. Die hdufigsten Defekte sind Vakanzen, deplatzierte Kohlen-
stoffatome und Frenkel-Paare. Die wichtigsten Vertreter im Kontext dieser Arbeit sind mit
ihren unterschiedlichen Ladungszustinden und Eigenschaften in Unterabschnitt 2.6 erldu-
tert.

Wenn dem durch Bestrahlung geschidigten Diamantgitter Energie in Form von thermi-
scher Behandlung zugefiihrt wird, werden die verschiedenen Defekte mobil und kénnen
so neue Defekte und Defektaggregate bilden. Bei entsprechend hohen Temperaturen und
moderaten Defektkonzentrationen wird das geschiddigte Diamantgitter fast vollstdndig re-
konstruiert.

Da Diamant nicht die stabile Phase von Kohlenstoff ist kommt es bei einer entsprechend
hohen Defektkonzentration und hinreichend hohen Temperaturen zur Umwandlung in ei-
ne graphitartige Phase [131, 132]. Die Konzentration der erzeugten Vakanzen, Zwischen-
gitteratome und Frenkel-Paare wie dem GR1-, ND1-, R2-, I*-, W11- bis W14-, Al- bis
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A3-Zentren ist von der Art der Bestrahlung, der Temperatur wihrend der Bestrahlung, der
Bestrahlungsdosis und der Energie der Photonen, Elektronen und Ionen und vom Diamant-
typ abhédngig. Dabei kann die Typisierung im weiteren Sinne als Einteilung der Diamanten
in n-Typ oder p-Typ bzw. undotiert hochrein verstanden werden und beeinflusst somit den
Ladungszustand der Defekte (siehe Unterabschnitt 2.5 und Unterabschnitt 2.4).

Die verschiedene Defekte lassen sich je nach ihren paramagnetischen oder optischen Ei-
genschaften nachweisen (siehe Unterabschnitt 2.6).

Die Bestimmung der Konzentrationen der ionenstrahlinduzierten Gitterdefekte ist aufgrund
ihrer inhomogenen Verteilung schwierig. Dies gilt im Besonderen fiir lonen deren Reich-
weite im Diamanten aufgrund ihrer Energie endlich ist. Oft kann dies nur durch Simula-
tionen abgeschitzt werden (siehe Unterabschnitt 2.3). Bei denen in dieser Arbeit verwen-
deten Ionenenergien entsteht lokal eine erhdhte Defektkonzentration, jedoch ist sie auf den
ganzen Diamanten bezogen sehr gering. Auch die empfindlichen konfokalen Photolumi-
neszenzmessungen erlauben keine quantitative Konzentrationsbestimmung und so ist diese
Methode nur fiir optisch aktive Zentren anwendbar. Lediglich die Konzentration der er-
zeugten Farbzentren wie zum Beispiel dem NV-Zentrum lésst sich durch eine Auszidhlung
und dem Vergleich absoluter Intensitdten bestimmen (siehe Verdffentlichung Nr. 3).
Hingegen lassen sich die Konzentrationen der verschiedenen Gitterdefekte aufgrund ihrer
paramagnetischen und optischen Eigenschaften und Coulombwechselwirkungen mittels
EPR, Absorptionsspektroskopie und Positronen-Annihilations-Spektroskopie bestimmen.
Diese Methoden sind jedoch durch ihre Sensitivitdt begrenzt und benotigen eine minimale
absolute Anzahl an Defekten. Daher ist die minimal zu bestimmende Defektkonzentration
und die einhergehende Signalintensitdt vom Probenvolumen abhingig. So ist es zum Bei-
spiel mit diesen Methoden nicht moglich die Vakanzenkonzentration hervorgerufen durch
die Implantation eines einzelnes Ions mit einer Energie von 100 keV zu bestimmen.

Auf der anderen Seite lassen sich homogen verteilte Defektkonzentrationen im gesam-
ten Probenvolumen (Diamant) durch hochenergetischen Teilchen wie Elektronen, Neutro-
nen oder Gammaphotonen erzeugen. In der vorliegenden Arbeit wurden nicht die Me-
thoden EPR, Absorptionsspektroskopie und Positronen-Annihilations-Spektroskopie so-
wie Neutronen-Gammaphotonen und hochenergetische Elektronen-Bestrahlung verwen-
det. Die Literatur zu diesen Messmethoden kann jedoch sehr gut zur Erklidrung der erziel-
ten Ergebnisse dieser Arbeit herangezogen werden. Aufgezeigt werden daher im Folgenden
die Entstehungsrate der Gitterdefekte in Abhéngigkeit der Bestrahlungstemperatur und der
verschiedenen Diamanttypen. Ebenso wird auf das temperaturabhiingige Ausheilungsver-

halten und die Entstehung weiterer Defektarten eingegangen.
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Ein Beispiel fiir die Vielzahl paramagnetischer Defekte, welche sich in bestrahlten und
thermisch behandelten Diamanten bilden und wieder ausheilen, ist in Abb. 10 zu sehen.
Diese EPR-Messungen stammen von J. Lomer aus dem Jahr 1985 und wurden an anderer
Stelle von [133] verdffentlicht. Es handelte sich um einen natiirlichen Typ Ila Diaman-
ten, welcher mit hochenergetischen Elektronen mit einer Energie von 2 MeV und einer
Dosis von 8- 10!8 cm™2 bestrahlt wurde. Nach der Bestrahlung wurde der Diamant mit-
tels EPR untersucht und die Spin-Konzentrationen der jeweiligen paramagnetischen Zen-
tren bestimmt. AnschlieBend wurde der Diamant dann bei verschiedenen Temperaturen fiir
je 30 min ausgeheilt und abermals die jeweiligen Konzentrationen bestimmt. Die Anga-
be der GR1-Konzentration ist unsicher da das GR1 kein Spin besitzt. Sie wurde mittels
optischer Absorption gemessen. Doch die zugehorige Oszillatorstirke fggr; fiir eine ge-
nauere Konzentrationsbestimmung wurde erst in den 1999er Jahren bestimmt [71]. Fiir die
Erzeugungsrate an Vakanzen je Elektron und Zentimeter finden sich in der Literatur Wer-
te zwischen 0,1 und 1,53 [71, 81, 134, 135]. Demnach sollte die GR1-Konzentration im
Bereich von 8- 10'® cm~3 gelegen haben. Auf der anderen Seite wird das Verhiltnisse der
R2- zu GR1-Konzentration bei Raumtemperaturbestrahlung [GR1]/[R2] zwischen 3 und 10
angegeben [81, 84, 85]. Dies wiirde allerdings auf eine Vakanzenkonzentration unterhalb
von 1-10'8 cm—3 hinweisen. Zu beriicksichtigen ist auch, dass der verwendete Diamant
durchaus entsprechende Verunreinigungen wie Bor, Stickstoff, Nickel, Cobalt, Silizium
und Wasserstoff enthalten haben konnte [136].

Mittels der neueren Literatur lassen sich die meisten paramagnetischen Zentren in Abb. 10
identifizieren. Dabei bilden die Vakanzen die Majoritit. Ihre Konzentration verindert sich
erst nach thermischer Behandlung oberhalb von 600 °C. Ab dieser Temperatur ist die Va-
kanz demnach mobil und ab 800 °C heilen sie fast vollstindig aus.

Direkt nach der Bestrahlung zeigen sich auch die deplatzierten Kohlenstoffatome. Das
R2-Zentrum ist hierbei die stabile (001) spilt-interstitial Konfiguration (siehe Unterun-
terabschnitt 2.6.2). Ebenso entsteht das R1-Zentrum, welches der di-(001)-spilt-interstitial
Konfigurationen zugeschrieben wird [137]. Des Weiteren zeigt sich eine ganze Familie von
Zwischengitterkonfigurationen wie den R3-, R13-, R14-, R15-Zentren und das A1-Frenkel-
Paar [44, 82, 134, 138]. Das Vorkommen direkt nach der Bestrahlung von dieser Familie
und dem R1-Zentrum zeigt deutlich, dass die deplatzierten Kohlenstoffatome schon wih-
rend der Bestrahlung mobil sind. Die hohe Mobilitit zeigt sich auch darin, dass alle diese
Defekte schon unterhalb von 600 °C verschwinden. Die Entstehungsrate dieser Defekte und
ihr Ausheilungsverhalten wird im néchsten Abschnitt noch einmal diskutiert.

Eine weitere Defektgruppe sind die Vakanzaggregate, deren Entstehung erst nach thermi-
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Abb. 10: MeV-Elektronenstrahl induzierte paramagnetische Defektpopulation in natiirli-
chem Typ Ila Diamant und deren Abhédngigkeit von der thermischen Behandlung (Daten
entnommen aus [133, 136]). Die GR1 Konzentration ist durch optische Absorption ge-
messen und wird als unsicher angegeben. Eine Abschitzung aus der Literatur [135] mit

dhnlichen Energien, Dosen und dem selben Diamanttyp liefert eine Vakanzenkonzentrati-

on in der GroBenordnung von 1-10'8 cm™3.

scher Behandlung der Diamanten einsetzt. Die hochste Konzentration mit 3-10'7 cm ™3
erreicht das R4-Zentrum (auch TH5-Zentrum genannt) bestehend aus 2 Vakanzen nach
800 °C thermischer Behandlung (siehe Unterunterabschnitt 2.6.4). Geringe Konzentratio-
nen treten bereits wihrend der Bestrahlung auf [91]. Oberhalb von 900 °C nimmt seine
Konzentration deutlich ab und nach 1000 °C ist es fast vollstindig verschwunden. Ein
weiteres Vakanzaggregat ist das R5-Zentrum bestehend aus 3 Vakanzen. Seine maxima-
le Konzentration von 2-10'7 cm™3 ist bei einer thermischen Behandlung von 900 °C er-
reicht. Seine Konzentration wird oberhalb von 1200 °C nicht mehr messbar. Im gleichen
Temperaturbereich bilden sich auch O1-Zentren (4 Vakanzen) mit einer Konzentration von
1-10'7 ¢cm—3, R6-Zentren (5 Vakanzen) mit 1-10'% cm—3, R10-Zentren (6 Vakanzen) mit
einer Konzentration von 3- 10" cm—3, und R11-Zentrrn mit 7 Vakanzen und einer Kon-
zertanion von 1 - 10" cm™3. Im Temperaturbereich von 1200 °C befindet sich ein weiteres
Konzentrationsmaxima. Das R8-Zentrum wird einem ringformigen Aggregat mit 13 Va-

kanzen zugeschrieben und das R7-Zentrum ist ebenfalls eine ringartige Struktur mit 11
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Vakanzen. SchlieBlich ist oberhalb von 1500 °C keiner der genannten Vakanzarggregate
mehr vorhanden. Bei einer vorsichtigen Bilanzierung unter Zuhilfenahme der abgeschitz-
ten initialen Vakanzenkonzentration von 1-10'8 ¢m—3 ergibt sich fiir die Summe von R4,
RS und O1 mit je 1107 cm™3, dass etwa 90% der Vakanzen bei 900 °C aggregiert sind.
Unter der Annahme von einer initialen Vakanzenkonzentration von 8 - 10'8 cm~3 aggregie-
ren immer noch mehr als 10% der Vakanzen.

Diese Abschitzung gilt allerdings nicht im Allgemeinen, sondern es wird eine entspre-
chend hohe Vakanzenkonzentration vorausgesetzt. Es lédsst sich in diesem Fall ein mittler-
er Abstand von rund 8 nm zwischen den Vakanzen abschitzen. Der Diffusionskoeffizient
ist D >1nm?2s~! zwischen 850 °C und 1000°C [9, 139, 140]. Daraus ergibt sich bei den
angegeben 30 min thermischer Behandlung eine Diffusionslidnge in einer Dimension von
d ~ /D -t =42 nm. Des Weiteren zeigt sich, insofern der mittlere Abstand zwischen den
Vakanzen 3 nm wihrend der Bestrahlung unterschreitet, dass es direkt zu einer Aggregati-
on kommt [141].

Es sollen die einzelnen Temperaturbereiche der Diamantausheilung mit den zugehdrigen
Defektpopulationen im Rahmen neuere Literatur diskutiert werden. Im Besonderen wird
hierbei auf die Eigenarten der verschiedenen Diamanttypen eingegangen.

Zuvor wird noch die Bildungsrate von Vakanzen und Zwischengitteratomen im Bezug auf
verschiedene Diamanttypen und der Temperatur wihrend der Bestrahlung unter Zuhilfe-

nahme der Literatur diskutiert.

2.7.1. Vakanz-Erzeugung

Wie bereits angedeutet sind die Vakanzen die hiufigsten Defekte, die bei der Bestrahlung
mit hochenergetischen Elektronen in Diamanten auftreten. In Abb. 11 sind die Konzentra-
tionen von GR1- und R2-Zentren in einem synthetischen Typ Ila High Temperature High
Pressure (HPHT)-Diamanten in Abhédngigkeit der Temperatur wihrend der Bestrahlung
dargestellt [85]. Verwendet wurde ein Elektronendosis von 7 - 10'7 ¢cm~2 und eine Elektro-
nenenergie von 2 MeV. Es ist zu betonen, dass nach den Tieftemperaturbestrahlungen die
Proben bei Raumtemperatur gemessen wurden. Dieses Vorgehen hat keinen Einfluss auf
die Konzentrationen [85]. Es ist deutlich zu sehen, dass die GR1-Konzentration zwischen
—200 °C und 400 °C Bestrahlungstemperatur mit etwa 4,5 ppm konstant ist. In einem ver-
gleichbaren Experiment (Diamanttyp, Elektronenenergie und Dosis) zeigt sich ebenfalls,
dass die Summe der Vakanzen (GR1+ ND1) im Bereich von rund —170 °C bis 110 °C un-
abhingig von der Bestrahlungstemperatur ist [81]. Dabei wird eine Erzeugungsrate von

1,53 Vakanzen je Elektron und Zentimeter fiir Elektronen mit einer Energie von 2 MeV
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Abb. 11: Konzentration von GR1- und R2-Zentren in verschiedenen synthetischen HPHT-
Diamanten vom Typ Ila, bestrahlt mit Elektronen mit einer Energie von 2 MeV mit der
jeweiligen Dosis von 7 - 10'7 cm~2 in Abhingigkeit der Bestrahlungstemperatur (Daten
entnommen aus [85]).

angegeben [81]. Die Erzeugungsrate wird an anderer Stelle jedoch mit nur 0,11 Vakanzen
je Elektron und Zentimeter angegeben [134]. Dieser groBe Unterschied ist auf die Reinheit
der verwendeten Typ Ila Diamanten und auf die experimentellen Bedingungen wéhrend
der Bestrahlung zuriickzufiihren (z.B. Probenkiihlung wihrend der Bestrahlung).

Wenn die Diamanten bei 600 °C bestrahlt werden zeigt sich eine deutlich verminderte
Vakanzen-Konzentration aufgrund ihrer einsetzenden Mobilitdt oberhalb dieser Tempe-
ratur. Die Migrationsenergie der neutralen Vakanz wird mit 2,12eV angeben [139]. Bei
hoheren Bestrahlungstemperaturen sind fast keine Vakanzen mehr nachweisbar.

Eine Rekombinationsenergie von Egri+r2=1,68 eV reduziert die GR1-Konzentration um
20% [142], wenn Typ Ila Diamanten nach Raumtemperaturbestrahlung isochron bei 460 °C
ausheilen. Auch die Vakanzen-Erzeugungsrate ist in diesem Temperaturbereich in ver-
gleichbarem Mafe reduziert (siche Abb. 11).

Ein deutlicher Unterschied zeigt sich bei den verschiedenen Diamanttypen. Beim Diamant
Typ Ib gibt es eine Korrelation zwischen Stickstoffgehalt und Vakanzen-Erzeugung durch

MeV-Elektronenbestrahlung. So werden 5 mal mehr Vakanzen (Summe aus GR1- und
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ND1-Zentren) bei einer P1-Konzentration von 300 ppm im Vergleich zu Typ Ila Diamanten
generiert. Bei 23 ppm P1-Zentren ist der Faktor immer noch 2,8 [135].

In Diamanten vom Typ IIb hingegen betrédgt die durch Raumtemperaturbestrahlung initiale
GR1-Konzentration nur 1/3 im Vergleich zu Typ Ila Diamanten, was eine hohere Strah-
lungshirte bedeutet [42]. Erklirt wird dies durch eine stiarkere Rekombination von Vakan-
zen mit deplatzierten Kohlenstoffatomen [42]. Allerdings wird die Vakanzenkonzentration
hier unterschiitzt, da die positive geladene V' -Konzentration nicht direkt bestimmbar ist
(siehe Unterunterabschnitt 2.6.1) [42].

Die Erzeugungsrate von Vakanzen in Typ Ila Diamanten ist proportional zur Dosis von
MeV-Elektronen [81]. In Typ IIb hingegen ist der Zuwachs der GR1-Zentren mit steigen-
der Elektronendosis zunédchst schwicher. Erst nach einer Kompensation der Bor-Akzeptor-
Konzentration durch hohere Elektronendosen ist die Proportionalitét vergleichbar [42].
Analog sollte in Typ Ib die Zunahme der Vakanzen in Abhéngigkeit der Dosis einen grof3e-
ren Proportionalitétsfaktor besitzen. Erst bei einer Kompensation der Stickstoff-Donatoren
sollte dann die Proportionalitét dhnlich der von Typ Ila werden. Diese Annahme ergibt sich
aus der Korrelation zwischen Erzeugungsrate der Vakanzen und der Stickstoffkonzentrati-
on [135].

2.7.2. Kohlenstoff-Zwischengitteratom-Bildungsrate

Die Bildungsrate von R2-Zentren, der stabilen Konfiguration des deplatzierten Kohlenstof-
fatoms, zeigt eine starke Abhédngigkeit von der Bestrahlungstemperatur (siche Abb. 11)
[85]. So ist die R2-Konzentration unterhalb einer Bestrahlungstemperatur von —150°C
in Typ Ila Diamanten mit der Vakanzenkonzentration vergleichbar [80, 84]. Es wird ei-
ne Erzeugungsrate durch Elektronen mit einer Energie von 2MeV von 1,1 R2-Zentren je
Elektron und Zentimeter bei —173 °C und nur 0,1 bei 76 °C in Typ Ila Diamanten ange-
geben [81]. In Abb. 11 zeigt sich deutlich, dass sich zwischen —150 °C und 0 °C Bestrah-
lungstemperatur die R2-Bildungsrate um mehr als 60% reduziert. Da keine Anderung in
der Vakanzenkonzentration vorliegt kann dies nicht durch Rekombination mit den Vakan-
zen erklirt werden [84, 85]. Bei einer weiteren Erhohung der Bestrahlungstemperatur iiber
350 °C wird das R2-Zentrum fast nicht mehr nachweisbar. Dies spiegelt sich auch im Aus-
heilungsverhalten bei thermischer Behandlung nach der Bestrahlung wieder. Oberhalb von
427 °C verschwinden die R2-Zentren [81]. Dies ist auf ihre hohere Mobilitét verglichen mit
den Vakanzen zuriickzufiihren. Ihre Migrationsenergie betrdgt nur 1,6 eV [65, 85].

Die starke Reduktion in der Bildungsrate wird durch eine mobilere Zwischengitter-I*-

Konfiguration der deplatzierten Kohlenstoffatome mit einer geringeren Migrationsenergie
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von 0,3 eV erklirt [85]. Seine Bildung ist demzufolge bei hoheren Bestrahlungstempe-
raturen bevorzugt [85]. I* ist unterhalb von —153,15 °C nicht mobil und bildet nach der
Bestrahlung die erhohte R2 Konzentration [85].

Ein weiterer Hinweis auf die hohere Mobilitét der I*-Konfiguration zeigt sich in der Anwe-
senheit von Zwischengitteratomaggregaten. Nach Raumtemperaturbestrahlungen kénnen
zum Beispiel R1-Zentren nachgewiesen werden, welche vereinfacht aus zwei R2-Zentren
bestehen. Dies gilt ebenso fiir die Anwesenheit von O3-Zentren, welche ein Aggregat von
3 R2-Zentren sind [84]. Mit Blick auf Abb. 10 wird deutlich, dass eine ganze Familie von
Kohlenstoff-Zwischengitteratomen-Aggregaten (R3-, R13-, R14- und R15-Zentren) vor-
kommt. Ein weiteres Beispiel findet sich in Diamanten vom Typ IIb. Hier werden direkt
nach der Raumtemperaturbestrahlung (B~ -I")- Komplexe gefunden [42].

Grundsitzlich ist aber nicht klar, warum die Vakanzenkonzentration so stark von der R2-
Konzentration abweicht. Es werden Rekombinationsbarrieren von 1,3 eV fiir I*-Zentren
mit GR1-Zentren bzw. von 1,6 eV fiir R2-Zentren mit GR1-Zentren angegeben [85]. Da-
her scheint eine allgemeine Aggregation der mobilen deplatzierten Kohlenstoffgitteratome
bevorzugt.

Die Erzeugungsrate der R2-Zentren ist ebenso wie die der Vakanz auch vom Diamanttyp
abhingig. Im Gegensatz zur Vakanzerzeugungsrate werden in Typ Ib verglichen zu Typ
ITa weniger als 1/3 der R2-Zentren nach der Raumtemperaturbestrahlung gefunden (siehe
Abb. 15). Allerdings kehrt sich dieses Verhiltnis nach thermischer Behandlung um (siehe
Unterunterabschnitt 2.7.3).

Die Erzeugungsrate von R2-Zentren ist proportional zur Elektronen-Dosis [81]. Dieser Pro-

portionalitédtsfaktor ist aber im Besonderen wie aufgezeigt temperaturabhingig [81].

2.7.3. Thermische Behandlung bis 600 °C nach der Bestrahlung

Bei einer thermischen Behandlung der bestrahlten Typ Ila HPHT-Diamanten zeigt sich
in Abb. 12, dass die R2-Konzentration bereits ab 400 °C deutlich abnimmt und oberhalb
von 500 °C ausgeheilt ist [84, 85]. In diesem Temperaturbereich verringert sich die GR1-
Konzentration nur wenig und maximal um 20%, was ebenso aus Abb. 13 in einem ver-
gleichbaren Experiment hervorgeht [54]. Des Weiteren wird eine Verringerung der Halb-
wertsbreite der GR1-ZPL von 25% angegeben [54]. Dies ldsst sich auf die Verringerung
der Gitterverspannung in der lokalen Umgebung der Vakanzen zuriickfiihren.

Bei einer Temperatur von 300 °C hat eine weitere Absorption ithr Maximum und ver-
schwindet oberhalb von 400 °C ohne eine signifikanten Einfluss auf die Absorption von
GRI1- und R2-Zentren zu haben (siehe Abb. 13). Diese Absorption besitzt eine ZPL bei
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Abb. 12: Konzentration von GR1- und R2-Zentren im Typ Ila HPHT-Diamant nach Be-
strahlung mit 2 MeV Elektronen mit einer Dosis von 3 - 10'8 cm™2 bei TBestrahlung VON
—173,15 °C in Abhingigkeit der Ausheilungstemperatur. Jede isochrone Temperung dau-
erte 30 min, (Daten entnommen aus [85]).

504 nm. Sie wird dem 3H-Zentrum zugeschrieben und besteht vereinfacht ebenso wie das
R1-Zentrum aus zwei R2-Zentren, allerdings in der sogenannten Humble-Struktur [143].
Dieser Defekt kann auch einen anderen Ladungszustand einnehmen und besitzt dann eine
charakteristische ZPL bei 270 nm und wird als SRL-Zentrum bezeichnet [54]. Die beob-
achtete Ausheilung von 3H-Zentren ist unter UV-Einstrahlung reversibel und erst ab einer
thermischen Behandlung oberhalb von 800 °C vollstindig ausgeheilt [54]. Eine dhnliche
Stabilitdt und vergleichbares Verhalten zeigt auch das R1-Zentrum. Allerdings konnte der
Veridnderung seines Ladungszustandes kein bekanntes Zentrum zugeordnet werden. Das
reversible photo- und thermochrome Verhalten deutet allerdings auf diesen Ladungszu-
standes hin [54].

Eine reversibel Anderung des Ladungszustandes durch thermische Behandlung bei 500 °C
und umgekehrt durch UV-Bestrahlung wird auch bei Vakanzen in Typ I Diamanten beob-
achtet, jedoch nicht in Typ Ila [56]. Daher ist die Ausheilung von GR1-Zentren um 20%
durch die Rekombination mit R2 bedingt.

In HPHT-Diamanten vom Typ Ib mit entsprechend hoher P1-Konzentration ist die Ande-
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Abb. 13: Absorptionsintensitit von GR1-, 3H- und R2-ZPL in Typ Ila HPHT-Diamant
mit 0,1 ppm P1 in Abhéingigkeit der Ausheilungstemperatur. Die Probe wurde bei Raum-
temperatur mit 3 MeV Elektronen und einer Dosis von 2 - 10!8 cm~2 bestrahlt. Jede iso-
chrone Temperung dauerte 60 min, (Daten entnommen aus [54]).

rung der R2-Konzentration mit zunehmender Temperatur deutlich anders (siche Abb. 14).
Zunichst betrdgt die R2-Konzentration in Typ Ib HPHT-Diamant nur ein Drittel vergli-
chen zum HPHT-Referenzdiamanten vom Typ Ila (siehe Unterunterabschnitt 2.7.2 [54]).
Dies dndert sich im Maximum bei 400 °C deutlich. Die R2-Konzentration entspricht hier
150% der Konzentration im Typ Ila Diamant. Die R2-Zentren heilen dann bis unterhalb
von 500 °C aus. Im Vergleichsdiamanten ist diese Ausheilung erst bei 600 °C erreicht.

Dieses Verhalten lésst sich durch das Ausheilungsverhalten von negativ geladenen Frenkel-
Paaren erkliren (siehe Abb. 15). Es zeigt sich, dass neben NDI- und R2-Zentren noch zwei
Konfigurationen von negativ geladenen Frenkel-Paaren (W11- und W13-Zentrum) in Typ
Ib HPHT-Diamanten bei der Bestrahlung mit Elektronen entstehen [86]. Bei 200 °C fillt
die Konzentration von W11-Zentren ab. Hingegen nimmt die Konzentration W13-Zentren
zu und erreicht ihr Maximum bei 300 °C, was mit dem Ausheilen von W11-Zentren zusam-
menfillt. Mit dem Ausheilen von W13-Zentren oberhalb von 350 °C nimmt die Konzen-
tration von ND1- und R2-Zentren deutlich zu. Die ND1-Konzentration erreicht rund 130%

und die R2-Konzentration 260% der initialen Konzentrationen. Die beobachtete Zunah-
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Abb. 14: Konzentration von R2-Zentren in Typ Ib und Typ [Ia HPHT-Diamanten in Ab-
hingigkeit von der thermischen Behandlung. Die Diamanten wurden mit Elektronen mit
einer Energie von 3MeV und einer Dosis von 2 - 10'8 cm ™2 bei Raumtemperatur be-
strahlt. Die einzelnen isochronen Ausheilungen dauerten 60 min je Temperatur, (Daten
entnommen aus [54] ).

me begriindet sich in der Dissoziation der negativ geladenen Frenkel-Paare (W11-, W13-

Zentren).

Bei der Bestrahlung mit Gamma-Photonen z.B. mittels ®°Co (1,17 MeV und 1,33 MeV)
entstehen Gitterschdden hauptsichlich durch Paarbildung und Compton-Streuung. Dabei

ist die Compton-Streuung der dominante Prozess [13]. Die Elektronen besitzen aufgrund

der Compton-Streuung dann eine maximale Energie von 1 MeV und im Mittel des Compton-

Kontinuums somit 0,5 MeV. Elektronen benotigen, unter Annahme einer Versetzungsener-

gie von E;=40eV [13], mindestens 0,2MeV um Vakanzen zu erzeugen. Daher ist der

Energieiibertrag auf das deplatzierte Kohlenstoffatom klein. Ebenso wie der resultieren-

de Abstand zwischen ihm und der Vakanz und es bilden sich hauptsidchlich Frenkel-Paare

[86, 87].

In Abb. 16 werden direkt nach der Gammabestrahlung von Typ Ib HPHT-Diamanten und
der thermischen Behandlung unterhalb von 300 °C nur sehr wenige Vakanzen und R2-
Zentren beobachtet. Ahnlich wie bei der Elektronen-Bestrahlung in Abb. 15 entstehen die
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Abb. 15: Konzentration von ND1-, W11-, W13- und R2-Zentren in Typ Ib HPHT-
Diamant mit 100 ppm Stickstoff in Abhiingigkeit von der thermischen Behandlung.

Die Diamanten wurden mit Elektron mit einer Energie von 3 MeV und einer Dosis von
2-10'® cm~2 bei Raumtemperatur bestrahlt. Die einzelnen isochronen Ausheilungen dau-
erten 60 min je Temperatur, (Daten entnommen aus [86] ).

negativ geladenen Frenkel-Paar-Konfigurationen die W11- und W13-Zentren. Sie heilen
wie zuvor beim elektronenbestrahlten Diamant beschrieben aus. Die ND1-Konzentration
erreicht hier jedoch oberhalb von 400 °C mehr als das zehnfache der initialen Konzentrati-
on. Die R2-Konzentration verachtfacht sich im Maximum bei dieser Temperatur. Hier wird
die Zunahme von Vakanzen und R2-Zentren durch die Dissoziation der negativ geladenen
Frenkel-Paare (W11-, W13-Zentren) besonders deutlich.

Im Gegensatz zu Typ Ib finden sich in Typ Ila Diamanten nach Gammabestrahlung kei-
ne negativ geladenen Frenkel-Paare [86]. In diesen Diamanten sollten neutral geladene
Frenkel-Paare wie die Al- bis A3-Zentren vorkommen. Diese sind bisher aber nicht ein-
deutig zugewiesen (siehe Unterunterabschnitt 2.6.3).

Vom NV-Zentrum und auch von der Vakanz ist bekannt, dass diese in Typ Ila Diamanten
sowohl im negativen als auch im neutralen Ladungszustand vorkommen koénnen. Grund
hierfiir ist die lokale Umgebung der Zentren, da auch hochreine Diamanten geringe Men-
gen substitutionellen Stickstoff enthalten konnen (siehe Unterabschnitt 2.5). Da das Ak-
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Abb. 16: Konzentration von ND1-, W11-, W13- und R2-Zentren in Typ Ib HPHT-
Diamant mit 100 ppm Stickstoff in Abhéngigkeit von der thermischen Behandlung.

Der Diamant wurde mit °Co-Gamma-Photonen mit einer Energie von 1,17 MeV und
1,33 MeV und einer Aquivalenzdosis von 1-10' cm™2 bei Raumtemperatur bestrahlt.
Die einzelnen isochronen Ausheilungen dauerten 60 min je Temperatur, (Daten entnom-
men aus [86]).

zeptorniveau -/0 des Frenkel-Paars mit 2,4 eV unterhalb der Akzeptornivaus der Vakanz
und des NV-Zentrums liegt, sollten durchaus negativ geladene Frenkel-Paare in Typ Ila
Diamanten vorliegen. Des Weiteren wird in diesen Diamanten auch keine Zunahme von
Vakanzen oberhalb von 400 °C durch die mégliche Dissoziation von Frenkel-Paaren beob-
achtet. Neutral geladene Frenkel-Paare, welche durch Anregung der Elektronen aus dem
Valenzband mit hinreichenden Photonenenergien negativ geladen werden, konnten eben-
falls nicht aufgezeigt werden. Dies konnten Untersuchungen zur Positronenvernichtung in
gammabestrahlten Typ IIa Diamanten unter monochromatischer Belichtung ausschlieBen
[86]. Sie sind nicht vorhanden [87]. Es ist somit anzunehmen dass die neutralen Frenkel-
Paare direkt bei der Bestrahlung und der weiteren thermischen Behandlung rekombinieren
und im neutralen Ladungszustand nicht stabil sind [84].

Neben der Abwesenheit von Frenkel-Paaren infolge von Rekombination bei Gammabe-
strahlung betrdgt die Vakanzen-Konzentration in Typ Ila nur 1/40 verglichen zu Typ Ib

[86]. Daher sind Diamanten vom Typ Ila besonders strahlungshart gegen Gammabestrah-
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lung verglichen mit Typ Ib Diamanten.

Daraus lésst sich auch ableiten, dass der Unterschied in der Erzeugungsrate von Vakanzen
bei unterschiedlichen Diamanttypen auf der Rekombination bzw. Dissoziation von Frenkel-
, (Vakanz-R2)- und (Vakanz-I*)-Paaren mit geringem Abstand beruht.

Die Rekombination von Vakanz und R2-Komplexen zeigt sich auch an anderer Stelle, bei
den (Vakanz-2I)-Komplexen. Deren Rekombination findet bei 300-350 °C statt und fiihrt
zu keiner Verdnderung der R2-, ND1- und GR1-Konzentration [144].

In Diamanten vom Typ IIb wird eine Zunahme von (B~-I")-Komplexen bei 350 °C be-
obachtet [42]. Daher wird ein mobileres Kohlenstoffzwischengitteratom I verglichen zu
R2 postuliert. Es gibt auch keine Abnahme der GR1-Konzentration zwischen 400 °C und
600 °C wie es bei Typ Ila Diamanten der Fall ist (vergleiche Abb. 18 und Abb. 13). Das
Einfangen von I durch die negativ geladenen Bor-Akzeptoren kann somit der Rekombina-
tion entgegen wirken [42]. Es zeigt sich auch, dass oberhalb von 600 °C die Konzentration
der GR1-Zentren um 30% zunimmt (sieche Abb. 18 [42]). Begriindet wird dies aber in der
Anderung des Ladungszustandes von V* zu VY [42], da ohne thermische Behandlung der
GR1-Response bei Positronenvernichtung eine Konzentrationszunahme unter Einstrahlung

monochromatischen Lichtes mit einer Energie von 0,6 eV andeutet.

2.7.4. Thermische Behandlung oberhalb von 600 °C nach der Bestrahlung

Bei der thermischen Behandlung oberhalb von 600 °C von elektronenbestrahlten Typ Ila,
Typ Ib und Typ IIb Diamanten nimmt die Vakanzenkonzentration deutlich ab (siehe Abb. 17,
Abb. 18 und Abb. 19 ). Ein dhnliches Ausheilungsverhalten findet sich auch in andern
Diamanttypen [72]. Ab diesem Temperaturbereich werden die Vakanzen mit einer Akti-
vierungsenergie von Egr;=2,3 eV mobil und konnen ausheilen, aggregieren oder durch
ein substitutionelles Atom wie z.B. Stickstoff eingefangen werden, und bilden so stabile
Vakanz-korrelierte Farbzentren wie das NV-Zentrum [72, 85]. Diese beiden Mechanismen
der Aggregation und Farbzentrenbildung stehen in Konkurrenz und sollen im Folgenden in
verschieden Diamanttypen diskutiert werden. Zunéchst soll aber die Mobilitdt von Vakan-
zen beziiglich ihres Ladungszustandes dargestellt werden.

Es wird davon ausgegangen, dass der Ladungszustand der Vakanz ihre Mobilitit beeinflusst
und somit das Ausheilungsverhalten von GR1-, ND1- und V' -Zentren unterschiedlich ist
[45, 72, 74]. Im Besonderen besteht die Annahme, dass das ND1-Zentrum nicht mobil ist,
zunichst sein Elektron an einen Akzeptor abgibt und dann als GR1-Zentrum mobil wird.

Ein Unterschied in der Mobilitdt von Vakanzen findet sich auch in anderen kovalenten
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Halbleitern wie Silizium. Hier besitzt die neutrale Vakanz V° eine Migrationsenergie von
E\,0=330meV und die doppelt negativ geladene Vakanz V=2 nur E\,2=180meV [85]. Was
an diesem Beispiel in Silizium aber deutlich wird, ist, dass V2 mobiler als VO ist.

In der neueren Literatur wird angegeben, dass ND1- und auch V'-Zentren mobil sind
[43, 145]. Dass, wie angenommen das ND1-Zentrum bei thermischer Behandlung zunéchst
sein Elektron abgibt um dann als GR1-Zentrum mobil zu sein, steht im Widerspruch zum
thermochromen Verhalten der Vakanz (siehe Unterabschnitt 2.5). Es zeigt sich in Typ I Dia-
manten mit viel Stickstoff eine reversibel thermochrome Zunahme von ND1- und Abnahme
von GR1-Zentren bei 500 °C [56]. Ein weiteres Beispiel fiir das thermochrome Verhalten
von Defekten, bei denen das Akzeptorniveau 0/- unterhalb des Donatorniveaus von Stick-
stoff liegt, ist die Zunahme von NVH ™ -Zentren mit einer einhergehenden Verringerung
der P1-Konzentration bis oberhalb von 500 °C in nicht bestrahlten Typ Ib CVD-Diamanten
[59]. Das Akzeptorniveau 0/- von NVH-Zentren liegt bei 2,6 eV iiber dem Valenzband und
ist vergleichbar mit dem der Vakanz (2,8 eV) [43, 45]. Daher werden die neutralen Va-
kanzen (GR1-Zentren) in Anwesenheit von P1-Zentren in Typ Ib Diamanten wihrend der
thermischen Behandlung oberhalb von 500 °C negativ geladen und sind somit als ND1-
Zentrum mobil.

In den verschiedene Diamanttypen heilen die Vakanzen mit ihren unterschiedlichen La-
dungszustinden oberhalb von 750 °C in vergleichbarer Weise aus [42, 54, 74, 91]. In Typ
ITa entstehen mit der Ausheilung der Vakanzen neutrale Doppelvakanzen (siehe Abb. 17
[91]). Das Entstehen und Ausheilen der zugehdrigen TH5-Absorption bzw. R4- Spinkon-
zentration zwischen 450 °C und 950 °C besitzt ein Maximum bei 750 °C. Die zeitabhingi-
ge Zunahme von THS5-Zentren ist korreliert mit der Abnahme von GR1-Zentren bei einer
thermischen Behandlung von 600 °C in Typ Ila Diamanten [34]. Auch bei sehr geringen
Konzentrationen von Vakanzen im Bereich von 6,6 - 10'® cm 3 mit einem mittleren Vakan-
zenabstand von 25 nm konnte eine Ausheilung in Form von Aggregation gezeigt werden
[146]. Dabei nahm die GR1-Konzentration nach einer thermischen Behandlung von 1h
bei 726,85 °C um 23% ab und es ergab sich ein Wert von 5,1 - 10'® cm™3. Woraufhin eine
R4-Konzentration von 0,6 - 10'% cm™> bestimmt wurde. Damit sind 80% der ausgeheilten
Vakanzen trotz relativ groem mittleren Abstand zu neutral geladenen Doppelvakanzen ag-
gregiert. Es kann somit davon ausgegangen werden, dass die Vakanzenaggregation in Form
von Doppelvakanzen der dominierende Prozess in Typ Ila Diamanten ist [45, 146, 147].
Diese Aggregation findet auch in Typ IIb Diamanten statt (siche Abb. 18 [42, 43]).

Neben der THS5-Absorption gibt es in diesen Diamanten noch weitere Absorptionslinien

(M1- und M2-Zentren) mit vergleichbarem Ausheilungsverhalten. Allerdings sind diese
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Abb. 17: Integrale Absorption von Vakanzen (GR1) und Doppelvakanzen (THS) in Ab-
hiingigkeit von der Ausheilungstemperatur. Der untersuchte Diamant vom Typ Ila wurde
bei Raumtemperatur mit 2 MeV Elektronen und einer Dosis von 8 - 10! cm 2. Nach jeder
isochronen Ausheilung von je 30 min wurde die jeweilige integrale Absorption bestimmt.
(Daten entnommen aus [91])

Doppelvakanz-korrelierten Absorptionen bis 1000 °C stabil. Der Response bei Positronen-
vernichtung zeigt ebenfalls die Stabilitdt von Doppelvakanzen bis 900 °C [43]. Mit Hilfe
der Veroffentlichung Nr. 3 in Unterabschnitt 3.3 [124] kann gezeigt werden, dass es in
Bor-dotierten Diamanten durchaus zu einer verstdrkten Aggregation von Vakanzen im Ver-
gleich zu Typ Ila kommt.

Anders verhilt es sich in Typ Ib und Typ Ia Diamanten. Hier werden nach Elektronen-
bestrahlung und entsprechender thermischer Behandlung nur sehr geringe Mengen neutral
geladener Doppelvakanzen wie den THS- bzw. R4-, M1- und M2-Zentren nachgewiesen.
Insofern die Stickstoffkonzentration die Vakanzenkonzentration deutlich iiberschreitet wird
keine TH5-Absorption oder R4-Zentren beobachtet [91, 145, 146].

Um eine im Diamanten homogen verteilte, hohe Vakanzenkonzentration zu erzeugen, die
bei thermischer Behandlung zu einer groBBeren Aggregation fiihrt, konnen Neutronen mit ei-
ner Energie von 1 MeV verwendet werden, da ihre Wechselwirkung mit den Targetatomen

im Gegensatz zu energetischen lonen von ballistischer Natur ohne Coulomb-Wechselwirkung
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Abb. 18: Integrale Absorption von Vakanzen (GR1) und den Doppelvakanzenkonfigura-
tionen (THS, M1, M2) in Abhiingigkeit von der Ausheilungstemperatur. Der untersuchte
Diamant vom Typ IIb mit 5 ppm Bor wurde bei Raumtemperatur mit 2,2 MeV Elektronen
und einer Dosis von 1,04 - 10!° cm~? bestrahlt. Nach jeder isochronen Ausheilung von je
30 min wurde die jeweilige integrale Absorption bestimmt. (Daten entnommen aus [42])

1st.

Bei der Bestrahlung mit thermischen Neutronen von Typ Ib Diamanten mit einer hohen P1
Konzentration von 6,8-10'° cm™> und thermischer Behandlung werden R4-Zentren und
negativ geladene Doppelvakanzen in Form von W29-Zentren in vergleichbarer Konzentra-
tionen mittels EPR bestimmt [95]. In dieser Veroffentlichung wurde eine Neutronendosis

von5-10'7 ¢cm—2

verwendet und fiir die W29- und R4-Zentren jeweils eine maximale Kon-
zentration von 1,8 - 107 cm™3 bei 730 °C ermittelt. Das Verhiltnis zwischen erzeugten Va-
kanzen und den daraus entstehenden Doppelvakanzen wurde in [95] nicht beriicksichtigt,
lasst sich aber wie folgt abschitzen.

Neutronen mit einer Energie von 1 MeV erzeugen 68 Vakanzen je Neutron und Zentimeter
[148]. Damit ergibt sich fiir die angegebene Neutronedosis eine initiale Vakanzenkonzen-
tration von 3,5-10'” cm™3. In der Bilanz werden somit 2% der Vakanzen zu Vakanzag-
gregaten, wie W29- und R4-Zentren. Zu bemerken ist auch, dass der mittlere Abstand der

Vakanzen in diesem Fall bei etwa 3 nm liegt, was ein kritischen Abstand fiir die Aggrega-
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Abb. 19: Normierte Intensitit der ZPLs von GR1-, ND1- und NV-Zentren in Abhén-
gigkeit von der Ausheilungstemperatur. Der untersuchte Diamant vom Typ Ib wurde

bei Raumtemperatur mit Elektronen mit einer Energie von 2 MeV und einer Dosis von
5-10'7 cm™2 bestrahlt. Nach jeder isochronen Ausheilung von 30 min wurde die jeweili-
ge Intensitédt der Absorption der entsprechenden ZPL bestimmt. (Daten entnommen aus

[111])

tion wihrend der Bestrahlung mit schweren Ionen in Typ Ila Diamanten ist [141]. Zusam-
men fassend kann daher angenommen werden, dass negativ geladene Vakanzen, wie sie in
Typ Ib Diamanten in Mehrheit nach einer entsprechenden Bestrahlung vorkommen, kaum
zur Aggregation neigen. Vielmehr kann von einem abstoSenden Coulombwechselwirkung
zwischen negativ geladenen Vakanzen, welche der Aggregation entgegen wirkt, ausgegan-
gen werden.

Insofern die Vakanzen negativ geladen sind, ist ein entsprechender Anteil an P1-Zentren
ionisiert und positiv geladen. Daher sollten ND1-Zentren und N* aufgrund der anziehen-
den Coulombwechselwirkung NV-Zentren bilden.

In Abb. 19 sind die normierten Intensitdten der NV-, GR1, ND1-ZPL gegen die Ausheiz-
temperatur zwischen 450 °C und 1000 °C aufgetragen [111]. Der verwendete Diamant vom
Typ Ib wurde mit einer Dosis von 5-10!7 cm~2 bestrahlt. Die verwendete Energie der
Elektronen war 2 MeV. Zu sehen ist auch, dass die ND1-Zentren im Verhiltnis zu den

GR1-Zentren bei geringeren Temperaturen ausheilen und so zur Bildung von NV-Zentren
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beitragen. Dass, wie angenommen, die ND1-Zentren zunichst ionisiert werden um dann
als GR1-Zentrum mobil zu sein und schlieBlich NV-Zentren bilden, kann wie bereits dis-
kutiert ausgeschlossen werden.
Auch in Abb. 20 ist deutlich zu sehen, dass die Bildung von NV-Zentren in Typ Ib Diaman-
ten stark mit der Ausheilung von ND1- und GR1-Zentren korreliert ist [74]. Der Diamant
wurden mittels Elektronen mit einer Energie von 2 MeV und einer Dosis von 1-10'7 cm—2
bestrahlt. Dargestellt ist das zeitabhingige Ausheilungsverhalten der Absorptionsintensiti-
ten bei 750 °C. Es zeigt sich, dass im Wesentlichen die Abnahme der ND1-Absorption mit
der Zunahme der N'V-Absorption korreliert ist. Zwischen 2 und 4 h ist die GR1-Absorption
annihernd konstant.

In der vorliegenden Arbeit und den eigenen Verdffentlichungen steht die Implantation
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Abb. 20: Konzentration von Vakanzen (GR1, ND1) und NV-Zentren in Abhéngigkeit der
thermischen Ausheilungszeit in Typ Ib Diamant. Der Diamant wurde mit 2 MeV Elek-
tronen und einer Dosis von 1 - 1017 cm™—2 bestrahlt, bei 750 °C iiber 22 h ausgeheilt und
es wurde im stiindlichen Intervall die integrale Absorption von GR1, ND1 und NV be-
stimmt.

von Dotanten und Farbzentren im Vordergrund. In Abb. 21 ist die Ausheilung von ei-
ner Stickstoffzwischengitterkonfiguration (N;) dem single nitrogen (001) spilt-interstitial
(LVM=1612cm™") zusammen mit R2-Zentrum dargestellt [149]. Es wird deutlich, dass
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diese Stickstoffkonfiguration im vergleichbaren Temperaturbereich wie das R2-Zentrum
ausheilt. Daher ist davon auszugehen, dass ein implantiertes Stickstoffatom, wenn nicht
schon wihrend der Implantation, oberhalb von 450 °C in das Diamantgitter substitutionell

eingebaut wird.
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Abb. 21: Integrale Absorption von R2 und N; (LVM 1612 cm™!) in Abhiingigkeit von der
Ausheilungstemperatur. Der Diamant vom Typ Ib wurde bei —53,15 °C mit 2 MeV Elek-
tronen und Dosis von 1-10'® cm~?2 bestrahlt. Seine P1-Konzentration betrug 320 ppm.
Jede isochrone Temperung dauerte 60 min. Zur besseren Vergleichbarkeit wurde die In-
tensitdt von R2 entsprechend skaliert. (Daten entnommen aus [149]).
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Zusammenfassend ergeben sich aus der zugrunde liegenden Literatur folgende Aussagen

und Schlisse.

54

In stickstofthaltigen Typ Ib Diamanten liegen Vakanzen in Abhéngigkeit der P1-
Konzentration im Wesentlichen negativ geladen als ND1-Zentrum vor, insofern ihre
Konzentration die der P1-Konzentration unterschreitet. Daraus folgt eine verminder-
te Rekombination wihrend der Bestrahlung und somit eine hohere Vakanzenkonzen-

tration verglichen zu Typ Ila Diamanten.

Ebenso wie die Erzeugungsrate von Vakanzen werden negativ geladene Frenkel-
Paare (W11/W13) stabilisiert und dissoziieren oberhalb von 400 °C in Typ Ib Dia-
manten. Dies fiihrt, verglichen zu Typ Ila Diamanten, zu einer weiteren Zunahme

von negativ geladene Vakanzen (ND1).

Der negative Ladungszustand der Vakanzen vermindert deutlich ihre Aggregation.
Insofern die Vakanzenkonzentration kleiner als die P1-Konzentration ist, werden in

Typ Ib Diamanten vor allem NV-Zentren gebildet.

Neben der Abwesenheit von Frenkel-Paaren heilen 20% der neutralen Vakanzen
durch Rekombination mit R2-Zentren zwischen 400 und 500 °C in Typ Ila Diaman-

ten aus.

In Typ Ib Diamanten werden nur sehr wenig Aggregate wie THS, R4, M1, M2, W29

nach dem Ausheilen der Vakanzen beobachtet.

In Typ Ila und Typ IIb Diamanten kommt es hingegen vorrangig zu einer Bildung von
Doppelvakanzen (R4). Da noch weitere Vakanzaggregate wie RS (3 Vakanzen) und
O1 (4 Vakanzen) in dhnlich hohen Konzentrationen mit dem Verhiltnis R4:R5:01
von 3:2:1 in Typ IIa vorkommen, ist die allgemeine Aggregation der dominierende

Prozess bei der Ausheilung.
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1. Introduction

Diamond and graphite are allotropes of carbon. Graphite is
characterized by sp?-hybridized bonds, it is electrically conductive,
mechanically soft and optically highly absorbent. In contrast, dia-
mond exhibits sp3 -hybridized bonds and it is the hardest natural
material, chemically inert, has a wide band gap and is consequently
optically transparent over a wide spectral range. Graphite is the
stable phase of carbon and diamond is formed under extreme
conditions. The complete or local transformation from one allo-
trope to the other is possible. On the one hand, if several sp> bonds
are broken by an input of energy, like laser beam or particle irra-
diation, diamond is transformed toamorphous graphite-like car-
bon. Following temperature annealing process then further
transform it to graphite. On the other hand graphite undergoes a
transformation to diamond at high pressure and high temperature.
The two different bonding configurations of carbon are separated
by a potential barrier, which is correlated to the critical energy
density E. = D.-v/X [1], where D, is the critical fluence for the
diamond-graphitization, » is the deposited energy per ion and X is
the depth of the implanted ions. Different mixtures between sp3

* Corresponding author.
E-mail address: t.luehmann@web.de (T. Lihmann).

http://dx.doi.org/10.1016/j.carbon.2017.05.093
0008-6223/© 2017 Elsevier Ltd. All rights reserved.

and sp? hybrid bonds are possible depending on the defect con-
centration. Variation of the mixture of the two bond types and of
the degree of crystallinity results in different physical and chemical
properties. This leads to a large number of miscellaneous materials
like thermally evaporated carbon [2], glassy carbon [3] and amor-
phous diamond-like diamond [4].

One possibility to induce local defects in diamond is ion beam
irradiation. Controlling the energy loss of the ion beam via the
mass, kinetic energy and fluence of the ions allows to form 3-
dimensional structures inside the diamond by focusing the ion
beam accordingly. The defect concentration and thus the degree of
graphitization can be controlled by the fluence of irradiation. At
high fluences, a nearly complete transformation of non conductive
diamond into a conductive graphite-like carbon phase [5] is
possible [6—10]. This has been used to structure diamond samples,
since the highly graphitized phase can be etched easily [11—13]. As
a simple model, the graphitization process can be described by the
creation of sp2-spheres inside a sp3-matrix [1], which is also found
by molecular dynamic simulations [14—16].

But so far, details of the real structure as well as the evolving
macroscopic physical properties have not been studied thoroughly.
However, TEM investigations indicate graphite grains inside dia-
mond host material [17,18]. In this work, we investigate buried thin
film structures in diamond produced by focused He*-ion beam
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irradiation. By modeling their optical response obtained by spec-
troscopic ellipsometry (SE) using the Bruggemann effective-
medium-approximation-model (EMA) [19,20], in combination
with Raman investigations, we were able to determine some
structural properties by optical means. The determined structural
parameters and the observed 3D-variable-range-hopping-mecha-
nism (VRH) [1,21—27] leads to an estimation of the localization
length parameter and the density of states at the Fermi level.

2. Experimental
2.1. Ion-beam amorphization

All experiments are performed using single-crystal diamonds of
type lla from Element Six. The single crystal diamonds have a size of
2.5mm x 2.5 mm x 0.3 mm. The LIPSON accelerator and micro
probe provide an opportunity to write any desired 2D structure by a
focused ion beam inside single-crystal diamond targets [28]. He™-
ions with 1.8 MeV kinetic energy were focused to a spot size of
3 um in diameter. As simulated by “stopping and range of ions in
matter” (SRIM-2013) using detailed calculation with full damage
cascades [29], the maximum amorphization depth in diamond is
then Xsgiv = 3 pm. The depth of the structures is defined by the
kinetic energy of the impinging ion beam. In order to allow a fast
change of the depth, we use a rotating foil mask system in front of
the target. The thickness of the stopping-foils defines the energy
loss and thus the depth of the structures without changing the
accelerator voltage. This provide the opportunity to write any
structures in different depth exactly on top of each other and thus
generate complex conductive 3D structures. The foils are produced
by physical vapor deposition (PVD) and their thicknesses are
measured by Rutherford backscattering spectrometry (RBS). Four
different copper stopping foils (CSF) with thicknesses
dcy = {600,2500,2800,3100} nm were produced and fixed in the
rotating foil mask holder. The Energy spread due the passage of the
incident ions through the thickest used CSF is smaller than 3%. The
beam broadening due to straggling within the foil is below 1 pm
and can be neglected for the experiments reported here.

2.2. Spectroscopic ellipsometry

The non destructive optical method SE has been used to deter-
mine the depth of the amorphous thin films as well as their
dielectric function. A similar investigation was done in Refs. [30,31].
For the presented investigation, square structures (F1, ..., F7) with
areas of 500 um x 500 pm are produced at different depths X using
the corresponding CSF. SRIM simulations have been performed to

estimate the depth Xsgyy of the buried structures depending on the

Table 1

Experimental parameters for the structures F1-F7. ¢ is the fluence of the ion beam.
The used mask thickness is d¢, and the simulated value of the depth X sgjm. X sg is
the sum of roughness d; and the thickness d4 of the diamond layer above the
graphite like diamond EMA layer in the ellipsometry four-layer model Fig. 2. The
parameter dgya was estimated by SRIM. The error of Xsg contains the error of dr, dq
and is in the range of few 10nm according to the ellipsometer software.

3 deu X srm X e dr dgma, sRIM
[106cm—2] [pm] [pm] [um] [nm] [nm]

F1 4.07 0 3.06 3.11 19 90

F2 3.97 0.6 2.40 2.32 20 80

F3 2.8 0 3.06 3.08 18 85

F4 2.8 0.6 2.40 2.36 20 75

F5 121 2.5 0.64 0.55 15 240

F6 12.1 2.8 0.35 0.20 15 250

F7 121 3.1 0.14 0.10 20 265

CSF thickness and were compared with the depth Xellips obtained
from the SE model. The experimental parameters of the buried
layers are given in Table 1. Here Xsgpy is the mean value of the
simulated vacancy distribution, by considering a displacement
energy of each carbon atom of E = 48 eV [32], and )_(emps is the sum
of the surface roughness thickness d; and the thickness of the
diamond layer above the buried structure dy (Fig. 1).

In ellipsometry, the change of the polarization state of a light
beam is measured after reflection or transmission through a sam-
ple. This can be expressed by the ratio p of the complex reflection
coefficients 7p and 75 for light polarized parallel (p) and perpen-
dicular (s) to the plane of incidence, which is spanned by the beam
direction and the samples surface normal. p is connected to the real
and imaginary parts of the complex reflectivity and thus to the
materials complex dielectric function (DF) & =¢; +1iep in the
simplest case of optically isotropic and non-depolarizing materials.
The ellipsometry parameters tan(¥) (amplitude ratio of the electric
field strength) and A (phase difference between the two linear
polarization eigenmodes) are the measured quantities thereby
defined as:

p="2 _ tan(W)eid. (1)
Ts

The SE data are modeled by means of transfer matrix calcula-
tions considering a four-layer model consisting of a surface
roughness layer, a diamond layer, a graphite like diamond layer
(EMA) and a diamond bulk substrate see Fig. 1.

The dielectric function (DF) of the graphite-like diamond, unlike
to Ref. [30], is in our case described by the EMA approach, see Eq.
(2), mixing the DF of diamond and graphite with different material
ratios pa/py and considering the screening factor I:

€a — Eeff -0
Eoff + l(fa - Seff)

b — Eeff
) (1 —pa) +pa (2)

Eeff + l(fb — Eeff

This EMA approximation was used by Lee [33] to investigate the
amount of sp>-bonds in amorphous carbon thin films. In the EMA
approach it is assumed that the particles do not penetrate each
other. This allows a direct comparison with the percolation
approach as, e.g. applied for modeling of the electrical conductivity
of diamond and graphite depending on the defect concentration
[1]. In Eq. (2), ea and ¢, are the dielectric functions of graphite and
diamond taken from literature [34]. eqf is the resulting effective
dielectric function of the EMA layer. p, is the volume fraction of
graphite and py, is the volume fraction of diamond with p, + py, = 1,
which can be changed through annealing. The parameter ! is the
screening parameter which can be interpreted as a form factor. The
surface roughness layer is also described by the EMA approach

roughness d;,

diamond dg

EMA dema

diamondpuik

Fig. 1. Sketch of the ellipsometry four-layer model. EMA stands for the graphite-like
diamond layer. (A colour version of this figure can be viewed online.)
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mixing the optical constants of diamond [34] and air equally and
assuming ! = 1/3. In modeling the ellipsometric data the thick-
nesses d; and dg are varied. The bulk substrate was assumed as semi
infinite, i.e. no reflections from the unpolished backside occur.
Regression analysis using a Levenberg-Marquard algorithm was
applied to best match the model to the experimental data.

To investigate the influence of the annealing process on the
optical constants of the amorphized layer and eventually thickness
changes of the top diamond layer, the layers F1-F4 located in
different depths have been annealed at several temperatures
T = {700, 800,900, 1000,1100,1200} ° C during 4 h in a high
temperature vacuum furnace at a pressure of 6 x 10~ mbar and
measured after each annealing step. The layers F5-F7 were only
measured after irradiation and after a single annealing step at
T = 1200 °C. The annealing time was chosen to ensure an equi-
librium state [35].

2.3. Raman

Raman measurements were performed with the confocal
Raman microscope alpha200R+ from WitTec GmBH. The incident
wavelength is 532 nm, the pinhole is 25 um and the objective has a
numerical aperture of 0.9 and a magnification of 100x. In this case
the lateral resolution is roughly near 300 nm and the depth reso-
lution is near 900 nm. The graphite grain size L,[nm] has been
estimated from the experimental Raman spectra using a model,
which correlates the integrated intensities of the D- and G-band
features from the graphite grains es [36]:

-1
Lo = 2.4-10-10) [’2} . (3)
Ig

Here, 4, is the laser excitation wavelength of 532 nm and
2.4 x 10~ nm~3 is an empirical prefactor [36].

2.4. Electrical measurements

The electrical measurements were performed in a temperature
range between 30 K and 300 K on a wire structure (WS) with a
length of 1825 um, width of 25 um and thickness of ~ 0.15 pm,
buried in a depth of 3 um in diamond. This wire was produced by
using a fluence of ¢ =29x10%m2 and annealed at
T = 1200 °C. To create a conducting path from the buried wire to
the surface we use a special copper grid mask with thickness gra-
dients which is described in Ref. [37]. The electrically resistance R of
the buried structures is dominated by the VRH mechanism and
therefore dependent on temperature. The general expression of
this resistance Rygy is given by Ref. [38]:

Ry (T) = RovTexp {(TT‘)) 1 | )

The prefactor Ry+/T represents the temperature dependent Mott

prefactor Rgo(T) = Rov/T [39] with a temperature independent
prefactor Ry. In Eq. (4) the hopping temperature Ty is given by:

512 1

- - 5
97 S keN(Ep) ©)

0

where N(Eg) is the density of states at the Fermi level, ¢ is the
localization length and kg ist the Bolzmann constant.

3. Results

The combination of the results from optical and electrical
methods allow an estimation of the localization length £ and the
density of states at the Fermi level N(Eg) in the following way:

SE = Da
= ¢
Raman = La} } ~ NE) (6)
3
Ryru(T) = T

SE was applied to determine the actual depth Xgg of the struc-
tures. An example for the model approximation and the fit to the
experimental SE data tan(¥) and A is shown in Fig. 2 for an
implanted layer before and after annealing at T = 1200 ° C. Oscil-
lations due to thickness interferences are clearly visible, allowing a
precise determination of Xsg. In the model analysis, the thickness

dema is set to an average value of dgya = 150 nm for all samples.
This was done because the strong absorption of the included
graphite hinders a precise thickness determination in the SE anal-
ysis. The chosen average value is supported by the SRIM simulated
damage distribution of the structures F1-F7 considering the
graphitization damage threshold Ny = 9 x 10%2 cm 3 [7] for high
ion energies (Fig. 3 see Table 1). The uncertainty of the volume
concentration of graphite p, due to the uncertainty of the thickness
is Apa =+ 5% in maximum, even if dgya — oo is set. TEM studies on
similarly produced structures in Ref. [40] reveal a thickness which
is in agreement to our estimated range.

For all investigated structures, we found a linear dependence of
both, Xsg and Xsgyy, on the thickness of the actually used CSF and
thus the kinetic energy of the ions, with similar values for the slope
ks sriv and the offset hsg sgiv for both methods, (see Fig. 3).

The screening parameter [ from the EMA layer shows no sig-
nificant temperature dependence and is fixed to an average | = %
assuming the graphite grains being spheres in agreement with
Ref. [1]. In contrast, the EMA-parameter p, was found to depend on
the annealing temperature, reflecting the healing of the created
defects towards the creation of graphite-like diamond, (see Fig. 4).
The annealing temperature dependence is similar for all thin films
F1-F7. For modeling the data of the untreated structures, the EMA-
model fails. In this case, it is probably required to include a third
component in the EMA layer to simulate the strongly amorphized
layer, but this is beyond the scope of this work. A volume concen-
tration of graphite spheres of roughly 30% is determined in the
layers F1-F4 for the first annealing temperature T = 700 °C. Fig. 4
shows the increase of the volume concentration of graphite with
increasing annealing temperature. The volume concentration sat-
urates at T ~ 900 °C at a value of ~ 60%.

For the electric transport in such disordered graphite layers
many studies identified the 3D-variable-range-hopping-mecha-
nism (VRH) as the main mechanism [21,23,26]. Thus we assume
separated sphere-like graphite grains inside a diamond host within
the EMA-approach. In similar annealed structures [17], TEM studies
indicate graphite nano-structures and diamond nano crystallites.
Considering dense packing of equal hard spheres, the volume

fraction is ps = ﬁi: 74% (green line in Fig. 4), which is the theo-

retical maximum. The creation of lattice defects by ion bombard-
ment and the amorphization of the buried layer is a random
process. Thus the volume concentration should be smaller than for
the ideal densest packing. By simulations of random packing for
equal hard spheres, a maximum concentration of p;s = 63.6% is
obtained [41] (red line in Fig. 4). The distance between the spheres
reaches zero at this high theoretical packing densities and the
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Fig. 2. Experimental spectra (symbols) of the ellipsometry angles tanW (left) and A (right) along with the model calculated (lines), of the structure F5 pristine after ion-beam
irradiation (< and O) and after annealing at 1200 °C (O and A\). (A colour version of this figure can be viewed online.)
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Fig. 3. Damage distribution of the structures F1-F7 simulated by SRIM using the
experimental parameters from Table 1. The gray bars mark the thickness of the layer
which is correlated to the graphitization damage threshold Ny = 9 x 10%? cm~3 for
high ion energies [7](blue line). The inset shows the depth of the buried structure X vs.
CSF thickness dc, for the SRIM (red symbols/line) simulated and SE blue symbols/line
data. The slope provides ksg = —0.97+0.02, ksgpq = —0.96+0.02 and the offset
hsg = 3022+40 nm, hggpy = 3062+30 nm. (A colour version of this figure can be
viewed online.)

hopping distance as well. In this case the grains are not isolated by
amorphous carbon host material [21].

The average maximum volume concentration found for struc-
ture F1 is determined by SE to p, = 52+5% after annealing at the
highest temperature. The difference can be explained by assuming
graphite grains which have a disordered diamond-like shell with a
diameter Ly (see sketch in Fig. 4). The resulting difference between
the diameter L, and the graphite grain diameter L, estimated from
Raman measurements can be used to estimate the localization
length £ for the hopping distance:

5<pa>:La-<(1’j:)%1>A 7

The py represent the theoretically maximum volume concen-
tration of the densest packing of equal hard spheres ps or the

€
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Fig. 4. Volume concentration of graphite p, (symbols) obtained from the EMA-layer
approach in dependence on the annealing temperature. The maximum concentra-
tion calculated for the densest packing of equal hard spheres ps is given by the green
line and those for randomly distributed spheres p;s by the red line. The inset sketch
shows the relation between the diameter L, from Raman analysis (Fig. 5) corre-
sponding to the measured p, and the diameter L, corresponding to pys or ps and the
resulting localization length &. (A colour version of this figure can be viewed online.)

randomly distributed spheres pys. The diameter ratio is associated
to the concentration ratio es Ly(pa) = La*</(pv/pa), where Ly(pq) is
the shell diameter of mathematically densest spheres or for the
randomly packed spheres. The presence of graphite is evidenced by
Raman spectroscopy. For example, Raman data of the structure F1
after annealing at T = 1200° C is shown in Fig. 5. Clear G- and D-
bands are observed. Fig. 5 shows the model line-shape analysis of
Raman data using Lorenzians for each of the bands: diamond
(1332 cm™!) as well as, D-band (1350 cm~!) and G-band
(1580 cm™ 1) as the typical graphite features. From the ratio of the
intensities of the D- and G-band (Ip/Ig = 2.48) in Eq. (3) an average
graphite grain size was estimated to Lf! = 7.7+1 nm. This value is
in good agreement with TEM investigations from Refs. [18,40]. By
using the estimated particle size LF! in Eq. (7), £ is estimated to a
maximum hopping distance of 1.0+0.3 nm (for the ideal densest
sphere packing). By using the volume fraction for randomly packed
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Fig. 5. Raman spectrum of the structure F1 annealed at 1200 °C showing the diamond
band at 1332 cm™! and the typical graphite features (the D-band 1350 cm™~! and G-

band 1580 cm™), modeled by Lorenz functions. (A colour version of this figure can be
viewed online.)
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Fig. 6. Resistance vs. temperature of WS, experimental data (symbols) and model
approximation of Eq. (8) (red line). The sketch is the equivalent circuit diagram. (A
colour version of this figure can be viewed online.)

spheres we obtain &, = 0.6+0.3 nm.

The VRH mechanism was observed by measuring the resistance
of the mentioned buried wire structure in the temperature range of
30K to 300K, (see Fig. 6). Since annealing process induces a
graphitization of the amorphous wire, the total measured resis-
tance is not completely described by VRH mechanism. In order to
describe R(T), an equivalent circuit (see inset in Fig. 6) assuming
two parallel conducting paths is necessary. One is given by the
damaged diamond-like carbon host (R;(T)) in the buried structure
with an activation energy E; and a prefactor Ryo. The other one is
the VRH-mechanism Rygy(T) (Eq. (4)) plus a linear temperature

Table 2
Parameters obtained from approximating the equivalent circuit model (Eqgs. (4),
(8)—(10)) to experimental transport data.

Parameter Value Error
R1o(kQ) 86.3 0.2
Eg(meV) 324 0.2
ar (Q[(’l ) -0.8 0.1
Ry (kQ) 18.7 0.1
Ro(mQ) 450 5
To(K) 163000 500

dependent contribution R, (T). Both terms take into account the
conductive paths contribution from the still disordered carbon re-
gion as VRH (which isolate [40] the graphite grains from each
other) and the metallic-like from the graphite grains. This leads to a
temperature-dependent electrical resistivity as:

1 1 -1
R = (g Rt 7o) ®)
Ri() = Ruoexp %] (9)
Rz(T) = atT + Ryg. (10)

This model describes the experimental data in the whole
measured temperature range very well as shown in Fig. 6. The fit
parameters are listed in Table 2. The activation energy value Eg is of
the same order as it was found in Ref. [42] for thin mesoscopic
graphite. While for low temperature, the mechanism related to
R1(T) does not contribute to the conductivity because of the high
value of Ryg and Eg, for higher temperatures it reflects the semi-
conducting behavior of the amorphous diamond-like host material.
For the linear term, we have obtained a negative temperature co-
efficient ar, which was also found in Refs. [42—46]. By using Eq. (5)
the obtained Ty =1.63 x 10° K and the estimated localization
length of £, = 0.6 nm, the density of states at the Fermi level is
estimated to Nys(Ep) = 6 x 1021cm~3eV~!. The localization length
estimated from the ideal densest packing is £, = 1 nm, which leads

to a value of Ns(Eg) = 1.3 x 1021cm—3eV~! for the density of states.
Both values are smaller than the maximum given in Ref. [39]
N(Ep)=1 x 1023cm—3eV~!. In contrast, the density of states at the
Fermi level of structures without thermal annealing is estimated to
be N(Eg) = 5.5 x 1017cm=3eV~! [7]. The differences also arise from
higher fluence and the used higher localization length from
Ref. [22].

4. Conclusions

The change in the optical constants of irradiated diamond
structures before and after annealing were investigated by spec-
troscopic ellipsometry. The dielectric function of buried amorphous
layers is well described by the effective-medium-approximation-
model, which yields the degree of graphitization. Supported by
the Raman results and under the assumption of randomly packed
graphite spheres inside a diamond host, a localization length of £ =
0.6 nm is estimated for the hopping distance in agreement with the
value obtained from the transport results using the 3D-VRH
mechanism. This is the first estimate of the localization length by
using non-destructive optical measurements. The good description
of the transport properties using an equivalent circuit, indicates the
presence of nano-graphite grains within a disordered matrix.
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3. Kumulativer Teil der Dissertation

3.1.1. Zusammenfassung und Diskussion Veréffentlichung Nr. 1

Diese Veroffentlichung beschiftigt sich mit der Graphitisierung von Diamant, induziert
durch Ionenstrahlen, sowie der temperaturabhingigen Umwandlung des stark geschidig-
ten Diamantgitters zu einer Graphit-Diamant-Matrix. Diese Matrix kann unter Verwendung
von fokussierten Ionenstrahlen mit unterschiedlichen Energien als dreidimensionale elek-
trisch leitende Struktur innerhalb des Diamanten erzeugt werden.

Diese elektrisch leitende Struktur, erzeugt durch Hochdosis-lonen-Bestrahlung, weisen den
so genanten 3D-variable-range-hopping-mechanism (VRH) auf. In der Veroffentlichung
wird die Anderung der optischen Eigenschaften der erzeugten Diinnschichtstrukturen mit-
tels der zerstorungsfreien Ellipsometrie in Abhingigkeit der Strahlungsdosis, Energie so-
wie verschiedener Ausheiztemperaturen untersucht. Die optischen Konstanten und deren
Anderung kénnen durch Bruggemans Effective-Medium-Approximation (EMA) beschrie-
ben werden. Demnach bestehen die elektrisch leitenden Strukturen vereinfacht aus Dia-
mant und kugelférmigen Graphitdoménen. Der mittlere Durchmesser der Graphitkugeln
kann mittels Ramanspektroskopie und dem gemessenen Verhiltnis zwischen D- und G-
Ramanbanden von Graphit zu rund 8 nm ermittelt werden.

Das Verhiltnis zwischen Graphit- und Diamant-Anteil kann innerhalb der Strukturen in
Abhingigkeit der verwendeten Ausheiztemperatur durch das EMA-Modell bestimmt wer-
den und ergibt einen maximalen sittigenden Graphitanteil von (52+5) % oberhalb von
1000 °C. Unter Beriicksichtigung der dichtesten moglichen Kugelpackung (74 % Graphi-
tanteil) bzw. der dichteste stochastischen Kugelpackung (64 %) wird als Schlussfolgerung
ein mittlerer Abstand zwischen den Graphitdoménen von (1,0 +0,3) nm bzw. (0,6 +0,3) nm
bestimmt. Damit kann der ermittelte geringere Graphitanteil erklirt werden. Dariiber hin-
aus wird dieser mittlere Abstand zwischen den Graphitdoménen als Hoppingdistanz bzw.
Lokalisationswellenlédnge im Modell des VRH verstanden. Dies stellt die erste experimen-
telle Abschétzung diese Parameters fiir diese graphitartigen Strukturen in Diamant dar.
Das wesentliche Ergebnis dieser Veroffentlichung ist somit ein mikroskopischer, struktu-
reller Einblick in den VRH sowie ein weitergehendes Verstindnis iiber die ionenstrahl-
induzierte Graphitisierung von Diamant und die Ausheilung und Umwandlung zu einer
Graphit-Diamant-Matrix in Abhédngigkeit der verwendeten Ausheiztemperatur.

Fiir die vorliegende Arbeit ist die untersuchte Graphitisierung von Diamant dahingehend
von Bedeutung, dass die Aggregation von Vakanzen oder im Allgemeinen von Defekten

deutlich wird. Im untersuchten Extremfall bilden sich bedingt durch die Temperung somit
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Vakanzcluster bis hin zu Graphitdoménen innerhalb der Diamantmatrix aufgrund hoher io-
nenstrahlinduzierter Gitterdefektdichten.

Die beobachtete Sittigung des maximalen Graphitanteils oberhalb von 1000 °C ergibt eine
minimal notige Ausheiztemperatur fiir ionenstrahlinduzierte Gitterschidden in Diamant. Da
keine weitere Zunahme des Graphitanteils beobachtet wird kann auf eine Ausheilung des

Diamantgitters zwischen den Graphitdoménen geschlossen werden.

3.2. Verdffentlichung Nr. 2 Screening and engineering of

colour centres in diamond
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Abstract

We present a high throughput and systematic method for the screening of colour centres in
diamond with the aim of searching for and reproducibly creating new optical centres down

to the single defect level, potentially of interest for a wide range of diamond-based quantum
applications. The screening method presented here should, moreover, help to identify some
already indexed defects among hundreds in diamond (Zaitsev 2001 Optical Properties of
Diamond (Berlin: Springer)) but also some promising defects of a still unknown nature, such
as the recently discovered ST1 centre (Lee ef al 2013 Nat. Nanotechnol. 8 487; John et al 2017
New J. Phys. 19 053008). We use ion implantation in a systematic manner to implant several
chemical elements. lon implantation has the advantage of addressing single atoms inside the
bulk with defined depth and high lateral resolution, but the disadvantage of producing intrinsic
defects. The implanted samples are annealed in vacuum at different temperatures (between
600 °C and 1600 °C with 200 °C steps) and fully characterised at each step in order to follow
the evolution of the defects: formation, dissociation, diffusion, re-formation and charge state,
at the ensemble level and, if possible, at the single centre level. We review the unavoidable ion
implantation defects (such as the GR1 and 3H centres), discuss ion channeling and thermal
annealing and estimate the diffusion of the vacancies, nitrogen and hydrogen. We use different
characterisation methods best suited for our study (from widefield fluorescence down to sub-
diffraction optical imaging of single centres) and discuss reproducibility issues due to diamond
and defect inhomogeneities. Nitrogen is also implanted for reference, taking advantage of

1361-6463/18/483002+24$33.00 1 © 2018 IOP Publishing Ltd
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the considerable knowledge on NV centres as a versatile sensor in order to retrieve or deduce
the conditions and local environment in which the different implanted chemical elements are
embedded. We show here the preliminary promising results of a long-term study and focus on
the elements O, Mg, Ca, F and P from which fluorescent centres were found.

Keywords: diamond, ion implantation, nitrogen-vacancy centre, ST1 centre,

defect engineering, diffusion, ion channeling

(Some figures may appear in colour only in the online journal)
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Introduction

The emergence of quantum information processing and the
search for suitable systems and hosts have shed light on
defect-related optical centres in solid-state materials. Colour
centres behave like single artificial atoms and, compared to
alternative approaches such as quantum dots, they can be
fabricated in a well-defined way with identical properties.
To achieve long coherence times even at room temperature,
it is important that the host material has a wide bandgap (to
avoid free charge carriers) and a high Debye temperature (to
reduce the interaction with phonons). Diamond, and more par-
ticularly, the nitrogen-vacancy (NV) centre, have been widely
studied and demonstrated unique optical and spin properties
[4, 5] of great interest for a wide range of applications such as
quantum computing [6, 7], quantum communication [8, 9] and

[o=BEN BN e NNV, BNV BV, JUS I \9)
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the quantum sensing of magnetic fields, [10—12] electric fields
[13] or temperature [14—16]. More recently, the possibility of
reversibly tuning the charge state of a single NV centre from
NV~ through NV?to NV* was demonstrated [17, 18], as well
as the electrical readout of magnetic resonance using photo-
current measurement [19]. However, despite its outstanding
properties, the NV centre has a large electron phonon cou-
pling which leads to only 4% of the light emitted in the zero-
phonon line (ZPL). Spectral diffusion is also a serious issue.
On the other hand, the silicon-vacancy centre (SiV) possesses
many advantages, such as the possibility of producing indis-
tinguishable photons [20] due to an emission mostly found
within the ZPL at 737 nm. A direct coherent control of the SiV
spin state requires a temperature below 4K to avoid phonon
scattering [21, 22]. However, with nano-photonic structures, it
is possible to switch single photons and allow the achievement
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of entangled SiV centres by indistinguishable Raman photons
emitted into a waveguide [23]. Recently, attention has also
been focused on other X-vacancy defects involving group IV
elements. GeV and SnV centres were both artificially created
and observed down to the single centre level. The GeV centre
was successfully produced both by ion implantation [24, 25]
and by high-pressure growth [26]. It has a sharp and strong
photoluminescence band at room temperature with a ZPL at
602 nm and a lifetime of about 1.4 ns with photon count rates
measured up to 200 kCts s~!. The GeV has a split-vacancy
crystal structure similar to that of the SiV centre. The SnV
centre shows a ZPL at 620nm at room temperature [27]. At
low temperatures, this line splits up into two peaks with an
FWHM of 0.2nm only [28]. The PbV centre is also expected,
but the larger radiation damage produced by a single Pb atom
due to its large mass may render the production of this centre
more difficult.

A promising defect centre but which still has not been
reliably reproduced, so-called ST1, shows optically detected
magnetic resonance (ODMR) at room temperature, which is
a rare property among optical centres in diamond [2, 3] only
shared with the NV centre to date. The electronic level con-
figuration consists of a singlet ground state and a triplet in the
excited state. This is an advantage with respect to the NV cen-
tre due to the fact that the singlet spin-free ground state should
prevent the spin state from decoupling with the environmental
spin bath. The ST1 centre does not show hyperfine coupling,
indicating a nuclear-spin-free constituent. One of the candi-
dates for this defect is '°0O (oxygen was involved in the etch-
ing [2] and in the implantation processes [3] which led to
the discovery of the ST1 centre); however, there is no evi-
dence regarding it. In addition, >*Mg or “°Ca might also be
involved. Interestingly, the L1 defect centre (with very sharp
and bright polarised emission with ZPL at 580 nm) was pro-
duced together with the ST1 centre by ion implantation [3].
The nature of these two centres is still unknown; however,
they may involve the same impurity atom in different con-
figurations. Native centres emitting in the near-infrared were
also reported from commercially available diamond samples
treated thermally [29] without knowing what they were made
of. Note that fluorescent centres related to europium [30] and
helium [31, 32] were recently reported.

Therefore, many optically active defects have been
observed in diamond, establishing this material as a promis-
ing platform for exploring properties at the quantum scale.
Nevertheless, the search for new defect centres [33, 34] and
the identification of centres of an unknown nature is an ongo-
ing topic. It is of particular importance to develop procedures
allowing a reliable control of the formation of those defects
which usually have reproducibility issues. The aim of this
study is to ‘screen’ the periodic table of elements by implant-
ation and annealing and help retrieve or discover optical cen-
tres in diamond in a systematic manner. Wide-field optical
characterisation methods were first employed, and then con-
focal microscopy and spectroscopy, as well as sub-diffraction
methods in some special cases.

One of the main challenges regarding quantum appli-
cations based on optical centres in diamond concerns the

reproducibilty of the diamond substrates and of the optical
centre environment. Quality control at the quantum level
should be considered and developed; that is, for example, flu-
orescence stability but also charge state control and close-by
defect control, as well as the spin coherence time for ODMR-
active centres. All these properties and parameters can be
investigated by taking advantage of the extensive experience
gained from the NV centres that can be exploited to locally
probe the material quality and local environment of the optical
centres that we aim to screen.

In this paper, we will first present the fabrication method
used to search and create optical centres with high throughput.
We will briefly recall the ion—matter interactions and discuss
the main implantation defects, illustrated by the experimental
results, and the effects of thermal annealing. We will then esti-
mate the diffusion coefficient of nitrogen (N), the vacancies,
carbon (C) interstitials and hydrogen (H), which are the main
species found in an implanted CVD diamond. A short sec-
tion will be dedicated to diamond homogeneity and quality
control of the samples and the created centres. In the last part,
we will present the first results of our screening method and
discuss the properties of some of the newly found fluorescent
centres.

1. Method for the ion implantation screening
of different chemical elements

In this first section, the screening of optical centres in dia-
mond by ion implantation will be presented. Ion implantation
is the method of choice for a high throughput screening of
different chemical elements. The advantages are: the possi-
bility of selecting an atom (also an isotope) or molecule and
to implant it with high spatial resolution and in a countable
way [35-37], even deterministically [38, 39]. However, it
induces defects which require an optimised thermal anneal-
ing to heal them out. Chemical vapour deposition (CVD) also
enables the creation of some optical centres during the growth
NV, SiV, GeV), with generally better overall properties but
without the possibility of screening many elements or plac-
ing them on demand [40, 41]. Due to the compact C lattice,
large atoms cannot be easily accommodated by direct growth
in the film. Phosphorous (P) has, for instance, a very low dop-
ing efficiency, especially on a (1 00) orientation [42, 43].
This explains why only relatively light elements have been
routinely in situ doped so far. Moreover, the spatial localisa-
tion of the dopants during CVD growth is further complicated
by memory effects or long gas residence times that do not
easily allow abrupt doping profiles to be obtained. For these
reasons, the screening of colour centres through an implant-
ation procedure appears to be a more reliable way to produce
specific defect centres.

The systematic study we are following here relies on ion
implantation only. An ion accelerator can provide different ion
species (atomic or molecular) and ensure that mass selection
of the different isotopes is easily achieved. The choice of ion
kinetic energy ensures control of the penetration depth. With
the use of a focused beam and optical system, it is possible,
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magnesium (Mg)) used in the following and measured at the sample position. The main peaks are labeled with the corresponding elements.
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Figure 2. (a) CTRIM simulations of 4keV N implantation into (1 0 0) diamond with a perfectly flat surface at different incidence angles
of 0° and 7°. The upper graph shows the vacancy depth profile and the lower graph the ion distribution (simulation done with 50000 ions).
(b) The same simulations in the case of a (1 0 0) surface having a roughness of 1.5nm. This is done by adding a top layer of amorphous C
with a thickness of 1.5nm. (c) Snapshots of atom positions from an MD simulation of a 4keV N impact (dark circle) on C (light circles).
All atoms in a region of 3.6nm lateral size in both the x and y coordinates and 15nm deep in z are shown: since the sample is crystalline,
it is possible to ‘see’ through the crystal, so that the defects that are on oft-lattice positions are clearly visible. The diamond lattice, with

a (1 0 0) surface normal, was first equilibrated at 300K for 1-3 ps to give the atoms realistic thermal displacements and allow for surface
relaxation. The well-tested Brenner potential [54, 55] was used to simulate the C atom interactions, while the N-C interactions were

described with a dimer pair potential [56].

without lithography, to ‘pattern’ a periodic system of ele-
ments into a diamond sample, as illustrated in figure 1(a). In
the following, the 100kV accelerator of Leipzig University
is used to provide a large range of ion species, suitable for
the high-throughput screening of optical centres in diamond.
The ion accelerator (figure 1(b)) consists of a cesium sputter
source in which home-made cathodes of different chemical
compositions can be mounted. With this setup, only negative
ion species are available. More details can be found in [44].
A 90° bending electro-magnet is used for the mass selection
of the desired ion species. A typical mass spectrum is shown

in figure 1(c) for a Mg cathode. The different peaks are well
separated which ensures a pure isotopic content for each ion
species implantation. The ion beam is then focused on the tar-
get using an in situ masking system consisting of apertures
of different sizes. The selected ion species can therefore be
precisely implanted at different positions on the diamond
sample, as shown in figure 1(a). For alignment and orienta-
tion, the sample is pre-patterned with graphite spots. This is
also easily done with the ion beam, implanting a spot with an
ion fluence above the graphitisation threshold of about 107
vacancies cm > [45]. After annealing, the damaged regions
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with defect densities exceeding this value will be transformed
into graphite and become visible under an optical microscope.

2. Interaction of ions with matter

2.1. Defect production and ion channeling

The main interaction of kinetic ions with matter is an inter-
action with the electrons of the crystal atoms. The Coulomb
interaction can be calculated by the Bethe-Bloch formula
and is theoretically and experimentally well understood. The
energy transfer to the electrons depends on the kinetic energy
and the mass of the ions. For the ion energies used in the fol-
lowing (up to a hundred keV), the typical energy gained by
the electrons is too low to displace a crystal atom. The energy
transfer is also too low to significantly heat up the ion path
and no displacement takes place at all by the interaction with
electrons. The heating of the sample needs to be taken into
account only for high ion currents, but it is negligible in the
following. However, the interaction of the ions with the elec-
trons leads to a slowing down of the ions, referred to as elec-
tronic stopping.

Defects only occur in a direct interaction of the kinetic ions
with the nuclei of the crystal atoms (so-called nuclear stop-
ping). This process takes place most efficiently at a low ion
energy (below a few tens of keV) and leads to the displace-
ment of an atom if the kinetic energy transfer exceeds the dis-
placement energy of the bound atom. The typical displacement
energy for diamond is 40eV. Additionally, the displaced atom
can itself interact with other crystal atoms and further displace
them. This effect results in a cascade of displaced atoms (see
figure 2(c)). SRIM simulations (SRIM) allow us to calcu-
late the number of vacancies produced by the implantation
of an ion into a solid and take secondary displacements into
account. The program assumes a random distribution of the
crystal atoms and achieves very good results if the ion beam
direction is tilted a few degrees out of one of the main crystal
axes. The program only calculates the interaction of the ion
and no annealing of the crystal. An additional source of error
will be induced if the direction of the incident ion is small
with respect to the crystal lattice; ion channeling can then take
place. In this case, the ion can travel through atom rows or
planes as guided by the electric potential, generally penetrat-
ing deeper and producing a different defect distribution along
the depth [46]. This is important to consider when a high pre-
cision placement of the optical centres is required. This effect
is well described in silicon [47] and it was also observed in
diamond implantations [37, 48-50]. It can be modeled using
the CTRIM code [51], as illustrated in the following with the
example of 4keV N, which is often used to produce shallow
NV centres for magnetometry. Figure 2(a) shows the CTRIM
simulations of the vacancy depth distribution (upper graph),
calculated for two incidence angles of 0° and 7° with respect
to a perfectly flat (0 O 1) surface. The lower graph is a plot of
the depth distribution of the implanted N atom. It can be seen
that channeling leads to different depth profiles, both for N
and the vacancies. Indeed, ion channeling (and the number of

ions effectively channeled) depends at first on the incidence
angle with respect to a given channeling direction, but also on
many parameters such as the ion energy, ion species, target
material, crystal orientation or beam divergence. But it also
strongly depends on the surface roughness, which is a param-
eter difficult to evaluate and is poorly reproducible. We found
that the experimental implantation impurity profiles found
in [37, 49] (measured by secondary ion mass spectrometry,
SIMS) cannot be fitted without introducing a surface ‘rough-
ness’ in the simulation. This has been done in the results pre-
sented in figure 2(b). Here, a 1.5nm layer of amorphous C
was introduced to account for the surface roughness. It can
be seen that the channeling effect is strongly reduced. This is
supported by the atomic probe tomography results conducted
on diamond implanted with 5keV N at vertical incidence onto
a (1 1 1) surface [52]. However, it is important to consider the
surrounding defect configuration at the end of the range where
the ion finally stops within the crystal lattice, in both cases
of channeled and not channeled ions. In order to study this
more precisely, we have conducted molecular dynamics [53]
simulations of the implantation of 4keV N at 0° and 7° inci-
dence onto (1 0 0) diamond. The development of the ensuing
collision cascade was followed for 3 ps, which was found to
be a sufficiently long time for the collision cascade to cool
down and the athermal defect recombination process to stop.
Naturally, within this time scale, practically no defect migra-
tion driven by equilibrium thermal activation can take place.

After defect analysis, we also calculated the distance from
the N atom to the nearest vacancy and computed the statistics
regarding how many vacancies and interstitials were within
Inm of the final N atom position (the interstitial formed by
the N atom itself was not counted in this statistic). The snap-
shots of a typical event are illustrated in figure 2(c). Most of
the primary damage is in small disordered atom regions rather
than isolated point defects. In the clear majority of cases, the
final position of the N atom was within such a disordered clus-
ter. In only one case out of ten off-normal impact cases simu-
lated, and none out of the ten normal impact cases, was the
final N atom separated by more than 1nm from all intrinsic
defects. The MD simulation results on the damage produc-
tion show that in the primary damage state after a cascade
has cooled (at 3 ps, before any thermal defect migration), the
implanted N is in most cases surrounded by closeby vacancies
and interstitials, or, in other words, part of a damage pocket.
What is important to note is that the difference between the
implantations into channeled and non-channeled directions is
minor. Note that all the implantations conducted in the fol-
lowing sections were done on (1 0 0) diamond at 0° incidence
where channeling is likely to occur.

2.2. Characterisation of implantation defects

It is not the purpose of this work to review all the radiation
defects; however, it will focus on some of them and on spe-
cific aspects which are of relevance for the creation and appli-
cation of single optical centres in diamond for quantum-based
applications. Indeed, the use of single centres in diamond for
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Figure 3. Ion implantation- related defects: GR1 centres. (a) Confocal fluorescence scans of an ‘electronic grade’ diamond implanted with
different ion species of increasing mass (but at the same ion fluence of 1 x 10'> cm~2 and comparable penetration depth of 50-70nm). The
laser excitation is 532 nm and the fluorescence is filtered with a longpass filter (650nm) to image the neutral single vacancies (GR1). (b)
Fluorescence spectra of the Li, Mg, K and Sr implantations. The spectra were recorded by scanning a 10 x 10 ym? area at the centre of the
implantation spots and subtracting it with the reference spectrum from a 10 x 10 zm? unimplanted area taken apart. (c) SRIM simulation
for three elements Li, Mg and Sr, showing the vacancy density distribution produced by the implantation of three ions of each ion species.
The unit is given in vacancies nm~2. (d) Plot of the number of vacancies produced per implanted ion, simulated with SRIM (blue stars) and
of the measured GR1 fluorescence intensity (orange dots) as a function of the ion mass.

quantum purposes imposes some requirements on the local
environment of the defects. Most of the experimental demon-
strations were achieved using the NV centre, which was his-
torically seen as the most promising qubit in the solid state.
Its unique optical and spin properties proved to be extremely
suitable for sensing, especially using the coherence proper-
ties of single NV~ centres. That can, therefore, be used in our
screening purposes as a witness for other defect centres.

It is inherent in any implantation that radiation defects
are produced, at first C interstitials and C vacancies, but also
more complex intrinsic defects. The major problem of the ion
implantation technique for quantum applications or electri-
cal doping remains in the fact that all the radiation defects
due to the ion implantation process cannot be totally annealed
out. Many studies deal with this problem; however, mostly on
ensembles with large numbers of defect centres. It was only
recently that this topic could be brought to defects at the sin-
gle level. In particular, the comparison between NV centres
obtained by N implantation and annealing or by N doping dur-
ing a CVD growth process showed that the coherence times
of the native grown NV centres were generally better than for
the implanted ones [41, 57], revealing a better environment.
It is therefore of great importance to determine, control and
engineer the local environment of the defect centres that we
aim to produce. For example, considering the defect family
of column IV elements associated with a split vacancy (SiV,
GeV, SnV and PbV centres), the vacancy configuration after
implantation is expected to vary strongly due to the different
masses of these atoms. This is what we will consider in the
next section. Attempts to create PbV centres are still ongoing.
One of the possible reasons that it has not been observed yet

lies in the very different atomic mass between Si and Pb, not
only from a crystalline point of view, but also in terms of the
efficiency of the defect production.

2.2.1. GR1 centres (single neutral vacancies). The most
prominent NV and SiV centres involve vacancies, and we first
discuss here the production and measurement of single vacan-
cies. In particular, we focus on the GR1 (VY, neutral vacancy)
centre, with a characteristic ZPL at 741nm [1] which can
be easily observed with a confocal microscope. A simple
experiment can be conducted which consists of measuring the
vacancy production depending on the mass of the implanted
ion (for similar penetration depth and fluence). Figure 3(a) is
a collection of confocal fluorescence scans recorded directly
after the ion implantation (without annealing) of ten different
elements at the same ion fluence of 1 x 10'> cm~2. A long
pass filter (650nm) is used to suppress the diamond Raman
line and select the fluorescence of the GR1 defect. The corre-
sponding fluorescence spectra of four elements (Li, Mg, K
and Sr) are plotted in figure 3(b). Interestingly, we see that
the fluorescence intensity of GR1 decreases when the atomic
mass is increased (figure 3(d), orange dots). This is a rather
counter-intuitive observation because a heavier ion produces
more vacancies than a lighter one, as illustrated in figure 3(d)
(blue stars) from a SRIM simulation [58]. A 2D simulation
plot of the vacancy distribution for Li, Mg and Sr is, how-
ever, shown in figure 3(c). It illustrates that lighter ions tend
to produce more isolated vacancies, whereas, for heavier
ones, much higher vacancy densities are reached along the ion
path. Therefore, it is believed that vacancies form complex
[59] or disordered clusters (as seen in the MD simulation of
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Figure 4. Ion implantation related defects: 3H centres. (a) Widefield
fluorescence image of a 550 x 700 pm? area of a screened

diamond with Na, Mg, K, Rb and Cs ion implantation, recorded

after annealing at 600 °C for 4h. The fluences are 1 x 10'® cm™2,

1 x 10" em™2 and 1 x 10'2 cm~2. The excitation wavelength is
488 nm. The five reference graphite spots can be recognised. A
weak and green fluorescence can be seen from the heaviest ions at
the highest fluence and corresponds to 3H emission as well as the
halos around the graphite spots. (b) Fluorescence spectrum of 3H
centres taken from the Cs spot. The inset shows the 3H intensity
as a function of ion mass for the 1 x 10'> cm~2 fluence. The
corresponding implantation energies are indicated in figure 2(a).

figure 2(c)) in the case of heavier ions, which explains the
observed fluorescence quenching (as already reported on NV
centres [60, 61]). This highlights the fact that very different
defect distributions surround implanted atoms of different
masses such as N, Si, Ge, Sn or Pb, possibly leading to mul-
tiple complex configurations. For example, the creation effi-
ciency of NV centres is highly dependent on the energy of the
N atoms [60], as will be recalled in figure 6(b). Furthermore,
by looking in detail at the K and Ca implantation spots, even
though the fluence of 1 x 10'> cm~2 is moderate, we observe
a ‘dose’ nonlinear effect on the GR1 emission: the centre of
the spot is darker than the edge (illustrating the non-uniform
implantation fluence which is maximal at the centre). The
GR1 fluorescence decreases while the fluence increases. Not
only the mass of the ion but also this dose effect indicates
that there is a possible overlap between the vacancy ‘clouds’
produced by each ion and that, again, the fluorescence begins
to be quenched or that more complex defects build. The corre-
sponding vacancy concentration for these K and Ca implant-
ations is locally about 7 x 10'” cm~, still at least two orders
of magnitude below the graphitisation threshold, but with an
average V-V distance of about 2.4 nm. For the Mg spot, which
does not show such an effect, the average V-V distance is
about 3.06 nm. It is therefore an effect with a sharp threshold
transition, which may provide insights into the vacancy for-
mation and mobility during the ion implantation process. This
threshold density of vacancies (V-V slightly below 3nm)
when the quenching of the GR1 fluorescence begins has also
been found using C implantations of different fluences (not
shown).

2.2.2. 3H centres (double C interstitial). Another well-known
and optically active radiation defect is the 3H centre with a
ZPL at 504nm. It is attributed to (1 0 0) split self-interstitial
[1, 62, 63]. The 3H centre generally efficiently forms above
temperatures of 300 °C—400 °C and anneals out at different
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Figure 5. Cathodoluminescence (CL) spectra at 85K of the

N implantations carried out at three different depths using the
implantation energies of 5.0, 2.5 and 1.0keV (with a fluence

of 1 x 10'3 ¢cm~2). The CL measurement is conducted with an
electron beam of SkeV energy. The spectra are dominated by the
NV centres. The radiation defects at 389 nm and 441 nm are also
present. The spectra of the unimplanted diamond and of the CCD
dark counts are also plotted for comparison.

temperatures depending on factors such as the N concentra-
tion or the doping level.

Figure 4(a) is an optical widefield fluorescence image of
an area of the screened diamond implanted with Na, Mg, K,
Rb and Cs and annealed for 4h at 600 °C in vacuum. The
green fluorescence of the 3H centres is visible for the high-
est fluence spots of the three heaviest atoms. A fluorescence
spectrum from the Cs spot is plotted in figure 4(b). In contrast
to the GR1 centres, it can be seen here that the intensity of the
3H centre increases with ion mass (inset in figure 4(b)). In
addition, a green corona of 3H centres is also present around
each graphite spot. During the implantation process, the ion
beam is slightly scattered at the masking aperture, leading to
a tail around each spot, having a decreasing fluence with the
increasing distance from the centre of the spot. There is, how-
ever, a nonlinear fluence dependence again: the 3H fluores-
cence intensity is maximum within a narrow fluence range, as
indicated by the relatively sharp edges of the fluorescence and
decreases in the centre of the spot. The evolution of the 3H
signal on the temperature range is shown in figure 6(a).

2.2.3. The 2.807¢eV and 3.188eV centres. These two defect
centres are often observed together after ion implantation
processes in diamond. They are believed to be related to N
and interstitial C atoms [1, 64]. They present a ZPL at 441 nm
(2.807eV) and 389nm (3.188eV) respectively, accompanied
by a significant phonon sideband. We have prepared a sam-
ple (ultrapure CVD growth of ~100 pm on top of a (1 00)
HPHT substrate) with a set of N implantations at different
ion energies (0.8 keV-5keV) and ion fluences (10° cm™ to
10" ¢cm~2). The sample was annealed at 800 °C for 2h in
vacuum to form NV centres and to check the appearance of
the 2.807eV and 3.188eV defect lines. It was characterised
by standard confocal scanning fluorescence microscopy for
imaging and spectroscopy of the NV centres (laser excitation
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Figure 6. Thermal stability and creation yield of NV centres. (a) Fluorescence intensity versus annealing temperature of different defects:
NV, H3, GR1 and 3H. The NV centres correspond to implantations of N at 45keV and 1 x 10'> cm~? (orange dots) and to 300keV and

1 x 10" cm~2 (red dots). (b) NV centre creation yield versus ion implantation energy for two different samples annealed at

800 °C in vacuum for 2h. The hollow circles account for the NV~ fluorescence (using a longpass 650 nm filter) and the filled circles for the
NV? + NV~ fluorescence. (c) NV fluorescence versus annealing time at a temperature of 1600 °C in vacuum, measured from an implanted
area with 45keV N ions at a fluence of 1 x 10'> cm~2. (d) Fluorescence confocal scan of an ‘electronic grade’ sample annealed for 4 h at
1600 °C in vacuum. Although no single NV is found before annealing, the thermal treatment induces the formation of single NV centres at
a density of about 0.1-1 NV um~2. (e) Confocal fluorescence scan of a low-fluence implanted diamond with SkeV N after a 2h annealing
at 900 °C. (f) Scan of the same region after a 90 min annealing at 1150 °C. Almost none of the approximately 200 NV centres have
disappeared. (g) ODMR spectra of five single NV centres recorded before (red) and after (blue) the 1150 °C treatment. A weak magnetic
field is applied in order to distinguish between the four different possible orientations of NV centres due to different Zeeman splittings. At
least four of the five studied NV centres did not change the orientation of the NV bond during the thermal treatment.

532nm, detection with a bandpass filter 660 nm—735nm) and
by cathodoluminescence (CL).

The CL fluorescence spectra recorded at 7= 85K from
three different implantation spots (energies of 5, 2.5 and 1 keV
and the same fluence of 10'* cm~2) and from the unimplanted
diamond are plotted in figure 5. As expected, the spectra are
dominated by the emission of the NV centres. Note that only
the contribution from the neutral charge state NV° with a ZPL
at 575nm (and not from the NV~, ZPL at 638nm) is present,
as already observed in CL [1] and EL with pin diodes [65,
66]. Note also that the ion energy dependence of the NV cen-
tre creation yield is here again observed as in [60] (see also
figure 6(b)). The 3.188eV defect (389nm) together with its
characteristic phonon sideband can be seen and is therefore
not annealed out at 800 °C. It has the same intensity for the
three implantations and therefore does not appear to have
any ion-energy dependence. The emission is only one order
of magnitude weaker than the NV centre at SkeV (about
5 x 10'" NV cm™2); however, it is of comparable intensity
with the NV centres implanted at 1keV. In addition, the
2.807eV defect (441 nm) together with its phonon sideband is
visible but with a weaker intensity than the 3.188 eV defect. It
can be seen that its intensity increases with the ion energy, as
the NV centre emission does, but not as strongly. The obser-
vation of the 3.188eV and 2.807eV defects under N implant-
ation and 800 °C annealing is in agreement with the proposed
nature found in [1, 64] of a N atom and C interstitial. It will

be of interest to follow their temperature behavior at different
implantation fluences in further studies. Furthermore, there is
a peak at 470 nm which points out at the emission wavelength
of the TR12 centre, another often observed radiation defect
[1, 67]. However, it is believed that it is the replica of the
free exciton emission (noted X»,q), because it is also present
in the unimplanted region. Interestingly, no signal from the
GR1 or the 3H centres can be found, although the implant-
ation fluence was relatively high. This indicates that they have
likely annealed out or are present as vacancy complexes (the
sample was annealed only to 800 °C). Note the very weak
contribution from H3 centres (involving two N atoms, ZPL at
503 nm) which is expected to arise from the HPHT substrate.

3. Thermal treatment

As discussed above, different kinds of defects can form
depending on the implantation energy and fluence or doping
level in the diamond. It is also relevant to estimate the influ-
ence of the annealing treatment on the colour centre formation.
The best example of this is N. The classification of diamond
was historically determined from whether N is present (type
I) or not (type II) and in which form: type Ib (isolated single N
impurities) and type Ia (aggregated N impurities) subdivised
into type IaA (aggregated N pairs) and type IaB (aggregated
4N + V). Thermal (and pressure) treatments are widely used
in jewelry in order to change the colour or look of gemstones
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and increase their commercial value [68]. The first goal of a
thermal treatment after any ion implantation process is, how-
ever, to heal the radiation defects as much as possible. Our
aim for the screening study is furthermore to perform different
annealing steps and to characterise the implanted areas after
each of these steps in order to follow the defect production
evolution related to each implanted element. Several optically
active radiation defects, such as the ones presented above
(GR1, 3H, 3.188¢eV and 2.807eV), can be followed to con-
trol the healing process. In addition, we will use, for example,
the dissociation of NV centres into H3 (N-V-N) centres to
estimate the diffusion coefficient of N at a given temperature.

3.1. Diffusion of vacancies

The creation of NV centres by N ion implantation requires
an annealing step to ensure the positioning of the N atom in a
substitutional place and the diffusion of vacancies (produced
by the kinetic N ion along its path) until one of them is cap-
tured to form the NV centre. The efficiency of this statistical
process is often given as the NV creation yield (the number of
observed NV centres with respect to the number of implanted
N atoms). It depends mainly on the annealing temperature
[1, 60] and on the implantation energy [60]. The typical ‘yield
versus energy’ dependence is plotted in figure 6(b) for two dif-
ferent samples of high purity. It shows that the yield is only in
the percent range at energies of a few keV to produce shallow
NV centres (a few nm depth). The use of such low energies is
necessary for applications such as magnetometry [12] (sensi-
tivity proportional to (1/d®) where d is the NV-object distance)
or high spatial resolution implantation (to avoid ion straggling
into the material) [69]. Therefore, over the last few years,
efforts have been made to improve the NV creation yield
[70-73] and to better understand the mechanisms at play. The
annealing temperature (or time) necessary to form the NV
centres needs to be sufficient so that the vacancies become
mobile. A double exponential behaviour is generally observed
in the annealing out of vacancies, due typically to the recom-
bination of vacancies and C interstitial starting at 600 °C, and
to the diffusion of vacancies becoming significant at about
800 °C [74]. In figure 6(a), the temperature dependence of
the NV fluorescence is plotted as a function of the annealing
temperature for two different ion fluences (10'3 cm~2 orange
dots, 10" cm2 red dots) of N implantation into two type-Ila
diamond samples. At temperatures around 1000 °C, a plateau
is reached and when the temperature is further increased, the
NV centres tend to dissociate and possibly form other defects.
This is supported by figure 6(c), showing the fluorescence
decrease as a function of time from an ensemble of implanted
NV centres heated at 1600 °C. Interestingly, we found that the
same thermal treatment at 1600 °C applied to electronic grade
diamonds with [N] < 1 ppb also causes NV centres to form,
but from the native N. This was measured several times and
is shown in figure 6(d) for a sample from which no single NV
could be found before the 1600 °C treatment. The dispersed
bright spots in the scan are single NV centres which can be
found within the whole diamond (with an average distance of

1-5 pm, corresponding to an NV density of 10'°-10'2 cm ™).
This effect cannot be observed in optical grade material due
to the too large amount of native N and NV centres already
present. We attribute it to the thermal generation of vacancies.
These are unstable in a perfect lattice and recombine with their
adjacent interstitials during cooling down, but able to form a
stable NV defect when generated close to a native N atom.
Not only is the creation yield important, but also the
removal of all the surrounding implantation defects which is
a key issue for quantum applications based on the spin of the
NV centre. It was shown in [59] that the most suitable anneal-
ing temperature to remove paramagnetic defects is about
1100 °C. At such a temperature, most of the (V,)® defects
anneal out, which can be followed by measuring the coher-
ence time of single NV centres [59]. In this context, we have
checked the stability of single NV centres at a slightly higher
temperature of 1150 °C. This experiment is based on the con-
focal imaging of single NV centres and on ODMR spectra to
check whether the vacancy moves around the N atom, pos-
sibly leading to a new orientation of the NV centre within
the diamond crystal. This can be followed by applying a low
magnetic field and measuring the Zeeman splitting between
the two resonances between the my; = 0 and my; = +1. For a
misaligned B field, each of the four possible (1 1 1) orienta-
tions of NV centres will provide a different Zeeman splitting.
The first test consisted of imaging an area of a diamond ran-
domly implanted with SkeV N (figure 6(e)). The same zone
was then imaged again (figure 6(f)) after a 90 min annealing at
1150 °C in vacuum. It can be seen that none of the approxi-
mately 200 single NV centres have disappeared and no addi-
tional NV has appeared. At the scale of the optical setup, it
seems that no diffusion of the NV as a whole occurred. To
further examine whether the vacancy may have changed place
about the N atom, five single NV centres were selected and
their ODMR spectra were taken before and after 90 min ther-
mal treatment. The results are plotted in figure 6(g). The ori-
entation of four NV centres is the same, whereas this cannot
be concluded for NV5. What is important to note here is that
the NV centres are extremely stable at 1100 °C which is the
most suitable temperature to remove as many vacancy com-
plexes as possible and to obtain the best coherence times.
The increase of the NV yield with increasing implant-
ation energy shown in figure 6(b) is always observed. It
can be explained by the number of vacancies per ion which
increases with the ion energy (and therefore the probability
to build an N-V complex during annealing) together with the
increased probability to lose vacancies at the diamond sur-
face. Moreover, due to surface proximity and band bending,
a significant amount of the very shallow NV centres may be
present in the NV charge state which is optically inactive,
reducing the apparent NV yield. This is supported by the
increasing NVY/NV ™ ratio observed for both samples in fig-
ure 6(b) and in [73] when the implantation energy is reduced
below 5keV. Note that it was shown in [71] that a p-type
doped layer leads to charging single vacancies positively as
V', which, in turn, precludes the formation of di-vacancies by
Coulomb repulsion. Neutral single vacancies can more easily
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recorded after different thermal treatments between 1300 °C and 1600 °C. (b) Fluorescence spectra of a N implanted region with a ten times
higher fluence (1 x 10" cm™2) recorded after different thermal treatments between 1300 °C and 1600 °C. (c) Fluorescence spectra of a highly
N implanted region (1 x 10" cm~2) recorded after different annealing times of 20, 320 and 15205 at a temperature of 1600 °C under vacuum.
(d) Reference spectra of H3, NV and NV~ used for fitting the data. (¢) Fluorescence intensity versus annealing temperature for the NV and H3
centres. (e) Fluorescence intensity versus annealing time at 1600 °C for the NV and H3 centres.

form di-vacancies, which are more difficult to anneal out and
which do not contribute to the formation of NV centres.

In addition, H diffusion is known to induce the passiva-
tion of NV centres by the formation of stable NVH complexes
(only visible in electron paramagnetic resonance (EPR) or
Fourier transform infrared spectroscopy (FTIR) depending on
its charge state) and we will discuss it in the following.

3.2. Diffusion of N atoms

The very low diffusion of impurities in diamond makes it dif-
ficult to precisely estimate it experimentally. In the case of
diamonds in which N is the dominant impurity (in the range
100 ppb to several ppm), the relative amount of NV and H3
centres can, however, be used to estimate N diffusion at the
nanometer scale. Indeed, with increasing temperature, N atoms
tend to aggregate and build more complex defects [75]. We
can use this effect to determine the diffusion coefficient of N
following the fluorescence of both these defects in a simple
experiment. To this end, we implanted different areas of an
‘optical grade’ quality diamond from element 6 with N ions,
at fluences between 102 cm™2 and 10" cm 2, and set the
kinetic energy to 45keV (average depth of 60nm). The corre-
sponding local N densities are in the range 2 x 107 cm™ to
2 x 10?° cm—3, which in turn corresponds to the average closest
N-Ndistancesintherange 17 nm-1.7 nm. Subsequently, the dia-
mond was annealed in vacuum at increasing temperatures from

10

500 °C-1600 °C (see figure 6(a)), staying about 20s at each
target temperature. Afterwards, the sample was heated fur-
ther at 1600 °C for a total annealing time of 320s and 1520s
respectively. The fluorescence intensities of the NV and H3
centres were then studied as a function of annealing temper-
ature and annealing time using a confocal microscope. For the
10" cm~2 fluence (figure 7(a)), only the NV centres are
observed, whatever the annealing temperature during this
time. In such conditions, the 7.9nm N-N distance is too large
to enable the building of H3 centres. For the 10'* cm ™2 fluence
(figure 7(b)), the spectral signature of the H3 centres appears
for the highest treatment temperature of 1600 °C, indicating
that some N diffused as far as the closest N atom, expected
here to be 3.7 nm apart. To analyse these spectra, the reference
emission spectra of single H3, NV° and NV~ centres (figure
7(d)) were used. The temperature dependence of the fluores-
cence of the NV and H3 centres is presented in figure 7(e).
The time dependence of the NV/H3 ratio was studied for the
highest temperature of 1600 °C. The fluorescence spectra pre-
sented in figure 7(c) (fluence of 10'> cm~2) reveal that most
of the implanted NV centres have disappeared and that the
H3 centres became the dominant species after 1520s at this
temperature.

In addition, this is shown in figure 7(f), where the NV and
H3 fluorescence were normalised to their respective fluores-
cence after 20s annealing at 1600 °C. Assuming that the dif-
fusion length is now roughly equal to the average distance
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Figure 8. H diffusion and passivation of NV centres. (a) Scheme of
a3 x 3mm? (1 0 0) electronic grade CVD diamond implanted with
N ions of different energies (1-10keV) and fluences

(10'°-10" cm~2). (b) Wide-field fluorescence image recorded with
a ‘diamond view’ setup (the UV source enables above-bandgap
excitation). After implantation, the sample was annealed at 800 °C
(2h in vacuum) and cleaned in a boiling acid bath (4h in a mixture
of nitric, sulphuric and perchloric acids). (c) Image taken after
hydrogenation of the surface in a CVD reactor under H plasma

for 30 min at low temperature and low power (500 °C, 1000 W).

(d) Image taken after re-oxygenation of the diamond surface by
ozonation using a UV excimer lamp (172nm).

between the implanted N atoms at this fluence of 10" cm™2,

which is about 1.7nm, we can estimate the diffusion coeffi-
cient of N. Using Fick’s second law of diffusion

OC(7,1)
— 2 =DV*C(#t

o (7,1)
where C(7, 1) is the N concentration, in one dimension the dif-
fusion coefficient D can be estimated to be

x2
D= —= 1.7 x 1077 ecm? s~ 1.

This is supported by the results in figures 7(a) and (b), which
show that at a ten times lower fluence of 10'* cm~2, some H3

centres appear, while none are formed at 10'* cm 2.

3.3. Diffusion of H—passivation of NV centres

H is likely the most common impurity in high purity CVD dia-
monds (with boron and N concentrations of a few 104 cm—3
or less) due to the use of H plasma for growth. It is, however,
difficult to estimate the total H concentration. Methods such
as SIMS or nuclear reaction analysis have both typical ppm
sensitivity for H, limiting the lowest measurable concentration
to ~10'” cm™3 [76]. The [H] concentration may depend on

1

the growth conditions such as temperature, pressure, growth
rate or crystal orientation. Nevertheless, it can be estimated
indirectly through its involvement in many known defects
(and possible important role in their formation). For example,
the NVH concentration can be estimated by EPR (NVH")
or FTIR experiments (NVH?) [77] and compared to the con-
centration of substitutional N and NV centres. Besides, it is
known that the V-H and impurity-V-H complexes are very
stable [78]. As a consequence, it is important to take H diffu-
sion into account when aiming to create and use optical cen-
tres in CVD diamond. Conversely, the study of optical centres
and their temperature behavior may be a way to gain better
insight into the H concentration and homogeneity.

More specifically, it was reported by Stacey et al [79] that
H can diffuse over several tens of micrometers at 800 °C with
a diffusion coefficient as high as 0.6 x 10~ cm? s~!. This
was obtained by applying H plasma (at different temper-
atures and times) to an electronic grade diamond sample and
measuring the fluorescence of NV centres as a function of the
depth to deduce the diffusion length. The disappearance of
the NV signal was accounted for by their passivation and the
formation of NVH complexes which are not optically active.
Deuterium diffusion was also previously reported [80, 81] and
estimated in boron doped diamonds to study the passivation of
boron acceptors. Much lower diffusion coefficients of about
5 x 1071 cm? s~! were reported at 550 °C, which could be
increased up to 1.6 x 107" cm? s~! under bias-assisted deu-
teration applying 80 V [82].

We have also studied the passivation of NV centres using
implanted N into a (1 0 0) electronic grade single crystal sam-
ple at different ion energies and fluences, as seen in figure 8(a).
After an 800 °C annealing to form NV centres, the sample was
cleaned in a boiling acid mixture to prepare an O-termination of
the surface. PL images of the whole sample were acquired with
a DiamondView"" setup that uses UV light (200 nm-230nm)
to excite the luminescence. The 25 pm diameter NV ensemble
spots are clearly visible. The detection limit of the setup is esti-
mated to be 1.5 x 10'© NV cm~2 from the least visible NV spot.
Figure 8(b) shows the image of the sample as prepared, where
the NV patterning can be easily recognised. The sample has
then been hydrogenated in a CVD reactor for 30 min under a H
plasma at a low temperature of 500 °C and low power (1000 W)
to avoid any surface etching. The PL image after the H plasma
can be seen in figure 8(c) using the same measurement condi-
tions. Surprisingly, an intense blue fluorescence is observed,
but not at the position where the NV centres are present, which
appear as dark spots quenching this blue fluorescence. The ori-
gin of this fluorescence is not yet understood but near surface
strain induced by polishing might be involved. The diamond
surface was then re-oxygenated, placing the sample twice for
3min in a plasma cleaner under oxygen and then using an ozo-
nation treatment (30 min under O, using a UV excimer lamp at
172 nm) which is routinely used to ensure a good O-termination.
The result is shown in figure 8(d). Compared to figure 8(b), the
NV fluorescence is reduced for most of the implantation spots,
although the surface termination and measurement parameters
are the same. This is attributed to H diffusion which leads to the
formation of stable NVH defects. The loss of NV centres depends
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Figure 9. H diffusion and NV passivation during CVD growth. (a) Depth confocal fluorescence scan (XZ) of an ‘optical grade’ CVD
diamond. The inclined horizontal lines (typical for CVD growth richer in N and NV centres) are used as a reference for depth passivation.
The laser excitation is 532nm and the detection window is 660—735nm. (b) The same sample after overgrowth. No passivation can be
observed at the pm scale although shallow NV centres have been passivated. (c) The sample was implanted on the surface with shallow
NV centres (N at 2.5keV, fluences between 3 x 10'2 and 3 x 10'* cm™2). The left line shows surface scans of the NV centre spots (25 pm
diameter) before overgrowth. The right line shows the implantation spots after a 3.5 pum thick CVD overgrowth at 850 °C (3 kW, 200 mbar,
1'h). (d) Confocal fluorescence scans showing the passivation of shallow single NV centres and ensembles as a function of their depth
during a CVD overgrowth process. (¢) Gain/loss of NV centres (ratio between NVs after and NVs before) as a function of the fluence and
the implantation energy for three overgrowth processes (samples 2—4) and for hydrogenation at 500 °C (sample 1).

on the ion energy and ion fluence used during the implantation
process. This is shown in figure 9(e) (sample 1, blue squares and
triangles). It is found that the lower the ion fluence, the more the
NVs are passivated. Therefore, in a ‘cleaner’ diamond lattice,
the NVs are preferential traps for diffusing H, whereas in a more
defected lattice, H can be trapped at other impurities or defects.
Besides, at a given ion fluence, the SkeV implanted NVs are less
passivated than the 2.5keV ones which are shallower. Note that
the depth of the NV centres here is up to 25nm only, which is
orders of magnitude less than the NV passivation due to H dif-
fusion reported for distances of several tens of um in [79]. The
question of H diffusion in diamond is still open and we discuss
it further in the next section in which overgrowth experiments
were conducted. This is an important issue to consider for the
engineering of defects in diamond, especially with the presence
of impurity dopants or other point defects.

3.4. Diffusion of H—CVD overgrowth

For diamond-based quantum information processing, the opti-
cal centres used as quantum bits need to be placed precisely
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and close to each other within the diamond lattice. This is a
challenging task when the requirement for inter-distance is
about 30-50 nm. It was, however, shown that the high-resolu-
tion ion implantation of NV centres below 20nm is possible
[35], as revealed by sub-diffraction STED microscopy (see
section 5.4). Nevertheless, it implies the use of low ion energy
of a few keV (to minimise ion straggling [69]) which leads to
the creation of very shallow centres that are sensitive to sur-
face defects. One possible method consists of overgrowing the
implanted centres by CVD in order to bury them and improve
their properties, as already demonstrated for the enhancement
of the spin coherence time [83] and the charge state stabili-
sation [73]. However, due to the use of CVD overgrowth, H
diffusion may take place and passivate the shallow implanted
optical centres. We have conducted several overgrowth experi-
ments using three types of diamond samples (one ‘optical
grade’ and one ‘electronic grade’ from element 6, and one as-
grown CVD layer) which were previously implanted with NV
centres at different shallow depths (between 1keV and 5keV).
Typically, a few pm of diamond was overgrown in the standard
growth conditions for high-purity material (850 °C, 3000 W,
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Figure 10. (a) Wide-field fluorescence image of a ‘screened’ diamond sample implanted with N, O, F, Mg and Ca and annealed up to
1600 °C. The objective used is an Olympus x20 with NA = 0.5. An f = 30cm lens was used to form the image on the camera sensor,
corresponding to a magnification of 38. The excitation wavelength here is 488 nm (35 mW at the entrance of the objective) and the
fluorescence is filtered with a dichroic mirror (cutoff wavelength of 550nm) and a Notch filter (488 nm). An area of about 0.2 mm? of the
diamond is illuminated. The image is taken with a commercial camera, Sony « 77 II, with an ISO value of 200 and an integration time of
20s. (b) Scheme of the home-built wide-field microscope dedicated to the characterisation of the screened sample. The setup is versatile
and enables us to change the light source, the objective and the magnification quickly and easily.

200 mbar, 4% CH,). Figures 9(a) and (b) present the result of
the overgrowth on the optical grade sample which contains
NV centres within the whole diamond volume. No passivation
of NV centres was observed after the overgrowth at the um
depth scale: the characteristic inclined layers richer in N and
NV centres are still present after the overgrowth. This is dif-
ferent from the results of [79] for which NV passivation is
observed several tens of um below the surface. However, at the
nm depth scale (figure 9(c)), the implanted NV centres have
been passivated in different amounts, depending on the NV
density, as shown in figure 9(e) (violet triangles, sample 2).
This figure plots the ratio of NV centres measured after over-
growth with respect to the initial density. For the fluence of
3 x 10" and 1 x 10" cm™2, 83% and 59% respectively of
the NV centres have ‘disappeared’. For the higher fluences,
we observe an apparent increase in the NV density which we
attribute to an improvement of the diamond quality during the
overgrowth. Figure 9(d) shows confocal scans of patterns of
NV centres implanted at different depths. The surprising effect
here is that the shallower NV centres survived the overgrowth
whereas most of the deeper ones have disappeared. This is due
to the strong ion-energy dependence of the NV creation yield
(see figure 6(b)) which imposes the use of much higher N flu-
ences for 1keV implantation than for SkeV in order to obtain
the same number of NV centres.

For the same NV density, the passivation generally
increases with depth for the three overgrowths. This is to
be understood by taking into account the N density. Taking
the creation yield NV/N into account, a SkeV NV-centre is
surrounded by about 25-100N, whereas the creation of one
1keV NV-centre required the implantation of at least ten
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times more N. We believe that this excess in N (and unhealed
implantation defects) provides more traps for the diffusing H,
therefore effectively reducing the passivation of the NV cen-
tres when the implantation energy is decreased. Furthermore,
a fluence dependence is also observed in figure 9(e) for the
two other samples too. A slight etching of the initial diamond
surface during the overgrowth cannot be excluded and might
be the reason for the highest loss of NV centres in the fluence
range 10'>~10"® cm 2. Nevertheless, these results suggest that
H diffusion takes place, at least on several tens of nm in our
conditions, and that it needs to be taken into account, espe-
cially for CVD layers.

An annealing at 1100 °C for 2h was conducted and no NV
centre could be found after they had been passivated. This con-
firms that NVH centres are very stable and cannot be easily dis-
sociated. It would be of interest to check what happens for other
kinds of optical centres such as SiV, SnV, ST1 or L1 centres.

4. Screening of alternative colour centres
in diamond

This section is dedicated to the preliminary results of the
screening study, concerning more particularly the elements O,
F, Mg, Ca and P, which were all found to produce optically
active defects. The nuclear-spin-free elements '°0, >*Mg and
40Ca were particularly of interest in the context of the search
for the ST1 centre [2, 3].

As described in section 1, our method consists of
implanting different chemical elements within the same
sample and using, at first, wide-field techniques for high
throughput, and then confocal fluorescence microscopy (or
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Figure 11. (a) Fluorescence spectra at room temperature of single ST1 and L1 centres of a still unknown nature (laser excitation 532 nm).
The dip around 532nm in the ST1 spectrum is due to the Notch filter (532nm) used to suppress the reflection of the laser. (b)—(f)
Fluorescence spectra of the different ensemble implantations found in figure 10(a) (after annealing at 1600 °C for 4h in vacuum), all recorded
using the same acquisition conditions and 488 nm laser excitation (488 nm Notch filter and 50/50 beamsplitter instead of a dichroic mirror).
The spectra are measured during the scan of a 10 x 10 um? area at the centre of each spot. The spectra are background corrected using a
reference spectrum taken away from the implantation. (b) Oxygen (depth 50nm, fluence 1 x 10'® cm~2) after the removal of graphite. The

remaining effective oxygen fluence is expected to be in the range 10'*~10'* cm™

2, comparable to the fluence in the corona (the same effect is

also seen for 3H centres in figure 4, where the graphite has not been removed). (c) N, depth 50nm, fluence 1 x 10'* cm~2. By analogy to the
oxygen implantation, the N spot shows H3 fluorescence, confirming the high temperature treatment at 1600 °C. (d) Fluorine, depth 50 nm,
fluence 1 x 10" cm~2. (e) Calcium, depth 50nm, fluence 1 x 10 cm~2. (f) Mg, depth 50nm, fluence 1 x 10 cem—2.

even sub-diffraction microscopy) for a deeper targeted study.
To this end, we have built a home-made and versatile wide-
field fluorescence microscope, as shown in figure 10(b). The
laser source, the objective and the imaging lens can be eas-
ily changed and adapted to the sample and fluorescent cen-
tres in order to obtain fluorescence images in one shot. The
sample used here is a single crystal (1 0 0) CVD ‘electronic
grade’ from element 6 presented in section 1. Due to the lower
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sensitivity of the wide-field setup (compared to scanning con-
focal fluorescence microscopy) high implantation fluences
are used to ensure strong fluorescence signals (10> cm™2,
10" cm™2 and 10" cm™2). N was also implanted as a ref-
erence (30keV, 10'* cm™2). Three graphite spots were pro-
duced for orientation using '%0 ions at a very high fluence of
10'® cm~2. The implantation through an aperture placed a few
mm away from the diamond surface (figure 1(b)) induces a
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Figure 12. Single F-related centres. (a) Confocal fluorescence scan recorded at the border of an F implantation spot (energy of 45keV,
fluence 10'> cm~?) with an excitation wavelength of 532nm and an air objective of NA = 0.95. (b) Fluorescence spectrum of a single
F-related centre (excitation power 1 mW, 125 integration time). (c) Photon autocorrelation function g®(7) measured at a laser power of

4 mW. The curve is background corrected and normalised. The dip below 0.5 at zero-time delay proves the single quantum emitter behavior
of the defect. The narrow peak at # = 2.5 ns is an artefact within the setup. The exponential fit gives a lifetime of about 7 ns for the excited

state. (d) Saturation curve of a single F centre.

fluence gradient around the spots, allowing us to study the
fluorescent centres at the single centre level in case they are
bright enough. The sample was annealed for 4h at 1600 °C in
vacuum. The surface was cleaned in an oxygen plasma cham-
ber, which removed most of the graphite from the oxygen
spots. A typical wide-field image of this screened diamond
with the elements N, O, F, Mg and Ca is shown in figure 10(a)
in real colours. It was recorded in one shot (20 s acquisition
time) with a commercial photo camera. The wide-field image
shows that each implanted element produces fluorescence
and provides rough but rapid insight into their brightness and
spectral emission before more precise measurement methods
are employed.

4.1. Oxygen

One of the aims of the screening method is to try to reproduce
the defects of a still unknown nature. It was recently shown that
the so-called ST1 and L1 centres (figure 11(a)) were created
together within the same sample and ion implantation run [3].
The ST1 centre is promising since it shows ODMR at room
temperature. No hyperfine coupling was found in the ODMR
spectra, indicating that the constituent atom likely possesses
no nuclear spin. One of the candidates is '%0, supported by the
fact that the two creation methods of ST1 involved oxygen: (i)
RIE etching [2] and ion implantation using a cathode with B,
C, N, and O in it [3]. We have recently implanted oxygen at low
fluence and annealed the sample at 800 °C in order to find sin-
gle centres. No L1 or ST1 could be found. Here we have used
a much higher ion fluence with a gradient up to 1 x 10'® cm™—2
and an annealing temperature of 1600 °C. Indeed, we observe
the creation of O-related colour centres with an intense
orange fluorescence (figure 10(a)) with a ZPL likely at
584.5nm and a broad phonon sideband of about 120nm (fig-
ure 11(b)). The same spectra are found both in the corona and
in the centre (after removal of the graphite of the O-spots).
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This centre has already been reported in [84] in the case of
O" implantation and after annealing above 1600 °C only.
Another line at 598.4nm was also attributed to the O implant-
ation but we do not observe it here. This high-density high-
temperature treatment of oxygen can be put in parallel with
N. At low fluence and low temperature annealing (800 °C),
NV centres are mostly produced. However, at higher fluences
and higher temperatures, it becomes more likely to form H3
centres (ZPL at 503nm) due to the diffusion of N (see sec-
tion 3.2). As a reference, we have also implanted N at high flu-
ence to check whether H3 centres also form. The green—yellow
fluorescence seen in figure 10(a) reveals the presence of H3
centres in majority, which is confirmed by the spectrum shown
in figure 11(c). These O-related centres may be due to O com-
plexes. However, neither the optical spectra of the ST1 (ZPL at
546nm and broad phonon sideband) nor of the L1 (sharp and
strong ZPL around 580 nm) resemble the O-centre shown here.

4.2. Calcium

The most naturally occurring isotope of calcium, “°Ca with
97% abundance, is free of nuclear spin. The orange fluores-
cence observed in figure 10(a) from the Ca spot might be a
candidate to correspond with the ST1 fluorescence. However,
the brightness of the Ca-related fluorescence is weak and no
single centres could be found. The fluorescence spectrum taken
from the spot of the highest fluence is shown in figure 11(e).
It possesses a ZPL at 557.2nm and a broad phonon sideband
which do not correspond to the ST1 centre.

4.3. Fluorine

The red fluorescence observed in figure 10(a) from the fluorine
spot is about 30 times brighter than the Ca-related emission.
The fluorescence spectrum taken from the spot of highest flu-
ence is shown in figure 11(d). A broad emission peak centered



J. Phys. D: Appl. Phys. 51 (2018) 483002

Topical Review

(a) 400000 ( b)

. 1.5x10* — T T T r
S ZPL

& 557.7nm

= |

2 1.0x10'F

[0

i

£

®

2 | Raman

@ 50x10°f |

S |

@ |

= [\ ] g PR

S b e o

- 0,04 S el

650 700
Wavelength (nm)

550 600 750 800

0 6x10° —T————T———————— . T r T
(2]
2] 2
O sx10°F v
> - A
E 4x10° | 4 -
2 [ =
£ 10’ 1 D
8 L [=)]
= sl d
o 2x10
o 3
a 5
O 1x10°F 1
o 0
S -1500 -1D(JDI -500 0
T 0] 1 1 1 1 I 1 1 0'0 1 1 L L
01 2 3 4 5 6 7 8 -30 -20 -10 0 10 20 30

Laser power (mW)

Time delay (ns)

Figure 13. Single Mg-related centres. (a) Confocal fluorescence scan (15 x 15 um?) recorded at the border of a Mg implantation

spot (energy of 50keV, fluence 10'3 cm™2) with an excitation wavelength of 532nm and an oil immersion objective of NA = 1.35.

(b) Fluorescence spectrum of a single Mg-related centre (excitation power 4 mW, 125 integration time). (c) Saturation curve of a single
Mg centre. (d) Photon autocorrelation function g(7) measured at a laser power of 1.44 mW. The curve is background corrected and

normalised. The dip going to zero at zero-time delay proves the single

quantum emitter behavior of the defect. The exponential fit gives

a lifetime of 2.4 ns for the excited state. The inset shows the g®(7) function for longer times.

at 680nm is observed without any visible ZPL. At the edge of
the implanted areas (figure 12(a)), single emission spots can
be found with the same fluorescence spectra as the ensemble
fluorescence of figure 11(d), indicating that they are fluorine-
related. This is shown in figure 12(b) for the centre circled in
figure 12(a). The single-quantum-emitter behavior of these
spots has been checked by measuring the g®(7) autocorrelation
function using a Hanbury-Brown and Twiss setup. The photon
antibunching (g®(7 = 0) < 0.5 at zero time delay) observed
in figure 12(c) is proof that these are indeed single fluorine
centres. The lifetime of the excited state is estimated to be
(7 £ 2) ns, deduced from the single-exponential fit. Note that
the 28% uncertainty is due to a measurement artefact (peak at
t = 2.5 ns). The creation yield of the optically active F centres
is estimated to be about 8 x 10~*, which is about two orders of
magnitude weaker than for the NV centres at the same implant-
ation energy. The (background-corrected) saturation curve of
one of these centres is plotted in figure 12(d). The raw data
(without background correction) has been fitted as follows

1
L+5/p

where I, is the saturation count rate, P is the saturation
power and b is the linear contribution of the background

I =1, + bP

fluorescence. We obtain I, = 3.0 x 10° counts s~', a satur-
ation power of 8.1 mW and b ~ 8 x 10% counts s ! mW 1.

4.4. Magnesium

The isotope >*Mg (abundancy of 79%), free of nuclear spin,
is also a potential candidate involved in the ST1 defect. The
fluorescence spectrum of an ensemble of Mg-related centres
is shown in figure 11(f). It possesses a sharp and intense ZPL
at 557.4nm and the vibronic sideband presents features at
66 meV and 154 meV. Although some single ST1 centres
were reported with ZPL emission above 550 nm, the sideband
is rather different. The Mg fluorescence is strong and a weak
peak was already observed directly after implantation with-
out annealing. Figure 13(a) is a confocal fluorescence close
view (15 x 15 pm?) taken at the edge of the Mg-implanted
area with a fluence of 1 x 10'* cm™2. Single emission spots
appear, forming a halo around the main implantation area. We
then further check whether they are single Mg-related centres.
A fluorescence spectrum of one of these spots is plotted in
figure 13(b) which confirms that they possess the same fluo-
rescence as the ensemble measurement of figure 11(f), thus
confirming the involvemement of Mg. The single quantum
emitter behavior of one of these spots is proved by the
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Figure 14. (a) Confocal scan at the border of a P-implanted region of the diamond sample with 532 nm excitation and 200 p/W.
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antibunching observed in the photon autocorrelation function
g@(7) plotted in figure 13(d). The curve is fitted with a three-
exponential function. The lifetime of the excited state can be
deduced from the fit and we obtain about 2.3 ns, shorter than
the 9 ns of the ST1 centre. The bunching behaviour indicates
the presence of two shelving states with time constants of
about 150 ns and 2.4 us. A typical saturation curve for a single
Mg centre is shown in figure 13(c). We obtain I, = 3.3 x 10°
counts s~ !, a saturation power of 5.1 mW and b ~ 3.82 x 104
counts s~ mW~1,

With the measurement of single Mg centres, it becomes
possible to estimate the creation yield of the Mg centres with
respect to the number of implanted Mg atoms. Taking an aver-
age fluorescence intensity in the implantation spot of fluence
10" cm™2, we obtain a creation yield of about 12%. Note
that this corresponds to an annealing done at 1600 °C for 4 h.
Further study is required to follow the temperature evolution
of the Mg-related fluorescence.

The optical properties of these Mg-related centres measured
in an intrinsic region of the diamond sample indicate that it is a
different defect than the ST1 centre. Finally, we have searched
for ODMR within the microwave frequency range 0.5-4 GHz
with 1 MHz resolution and did not find any resonance.

4.5. Phosphorous

Phosphorous is one of the possible donors in diamond, but
with a deep level placed 0.57eV below the conduction band.
This means that at room-temperature, no free carriers can be
found in the conduction band. However, the charge state of
optical centres can be influenced by way of compensation by
the presence of donors in their vicinity [85, 86]. Ion implant-
ation and annealing are generally less efficient in producing
active substitutional P donors compared to CVD growth due
to the presence of radiation defects acting as compensation
centres [49], as can be measured with bound exciton spectr-
oscopy in CL [87]. Note that up to 70% of substitutional P was
reported by implantation and annealing, as measured by the
emission channeling technique [88].
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Here, we found that the implantation of P followed by
high temperature annealing (4 h at 1600 °C) in vacuum leads
to the formation of luminescent centres with a very low crea-
tion yield. This can be seen in figure 14(a), where the border
between the P-implanted area and the unimplanted area (cov-
ered with aluminum foil) is imaged with confocal micros-
copy. Single spots with an average density of about 1.5 zzm~2
are visible. The P implantation conditions were determined
to obtain P atoms at an average depth of 50 nm with a total
fluence of 1.6 x 10'3 cm~2. This indicates a creation yield of
about 10~ with respect to the number of implanted P atoms.
Moreover, two kinds of centres are observed as plotted in
figures 14(b) and (c), with ZPL at 557 nm or with a doublet
of lines at 579.4nm and 597.2nm. These centres were vis-
ible only after the annealing and might involve vacancies.
It is not yet clear what these likely P-related centres can be.
It was, however, theoretically predicted that PV~ centres
do not possess an optical transition and act as compensa-
tion centres of n-type doping [89]. The high temperature and
long annealing time used, together with the relatively high P
density of about 3 x 10'8 cm~ might imply more complex
defects than PV, by analogy with the H3/NV ratio studied in
section 3.2. Note that most of the P-related centres are turned
off when the excitation power is increased, typically above
200 pW.

5. Quality control of implanted colour centres
and diamond substrates

The applications of optical centres in diamond for quantum
information processing or quantum sensing push the require-
ments of the material quality and the reproducible and
nanometer placement of these centres to their limits. The
multi-purpose sensing capabilities of the NV centre (magnetic
and electric fields, chemical potential, temperature, stress)
can be used to sense the material quality and homogeneity.
Therefore, in our screening study, we always implant N as a
reference or witness of the diamond matrix hosting the other
defects that we create by implantation.
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Figure 15. Time trace analysis for charge state and fluorescence stability. (a) Confocal fluorescence scans (1 x 1 um?) of three different
L1 centres implanted into an electronic grade CVD diamond (laser excitation at 532 nm and detection within 575-630nm). The centres
are separated by only a few pm but show different stability/blinking under the same excitation conditions. (b) Time trace of one of the
moderately blinking L1 centres at a laser power of 800 uW. (c) Power dependence of the ionising and recharging rates of the moderately
blinking L1 centre at 594 nm excitation. Reproduced from [3]. © IOP Publishing Ltd. CC BY 3.0. (d) Time trace of a single NV centre
in an electronic grade CVD diamond enabling a charge-state single-shot readout (excitation 594nm, 5 ;/W, detection 660-735nm). With
the 594 nm laser used here (5 ©W), fluorescence is observed only when the NV centres are negatively charged. The charge state jumps
are photo-induced by the laser [101]. (e) Power dependence of the ionising and recharging rates of the single NV centre. (f) Fluorescence
image of a single native NV centre within a HPHT sample with [N] of 10-50 ppm. (g) Fluorescence image of a single NV centre implanted
into a boron-doped CVD layer with [B] about 1 x 10'® cm™3 (6 ppm). For both scans, the laser excitation is 594 nm and the detection
window is 660 nm—735nm. (h) and (i) Time trace analysis of the two centres with P = 800 uW for the centre in (f) and P = 230 W for
the centre in (g). The charge state changes between NV~ and NV are due to the boron (acceptor) doping.

In this section, we discuss four methods that we propose to
apply complementarily in order to improve reproducibility in
the creation of the different optical centres:

— Time trace analysis of the fluorescence (or single-shot
charge-state readout) of single NV (or other) centres in
order to sense the electrical environment through the
stability or blinking dynamics.

NV-based ODMR to sense the magnetic and electric
environment as well through the measurement of the
coherence time T, or T5 of the electron spin of single
NV~ centres.

Cross-polarisation analysis in transmission in order to
visualise the residual stress within the diamond sample,
as well as extended defects such as dislocations.
Stimulated emission depletion (STED) microscopy: in
the context of building scalable arrays of qubits based
on NV, ST1 or other centres, their relative distances can
be confirmed optically by sub-diffraction imaging tech-
niques such as STED [90]. In this section, we show that
STED can also be successfully applied to the recently dis-
covered and promising ST1 centres [2, 3]. Additionally,
we discuss its potential application to GR1 centres (neu-
tral vacancies) which would be of high interest for defect
engineering in diamond.

5.1 Charge state and fluorescence stability—time trace
analysis

The fluorescence and charge state stability of defect centres is
an important issue for their reliable use as sensors, qubits or
single-photon sources. Although they can be seen as artificial
atoms in the solid-state, the close environment of implanted
centres may vary from one to the other due to many process
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steps, to diamond quality, homogeneity and impurity level,
or due to the surface state and/or preparation. In diamond,
no general chemical potential can be defined as in standard
semi-conductors [91], thus the optical centres can be found
in different charge states at different locations within a dia-
mond sample. This is illustrated in figure 15(a) which shows
three implanted L1 centres (separated by only a few pm) in
an electronic grade CVD (1 0 0) diamond sample. The con-
focal fluorescence scans are all taken under the same excita-
tion conditions (excitation laser 532nm, 500 W, scan speed
5 um s~') and it can be seen that the three L1 centres show
drastically different stability and blinking properties. The
charge states of the L1 are not yet known, however the blink-
ing is likely due to surface states or neighbouring donor or
acceptor states. The fluorescence stability and/or blinking
dynamics can be followed by recording the time-trace of the
fluorescence as in figure 15(b). A stable L1 centre would be
useful as a single photon source whereas a fast-blinking L1
would be suitable for stochastic sub-diffraction imaging such
as stochastic optical reconstruction microscopy (STORM)
[92] or photoactivated localisation microscopy (PALM) [93].
The ionising and charging rates can be deduced and plotted
as a function of the laser power (figure 15(c)) or excitation
wavelength. They can therefore be used as a footprint for the
centre’s environment and we propose to use this technique for
the quality control of optical centres.

Much effort was made to stabilise [85, 86] and/or tune and
control the charge state of colour centres, especially with the
NV centre: chemically [94-97], optically [98], and electri-
cally [17, 18, 99, 100]. It was shown by a single-shot charge-
state readout that the NV centre charge state is constantly
‘jumping’ between NV~ and NV? under light excitation due
to photo-induced ionisation and recharging [101]. These rates
depend on the laser excitation power and wavelength. This is
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Figure 16. Diamond inhomogeneities. (a) Transmission optical image with crossed polarisers of a thin CVD diamond layer grown on

a HPHT substrate (3 x 3mm?). The observed birefringence reveals the inhomogeneity of stress and the presence of defects within the
diamond layer. (b) The inset shows typical ‘cross-shape’ patterns due to dislocations or bunches of dislocations induced at the CVD
overgrowth. (c) Confocal fluorescence scan of an array of NV centres implanted in diamond with a beam of 11 MeV N ions focused down
to 1 um, corresponding to an implantation depth of 5 um. This array was produced by scanning the same pattern 100 times in order to
ensure a homogeneous fluence per point and to average out the short-time scale fluctuations of the ion beam flux. Similar behaviours are
observed for an implantation energy of 2 MeV corresponding to a 1 pm depth (not shown).

illustrated in figures 15(d) and (e) for a single NV centre into
an electronic grade CVD diamond. In addition, the presence of
donors or acceptors is expected to strongly modify the charge
state dynamics. This is shown for single NV centres in the
case of an N-rich HPHT diamond (figures 15(f) and (h)) and
of a B-rich CVD-grown diamond (figures 15(g) and (i)). The
NV~ state is stabilised by the presence of the N-rich surround-
ing, which acts as a deep donor (1.7eV) that can be ionised
by the laser excitation and provide free electrons. In addition,
the presence of boron (0.37 deep acceptor niveau) induces the
blinking of the NV centre. A model was proposed in [101] in
good agreement with the two-photon processes observed in
the quadratic variation of the ionisation and recharging rates
as a function of the excitation power.

5.2. Spin coherence time—NV-based ODMR

The spin properties of the NV centres at room temperature
allow us to use the NV centre as a nanoscale and sensitive
‘multi-task’ quantum sensor. Within the screening method
presented here, we always implant NV centres as well to
provide insight into the diamond material into which we pro-
duce other kinds of optical centres. The NVs are well suited
to measure electronic and magnetic impurities, which reveal
their presence on the coherence time of the NV~ centre. For
example, it was shown in [102] that the broadening of the ESR
lines of single implanted NVs is dependent on the depth due
to the presence of surface paramagnetic impurities. The spin
coherence properties and the charge state stability of such
shallow centres can be improved by diamond overgrowth
[73, 83]. Isotopically 12C enriched samples with [13C] of about
0.3% (instead of 1.1% natural abundancy) led to long T, times
of up to 1.8 ms at room temperature [103]. Furthermore, the
radiation defects can be probed by NV-ODMR. The etching
of a thin superficial diamond layer above the implanted NV
centres revealed an improvement of the coherence time due to
the removal of the vacancies induced by the ion implantation
process present in this layer [71]. In addition, the correlation
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between the annealing temperature and the healing of vacancy
complexes along (1 1 1) (measured by EPR) has been shown
in [59]. Also, the study of the hyperfine couplings to the elec-
tron spin of the NV~ centre can be used to retrieve atom spe-
cies which are close by, such as that described in [104].

5.3. Diamond homogeneity—cross-polarisation analysis

The observation of a transparent material in transmission,
placed between two polarisers with their axis perpendicular to
each other, enables the visualisation of birefringence. Applied
to an isotrope material such as diamond, this method enables
a direct view of the stress within the diamond substrate, as
shown in figure 16(a). The strain induces a change in the
refractive index of diamond and the appearance of birefrin-
gence. Even though a quantitative analysis is hardly achiev-
able [105], this method reveals dislocations (figure 16(b)) and
therefore dislocation-free regions can be easily pre-selected.
The homogeneity of the diamond sample (in terms of these
defects) is easily made visible with this non-invasive and fast
method. Stress is, for example, responsible for shifting the
ZPL emission of most of the optical centres. It is therefore
important to determine the stress and sample homogeneity.
As an example, we present in figure 16(c) the results of
strong variations in the creation of NV centres by N implant-
ation. These variations cannot be explained by ion beam cur-
rent fluctuations during the implantation process because the
implantation pattern was scanned 100 times (with the ion beam
focused down to 1 pm) to reach the total fluence per point (and
not one point after the other with the full fluence implanted in
one shot). Interestingly, we found these spatial variations in the
creation efficiency of the NV centre within a CVD diamond
layer presenting the birefringence patterns observed in fig-
ure 16(b) and having the same orientation and size. We believe
that stress likely plays a role during the annealing step and
influences the diffusion of vacancies. This may enable the fab-
rication of single centers with improved creation yields; fur-
ther experiments are needed to clarify this. Cross-polarisation
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Figure 17. STED microscopy of NV and ST1 centres. (a) Confocal scan of an array of NV centres created by N implantation through a
pierced AFM tip. The optical resolution of the image is limited by diffraction. (b) STED image of the same area, with an optical STED
resolution of 10nm. (a) and (b) are reprinted from [110], Copyright (2014), with permission from Elsevier. (c) Fluorescence spectra of

the ST1, NV and GR1 centres. (d) Confocal scan of a diamond sample containing L1 and ST1 centres. (¢) Combination of a confocal

and a STED image of a single ST1 centre (shown by the red circle in figure 12(d)). (f) Lateral resolution as a function of the STED beam
intensity in the focal plane for the NV and ST1 centres. The saturation intensity of the NVs is given in [106] to be 6.6 MW ¢cm~2 and it was

found to be in the same order of magnitude for the ST1 centre.

analysis is a very fast and non-invasive method which can be
used to preselect the suitable areas of a diamond sample for
quantum application using optical centres.

5.4. High-resolution implantation—STED microscopy

The fabrication of scalable structures (as a prerequisite for
large scale quantum architectures) based on optical centres in
diamond is highly challenging, especially because the deter-
ministic fabrication of NV, ST1 or other centres has not yet
been achieved. However, the deterministic implantation of
single ions has already been demonstrated using a modified
Paul trap [38], and bunches of ions can be detected on-the-fly
using image charge detection [39] which could soon become a
versatile deterministic ion implantation method. On the other
hand, a spatial placement within less than 20nm has already
been demonstrated with NV centres [35]. To date, only two
optical centres in diamond—the NV and the ST1—were
found to show ODMR at room temperature [2, 3], making
them the most promising candidates for QIP.

In standard confocal fluorescence imaging, the separation
power Ar of the setup is given by Abbe’s criteria
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oA
T 2NA

where NA is the numerical aperture of the objective lens and
A is the wavelength of the light. The point-spread function is
an ellipsoid of dimensions of about 300nm in transverse and
1 pm in longitudinal directions (for standard experiments with
NV centres). Two point-like emitters located within this ellip-
soid cannot, therefore, be optically resolved. Consequently,
the single quantum bits of a quantum device with a size
smaller than Ar cannot be individually addressed and read-
out optically by classical means. With the introduction of
new nanoscopy methods such as STED [90] or STORM [92]/
PALM [93], it became possible to beat the diffraction limit.
An improvement of more than one order of magnitude was
demonstrated in the case of STED imaging of NV centres in
diamond [35, 106]. This was possible thanks to the extreme
robustness and optical stability of this system which is able
to sustain high laser intensities without bleaching or photo-
damaging the sample. Indeed, the STED resolution is theor-
etically unlimited and is given by

Ar
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Ar

Arsrep = T T

where Igrgp is the intensity of the STED depletion beam
and [y, is the saturation intensity of the optical centre.
Figure 17(a) shows an implanted array of shallow NV centres
imaged by confocal microscopy with Arconfpcar = 250nm, and
figure 17(b) shows the same array imaged by STED micros-
copy with Arsrgp ~ 10nm. Additionally, STED proved the
targeted readout of single electron spins within a small ensem-
ble positioned in a diffraction limited volume [107].

Here, we show that STED can also be applied efficiently
to the ST1 centres. Moreover, the optical properties of the
ST1 enable us to use the same wavelengths for excitation and
depletion as for the NV centre. The fluorescence spectra of the
NV and ST1 centres are compared in figure 17(c), together
with that of the GR1 centre (neutral vacancy). Figure 17(d)
is a confocal scan of randomly distributed L1 and ST1 cen-
tres. STED was driven on one of the ST1 centres as shown in
figure 17(e), which plot together a confocal and a STED scan.
The dependence of the lateral resolution as a function of the
STED intensity is plotted in figure 17(f) together for the NV
and the ST1 centres. This shows that STED imaging of the
most promising centres for QIP is possible, moreover using
the same experimental configuration.

In the context of defect engineering, it would be of inter-
est to image single vacancies by STED in order to improve
and refine the understanding of the discussion found in the
first part of this work. This would imply, first, to image sin-
gle vacancies by confocal microscopy, which has not been
demonstrated yet due to the typically high vacancy density.
However, a fluorescence lifetime of 1.4 ns [108] and an emis-
sion sideband expanding over roughly 100nm (figure 17(c))
fulfill the technical requirements for efficient STED imaging.
Only the brightness of a single GR1 centre, which has strong
non-radiative decay channels [109], might challenge current
photon counting devices without representing a fundamental
limitation.

Summary

In this paper, we have presented a high throughput screening
method in the search, reproducible creation and identification
of single defects in diamond. We used a versatile ion accel-
erator to implant several chemical elements and we applied
optical imaging and spectroscopy to study the defects created
and their temperature evolution. Firstly, we discussed both
theoretically and experimentally the distribution of C vacan-
cies produced at the end of the range of an implanted ion, as
well as the consequences for the creation of colour centres,
depending on the atom mass and nature of the defect pro-
duced. We conducted molecular dynamics simulations which
showed that the primary damage is in small disordered atom
regions rather than isolated point defects; this is confirmed
experimentally. We further observed that the relative amount
of single vacancies (GR1) which are produced decreases with
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the ion mass, preferentially leading to more complex groups
of vacancies.

We then discussed the formation and dissociation of dif-
ferent defects such as GR1, 3H, NV and H3 under thermal
annealing. More particularly, we showed, using ODMR, that at
1150 °C, the NV centre bonds do not change orientation. At
higher temperatures, we observed N diffusion through the in-
crease of H3 fluorescence with respect to NV fluorescence and
estimated the N diffusion coefficient to be 1.7 x 1073 nm? s~!
at 1600 °C. We further confirmed the effect of H diffusion on
the ‘irreversible’ passivation of NV centres and quantified the
NV loss in different experimental conditions. Further, the first
results of the long-term screening study were presented. It was
found that Ca, Mg, F, O and P induce optically active defects
in the visible range. A fine study was conducted on single
Mg-related centres, which were still found up to 1600 °C, and
which present a strong and narrow ZPL at 557nm with a rela-
tively weak phonon sideband at room temperature. Interestingly,
single fluorescent centres were found related to the P implant-
ation. The low creation yield and a better understanding of
these centres may provide insight into the compensation of P
donors. Finally, we proposed to establish the quality control of
diamond material and optical centres to improve their reprodu-
cibility. In this context, we showed that STED microscopy can
be applied to the ST1 centres as efficiently as for NV centres,
which is promising for the scalable creation of QIP devices
based on these ODMR active centres.

In future studies, the screening will be extended to other
elements, combinations of elements but also to different dop-
ing and doping levels of diamond which are likely to strongly
influence the diffusion and stability of the different defects.
Furthermore, this screening method will be tested with nano-
diamonds as well.
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3. Kumulativer Teil der Dissertation

3.2.1. Zusammenfassung und Diskussion Veréffentlichung Nr. 2

Dieser umfangreiche Review-Artikel beinhaltet neben den Ergebnissen der zugehorigen
Literaturrecherche auch eigene neue Ergebnisse. Er gibt einen Uberblick iiber die ionen-
strahlinduzierte Bildung von Farbzentren und Defekten in Diamant.

Im Speziellen wird eine Methode zur gezielten Implantation verschiedenster Elemente und
umfangreicher Ergriindung der optischen Eigenschaften vorgestellt. Im Fokus steht dabei
die Zerstorung und die notige thermische Reorganisation des Diamantgitters und der De-
fekte. Dieser Nachteil der Ionenbestrahlung wird jedoch in Hinblick auf die Moglichkeit,
jegliches Element in den Diamant einzubringen, eingehend untersucht und diskutiert. Da
die Anzahl der erzeugten Vakanzen deutlich tiber der Zahl der implantierten Elementatome
liegt, steht ihre Ausheilung und Aggregation in einem besonderen Fokus dieser Untersu-
chung. Thre rdumliche Verteilung ist dabei durch den hier diskutierten Gitterfithrungsef-
fekt und im Besonderen durch die lonenmasse bestimmte. Erstmalig wird gezeigt, dass
die Fluoreszenz, bedingt durch die Anzahl von vereinzelten GR1-Zentren, mit steigender
Ionen Masse entgegen der simulierten Vakanzenzunahme abnimmt, was durch eine ent-
sprechende Aggregation wihrend der Bestrahlung begriindet werden kann.

Neben der charakteristischen GR1-Fluoreszenz von neutralen vereinzelten Vakanzen ge-
ben noch weitere fluoreszente Defekte wie das 3H-Zentrum, das 2,807 eV- und 3,188 eV-
Zentrum, das H3 und das NV-Zentrum mit seiner ladungszustandspezifischen Fluoreszenz
einen Einblick in die lokale, stahlungsbedingte Zerstorung. Die Qualitit wie auch Quantitit
dieser Zentren ist neben den Bestrahlungsbedingungen durch den intrinsischen Stickstoff-
oder Borgehalt, die Ausheiztemperatur und die Ausheizzeiten bestimmt. Das Verhiltnis
von H3- zu NV-Zentren in Abhingigkeit der Ausheiztemperatur ergibt fiir Stickstoff eine
Diffusionskonstante von 1,7-1073 nm?s~! bei 1600 °C. Mittels ODMR an verschiedenen
NV~ -Zentren wird die relative Lage von Vakanzen und Stickstoff vor und nach einer ther-
mischen Behandlung von 1150 °C als stabil nachgewiesen. Neben verschiedenen Defekten
und Substitutenten ist Wasserstoffe die grofite Verunreinigung in CVD-Diamanten. Einzel-
ne oder mehrere Wasserstoffatome konnen durch Defekte oder Dotanten bei verschiedenen
Temperaturen eingefangen werden, was somit zu einer Passivierung fiihrt. Dies wird un-
ter verschiedenen experimentellen Bedingungen in dieser Veroffentlichung aufgezeigt und
begriindet das Verschwinden von N'V-Zentren nach entsprechender Behandlung. Die Kom-
pensation von Phosphor-Donatoren wird durch die Bildung eines Phosphor-korrelierten
Farbzentrums, welche hier erstmalig spektral in phosphorbestrahlten Diamanten nachge-
wiesen werden konnte, angedeutet.

Ein Hauptergebnis dieser Veroffentlichung ist das Erzeugen und Charakterisieren neu-
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er bislang unbekannter Farbzentren in Diamant und auch die Herkunft, Bestandteile und
Strukturaufkldrung von Leuchtzentren unbekannter Herkunft wie z.B. dem ST1 und L1
Zentrum durch gezielte Ionenimplantation zu klédren. In dieser Veroffentlichung konnte
erstmalig ein Magnesium korreliertes Farbzentrum vom Ensemble bis hin zum isoliertem
Einzelzentrum nachgewiesen werden. Ebenso gelang es Fluor, Calcium, Sauerstoff und
Phosphor einer spezifischen Fluoreszenz zuzuordnen.

Um neue Farbzentren in Diamant zu untersuchen ist es wichtig die verwendeten Diamant-
substrate zu vergleichen. Da das NV-Zentrum das am hiufigsten untersuchte Farbzentrum
in Diamanten ist kann es auch als Sensor fiir die Diamantqualitiit dienen. Daher wurden ne-
ben den implantierten Elementen auch Stickstoffatome implantiert und die sich bildenden
NV-Zentren untersucht. So erlaubt das Verhiltnis von NV~ zu NV? und auch die Stabilitiit
des Ladungszustandes eine Aussage zum Grad der Dotierung. Mittels ODMR-Messungen
gibt die bestimmte Kohirenzzeit eine Aussage iiber die Anwesenheit von paramagneti-
schen Verunreinigungen wie z.B. Fremdatome und paramagnetische Vakanzaggregaten.
Durch Kreuzpolarisations-Messungen lassen sich auf Grund von Doppelbrechung Kris-
tallfehler und Versetzungen nachweisen. Diese entstehen im CVD-Wachstumsprozess und
konnen sich itiber den gesamten Diamanten, ursdachlich vom Substrat ausgehend, in Wachs-
tumsrichtung erstrecken. Diese Diamantgitterverspannungen storen ebenfalls die Bildung
von Farbzentren, den Ladungszustand und die Kohédrenz von NV-Zentren.

Diese Veroffentlichung zeigt im Kontext der vorliegenden wissenschaftlichen Arbeit die
Bildung neuer vakanzkorrelierter Farbzentren. Dabei liefert besonders die Abhéngigkeit
der Ionenmassen zur Bildung einzelner neutraler Vakanzen einen Einblick in die Aggre-
gation von Vakanzen. Dies fiihrt, wie in der Veroffentlichung Nr.1 gezeigt, bei extremer
Dichte zur Graphitbildung.

3.3. Verdffentlichung Nr. 3 Coulomb-driven single defect
engineering for scalable qubits and spin sensors in

diamond
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Coulomb-driven single defect engineering for
scalable gubits and spin sensors in diamond
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Qubits based on colour centres in diamond became a prominent system for solid-state
quantum information processing and sensing. But the deterministic creation of qubits and the
control of their environment are still critical issues, preventing the development of a room-
temperature quantum computer. We report on the high creation yield of NV centres of 75%
(a tenfold enhancement) by charge-assisted defect engineering, together with an improve-
ment of their spin coherence. The method strongly favours the formation and negative charge
state of the NV centres with respect to intrinsic diamond, while it hinders the formation of
competing and perturbing defects such as di-vacancies or NVH complexes. We evidence
spectrally the charge state tuning of the implantation-induced vacancies from VO to V=, key
element of this Coulomb-driven engineering. The generality of the method is demonstrated
using several donors (phosphorous, oxygen and sulphur) and applying it to other centres
(SnV and MgV) in diamond.

TApplied Quantum Systems, Felix-Bloch Institute for Solid-State Physics, University Leipzig, Linnéstrafe 5, 04103 Leipzig, Germany.
*email: sebastien.pezzagna@uni-leipzig.de

| (2019)10:4956 | https://doi.org/10.1038/s41467-019-12556-0 | www.nature.com/naturecommunications



ARTICLE

ubits in diamond based on the nitrogen-vacancy (NV)

centre are widely implemented for a large range of

applications like quantum information processing!,
quantum sensing of magnetic fields?, electric fields?, or tem-
perature* but also for nuclear magnetic resonance® or even to
answer fundamental questions in physics®’. The fabrication and
reproducibility of scalable devices requires (and still lacks) sample
homogeneity and creation yields of the qubits close to 100%8, but
as well, the control and engineering of their environment®. The
addressing using ion implantation provides high spatial resolu-
tion!?, placement accuracy!l, and even deterministic countable
single ions!2-1>. However, the formation of impurity-vacancy
centres (NV, SiV, SnV,...) using a thermal treatment!®17
enabling the mobility of the implantation-induced vacancies!'®1?
is a statistical process of generally low efficiency (a few % or
less20). It is known that a large part of these vacancies are lost by
recombination with carbon interstitials, by formation of di-
vacancies or other complexes (vacancy chains, VH) or by diffu-
sion to dislocations or to the diamond surface for the shallow
ones. It was moreover shown that the proportion of vacancy
complexes (with respect to isolated vacancies) increases
with the atomic mass of the implanted ions® and that suitable
thermal treatments enable the dissociation of vacancy chains?!.
Efforts were also made to increase the NV yield (for
example by co-implantation of carbon??, post-irradiation with
electrons or protons to produce additional vacancies?32* or more
recently very efficiently by laser writing?®) and to understand
the NV formation process?®27. Not only for scalability purposes,
high creation yields would ensure a clean environment free of
unconverted and perturbing atoms, for example, nitrogen in
the case of NV centres?8, whereas a close-by donor (such as
nitrogen or phosphorous) is necessary to keep the charge state
stability?9-32 necessary for most applications.

Furthermore, hydrogen is by orders of magnitude the most
abundant impurity in ultrapure Ila CVD diamonds (owing to the
hydrogen plasma assisted growth) but its exact concentration and
role in colour centre formation are difficult to evaluate. Though, it
was shown that the NVH concentration in CVD grown layers is
typically at least one order of magnitude larger than the NV
centres concentration, whatever the nitrogen content33, and that
the formation energy of the NVH defect is ~1 eV lower than that
of the NV centre?8. The low yields of implanted NV centres may
also be owing to hydrogen diffusion and NV passivation®343>
during the thermal treatments. Note that besides temperature,
hydrogen (deuterium) diffusion is known to also strongly depend
on defect concentration, doping3®37, or electric bias3®.

Recently, using a sacrificial B-doped diamond layer led to a
better formation yield of shallow NV centres (from 1 to 2%)3°.
This was attributed to the charging of single vacancies (otherwise
mostly neutral in intrinsic diamond), which was expected to
hinder the formation of di-vacancies. Also, the assumption that
the chemical potential is pinned down enough to charge vacan-
cies positively would then imply that substitutional nitrogen
atoms are also positively charged, which may eventually hinder
the formation of the NV centres (if one agrees with the previous
electric repulsion argument leading to less di-vacancies). Ab initio
calculations of the adiabatic charge transition levels of V and N
can be found in?’.

On the other hand, we intend to charge the vacancies
negatively V—, whereas having positively charged nitrogen N,
which may enhance the NV centre formation even more (still
preventing V-V formation) using Coulomb forces. This is
one of the main questions addressed in this work. Such a
situation is likely accessible using a suitable n-type doping and
other questions we address are whether using phosphorous
implantation can provide enough electrically active donors

(phosphorous-doped CVD grown (100) diamond is generally
significantly compensated04! owing to the presence of
acceptor defects), how alternative donors compare with
phosphorous?243, and how the qubits coherence time compares
with intrinsic diamond.

Results

Evidence of vacancy charging by efficient phosphorous doping.
We study the creation efficiency, thermal stability, and charge
states of implanted NV, SnV, and Mg-related centres as a func-
tion of the doping level of diamond, using the most commonly
employed acceptor (boron, E, =0.37 ¢V) and donor (phosphor-
ous, Egq=0.57¢eV) and in a second step alternative donors
(oxygen, Eq=0.32 eV*? and Sulphur, Eq=0.77 eV*3). We firstly
give evidence of the control of the charge state of single vacancies
after implantation (and before thermal annealing), which we then
systematically correlate to the formation efficiency of the different
colour centres. The methodology consists in a sequence of ion
implantations (doping and colour centres), thermal annealings
and optical and spin characterisations using fluorescence confocal
microscopy, as resumed in Fig. 1. The preliminary experiment
consists in the implantation of carbon ions, repeated into the
different doped areas in order to produce vacancies, measure their
charge state (before thermal annealing) and evaluate the effi-
ciency of the phosphorous and boron doping. For this, we follow
(as in Fig. 2b) the characteristic optical fluorescence of isolated
neutral vacancies VO with zero-phonon-line (ZPL) at 741 nm17.
The main result here is that Phosphorous doping induces a
negative charging of the vacancies into V~ (the absorption band
of negatively charged vacancies V~ with ZPL at 394 nm (ND1)17
cannot be observed here and does not contribute any fluores-
cence). Note that, as shown by Collins*, the charge state of a
defect centre in diamond is depending on the presence of a close-
by donor3! or acceptor rather than the position of the chemical
potential, which is moreover difficult to calculate in an insulating
material under light illumination. Here, the absence of V?
fluorescence means therefore that there are enough electrically
active phosphorous atoms to provide electrons to the single
vacancies, or in a semiconductor view, to pin up the chemical
potential above the V(0/-) charge transition of the single
vacancies. As seen in Fig. 2, the VO fluorescence from the C
implantation is strengthened in the B-doped area whereas it is
suppressed in the P-area (fully tuned to V) with respect to
intrinsic diamond. For the highest fluence of 2 x 1013 cm—2 (close
to the amorphisation threshold), the implantation damage results
in a lower fluorescence than the background of the unimplanted
diamond. In the B-doped region however, this higher damage
already occurs for the 2 x 1012cm~2 fluence. These damaged
areas reveal the formation of vacancy complexes or even voids,
also predicted by molecular dynamics simulations®. Their
occurrence at lower fluences in the B-doped region is owing to the
fact that in this region, where the VO charge state is strengthened,
the isolated vacancies can group together more easily. By oppo-
sition, in the P-doped area where the vacancies are negatively
charged, the high damage is only visible at a 2 x 1013 cm~2 flu-
ence, revealing that vacancy clustering is reduced. The intrinsic
region presents an intermediate situation for which both V0 and
V-~ are present, indicating that the chemical potential lies close to
the V(0/-) transition level during the measurement (under laser
excitation). Note that no fluorescence is known from the posi-
tively charged vacancy V*. These results confirm that isolated
vacancies are preserved when they are charged, whereas vacancy
complexes can form more easily when they are neutral. The
consequences of this on the impurity-vacancy defects formation
will be discussed in the next sections.
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Fig. 1 Colour centre implantation within three doped regions. a Scheme of the diamond sample (quantum grade from Element 6) prepared with intrinsic, p-
type and n-type areas (using boron and phosphorous implantation with [P] and [B]~ 3 x 10'8 cm~3, see supplementary information) and implanted with a
series of different chemical elements: carbon (as reference) and nitrogen, tin, and magnesium to produce, NV, SnV and MgV centres. The depth of the
centres (~ 50 nm) is controlled by the implantation energy and fits with the dopant depth profiles (see supplementary information). b Illustration of the
sample status after implantation in the Phosphorous-doped region, as represented by a 60 x 60 nm? cross-section. The implantation-induced vacancies are
simulated by SRIM. The density is given in number of vacancies per pixel of size 0.6 x 0.6 nm?. The phosphorous atoms are represented by the red P

letters, with inter-distance corresponding to [P] ~ 3 x 10'8 cm~3. The red halos represent substitutional P active donors which are non-passivated and non-

2.1

self-compensated. Hydrogen atoms are also represented at a density of 1% 1017 cm—3, with arrows accounting for their large diffusion (~ 6 x 107 nm? s~ at
800 °C in lla diamond34). Less than 2.5 nitrogen and 0.5 boron atoms are expected within this section for native concentration [N]<5 ppb and [B] <1 ppb.
NVH, V,, V,, VH, and PV are the main competing defects to NV formation, whereas PH may passivate the donors. NVN forms at much higher

temperatures and/or [N] densities owing to the low diffusion of nitrogen (~ 1.7 x 10=3 nm2s~1 at 1600 °C in ref. 9). ¢ Time sequence of the different steps

of the study. The magnifiers symbolise imaging and spectroscopy

Note that an estimation of the efficiency of implanted
phosphorous as an active donor (in substitutional site, non-
passivated, and non-compensated) by comparing the number of
created vacancies using SRIM simulations*> and the number of
phosphorous atoms previously implanted indicates that the
phosphorous atoms are efficiently placed in substitutional sites
and that the formation of complexes such as PH or PV
(passivating or compensating the donor, respectively)447 is
likely low. An occupation of substitutional sites of 70% by
implanted phosphorous after thermal annealing was measured
using internal channelling measurements*®, Recently, single
optically active defects likely related to phosphorous were
reported in diamond with a creation yield of 107 to 107> but
of still unknown structure.

NV centres: doping-dependent creation efficiency. Before
annealing, the fluorescence of vacancies induced by nitrogen
implantation (Fig. 3b) reveals, as for carbon atoms, that the
vacancies are fully tuned to V— when the phosphorous doping is
increased, whereas VO fluorescence is clearly visible in the
intrinsic and the boron-doped areas. The pre-annealing situation
is illustrated in Fig. 1b, with average distances between impurities
given at scale (and extrapolated for a 2D cross-section) for
a nitrogen fluence of 1x 101 ¢cm~2 and concentrations [P] =
12 ppm, [H] = 600 ppb, [N] < 5 ppb and [B] < 1 ppb. Note that the
donor effect of nitrogen itself can be neglected here because ~ 160
vacancies are created for each implanted nitrogen.

Before the 800 °C annealing step is conducted, the vacancies thus
have different charge states depending on the doped area. The
nitrogen atoms, when placed in substitutional sites, are expected to
be in N state (vacancies are compensating acceptors for nitrogen
and in large majority before annealing, Fig. 2c (see supplementary
Figure 10)). The consequence of this can now be evaluated from the
NV centres fluorescence in Fig. 3a after 800 °C annealing. The NV
creation yield is calculated for each implantation spot and plotted
in Fig. 3f. For intrinsic diamond, it is in the range 6-8%, which is
typical for this implantation energy®222 (and the same for either
as-grown or polished diamond). Interestingly, the B- and P-doping
give rise to very different behaviours: the creation yield is reduced
for B-doping (about twice lower), whereas it is enhanced for P-
doping. The highest effect of phosphorous is observed in the low
nitrogen fluence regime, for which the ratio “dopants over other
defects” is maximum. The NV yield has a threefold increase up to
22.4% under the effect of phosphorous, as also highlighted by
Fig. 3d, e. This corresponds to the ideal situation during thermal
annealing for which the involved impurities are mostly in the
following charge states: V=, NT, P*, and H~ (hydrogen in the
bond-centred site has acceptor behaviour with H(0/-) ~ 2 eV below
the conduction band*®), thus likely hindering the formation of
competing NVH, V,, and VH defects, in favour of NV. Note that
the slightly enhanced NV yield observed in reference3® using boron
doping is owing to the high doping level ([N,]=1020cm~3),
which likely induces a V1 charge state precluding the formation of
di-vacancies, whereas the implanted boron concentration used here

| (2019)10:4956 | https://doi.org/10.1038/s41467-019-12556-0 | www.nature.com/naturecommunications 3
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Fig. 2 Charge state tuning of single vacancies by diamond doping. a Confocal fluorescence scans of the carbon implantations with fluences in the range 2 x
1070 - 2 x10'3 cm~2, repeated within the three different doped regions: p-type, intrinsic and n-type with [B] and [P] -3 x 1018 cm~3. The excitation
wavelength is 532 nm and the detection is above 650 nm to record the signal from neutral vacancies VO (GR1 centre, ZPL at 741nm). The scale bar is
50 um. The bright dots visible in some implanted spots are owing to a focused electron beam during cathodoluminescence measurements (see
supplementary Figure 11). b Fluorescence spectra recorded in the three doped areas for the 2 x 10™ cm~2 carbon fluence (acquisition by scanning a 10 x
10 um? area at the centre of each spot). The characteristic emission from the GR1 is recognised. The absence of GR1 fluorescence in the P-doped area is
owing to charging up of the vacancies in their negative state V—. The charge state transition levels of vacancies can be found in?’ ¢ Average V°
fluorescence intensity (with respect to the background fluorescence level given as the zero level) as a function of the carbon fluence and diamond doping

(2 x 10'8 cm3) stabilises VY, thus leading to more di-vacancies and
a lower NV yield.

Tin-vacancy and Mg-related centres. This Coulomb-driven
defect engineering has also been applied to SnV and Mg-
related® centres to establish whether the previous results are
specific to NV centres or possibly a more general trend for
impurity-vacancy centres. Recently, it was shown that high yields
of SiV0 centres were obtained in boron-doped diamond®’. Our
method (Fig. 1a) allows the direct comparison of different
impurity-vacancy defects in exactly the same conditions: same
diamond sample, same doping levels, same thermal annealing and
same measurement parameters, at the exception of possible
spatial inhomogeneity within the sample. The properties of col-
umn IV—vacancy (SiV, GeV, SnV, and PbV) centres arouse
growing interest’! =>4 and the creation of single SnV centres was
reported recently, based on Sn implantation and thermal
annealing®!”2. Creation yields of implanted SnV centres were
reported in the range 1-5% (in undoped diamond), comparable
to what is obtained for SiV®>> or GeV>®. Owing to the high

damage induced by the large Sn atom?, higher temperatures (also
using high pressure to prevent graphitisation) were preferred,
which indeed led to reduced ZPL width>? (indicative of a less
defected environment) and to the removal of the fluorescence
peaks at 595 nm and 646 nm observed for temperatures below
1500 °C. Figure 4a is a fluorescence plot of the Sn implantation
spots, after the temperature step at 1200 °C. The corresponding
spectra in Fig. 4c confirm the formation of SnV, with the char-
acteristic ZPL at 620.3 nm. The main result is that the highest
SnV fluorescence is found in the phosphorous region (Fig. 4b),
with a creation yield of 8.6%, which is more than three times
larger than in the intrinsic (2.5%) and the B-doped (1.6%) areas.
These results reveal the same behaviour as what was obtained for
the NV centres, which can be explained by a more efficient for-
mation of SnV together with a reduced formation of competing
centres. Note that unlike the NV, the structure of the SnV centre
has D34 symmetry (like the SiV and GeV), with the Sn atom
sitting between two vacancies in an interstitial position. A dis-
cussion about the possible charge states of the SnV centre is
found in the supplementary Figure 9.
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Fig. 3 Doping-dependent NV centre formation at 800 °C. a Confocal fluorescence scans of the nitrogen implantations in the different doping areas
recorded after thermal annealing at 800 °C for 4 h. The laser excitation is 532 nm and a longpass filter 600 nm is used to record the NV centres
fluorescence. The fluorescence intensity is in logarithmic scale. b Confocal fluorescence scans of the same areas measured directly after nitrogen
implantation and before annealing. A longpass filter 700 nm is used to record VO (GR1) fluorescence. ¢ Normalised fluorescence spectra of the NV centres
fluorescence (10'2 cm~—2 fluence) showing the effect of the boron and the phosphorous doping with respect to the intrinsic region, respectively. The ZPL of
NVO (575 nm) and of NV~ (638 nm) are highlighted. Contrarily to boron (giving more NVO), the effect of phosphorous on the NV charge state is minimal
because for a 7.5% vyield there are already ~ 13 unconverted N donors for each NV centre. d and e are closer scans (with linear fluorescence scale) of two
regions of interest of low nitrogen fluence (1010 cm=2) for the intrinsic and phosphorous-doped diamond ([P] ~ 3 x 1017 cm—3). f NV centres creation yield
vs nitrogen fluence and doping type/level, deduced from a, d, and e. The Phosphorous doping induces up to a threefold yield improvement from 7.5% to
22.4%. The error bars represent the measurement uncertainties derived from the yield formula given in supplementary Equation 3

Concerning the Mg-related centres, which are believed to
involve vacancies (because single centres exhibit a strong
polarisation anisotropy in excitation, see supplementary Figure 8),
the fluorescence measured from the implantation spots in Fig. 4d
shows the characteristic emission at 557.4 nm° (Fig. 4f). The
corresponding charge state is still unknown. No doping
dependence is observed in the MgV spectra (between 550 nm
and 900 nm and at all temperatures) at the exception of the weak
feature at 544.5 nm in the P-doped region). Like in the case of the
NV and SnV centres, the Mg-centre emission is at strongest in
the P-doped region, here with up to a sixfold improved yield (for
the 3 x 1010 cm—2 Mg fluence) from 7.8% in the intrinsic area to
48.4% in the P-doped area (as seen in Fig. 4e). This result further
supports the assumption of a vacancy involved in the centre. Note
that it cannot be excluded here that a less negative state (than the
557.4nm ZPL) of the MgV centre may be optically inactive (or
above 900 nm) and lead to the higher yield of the 557.4 nm MgV.
Further studies such as ab initio calculations or active electrical
tuning®” of single centres are necessary.

Temperature evolution. The temperature dependence of the
centres density (Fig. 5) confirms the higher yields in phosphorous-

doped diamond in all cases. However, although the SnV and MgV
population keeps increasing with the annealing temperature, the
NV centres behave differently. The NV yield drops strongly
(more than one order of magnitude) for intrinsic and B-doping
between 800 °C and 1000 °C, whereas it still increases (from 11 to
14%) in the P-doped area, before it finally decreases at 1200 °C.
This striking difference cannot be explained by N diffusion and
formation of NVN (H3 centres with ZPL at 503 nm), which was
not measured here and is only significant for much higher
nitrogen densities and/or temperatures’. NV dissociation is
expected to occur at higher temperatures as it was shown that
a temperature of 1150°C (90 min) is not high (long) enough
to induce a change of the NV direction (owing to vacancy dif-
fusion)®. We attribute this precocious loss of NV centres in the
intrinsic and boron-doped areas to their passivation by
hydrogen®343>, knowing that the charge state and diffusion of
hydrogen are doping-dependent3®37 and that the NV centres are
preserved by the phosphorous doping.

These results indicate that, contrarily to SnV and MgV centres,
a compromise is likely to be found for the optimal formation of
NV centres upon thermal annealing, between forming NV
centres, recovering a healed crystal structure without vacancy
complexes?! and avoiding hydrogen passivation. The temperature
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in supplementary Equation 3

range 900 °C-1100°C seems to be adequate for diamond pre-
doped with donors, but the hydrogen native concentration and
the annealing dynamics and times are also important parameters.

Oxygen and Sulphur as efficient donors. Another sample was
prepared as in Fig. 1, but with the additional donors oxygen and
sulphur, and annealed at 1200 °C instead of 1600 °C. Nitrogen
was then implanted and annealed at 800 °C for 4 h. The creation
yield of NV centres (Fig. 6) increases of about one order of
magnitude in the donor areas with respect to intrinsic diamond
and reaches 69.3% for oxygen and 75.3% for Sulphur. The
ensemble fluorescence spectra reveal that Sulphur induces also
the most negative NV~ average charge state. For phosphorous,
the reduced annealing temperature of 1200 °C used here gives
a three times better yield (59.7%) than for the previous 1600 °C
treatment. This can be due to an increased compensation and

passivation of the donors at higher temperature, as observed for
phosphorous-doped CVD grown layers when post-annealed at
high temperature0.

Finally, the spin properties of the NV centres were studied in
all areas and T, and T,* coherence times of several NV centres
are plotted in Fig. 6¢, as a function of the concentration of
implanted nitrogen and donors. The green lines represent the
standard observed dependence of T, and T,* on the nitrogen
concentration for as-grown N-doped diamond?8. In the intrinsic
area, the coherence times are shorter, due to residual implanta-
tion defects, especially di-vacancies?!. Among all donors, T, times
are at best in the sulphur area, indicating that the excess of (likely)
neutral donors—about one NV centre for ten donors—leads to
decoherence in the case of phosphorous but does not, or much
less, in the case of sulphur. The coherence times are improved
(reaching up to ~ 100 us) with respect to an equivalent nitrogen
concentration of about 7 ppm (typically 20 ps).
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from the NV centres in the different areas. The NV~ charge state stabilisation increases from P to O and S. € NV creation yield vs pre-implanted donor
species, together with intrinsic diamond. Donor pre-implantation leads to one order of magnitude increase of NV density and is highest for sulphur. The
error bars represent the measurement uncertainties derived from the yield formula given in supplementary Equation 3. d Coherence times T, and T,* of
several single NV centres as a function of the sum of implanted nitrogen and donor concentration. The T,* and T, times are obtained, respectively, from the
decay of Ramsey (free induction decay) and Hahn echo sequences applied to the single NV centres (with same fit function used as in3). The lines account
for the usually observed inverse proportionality between T,, To* and the nitrogen concentration, with A =101ms~'/ppm and B = 6.5 ms—!/ppm?8

Discussion

The method and results presented here show that the creation
yields of NV and other defect centres are strongly dependent on
the doping level of diamond, and that 75% are achieved using
Sulphur doping. The donors modify the centres dynamics of
formation during thermal annealing through the charge state and
diffusion of the involved species, with a major role likely played
by vacancies and hydrogen. The yield is also strongly dependent
on the annealing temperature. The highest creations of NV, SnV,
and MgV centres obtained in donor-doped diamond, for which
isolated vacancies were shown to be negatively charged V—,
indicates that these are preserved from forming vacancy com-
plexes in profit of NV, SnV, or MgV. The preliminary carbon
implantation also showed that in Boron-doped diamond, where
the vacancies are kept neutral, vacancy clustering does take place
at lower implantation fluence than in intrinsic or Phosphorous-
doped diamond. Charge state tuning of the defects may also be
achieved during implantation and/or annealing by applying
electrical bias to the sample or using UV illumination.

Highly enhanced creation yields were demonstrated here:
75.3%, 8.6%, and 48.4% for NV, SnV, and MgV, respectively.
Even if not yet fully deterministic, the scalability of NV ~based
devices is dramatically improved. As an example, to obtain a 5-
qubit system with the implantation of five nitrogen atoms would
require ~1 million attempts with a 6.5% yield, whereas only four
attempts are needed with a 75% yield.

Besides, the coherence properties of the NV centres (T, times)
are improved in Sulphur-doped diamond, which moreover pro-
vides the highest NV~ stability. The clear correlation between
charging of vacancies and improved creation yield of NV, SnV,
and MgV centres shows that there is plenty of room on the route
(s) towards scalable QIP diamond devices and that the determi-
nistic creation of qubits centres may eventually be achieved. The
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developments of ion implantation techniques are approaching
their limits, both in terms of spatial resolution (a few nm) and of
number of ions, as different methods enable a priori or a pos-
teriori the counting and deterministic implantation of single ions.
Furthermore, colour centres can be optically imaged with a
resolution below 10nm with stimulated emission depletion
microscopy. Obviously, diamond inhomogeneities and hydrogen
impurities are among the main issues to be overcome in the
future. Diamond (area) preselection methods will be developed
and traps for hydrogen will for example be designed and
implanted to capture the diffusing hydrogen atoms before they
may reach and passivate the implanted qubits. Finally, this work
gives original insights into n-type doping by ion implantation.
The recent discovery of luminescent P-related centres together
with new opportunities in defect engineering may help reduce the
compensation of phosphorous at high concentrations and obtain
highly efficient n-type diamond, still a major issue for electronic
applications.

Methods

lon implantation and annealing. Three high purity “quantum grade” (100) CVD
single crystal diamonds from Element 6 (with [B] <1 ppb and [N] <5 ppb) were
used for this work. The strong improve of the NV creation yield in donor-doped
diamond was found in all samples (see supplementary Figures 1, 2, 3, and 4 for
samples details). The ion implantations were performed using a 100 kV accelerator
equipped with a sputter source, an isotopic mass selection, a beam collimation
system through movable apertures of different sizes, an (x,y,z) sample stage and an
optical microscope. The energies of the different ions were chosen to obtain an
average implantation depth of 50 nm (28 keV, 40 keV, and 50 keV for C, N, and
Mg) and 25 nm (80 keV) for Sn. These depths are low enough to ensure a little ion
straggling (below 10 nm, as necessary for high-resolution implantation) and large
enough to reduce the influence of the diamond surface. For the NV centres, the
results are presented for the annealing temperature of 800 °C (4 h) in order to
compare with previous measurements and literature. The temperature of 800 °C is
generally considered as high enough to enable optimal diffusion of the vacancies to

7



ARTICLE

reach neighbouring nitrogen atoms and form NV centres efficiently. For the SnV
and MgV centres, the results are presented for the last annealing step at 1200 °C
(8h). The full spectral temperature evolution can be found in the supplementary
Figure 9.

Donor and acceptor doping. The doping of the sample was achieved prior to the
colour centre creation. Areas of different doping types and levels were prepared
using ion implantation. Phosphorous (deep donor Ep = 0.57 eV) and boron
(acceptor with E5 = 0.37 eV) were used in samples 1 and 2. Phosphorous, oxygen
and sulphur in sample 3. The unimplanted diamond area is defined as the intrinsic
area. For each dopant, a multiple implantation at different energies and fluences
was conducted in order to obtain homogeneous depth concentration profiles of
~2.5x 1018 cm—3 at the depth of 50 nm, with a thickness of ~50 nm (see supple-
mentary Figures 2, 3, and 4). The dopant profiles were simulated with SRIM. The
samples were then thermally annealed for four hours in vacuum in order to
“activate” the dopant atoms as donors or acceptors, respectively (samples 1 and 2 at
1600 °C, sample 3 at 1200 °C). The thermal treatment also enables to heal most of
the implantation defects. After annealing, the diamonds were exposed to a short
oxygen plasma to clean the surface from possible graphite residuals. The samples
were then implanted with different atoms for the colour centre screening study.

Optical imaging and spectroscopy and spin measurements. The optical fluor-
escence imaging and spectroscopic characterisations were conducted on a home-
made scanning confocal fluorescence microscope, with an air (x 100, NA = 0.95)
or oil immersion (x 60, NA = 1.35) objective and two possible laser excitations at
532 nm and 488 nm. The laser reflection was suppressed by a suitable Notch filter
and different spectral filters were used to select the wished fluorescence bands of
neutral vacancies VO (GRI centre, with ZPL at 741 nm), NV centres (ZPL of NV at
575nm, ZPL of NV~ at 638 nm), SnV centres (ZPL at 620 nm) and MgV centres
(ZPL at 557 nm). The T, and T,* spin coherence time of the single NV~ centres
were measured on the same setup. Ramsey and Hahn echo sequences were con-
ducted, with microwave pulses applied using a thin wire located close to the
implanted centres.

Determination of the creation yield. The creation yield of the different centres
was determined in two different ways, depending on their density. If the centres
could be resolved (typically for densities below 3-4 centres per um?®) they were
simply counted within a reference area, and compared with the density (fluence) of
implanted ions. For higher colour centres densities, single centres were taken as
reference and scaled to the dense implanted areas (see supplementary information),
taking background fluorescence into account.

Data availability
The data that support the findings of this study are available from the corresponding
author upon reasonable request.
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Supplementary methods

Samples

Three samples of the same type have been used in this work: “electronic grade” lla CVD diamonds
from element 6, with (001) polished surface and (110) facets. The impurity concentrations specified by
the producer are: [N] < 5 ppb and [B] < 1 ppb. The hydrogen content is not given but it is expected to
be about 1 ppm or more.

The first sample was used to study the effect of boron and phosphorous at different doping levels
(310 cm™ and 3x10* cm) with respect to intrinsic diamond. The thermal annealing of the dopants
(prior to the NV centres implantation) was done at 1600°C. For sample 2, the doping level of B and P
was set to about 2x10% cm3, using the same dopant annealing temperature of 1600°C, and different
colour centres were created: NV, SnV and MgV centres. For sample 3, different donors were used
(phosphorous, oxygen and Sulphur) with concentrations of 1x10'® cm™ and pre-annealed at a lower
temperature of 1200°C before the NV centres were implanted. It is known from phosphorous-doped
CVD diamond that the compensation of the phosphorous donors increases with the temperature of a
thermal post-treatment and that a full compensation occurs at 1600°C. The lower temperature
treatment of sample 3 (1200°C) may therefore lead to less compensated donors than for samples 1
and 2. The NV creation yield in sample 3 is indeed larger than in samples 1 and 2.

Sample 1 Sample 2 Sample 3
Boron Phosphorous = Sulphur Phosphorous
3%10" cm? intrinsic 3=10" cm? 2,.13.;’::0:"‘-: ntrinsic P:f;sl:tfr:‘_:; 21 2%10" cm? 2%10" cm?
{1600°C) (1600°C) (1600°C) (1600°C) 1200°C) (1200°C) {1200°C}
® O0® e O0e o 00e ® CCe o CCe e C0oe
® O0@® e O0@e e 00e ® 000 @000 e C0oe
cabon | @ OO @ ® Coe @ Coe
Nitrogen | Nelol N Nelel BN Nelel )
Boron Phosphorous | ® CO@ @ CO0@ @ 00 intrinsic
3x10" cm? 310" om? M @ ® ® O
(1600°C) (1800°C) I ® OO @ carbon (ref.)
® 00® catonery @ 00O \I/ ® OO0® Nirogen (V)
® OO@® nitrogeninv)y @ OO@ Implantation spots
Graphite spots
(marking - orientation)

Supplementary Figure 1 | Samples. Schemes of the three samples used in this work. The pre-doped regions are
indicated by the blueish zones (acceptors) and reddish zones (donors). The fluence of the different ion
implantations is encoded in the colour intensity. Not at scale.

Donor and acceptor doping

Prior to the implantation of the NV, SnV and MgV centres, the different doped areas were prepared
by ion implantation of acceptor (boron) and donors (phosphorous, oxygen and sulphur), followed by a
4 hours thermal annealing in vacuum at 1600°C (samples 1 and 2) and 8 hours at 1200°C (sample 3).
This process enables the placement of the dopants in substitutional sites and the removal of most of
the implantation-induced defects. The depth profiles of the dopants for the three samples are shown



in Figures 2, 3 and 4 (simulated using the SRIM code [1]). The ion energies and fluences were chosen
to obtain homogeneous doping levels within a thickness of about 50 nm, centered at the depth of 50
nm. The details of the multiple implantations are given in the next tables.

Phosphorous

Energy (keV) Fluence (cm™) Fluence (cm™)
30 3.4x10% 3.4x10"?
50 5.1x10%! 5.1x10%?
90 1.3x10%? 1.3x10%3

Boron

Energy (keV) Fluence (cm™) Fluence (cm™)
12 5.6x10% 5.6x10%
25 6.4x10™ 6.4x10%
40 1.1x10%? 1.1x10%

Supplementary Table 1 | Phosphorous and Boron implantation parameters (sample 1).
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Supplementary Figure 2 | Boron and Phosphorous depth profiles (sample 1). SRIM simulation of the dopant
depth profiles (see Table 1).

Phosphorous
Energy (keV) Fluence (cm™)
30 2x10%
50 2x10*
70 6x10"?
90 6x10"?

Supplementary Table 2 | Phosphorous implantation parameters (sample 2).



Boron

Energy (keV) Fluence (cm?)
15 3x10%
25 5x10%
40 8x10%

Supplementary Table 3 | Boron implantation parameters (sample 2).
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Supplementary Figure 3 | Boron and Phosphorous depth profiles (sample 2). SRIM simulation of the dopant
depth profiles. The dotted lines represent the implantations done at different ion energies and fluences (Tables
2 and 3) to obtain a homogeneous doping level on a 50 nm thickness.

Phosphorous Oxygen Sulphur
Energy (keV) Fluence (cm™) Energy (keV) | Fluence (cm?2) | Energy (keV) | Fluence (cm?)
40 4.1x10"%? 25 2.1x10% 40 1.6x10*
80 4.1x10" 50 4.2x10" 80 3.7x10%

Supplementary Table 4 | Phosphorous, oxygen and sulphur implantation parameters (sample 3).

Supplementary Figure 4 | Sulphur, Phosphorous and Oxygen depth profiles.
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lon implantation — Mass spectra

The ion species used in this work were produced by a 100 kV ion accelerator equipped with a cesium
sputter source. Cathodes of different elements are self-made and enable the extraction of a large
number of chemical elements. The ions produced by this means are negatively charged. The mass

selection is done by a 90° bending magnet. The corresponding mass spectra used to produce NV, MgV
and SnV centres are shown in Figure 3.
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Supplementary Figure 5 | Mass spectra. (a) The molecular ion (*>C**N)  was used to produce NV centres. (b) The
ion (**Mg*H)” was used to produce MgV centres. Despite the co-implantation of a hydrogen (which is anyway
found in high concentration within the diamond) the use of this mass 25 has avoids the ambiguity of implantation

of C2. Furthermore, it is almost impossible to produce Mg". (c) The ion 2°Sn" was used for the creation of SnV
centres, from a SnPb cathode.

lon implantation — Depth and of NV, SnV and MgV centres

The depth profiles of the different elements used to produce colour centres are plotted in Figure 6.
The corresponding acceleration energies are given in the inset.
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Supplementary Figure 6 | Implantation depth of NV, SnV and MgV centres simulated using SRIM.

Note that in the case of tin, the average depth is about 25 nm instead of 50 nm for the other elements.
This is due to technical limitations of the accelerator voltage and to the large mass of tin. The
phosphorous and boron doping are therefore about one third weaker than for the other elements, as
it can be seen in Figure 3 (doping depth profiles).

More precisely, [B] ~ 1.6x10* cm™3 and [P] ~ 2.0x10® cm™ for tin, whereas [B] ~ 2.3x10*® cm™ and [P]
~3.0x10% cm? for carbon, nitrogen and magnesium.

Determination of the creation yield of colour centres

The method to determine the creation yield of the implanted colour centres depends on their density:
whether or not it is possible to optically separate them with the fluorescence confocal microscope. If
the centres density is less than typically 3 — 4 centres / pm?, then one simply counts the number of
centres per unit area and compare it to the ion implantation fluence. If the centres density exceeds
this value then the yield is determined as shown in figure 4.

A small scan is recorded at the edge of the implantation spot, where the lower centres density enables
the observation of single centres that can be used as reference for the fluorescence intensity. A
reference is also taken from an unimplanted area to obtain the background fluorescence.

Ibckg Iref Iens (averaged)

c". -
' 40

Qa—.ql

Background Single centre Ensemble

reference reference measurement

Supplementary Figure 7 | Determination of the creation yield of colour centres.



First, a background reference is done by integrating the fluorescence intensity of an area of surface S,
free of centres, giving lscke.

Then, a single centre reference is calculated by integrating the fluorescence intensity of an area of
surface S, containing a well-defined number Quvs of isolated and single centres, giving /ref.

The reference value for a single centre is given by:

Ivef — Ibckg
Isingle - (1)

QnNvs

The density of created centres is obtained from the integration over a surface S of the fluorescence
intensity within the implantation spot /ens:
Iens_lbckg (2)

X

. 1
Centres’ density = =
S Isingle

Finally, the creation yield is given by the ratio of centres’ density and implanted ion fluence F:

Centres’ density _ Qnvs (lens — Ibckg (3)
ion fluence SF

Creation Yield = =
Iref = Ibckg



Supplementary discussion

Single MgV centre

The absorption of single Mg-related centres reveals a strong polarisation anisotropy (Figure 8) which
likely indicates the involvement of vacancy in the centre. This polarisation-dependent absorption is
strongest along the [110] axis (for a sample with a (100) surface).
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Supplementary Figure 8 | Polarisation-dependent absorption of a single MgV centre.

Spectral evolution with temperature

The optical signatures of NV° (ZPL at 575 nm) and NV- (ZPL at 638 nm) centres are well known. The
evolution of the emission spectra of NV ensembles with temperature is strongly modified between
600°C and 800°C (Figure 9a). This is due to the annealing out of vacancies which are deeper acceptors
than NV centres. Therefore, the NVs are less NV~ at 600°C when a large amount of vacancies is still
present, whereas they are more NV~ at 800°C when the vacancies have been mostly annealed out. This
is clearly evidenced in Figure 10 which plots the difference of the (normalised) emission spectra at the
two temperatures.

On the other hand, the fluorescence spectra of the MgV centres do not change (at least in the detection
window 550 nm — 900 nm) neither on the whole temperature range, nor in the different doping areas,
at the exception of the weak peak at 544.5 nm. It is at this stage impossible to conclude about charge
states of MgV centres.
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Supplementary Figure 9 | Fluorescence spectra (normalised and separately plotted for clarity) of ensembles of
NV, SnV and MgV centres as a function of temperature and diamond doping.

Finally, the SnV centres present a complex evolution of emission features with temperature. Due to
the large mass of Sn, much higher temperatures than 1200°C are required to obtain proper emission
spectra of SnV centres. This was shown in reference [2]. With the results of this study, that is the
strongly doping-dependent creation of defects in diamond, it is difficult to attribute charge states or



Sn-related forms to the different optical signatures. Note that the SnV- charge state is attributed to the
620 nm ZPL [3] and the SnV° was calculated to be at 682 nm [4], which is not observed here, even in
boron doped diamond. This is likely due to the too low annealing temperature (see reference [2]).
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Supplementary Figure 10 | Evidence for the acceptor behaviour of the vacancies. Difference of fluorescence
spectra (normalised) of ensembles of NV (in Phosphorous (red), intrinsic (black) and Boron (blue) areas) between
the two temperature steps of 600°C and 800°C. The shift towards NV- when the temperature is increased is the
signature of the annealing out of the vacancies which act as acceptors.

Cathodoluminescence measurement

In Figure 2a of the main manuscript, bright dots are visible in some of the implanted spots. These dots
are due to cathodoluminescence (CL) experiments conducted in the carbon implanted diamond areas
(n-type, intrinsic and p-type) prior to annealing in order to check whether the signal from vacancies
can be detected in CL. The sample was cooled down to 77K and the electron beam energy set to 5 keV.
Figure 11 shows the CL spectra recorded in the different doped areas. The ZPL at 741 nm of the neutral
isolated vacancies can be recognised. It can be seen that, as already measured in PL, the V°
fluorescence is quasi-absent in the phosphorous doped region where the vacancies are negatively
charged.

It is not fully understood why an additional GR1 signal is induced by the electron beam. It may be due
either to a charging effect modifying the charge state balance within the sample, thus revealing the
native vacancies, or to an unwanted ion implantation if a negative potential builds up at the diamond
surface (leading to the implantation of species from the rest gas within the chamber which are ionised
by the electron beam and accelerated to the surface, as already shown in [5]).
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Supplementary Figure 11 | Cathodoluminescense spectra at T=77K of the carbon implanted spots (fluence 2x10%3
cm?) within the three different doped areas prior to thermal annealing. The electron beam energy was set to 5
keV. The GR1 fluorescence peak at 741 nm from the neutral isolated vacancies is visible in the intrinsic and boron-
doped areas whereas it is not present in the phosphorous-doped region because the vacancies are negatively
charged.
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3.3. Veroftentlichung Nr. 3 Coulomb-driven single defect engineering for scalable qubits

and spin sensors in diamond

3.3.1. Zusammenfassung und Diskussion Veréffentlichung Nr. 3

Diese Veroffentlichung stellt das Hauptergebnis der vorliegenden Arbeit dar. Es richtet
sich direkt an das Problem der deterministischen NV-Zentrenbildung durch Ioneniomplan-
tation. So ist die NV-Zentren-Erzeugung durch Stickstoffimplantation und anschlieende
Temperung im Energiebereich von 5 keV bis 100keV in hochreinen Diamanten mit 6,5 %
bisher unzureichend um deterministisch Qubits zu erzeugen. Wenn man zum Beispiel ein
Fiinf-Qubit-System mit der bisher geringen Ausbeute erzeugen wollte briauchte man rund
1 Millionen Versuche.

Diese Veroffentlichung hingegen reprisentiert eine um den Faktor 10 gesteigerte Bildungs-
rate von NV-Zentren in dotierten Diamanten sowie eine bessere Stabilisierung des La-
dungszustandes und ldngere Kohdrenzzeiten. So wird durch ein Schwefeldotierung eine
Bildungsrate von implantierten NV-Zentren von 75 % erreicht. Am Beispiel des Fiinf-
Qubit-Systems benotigt man mit den erreichten 75 % nur vier Versuche. Dariiber hinaus
wurde der zugrunde liegende Mechanismus erkannt. Die Verbesserung der Bildungsrate
traf nicht nur im Falle des NV-Zentrums zu, sondern auch fiir andere Zentren wie dem SnV
mit 8,6 % statt 2,5 % und MgV 48,7 % statt 7,8 %. Coulomb-driven single defect enginee-
ring - der Mechanismus wie er im Titel der Veroffentlichung bezeichnen wird, umfasst die
Unterdriickung von Vakanzaggregation und der bevorzugten Bildung vakanzkorrelierter
verschiedener Farbzentren, hervorgerufen durch Ionenimplantation und thermischer Aus-
heilung in Diamant. Es wird gezeigt, das die Fluoreszenz von neutralen Vakanzen GR1 mit
einer ZPL bei 741 nm in phosphordotiertem Diamant nach der Bestrahlung mit Kohlenstoff
in verschiedenen Dosen nicht nachweisbar war. Hingegen taucht sie im undotierten Dia-
manten bei gleichen Bedingungen auf und im bordotierten sogar noch verstirkt. Es kann
weiter gezeigt werden, dass im bordotierten Diamanten mit steigender Kohlenstoffdosis
die Fluoreszenz viel frither in eine Absorption umschlégt als im undotierten.

Erkldren lassen sich die beobachteten Effekt durch den unterschiedlichen Ladungszustand
der erzeugten Vakanzen. Neutrale Vakanzen konne bei entsprechender Konzentration ag-
gregieren, was zu verstidrkter Absorption fiihrt. Dies zeigt sich auch in einer Verschlechte-
rung der Bildungsrate innerhalb der Bordotierung. Im phosphordotiertem Diamanten hin-
gegen miissen die Vakanzen in Mehrheit negativ geladen sein. Diese Erkenntnisse erlau-
ben eine Erkldrung der verbesserten Bildungseffizienz, da die NV-Bildung mit der Bil-
dung von Doppel- und Multi-Vakanzen in Konkurrenz steht. Dies gilt ebenso fiir andere
vakanzbehaftete Farbzentren. Eine Untersuchung von weiteren Donatoren wie Sauerstoff
und Schwefel zeigt, dass Schwefel fiir die NV-Zentren-Bildung am besten geeignet ist.
So wird der NV~ -Anteil durch die Schwefeldotierung deutlich verbessert. Bei den in der
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3. Kumulativer Teil der Dissertation

Vergangenheit erreichten geringeren Ausbeuten war der Ladungszustand auch vorwiegend
negativ, was allerdings durch die einhergehende Stickstoffdotirung begriindet ist. Wenn
jeglicher implantierter Stickstoff ein NV-Zentrum bildet wéren alle Zentren neutral. Es
wird also ein Donator bendtigt der sein iiberzidhliges Elektron an das NV abgibt und so
seinen negativen Ladungszustand stabilisiert. Um die Qualitét der erzeugten NV-Zentren
in den verschieden Dotierungen zu vergleichen wurden neben der Ladungszustandsanalyse
ODMR-Messungen zur Bestimmung von 7> und 75" durchgefiihrt. Es zeigt sich, dass die
Kohirenzzeiten im schwefeldotierten, n-Typ-artigen Diamanten im Vergleich zum undo-
tierten von 20 ps auf bis zu 100 psgesteigert werden kann. Da die Aggregation von Vakan-
zen dort unterdriickt ist, sollten somit auch weniger paramagnetischen Zentren dieser Art
vorliegen. Es ist somit zu erwarten, dass fast keine Doppelvakanzen oder groflere Vakan-
zaggregate vorliegen. Eine weitere Erkenntnis ist die beobachtete Temperaturabhéngigkeit
der Bildungsrate. So liegt das Maximum im n-Typ-artigem Diamanten fiir NV-Zentren bei
1000 °C und verschlechter sich erst bei 1200 °C. Im undotierten Fall liegt die optimale Bil-
dungstemperatur bei 800 °C und hat sich bei 1000 °C von 6 % auf 0,5 % verschlechtert.
Im bordotierten Diamanten ist die Abnahme auf fast 0,1 % noch stérker. Fiir die anderen
Farbzentren ldsst sich hingegen im untersuchten Temperaturbereich eine weitere Zunahme
beobachten.

Es sei darauf hingewiesen, dass die in Relation gezeigten Ergebnisse jeweils von einer Pro-
be stammen. Bei den diskutierten temperaturabhingigen Ergebnissen wurde ein Diamant
zu einem Drittel mit Phosphor und zu einem Drittel mit Bor dotiert und gleiche Dosen
Stickstoff implantiert. Daher stehen die aufgezeigten Verbesserungen grundsitzlich auch
immer in Relation unabhédngig vom Diamantsubstrat.

Neben den aufgezeigten verbesserten Bildungsraten und Eigenschaften der Farbzentren
liefert diese Veroffentlichung einen weiteren wichtigen Einblick in die Dotierung mittels
Ionenbestrahlung. Um eine entsprechende n-Typ-Dotierung in Diamanten zu untersuchen
waren bisher sehr grole Donatorkonzentrationen notig. Hier hingegen werden die bekann-
ten Energieniveaus der verschiedenen Ladungszustinde von verschiedenen Farbzentren
ausgenutzt und geben so eine Abschitzung iiber die Lage des chemischen Potenzials her-

vorgerufen durch die Dotierung.
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4. Zusammenfassung und Ausblick

Farbzentren in Diamant sind von groem Interesse. Das Stickstofffehlstellenzentrum (N'V-
Zentrum) verdeutlicht dies eindriicklich durch seine optischen Eigenschaften. So lésst sich
sein Spin optisch bei Raumtemperatur initialisieren und auslesen und macht es so zuging-
lich fiir die optisch detektierte magnetische Resonanz (ODMR). Damit werden auch Kopp-
lungen zu umliegenden Spins bestimmbar. Diese Kopplungen erlauben es zum Beispiel
auch 13C-Spins zu hyperpolarisieren. Die ODMR-Aktivitit des NV-Zentrums macht es auf
der anderen Seite auch zu einem Einzelspin Magnetsensor. Die wohl grofite Bedeutung
kommt dem NV-Zentrum als Qubit in der bei Raumtemperatur moglichen Quanteninfor-
mationsverarbeitung zu. Fiir die notige Skalierbarkeit ist es jedoch notig Stickstoff gezielt
in Diamant zu implantieren. Um dann effizient durch thermische Behandlung eine Vakanz
an das substitutionelle Stickstoffatom zu binden und so eine grofle NV-Zentren Ausbeute
zu erzielen. Dabei sind der Verlust von Vakanzen durch Rekombination oder ihre Aggre-
gation die zu unterdriickenden Konkurrenzprozesse.

In der vorliegenden kumulativen Arbeit wird auf einer breiten Basis experimenteller Ergeb-
nisse die Ausheilung von Ionenstrahl-induzierten Gitterdefekten und die effiziente Bildung
von Farbzentren dargelegt und diskutiert. Diese Ergebnisse sind Gegenstand verschiedens-

ter Veroffentlichungen, wovon drei in der vorliegenden Arbeit ndher vorgestellt werden.

Bei hohen Defektkonzentration bilden sich durch thermische Behandlung isolierte Graphit-
doménen. Der gefundene Abstand von 6 A (Hopping-Distanz) ist ursidchlich fiir den elektri-
schen Leitungsmechanismus im Modell des 3D-variable-range-hopping-mechanism. Be-
stimmen lédsst sich der Abstand durch Ermittlung des Graphit- und Diamantanteils sowie

der Diskrepanz zur stochastischen Kugelpackung.

Defekte aggregieren bei Unterschreitung eines kritischen Abstandes. Bei der Implantation
von Ionen nimmt die lokale Vakanzenkonzentration mit der Ionenmasse zu. Der mittlere
Vakanzenabstand nimmt gleichzeitig ab und fiihrt so zur postulierten Aggregation. Dies
zeigt sich im Intensititseinbruch der Vakanzenfluoreszenz bei zunehmender lonenmasse,

obgleich eine SRIM-Simulation eine Zunahme vorhersagt.
Die Aggregation von negativ geladenen Vakanzen ist in n-Typ-artigen Diamanten unter-

driickt. Dies zeigt sich im Vergleich von phosphor(n-Typ-artig)- und bordodierten (p-Typ-

artig) Diamanten mit hochreinem. Im bordotierten setzt die Aggregation (Fluoreszenzein-

111



4. Zusammenfassung und Ausblick

bruch) schon bei geringeren Fluenzen ein, da die Vakanzen hier mehrheitlich nicht negativ
geladen sind. Im phosphordodierten Diamanten wird die Aggregation erst bei hoheren Flu-

enzen beobachtet. Hier sind die Vakanzen negativ geladen und fluoreszieren nicht.

Der negative Ladungszustand des NV-Zentrums wird im n-Typ-artigen Diamanten stabi-
lisiert. Spektral zeigt sich dies im phosphor-, sauerstoff- und schwefeldotiertem Diamanten
durch eine Zunahme des NV~ -Anteils. Hingegen ist im bordotierten Diamanten der NV-

Anteil dominant.

Die Kohirenzzeit T, des NV~ -Zentrums wird in n-Typ-artig Diamanten verlidngert. Die ge-
ringere Anzahl an paramagnetischen Vakanzaggregaten in lokaler Umgebung vermindert
die storenden Wechselwirkungen. Die Verfiinffachung der 75-Zeit wird in schwefeldotier-

tem Diamanten erreicht.

Im n-Typ-artigen Diamanten lisst sich die Ausbeute der NV-Zentren von den bisher mog-
lichen 7% auf nun 75% durch eine Schwefeldotierung steigern. Da die Aggregation von
Defekten unterdriickt ist stehen mehr Vakanzen zur NV-Zentrenbildung zur Verfiigung.
Des Weiteren werden in n-Typ-artigen Diamanten mehr Vakanzen gebildet, da Frenkel-
Paare hier negativ geladen sind und somit dissoziieren und auch die Rekombination mit

Zwischengitteratomen gering ist.

Die Ergebnisse deuten auf ein allgemeines Verhalten in n-Typ-artigen Diamanten hin, wo-
durch sich die Erkenntnisse auch auf andere vakanzkorrelierte Farbzentren iibertragen las-

sen sollten. Dies zeigt sich an der gesteigerten Ausbeute von SnV- und MgV-Zentren.

Neben dem NV-Zentrum ist das ST1-Zentrum bisher das einzige weitere bekannte Farbzen-
trum, dessen Spin sich bei Raumtemperatur initialisieren und auslesen lisst. Seine struk-
turelle Zusammensetzung und Bildung konnte bisher jedoch noch nicht gekldrt werden.
Daher ist die Suche nach neuen ODMR-aktiven Zentren sehr wichtig. Im Rahmen dieser
Arbeit wurden neue Sauerstoff-, Fluor-, Magnesium-, Calcium- und Phosphor-korrelierte
Farbzentren gefunden und deren optischen Eigenschaften bestimmt werden. Allerdings
steht hier der Nachweis der ODMR-AKktivitét noch aus.

Die erzielte verbesserte Ausbeute, die optischen Eigenschaften sowie Kohédrenz des NV-
Zentrums ist nach den Ergebnissen dieser Arbeit durch die eingebrachten Dotanten be-

stimmt.
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Grundsitzlich sei aber darauf hingewiesen, dass alle erzielten Verbesserungen von der Kon-
zentration der eingebrachten Donatoren sowie den erzeugten Vakanzen abhéngen. Da fiir
die Dotierung von Diamant bisher nur energetisch tiefliegende Donatoren zur Verfiigung
stehen, bestimmt ihr lokaler Abstand zu den umliegenden Defekten den Ladungsaustausch.
Daher sollten weiter verschiedene Dotantenkonzentrationen diesbeziiglich erprobt werden.
Auch die optimale Ausheilung der Dotanten und Farbzentren nach der Implantation bietet
noch ein weites Feld fiir zukiinftige Forschung. Dariiber hinaus sollten auch wihrend des
Wachstums dotierte Diamanten auf die gefundenen Phidnomene hin untersucht werden.

Ebenso ist die Suche nach weiteren ODMR-aktiven Zentren sowohl in hochreinen als auch
in dotierten Diamanten durch Implantation weiter zu empfehlen. Es ist zu erwarten, dass
neue Zentren durch Ionenimplantation neben ihren optischen Eigenschaften auch in ihre

Bildungswahrscheinlichkeit durch die Dotierung bestimmt sind.
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