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Einleitung

Nachdem die Herstellung und Dotierung von Nitriden lange Zeit mit uniiberwindbar schei-
nenden Schwierigkeiten verbunden war [Foxon and Orton, 1998|, gelang Anfang der 90er
der Durchbruch in der Nitrid-Technologie, als eine Mdoglichkeit der p-Dotierung von GaN
gefunden wurde [Amano et al., 1992]. Diese Initialziindung fiihrte zu einer rasanten Ent-
wicklung (dargestellt etwa in [Foxon and Orton, 1998]), die nach der blauen bis ultraviolet-
ten Leuchtdiode in der Vorstellung des blauen cw-Lasers (continous wave—nicht-gepulster
Betrieb) auf Nitridbasis [Nakamura et al., 1998] im Jahre 1997 gipfelte. Durch die kom-
plette Erschlieflung des Materialsystems InGaAlN bietet sich prinzipiell die Moglichkeit,
das gesamte sichtbare Spektrum bis hin zum tiefen Ultraviolett mit Nitridoptoelektronik
abzudecken [Strite and Morkog, 1992]. Diese Diplomarbeit versucht einen Beitrag dabei zu
leisten, den Schritt von blauen Wellenléingen und Ga/V, hin zu ultravioletten Wellenlingen
und AIN zu vollziehen.

Sie ist Teil des Projekts Ultraviolett (UV)-Detektoren an der Albert-Ludwigs-Universitét
Freiburg, das sich die Materialentwicklung und Erprobung der Halbleitertechnologie fiir
sonnenblinde UV-Detektoren auf Basis von Aluminium-Gallium-Nitrid (Al,Ga; N, 0 <
x < 1) zum Ziel gesetzt hat. Anwendung finden konnen solche Detektoren in der Ver-
brennungsdiagnostik und der Astronomie, als Ozonmonitore, zur Uberwachung der Luft-
verschmutzung oder in der Blut-Analyse (Quelle: Werbe-Prospekt von APA Optics fiir
GaN UV-Detektoren). Von der Erhthung des Al-Gehalts verspricht man sich im Vergleich
zu den kommerziell verfiigharen UV-Detektoren auf GaN-Basis (z.B. von APA Optics)
bessere Ausblendung des Sonnenspektrums (breitere Bandliicke) sowie hohere Tempera-
turbestindigkeit, Warmeleitfdhigkeit und Strahlungsresistenz (kiirzere Bindungslingen)
[Strite and Morkog, 1992].

Eine allen Nitriden gemeinsame Problematik sind native Defekte, die bis heute kaum ver-
standen sind [Strite and Morkog, 1992]. So ist bei AlN, insbesondere auch auf Grund der
starken Sauerstoff-Affinitat von Al, ganz besonders auf héchst reine Ziichtungsbedingun-
gen zu achten. Dementsprechend konnten auch, wie schon zuvor bei GaN, erste qualitativ
hochwertige AlN-Schichten nur mit metallo-organic chemical vapour deposition (MOCVD)
(Gasphasenziichtung) oder Molecular Beam Epitaxy (MBE) (Ziichtung mittels Molekular-
strahlen im Ultra-Hochvakuum) reproduzierbar geziichtet werden (vgl. Ubersichtsartikel
[Strite and Morkog, 1992]). Wéhrend sich die Aufmerksamkeit der Materialforschung we-
gen der greifbaren Nihe von kommerziellen Anwendungen zunéichst auf GalV konzentrierte,
stehen im Vergleich Ziichtung und Dotierung von AIN noch am Anfang ihrer Entwicklung.

Zur Herstellung von Nitriden stand ein neuer Riber P32 MBE-Reaktor (s. Kapitel 2.1) zur
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Verfiigung, mit dem es in Vorbereitung der Ziichtung des ternidren Al,Ga;_, N vor allem
galt, die Ziichtungsbedingungen fiir reines AIN hoher Materialqualitdt zu erforschen.

Allerdings stellt die MBE-Ziichtung von GaN ebenfalls nach wie vor eine ernstzunehmen-
de experimentelle Herausforderung dar, denn auch wenn auf Saphir-Substraten die bisher
groften Fortschritte [Foxon and Orton, 1998| bei der Ziichtung von GaN gemacht wurden,
ist diese Heteroepitaxie wegen der grofen Gitterfehlanpassung doch schwierig (s. 2.2.2) und
wurde durch den Mangel an geeigneteren Substratmaterialien [Morkog et al., 1994] fiir die
Nitridziichtung erzwungen. Zur Kompensation dieser Gitterfehlanpassung, einer Vorausset-
zung fiir die Ziichtung hochqualitativer Nitridschichten, ist eine aufwendige Vorbehandlung
des Substrats notwendig:

Wird die Oberfliche des AlyOs-Substrats reaktivem Stickstoff ausgesetzt, kommt es zur
teilweisen Konvertierung zu AIN. Nitride nukleieren auf einem so nitridifizierten Substrat
in Kristallkeimen, die zwei-dimensional aber sidulenartig (kolumnar) zu Schichten mit deut-
lichen verbesserten optischen und morphologischen Eigenschaften |[Grandjean et al., 1997]
auswachsen. Allerdings kann zu ausgiebige Nitridifizierung gerade zu unerwiinscht dreidi-
mensionalem Wachstum fithren [Kim et al., 1997], wie es auch bei direkter Nukleierung auf
Al203 auftritt.

Andererseits wird auch durch anfénglich abgesenkte Wachstumstemperatur hiufig gerade
bewufst eine diinne Schicht drei-dimensionaler Nuklei erzeugt, die dann ihrerseits als Sub-
strat fiir die eigentliche Epitaxie dienen soll. Mit einer solchen Pufferschicht kann ebenfalls
eine Verbesserung der Materialqualitit erreicht werden [Kim et al., 1997].

Seit Kurzem bietet sich durch zunehmende Verfiigbarkeit von SiC-Substraten fiir die
Nitrid-Epitaxie (vgl. 2.2.2) eine (allerdings ebenfalls heteroepitaktische) Alternative zu
Saphir. Da diese aber nur mit hohem technischen Aufwand [Miiller, 1998| herzustellen
und entsprechend nicht so verfiighbar wie Saphir-Substrate sind, liegen im Vergleich zu
AlyO3 noch wenige Ziichtungsergebnisse auf SiC' vor. Wegen des hohen Schmelzpunkts
(z.B. 2500 °C' fiir GaN) konnen Nitride nicht einfach aus der Schmelze geziichtet werden,
Substrate fiir die Homoepitaxie sind deshalb bisher z.B. durch Hochdruckverfahren nur
mit typischen Durchmessern von wenigen mm herstellbar |Grzegory et al., 1995].

Die Heteroepitaxie bedingt eine fiir die Nitride charakteristische Defektstruktur:

e Erstens ihre Mosaizitdt - durch das kolumnare Wachstum besteht die Nitridschicht
aus leicht zueinander verdrehten Sdulen, wie in der Rontgendiffraktometrie durch ho-
he w-Halbwertsbreiten typischerweise im Bereich zwischen 5 — 30 arcmin dokumen-
tiert wird [Foxon and Orton, 1998|. Diese Korngrenzen konnen im Extremfall elek-
trisch voneinander isoliert sein und auch die optischen Materialeigenschaften durch
moglicherweise dort bevorzugt angelagerte Verunreinigungen dominieren.

o Zweitens fiihrt die Gitterfehlanpassung zu Versetzungen in der Nitridschicht, die
aber extrem unbeweglich sind und nicht als nicht-strahlende Rekombinationszentren
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zu wirken scheinen [Foxon and Orton, 1998|. So weisen die oben erwéhnten hoch-
effizienten Leuchtdioden Versetzungsdichten von 2 — 10 - 10'° ¢m™2 auf, wogegen
in anderen 11—V Halbleitern schon Versetzungsdichten um 10* em ™2 intolerabel
[Foxon and Orton, 1998| fiir optische Bauelemente wie Leuchtdioden sind.

Wihrend die elektrische Kontaktierung und Dotierung von GaN weitgehend untersucht ist
[Foxon and Orton, 1998, sind diese Problemstellungen fiir AN ansatzweise oder noch gar
nicht gelost (s. 2.2.4) aber fiir die Detektorentwicklung von grofer Wichtigkeit (s. Kapitel
7):

Fiir GaN ist eine groke Menge Ergebnisse elektrischer Charakterisierung auch von do-
tiertem Material publiziert (mit maximalen Ladungstrigerbeweglichkeiten p,, = 600 c"/’f
bei Raumtemperatur in GaN [Morkog et al., 1994]), dagegen beschrinken sich die Publi-
kationen fiir AIN auf dessen isolierende Eigenschaften [Zetterling et al., 1997| oder ver-
einzelte Meldungen von n-leitendem Material (p = 10® Qcm) mit unbekanntem Donator
[Morkog et al., 1994]. So wurden Anstrengungen unternommen, eine p-Dotierung von AIN
zu erreichen und im Technologie-Labor des Freiburger Materialforschungszentrum (FMF)

ohmsche Kontakte an Ga/N und AlN herzustellen.







Molekularstrahlepitaxie von Ni-
triden

Der Gegenstand dieser Arbeit waren Halbleiterschichten aus Gallium- und Aluminiumni-
trid, die mit der Methode der MBE geziichtet wurden. Im Folgenden sollen die Ziichtungs-
methode und das Materialsystem ndher besprochen werden.

2.1 Molekularstrahlepitaxie

Bei der MBE - deutsch: Molekularstrahlepitaxie - handelt es sich um ein Verfahren zum
epitaktischen Schichtwachstum von Kristallen auf einem geeignet gewihlten kristallinen
Substrat: Epitaktisch bedeutet, dafs das geziichtete Material die Kristalleigenschaften des
Substrats iibernimmt. Dazu miissen deren physikalische Eigenschaften (s. Tab. 2.2), ins-
besondere Gitterkonstanten und Warmeausdehnungskoeffizienten, zumindest in der Ebene
vertikal zur Wachstumsrichtung relativ gut iibereinstimmen.

Als Quellen des Kristallwachstums dienen in der Regel Evaporationstiegel, die mit den
Komponenten befiillt sind, aus denen sich der gewiinschte Kristall zusammensetzt. Die
ersten Ideen zur Molekularstrahlepitaxie gehen auf Giinther [Giinther, 1958| zuriick. Unter
dem Namen der Drei- Temperatur-Methode formulierte er am Beispiel des Galliumarsenid
die Grundprinzipien der MBE:

e Temperatur 1: Evaporationsquelle der ersten molekularen Spezies
e Temperatur 2: Evaporationsquelle der zweiten molekularen Spezies

e Temperatur 3: Substratoberfliche

Temperatur 1 & 2 bestimmen das Mischungsverhéltnis in dem die Molekiile der ersten und
zweiten Spezies aus den heiflen Tiegeln austreten. Damit diese Molekularstrahlen gerichtet
auf ein Substrat fallen konnen, ist ein Vakuum die Voraussetzung, ansonsten wiirde die
Propagation der Strahlen durch Stofe mit Luft-Molekiilen unterbunden.

Ohne die Moglichkeit der Temperaturkontrolle des Substrats kiime es zu einem Aufdampf-
prozels von amorphen d.h. nicht-kristallinen Schichten.. Epitaktisches Wachstum wird da-
gegen dadurch erreicht, daf ein heiffes Substrat zur Diffusion der ankommenden Spezies
an dessen Oberfliche fiihrt. Bildlich gesprochen haben die Molekiile also die Moglichkeit,
die durch das Substrat vorgegebene Kristallstruktur zu ,erkennen® und sich in diese einzu-
bauen.
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Giinther hatte das Problem, dafs Ende der 50er Jahre keine Vakuum-Systeme ausreichender
Giite, also Hochvakuum (p < 1072 hPa) (HV)-Systeme, verfiighar waren. Deshalb gelang
es erst Arthur [Arthur, 1968] Ende der 60er GaAs mittels der Drei-Temperatur-Methode
zu ziichten.

2.1.1  Prinzipien

MBE basiert darauf, dalt Molekularstrahlen thermischer Energie an einer kristallinen Sub-
stratoberfliche geeignet gewéhlter Temperatur auskristallisieren:

Quellen

Die Molekularstrahlen werden von Effusionsquellen erzeugt, die in der Regel vom Knudsen-
Typ [Knudsen, 1909] sind. Der austretende Flufs regelt sich iiber die Temperatur:

dN Ny
SN (T) | —DA 2.1
A =P 2w MkpT (2.1)

Dabei ist N die Anzahl der ausstromenden Teilchen, A die Ausstromfliche, p der Par-
tialdampfdruck im Tiegel, N4 die Avogadrokonstante, M die Masse der ausstromenden
Molekiile/Atome, kg die Boltzmann-Konstante und 7' die Tiegeltemperatur.

Beziehung 2.1 14t sich aus der Maxwellschen Geschwindigkeitsverteilung f, = % berech-

nen, die in 45 = [ vdN zu substituieren ist.
Molekularstrahlen

Die aus den Effusionsquellen austretende Spezies sollte in einem gerichteteten Strahl auf das
Substrat treffen, das typischerweise in der MBE-Kammer etwa 10 — 30 ¢m von den Quellen
entfernt ist. Dies stellt an die Vakuumbedingungen die Anforderung einer mittleren freien
Wegléinge von etwa 20 cm.

Die Berechnung der mittleren freien Weglinge erfolgt mittels der kinetischen Gas-Theorie;
das ideale Gasgesetz ist bei erniedrigtem Druck recht gut erfiillt, da mit reduzierter Teil-
chendichte auch deren Wechselwirkungen abnehmen.

Die Teilchendichte bei gegebenem Druck betragt:

Ny yZ
pv NA/{ZB =N v ]{:BT ( )

Dabei ist p der Druck des Gases, V' dessen Volumen und 7" dessen Temperatur.
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Jedes dieser Teilchen habe den Radius r und eine Geschwindigkeit v mit der es eine Strecke
vdt in der Zeit 6t kollisionsfrei zuriicklege. Der Stofsquerschnitt des Teilchens betrigt o =
4mr?, denn zwei Teilchen stofen zusammen, wenn ihre Mittelpunkte einen Abstand von 27
oder weniger haben. Solange ein Teilchen kollisionsfrei propagiert, durchfliegt es also einen
Zylinder mit Volumen:

SV = ov - 6t = dmr?v - 6t (2.3)

Bei einer Teilchendichte von n % beansprucht jedes Teilchen ein Volumen von durch-
schnittlich £ m?. Wenn also 6§V den Wert £ m? erreicht, muf das propagierende Teilchen
im Mittel auf ein anderes treffen, es kommt zur Kollision. Die entsprechende Zeit 7 = 0t
ist dann die mittlere Zeitdauer zwischen zwei Kollisionen:

1
— =dmr?v-T (2.4)
n
Somit folgt die mittlere freie Weglinge als:
1 2.2) kgT
)\i’l}-Tzi(:) b (2.5)
4dmr3n 4dr3p

Damit betragt die mittlere freie Weglénge fiir ein Luft-Molekiil (Molekiil-Durchmesser
etwa 3.7 A) bei Raumtemperatur 300 K und Hintergrunddruck p = 10~* hPa ~ 10~* Torr
etwa 10 ¢m, so daf Driicke in HV-Bereich zur Ausbildung gerichteter Molekularstrahlen
ausreichen wiirden.

Allerdings wiirden im HV neben den Molekularstrahlen auch Atome aus dem Hintergrund-
gas in geringen Mengen auf die Epitaxieoberfliche treffen und sich mit in den Kristall
einbauen. Da Halbleiter Materialien sind, deren physikalische Eigenschaften stark durch
Verunreinigungen bestimmt sind, mufs hier eine strengere Forderung an die Vakuumbedin-
gungen gestellt werden:

tmono(Strahl) 22 107° - £,,,,,,, (Hintergrund) (2.6)

(2——';) Pmaz(Hintergrund) < 4 - 1071 hPa

tmono 1St die Zeit, die fiir die Abscheidung einer Monolage der evaporierten bzw. Hintergrund-
Spezies benétigt wird. Jener Hintergrunddruck py,q, im Ultra-Hochvakuum (p < 107°
hPa) (UHV) lakt sich mit modernen Pumpsténden wie Cryo- oder Turbomolekularpum-
pen gerade erreichen.

Die besten Pumpsysteme sind allerdings vergebens, wenn nicht auch bei den Tiegel- und
Ausgangsmaterialien auf héchste Reinheit Wert gelegt wird. Als temperaturstabiles Tie-
gelmaterial kommt demnach pyrolytisches Bornitrid in Frage, die Tiegelfiillung sollte eine
Reinheit von 6N (=~ 99.9999%) oder besser aufweisen. Materialien, die im Zuge des Wachs-
tums erhitzt werden, sollten méglichst niedrige Dampfdriicke aufweisen (abgesehen von den
Quellen-Materialien. .. ). So kommt bei den Substrattrigern wegen dessen guter Warme-
leitfahigkeit Molybdén zum Einsatz, wihrend fiir thermische Abschirmungen mit niedriger
Wiirmeleitfihigkeit Tantal eingesetzt wird.



Tiegeltemperaturen

Entscheidend ist auch das Verhéltnis der evaporierten Spezies, gesteuert durch die Tiegel-
temperaturen, die bei etwa 850 °C fiir Ga bzw. 1100 °C fiir Al liegen : Falls eine Spezies
im starken Uberschuff vorhanden ist, kann es, speziell bei Metallen, zur Tropfchenbildung
(droplets) an der Epitaxieoberfliche kommen. Ein unerwiinschtes Phéinomen, daf im be-
sten Fall die Strukturierung der Probenoberfliche zur Bauteilherstellung sehr erschwert,
im schlimmsten Fall das epitaktische Wachstum unterbindet, wenn die Tropfchen grofe
Oberflichenbedeckung erreichen.

Substrattemperatur

Wie die Tiegeltemperaturen 14t sich auch die Substrattemperatur regeln. Auch wenn die
MBE Ziichtungs-Experimente bei niedrigen Temperaturen zuldftt, werden in der Regel
moglichst hohe Temperaturen angestrebt, um die Diffusion an der Substratoberfliche (sie-
he 2.1) zu férdern. Eingeschrankt wird dies entweder durch die Zersetzungstemperatur von
Substrat bzw. Ziichtungsmaterial oder einfach durch die Heizleistung bzw. die Temperatur-
stabilitdt der Heizvorrichtung selbst. Im Falle von AIN wurden z.B. Substrattemperaturen
zwischen 900 — 1100 °C' gewéhlt (Schmelzpunkt > 2500 °C s. 2.2).

Wachstumsmodelle
Im Prinzip gliedert sich ein MBE-Aufbau in drei Bereiche unterschiedlicher Temperaturen:

1. Evaporations-Zellen
2. Substrat

3. ,kaltes“ Vakuum

Bei solchen Randbedingungen kann sich sicherlich kein globales thermodynamisches Gleich-
gewicht ausbilden, der Ziichtungsprozefs liegt also weit weg davon.

Bei einer Beschrinkung der Betrachtung auf die Epitaxieoberfliche kann man dagegen die
Quellen der Molekularstrahlen aufer acht lassen. Dann 1dft sich der Prozels im lokalen
Gleichgewicht betrachten [Hermann and Sitter, 1994

Molekularstrahlen treffen auf die Epitaxieoberfliche (Abb. 2.1), wo Teilchen

1. physisorbieren (z.B. durch die van-der Waals-Wechselwirkung)
2. migrieren (Diffusion)

3. chemisorbieren bzw. wieder desorbieren (also Einbau oder Abdampfen)
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Abbildung 2.1: Oberfldchenprozesse in der MBE nach [Hermann and Sitter, 1994]

Im Idealfall fiihrt die Migration der Teilchen auf der Oberfliche zur Chemisorbtion unter
Bildung von zweidimensionalen Keimen, weil sich dadurch die Anzahl der Bindungspartner
erhoht. Aus dem selben Grund ist der Einbau an Stufen, wenn vorhanden, energetisch
bevorzugt.

Bei grofser Oberflichenbeweglichkeit, wie sie fiir hohe Wachstumstemperaturen typisch ist,
erfolgt das Wachstum somit Schicht fir Schicht (Franck-van der Merwe Wachstum, Abb.
2.2 links). Mit zunehmender freier Wegliinge kann ein Ubergang von der Bildung lokaler
zwei-dimensionaler Keime zum Einbau an Stufen erfolgen, die durch die Anlagerung der
Spezies iiber die Oberfliche ,flieken“ (step flow). Diese Unterscheidung spielt eine grofe
Rolle fiir RHEED-Oszillationen (s. 3.1.1)

Bei niedriger Oberflichenbeweglichkeit bauen sich ankommende Spezies nahe ihrer Auf-
treffpunkte ein, teilweise stapeln sie sich dabei sogar iibereinander. Dabei bilden sich
aber dreidimensionale Keime die zum Inselwachstum (Vollmer-Weber Wachstum, Abb.
2.2 rechts) fiihren.

Im Falle der Heteroepitaxie (wenn also Substrat und Epitaxieschicht verschieden sind)
wird oft eine Mischung dieser beiden Wachstumsmodell beobachtet. Nach einer Anzahl von
Monolagen, die von der Wechselwirkung zwischen Substrat und Epitaxieschicht abhingt,
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Abbildung 2.2: MBE Wachstumsmodelle

kommt es zum Ubergang von schichtweisem Wachstum zum Inselwachstum (Stranski-
Krastanov Wachstum, Abb. 2.2 Mitte):

Das Substrat erzwingt anfinglich den zwei-dimensionalen Einbau, nachdem aber eini-
ge Monolagen gewachsen sind, wird der Substrateinflufy zunehmend abgeschirmt. Nun
kann es energetisch giinstiger sein, vom bislang zwei-dimensionalen Wachstum ins drei-
dimensionale Wachstum iiberzugehen. Als Beispiel kann die Fehlanpassung zwischen Sub-
strat und Epitaxieschicht zu Stranski-Krastanov Wachstum fiithren, wenn sich zuerst im
layer-by-layer Wachstum eine Verspannung aufbaut, die sich dann iiber die vergroferte
Oberfldche der drei-dimensionalen Inseln zu relaxieren sucht.

Aufbau einer MBE-Anlage

Als Anforderungen an einen MBE-Reaktor wurden bisher identifiziert:

e UHV = moderne Pumpsysteme
e hohe Reinheit bei allen Prozef-Schritten
e genaue Kontrolle von Tiegel- und Oberflichen-Temperatur
Das Pumpsystem besteht bei der Riber P32 des MBE-Labors (sieche Abb. 2.3) aus einer

Turbomolekularpumpe® mit 1500 1/s Saugleistung (bezogen auf N,), die von mit fliissigem
Stickstoff gekiihlten Kaltefallen (shrouds) unterstiitzt wird. Zusétzlich ist die Kammer mit

!vom Bauprinzip der Verdichterstufe eines Diisen-Triebwerks #ihnlich
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Abbildung 2.3: Teilansicht des MBE-Labors des FMF. Im Vordergrund ist die Wachstums-
kammer mit anschliefsender Analysen- sowie Lade-Kammer zu sehen, im Hintergrund die
Steuerungselektronik; die Pumpensysteme befinden sich unter den Kammern.

der UHV-Standard-Kombination einer Ionengetterpumpe, die weitere 4001/s Ny Pump-
leistung erbringt, und eines Titan-Sublimators? bestiickt. Letztere kommen wihrend des
Wachstums nicht zum Einsatz, sondern dienen lediglich der vorherigen Absenkung des
Hintergrunddrucks.

In einer Vorkammer wird das auf einem hochreinen Molybdén-Block befestigte Substrat
(Abb. 2.5) mittels einer Turbomolekularpumpe mit nachgeschalteter Tonengetterpumpe auf
UHV abgepumpt. In einer weiteren Zwischenkammer erfolgt ein letzter Reinigungsschritt
durch thermische Desorbtion:

Da die verwendeten Substrat-Materialien (Saphir und Siliziumcarbid, siehe 2.2.2) hohe
Temperaturstabilitdt aufweisen, konnen bei 800 — 1000 °C' auf ihrer Oberfliche verbliebene
Verunreinigungen abgedampft und von einer Tonengetterpumpe abgepumpt werden.

Nach dem abschliefenden Transfer in die Wachstumskammer (Abb. 2.4) findet das Sub-
strat so die geforderten 4 - 107! hPa Hintergrunddruck vor, dessen Zusammensetzung
in einem Quadrupol-Massenspektrometer der Firma HiDen iiberpriift werden kann. Um
diesen Hintergrunddruck iiberhaupt erreichen zu kdnnen, ist eine UHV-Kammer nach je-

2Restgasatome lagern sich an Titan-Atome an und sind so leichter abzupumpen
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Abbildung 2.4: Riber MBE 32, Aufrif-Ansicht der Wachstumskammer

dem Kontakt mit der Atmosphére bei mindestens 150 °C' (besser 200 °C', so denn keine
Viton-Dichtungen in Mitleidenschaft gezogen wiirden) unter gleichzeitigem Abpumpen aus-
zuheizen. Anderenfalls verhindert eine andauernde Desorbtion von an den Wianden aus der
Umgebungsluft niedergeschlagenem Wasserdampf ein Abpumpen bis an die Grenzen der
verwendet Pumptechnik.

Die Druckmessung erfolgt im UHV iiber Bayard-Alpert Ionisations-Mefsrohren, die auch
zur Eichung des aus den Effusionszellen austretenden Partikelstroms (beam equivalent pres-
sure (BEP)) benutzt werden. Die Effusionszellen, deren Tiegel-Temperaturen mit W —Rh
Thermoelementen gemessen werden, sind voneinander iiber Tanatalbleche und die Kiihl-
fallen thermisch entkoppelt, um eine voneinander unabhingige Temperatur-Regelung zu
ermoglichen.

Um die Oberflichen-Temperatur des Substrats und dessen Bestrahlung durch die Effusi-
onszellen zu homogenisieren, rotiert der Molybdéntriager iiber die Heizwendel des Ofens.
Zur Messung der tatsédchlich relevanten Temperatur an der Substratoberfliche kommt ein
Pyrometer der Firma Keller zum Einsatz, dafs durch ein Fenster beriihrungslos die Strah-
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lungswiarme mifst.

Als besondere technische Herausforderung stellt sich bei Nitriden die Frage der Stickstoff-
quelle. Da Stickstoff nur gasférmig und in inerter Molekiilform vorliegt, ist eine Zersetzung
vonnoten, die durch Einsatz einer Radiofrequenz (RF) Plasma-Quelle Modell cooled atomic
radical source (CARS)25 von Oxford Applied Research mit 10 — 20% Konversionseffizienz
erzielt wird. Der Flufs wird hier - im Gegensatz zur Temperatur der Feststoffquellen -
iiber einen Gas-Massenflufsregler der Firma MKS in scem eingestellt. Die entsprechenden
BEP-Werte wurden mit Hilfe einer Ionisationsmefrohre (s.o.) ermittelt.

Der Wachstumsprozefs

Wenngleich auch die eigentliche Epitaxie die langste Zeit in Anspruch nimmt, besteht sie ei-
gentlich nur aus dem Offnen und Schlieffen der Shutterbleche, und so ist es die Vorbereitung
der  Ziichtung, die die grokte experimentelle  Herausforderung  darstellt:

Substratpriparation Zur Erhaltung der
hohen Reinheit und Oberflichengii-
te des vorgereinigt gelieferten Sub-
strats wird dieses unter Flowboxen,
die nominell Reinraumklasse 100 be-
reitstellen, auf einen Molybdéan-Block
geklebt. Als Befestigungsmaterial die- ;
nen dabei hochreine Kohlenstoff- - Substrat
Losung (Planocarbon von der Firma ;
Plano) bzw. ein 7N Gallium-Zinn Eu-
tektikum, die wie Molybdan niedrige
Dampfdriicke aufweisen.

Diese Materialien sollen durch Benet-
zung insbesondere die thermische An-
bindung des Substrats an den geheiz-
ten Mb-Block gewihrleisten. Um al-
lerdings eine verlafliche Fixierung der Abbildung 2.5: MBE Probenhalter.
2"-Substrate zu gewahrleisten, wer-

den diese durch einen Molybdin-Ring

an den Heizblock gepreft. Bei gevierteilten 2”-Substraten hélt der Molybdan-Ring
dagegen ein diinnes Molybdin-Blech, das zwecks Haltefedern fiir das Substrat mittels
Laser zugeschnitten wurde (Abb. 2.5).

Das Substrat wird nun auf dem Block eingeschleust und in einer Ausheizkammer
vorlaufig ausgegast (siehe unten).
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Fluxbestimmung Zu Beginn des Experiments wird die Gruppe-III Feststoffquelle zwecks
Einstellung des gewiinschten Flux aufgeheizt. Dabei wird eine Ionisationsmefsréhre
nach Bayard-Alpert verwendet, die es ermoglicht, den austretenden BEP der Quelle
zu bestimmen (s. Tabelle in Abb. A.5). Der N, Gas-Fluf wird dagegen direkt am
Gas-Massenflufsregler in scem eingestellt.

Ausgasen Mittels thermischer Desorbtion werden die Substrate von eventuellen Verun-
reinigungen befreit. Der Grad der Reinigung kann iiber den Hintergrunddruck und
die Restgasanalyse mittels des Quadrupolmassenspektrometers abgeschitzt werden.

Nitridifizierung Soll eine gute Qualitit der geziichteten Kristall-Schicht erreicht werden,
ist die Substratoberfliche hiufig zuerst vorzubehandeln:

Nach dem Ausgasen erfolgt die Ziindung des Stickstoffplasmas hinter einem Ab-
schirmblech. Saphir wird gegebenenfalls dem Plasma der CARS-Stickstoffquelle aus-
gesetzt, was zu einer partiellen Umwandlung der Substratoberfliche in AIN fiihrt
(Genaueres in 2.2.2). Dies ermoglicht theoretisch im Falle des AIN eine Pseudo-
Homoepitaxie, allerdings ist die Umwandlung abhingig von Nitridifizierungsdauer
und -temperatur nicht immer vollstindig. Auferdem kann die nitridifizierte Oberfla-
che des Al,O3 verspannt sein (s. Tab. 2.2).

Diese Nitridifizierung hat auch den erfreulichen Nebeneffekt, die Oberfliche durch
Reaktion mit den Stickstoffradikalen von Riickstinden zu befreien, die nach dem
Ausgasen noch der Substratoberfliche anhaften.

Si1C darf dagegen dem Stickstoff-Plasma nicht ohne gleichzeitigen Gruppe-III Fluf
ausgesetzt werden, sonst kann es zur Zerstorung der Substrat-Oberfliche durch die
Bildung des amorphen Si3 /N, kommen. So bietet es sich an, SiC mit einer Monolage
Aluminium zu bedampfen, um der Bildung von Si3/N, vorzubeugen.

Nukleierung Sowohl fiir nitridifiziertes AloO3 (GaN : 2.4% Gitterfehlanpassung zu AIN
als Minimalwert) wie auch fiir SiC' (AIN : 1%, GaN : 3.4% Gitterfehlanpassung) ist
die Gitteranpassung zu GaN nicht optimal (s. Tabelle 2.2).

Dieses Problem kann durch eine Pufferschicht angegangen werden: Bei tiefen Tem-
peraturen (typischerweise 100K unter der eigentlichen Wachstumstemperatur) wird
eine Schicht von idealerweise entspannten Nukleationskeimen geziichtet, die danach
als Substrat fiir die eigentlich GaN-Epitaxie dient (z.B. [Kim et al., 1997|). Die tiefe
Temperatur sollte die Diffusion der Spezies an der Oberfliche herabsetzen und so
gerade drei-dimensionales Wachstum erzwingen (vgl. Abb. 2.2).

Den prinzipiellen Verlauf des Ziichtungsexperiments zeigt der Protokollbogen eines Wachs-
tums im Appendix A.5.

Natiirlich miissen bei einem neuen Materialsystem wie den Nitriden simtliche Parameter
fiir ein erfolgreiches Wachstum erst erarbeitet werden:
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e Zellentemperaturen (allg.: Gruppe V' : I11 Verhiltnis)
e Substrattemperaturen bei Nukleation und Wachstum

e Plasmaleistung und Fluf der Stickstoffquelle

Voraussetzung hierfiir sind viele regelungstechnische Vorarbeiten, die die genaue Kontrolle
dieser Parameter erst ermoglichen. Insbesondere die Plasma-Quelle stellte hier eine Her-
ausforderung dar:

Die CARS 25 ist auf Grund Ihrer Spezifikationen zwar weitverbreitet in der plasma enhan-
ced MBE aber leider alles andere als zuverlissig im Betrieb. An sich sollte die Umspiilung
mit fliissigem Stickstoff dafiir sorgen, die Heizleistung des Plasmenbrennraums abzufiihren,
in den Reinst-Stickstoff {iber ein Nadelventil ins UHV einstromt. Nun mufs einerseits sicher-
gestellt sein, daft der dieses Kiihlmittel den Brennraum nicht mehr im fliissigen Zustand
erreicht, da der Verdampfungsprozeft ungiinstig mit dem Plasma koppeln und zu dessen
Instabilitit fiihren kann.

Andererseits fiihrt eine zu geringe Kiihlleistung zur Sicherheitsabschaltung des Plasmas.
Dieses Problem wurde iiber ein einfaches Temperatur-Kontrollgerit am Kiihlauslaft adres-
siert, das den Zustrom des Kiihlmittels iiber ein Magnetventil einstellt. Nach wie vor ver-
hindert jedoch die Plasmeninstabilitdt ein unkompliziertes Kristallwachstum.

Leider waren auch Schwankungen des Reinst-Stickstoff Gasstroms zu beobachten, die durch
thermische Verformung des Nadelventils auftraten. Daher mufite eine MKS Massenfluf-
Kontrolleinheit in der Edelstahl-Zuleitung installiert werden.
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2.1.2 Anwendungen

Die MBE fiihrte zur Entwicklung einer neuen Klasse von Halbleiterbauteilen, die auf Quan-
tenstrukturen basieren: Freie Ladungstréiger sind dabei in 1 bis 3 Raum-Dimensionen (s. Ta-
belle 2.1) in Grokenordnungen ihrer de Broglie-Wellenléingen?® eingeschriinkt.

Eingeschrankte englische
Raumrichtungen  Dimensionalitat Bezeichnung  Bezeichnung
0 3D Volumenkristall bulk crystal
1 2D Quantentrog quantum well
2 1D Quantendraht quantum wire
3 0D Quantenpunkt  quantum dot

Tabelle 2.1: Dimensionalitiat von Halbleiterquantenstrukturen

Héufig wird auch einfach die Dimension vor den Begriff des Elektronengases gehéngt, wenn
von Quantenstrukturen die Rede ist, z.B. 2D-Elektronengas im Falle des Quantentrogs
(Abb. 2.6). Entlang der Einschrinkungen (engl.: confinement) bilden sich stehende Wel-
len aus, deren Energiezustinde bei Verringerung der Grofsenordnung einer Struktur immer
weiter aufspalten. Diese neuen Quantenzustinde sind Grundlage der interessanten physi-
kalischen Eigenschaften niedrig-dimensionaler Halbleiterstrukturen.

Ein Beispiel aus dem tdglichen Leben, das erst durch MBE-Ziichtung moglich wurde: Die
meisten kommerziellen Laserdioden (z.B. auf AlGaAs/GaAs Basis im roten Wellenldn-
genbereich wie sie in tragbaren CD-Spielern verwendet werden, s. Abb. 2.7), benutzen 2-
dimensionale Elektronengase um Schwellspannung und Energieverbrauch zu senken (s. Ap-
pendix A.1). Bauteile auf Basis von Quantendrédhten oder gar -punkten befinden sich
dagegen allenfalls im frithen Prototypen-Stadium, da sie sich nicht einfach durch MBE-
Schichtwachstum ergeben.

Als Weiterfithrung des Quantentrogs erlaubt MBE starke Einfluknahme auf die Bandliicke
der geziichteten Halbleiter (bandgap engineering), als Beispiel findet sich das sog. zone
folding im Appendix A.2.2.

3 Abschiitzung fiir e~ in GaAsQ300K: Ep = LI = 300K = 25meV = k = 6.73- 10%m~! = \, =
2X = 9.3nm = MBE !
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Abbildung 2.7: Prinzip des Quantentrog-Lasers: In GaAs (kubisches Kristallgitter) tritt
auf Grund der hohen Symmetrie eine zweifache Entartung des obersten Valenzbands bei
k =0 (D-Punkt) auf. Wegen der unterschiedlichen Kriimmungen der Valenzbiinder lassen
sich leichte (light holes, [h) und schwere Locher (heavy holes, hh) beobachten. Bei gop
handelt es sich um die zwei-dimensionale Zustandsdichte (s. Appendix A.1), frp ist die
Fermi-Dirac-Statistik. Die Laser-Emission zeigt deutlich den Effekt der Quantentrogbreite.
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2.2 Nitride

2.2.1 Eigenschaften

Die wichtigsten physikalischen Eigenschaften der Nitride sind in Tabelle 2.2 zusammen-
gestellt. Insbesondere bilden die Wurtzit-Polytypen von AIN & GalN ein System von Le-
gierungen vollstandiger Mischbarkeit, wodurch eine Einstellmoglichkeit der direkten Band-
liicken im Bereich von 6.2 — 3.4 eV gegeben ist.

Material Bandgap Gitterkon- Wirmeleit- th. Ausdeh- Stapel
@ 300K stanten fahigkeit nungskoeff. folge
[eV] a/c [A] [anVK a/c [107O K1
2H GaN 3.39 3.189/5.185 1.3 5.59/3.17 ABABAB
2H AIN 6.2 3.112/4.982 2.0 4.2/5.3 ABABAB
6H SiC ~3 3.08/15.12 4.9 4.2/4.68 ABCACBA
2H Al,O3 ~6 4.785/12.991 0.5 7.5/8.5 ABABAB
2H InN 1.89 3.548/5.760 0.8 4/3 ABABAB
St 1.12 5.43 1.5 3.59 ABCABC
GaAs 1.42 5.63 0.5 6 ABCABC

Tabelle 2.2: Eigenschaften von Nitriden und mdéglichen Substraten fiir deren Epitaxie.
Quelle: [Strite and Morkog, 1992]

Kristallstruktur

Die Nitride kristallisieren energetisch am giinstigsten hexagonal in der Wurtzitstruktur
(Abb. 2.8), beim Aufwachsen auf Zinkblendegitter wie z.B. GaAs kann aber auch die meta-
stabile Ausbildung des kubischen Polytyps erzwungen werden [Ploog et al., 1998]. Wegen
der Verfiigbarkeit qualitativ hochwertiger Substrate ist das Aufwachsen auf Si im Bin-
dungsverhiltnis 6:7 besonders aus Kostengriinden interessant, wobei auch der hexagonale
Nitridpolytyp entstehen kann [Ploog et al., 1998]/[Sanchez-Garcia et al., 1998].

2.2.2 Substrate fur die Nitridepitaxie

Im Wesentlichen bieten sich fiir hexagonale Nitride zwei Substratmaterialien an: Einmal
SiC, das in Gitterkonstante und Ausdehnungskoeffizient gut an AI/N angepaft ist, und viel
bessere Warmeleitfahigkeit & Wiarmeeinkopplung als Saphir (vgl. Warmeleitfahigkeit und
Bandliicke in Tab. 2.2), das andere Substrat der Wahl, bietet. Leider kostet ein marktiib-
licher SiC' 27 Wafer z.B. bei Cree Research Inc. in der Gréfsenordnung von 2000 Dollar.
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kubisch

Abbildung 2.8: Das Kristallgitter der Nitride

Saphir dagegen ist rund zehnmal billiger als SiC aber schlecht angepafst in seiner Gitterkon-
stante. Dieses Problem ist iiber eine Nitridifizierung prinzipiell beherrschbar, bei der sich
die AlyO3-Oberfliche zu einer AIN-Oberfliche umwandelt. Dabei fiihrt die Ersetzung von
O durch N zur einer Umwandlung von oktaedrischen zu tetraedrischen Al-Gitterpldtzen
und resultiert in einer 30°-Rotation der beiden Kristallgitter zueinander. Nitride nukleieren
auf einem so nitridifizierten Substrat in Kristallkeimen mit ¢-Achse parallel zur Wachstums-
richtung, die kolumnar zu Schichten mit deutlichen verbesserten optischen und morpholo-
gischen Eigenschaften auswachsen (z.B. [Grandjean et al., 1997]).

Die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten (s. Tab. 2.2) sind allerdings
sehr problematisch fiir die AIN /GaN-Epitaxie, da beim Abkiihlen nach vollendeter Epita-
xie das Substrat kompressiv auf die Epitaxieschicht wirkt. Aufgrund der grofseren Band-
liicke koppelt Wérme in Saphir schlechter ein als in SiC', was bei beschrinkter Heizleistung
zu einer Limitierung der Wachstumstemperatur fiihren kann.

Verwendung fanden Saphir (0001)-Substrate von Union Carbide, wihrend das 6H — SiC
mit 3.5° Verkippung zu (0001) vom Institut fiir Werkstoffwissenschaften VI der Universitét
Erlangen zur Verfiigung gestellt wurde.

2.2.3 Anwendungen

Die Nitride sind ein vielversprechendes System fiir die Halbleiter-Technologie, denn sie
bieten folgende Vorteile gegeniiber S7 oder den klassischen 77—V -Halbleitern wie GaAs
[Strite and Morkog, 1992]|/[Strite et al., 1993|:

1. Zugang zum blauen bis ultravioletten Wellenldingenbereich in der Optoelektronik.

2. Kurze Bindungen (2.28 eV Bindungsenergie fiir AIN, [Foxon and Orton, 1998|) und

damit hohe chemische & mechanische Stabilitit sowie Temperaturbestindigkeit.

19



3. Potentiell hohe Ladungstriagerbeweglichkeiten (1, = 620 C{/”—SQ bei RT in AlGaN/GaN
Heterostrukturen [Morkog et al., 1994]) und hohe Durchschlagfestigkeit (5 - 106~
fiir GaN [Morkog et al., 1994]).

Damit eignen sich Nitride fiir technologisch hochinteressante Anwendungen z.B. fiir Hoch-
leistungslaser und Leuchtdioden im Blauen bis Ultravioletten, strahlungsharte Detektoren,
die fiir sichtbares Licht unempfindlich sind, oder Elektronik bei hohen Temperaturen, Lei-
stungen und Frequenzen [Foxon and Orton, 1998|.

Fir A,Ga;_,N (0 < z < 1) sind demnach sonnenblinde Detektoren (Flammen- und
Umweltdiagnostik jenseits von bis zu 6.2¢V'), Hochsttemperaturbauelemente (hohe Band-
liicke) & Laser im fernen UV (200 nm fiir AIN) als Anwendungen vorstellbar. Die hohen
Ladungstriagergeschwindigkeiten fiir e~ (v, ~ 3- 107% fiir GaN bei Raumtemperatur laut
[Strite et al., 1993]) konnten auch GaAs in der Nische der Hochfrequenzbauteile z.B. in
Satelliten-LNBs oder Handys verdréangen.

Die kurzen und steifen Bindungen machen AN zu einem sehr interessanten Material fiir
die Erzeugung von akustischen Oberflichenwellen (surface acoustic waves, SAW') mit einer
Schallgeschwindigkeit von ca. 5800 “*, Hochfrequenzbauteile im 2 G'H z-Bereich wurden
bereits demonstriert [Deger et al., 1998].

In der Halbleitertechnologie wird undotiertes AIN als vielversprechender Ersatz fiir SiO,
bei Hochtemperaturelektronik auf SiC-Basis gesehen [Zetterling et al., 1997], insbesondere
wegen seiner hohen Wiarmeleitfihigkeit und Durchschlagfestigkeit im Vergleich zu S7i0.

Auferdem ist von den Nitriden [Foxon and Orton, 1998|/[Morkog et al., 1994] eine starke
Piezoelektrizitiat bekannt, die insbesondere bei verspannten Heterostrukturen zu beobach-
ten ist.

2.2.4 Probleme der Nitride

Hintergrunddotierung

Nitride weisen bei klassischen Kristallziichtungsmethoden, z.B. mittels Hochdruckverfah-
ren, hohe Hintergrunddotierungen n > 10'7 auf. Diese sind vermutlich auf Stickstoffvakan-
zen zuriickzufithren [Foxon and Orton, 1998]. Durch Benutzung der MOCVD oder MBE
148t sich die Dotierung auf n < 10'® cm™3 verringern [Foxon and Orton, 1998].

Kontrollierte Dotierung

Die rasante Bauteilentwicklung auf Ga/N-Basis wurde durch die zufillige Entdeckung der
p-Dotierung ermoglicht, nachdem Magnesium als potentieller Dotierstoff lange nicht die
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erwartete Locherleitung erbracht hatte: [Amano et al., 1992] entdeckten, daf durch Elek-
tronenbeschufs Mg-dotierte Proben tatsdchlich p-leitend wurden. Wie sich in Testreihen
zeigte, bilden sich H — Mg Komplexe, wodurch die p-Dotierung passiviert ist (p ~ 10'°).
low energy electron beam irradiation (LEEBI) oder besser ein Temperschritt unter No-
Atmosphére bei 700 °C' [Nakamura et al., 1992] fithren zur Dissoziation der Komplexe, p
steigt auf ~ 1017,

Fiir AIN muf sich diese Entwicklung noch wiederholen, die p-Dotierung ist bisher nur an-
satzweise mit Kohlenstoff in diinnsten Schichten realisiert ([Spencer et al., 1996]). Theo-
retische Arbeiten, z.B. [Bogustawski and Bernhole, 1997], identifizieren Cy als moglichen
Akzeptor in AIN, der aber mit 500 meV relativ tief in der Bandliicke liegt. Aus die-
sem Grund wurden in dieser Diplomarbeit Versuche zur Kohlenstoffdotierung mittels eines
Kohlenstoff-Filaments durchgefiihrt.

Auch die n-Dotierung ist problematisch: Von GaN sind als flache Donatoren Si & Ge be-
kannt. Fiir 57 in AIN wird die Dotierung durch Ausbildung eines stabilen DX 1-Zustandes
passiviert, Ge ist in AIN ein tiefer Donator bei etwa leV [Bogustawski and Bernhole, 1997].

Halbleiter-Technologie

Nitride weisen bekanntermafen ein sehr schlechtes Atzverhalten auf, weil sie chemisch
so stabil sind (s. 2.2.3). Fiir die in der Bauteilfabrikation benotigte Strukturierung stellt
dies ein grofes Hindernis dar. In Kooperation mit dem Technologie-Labor des FMF soll
mittels UV-Photodtzen in KOH eine Strukturierung von epitaktischen Nitridschichten
erfolgen. Ergebnisse des Fraunhofer Instituts fiir angewandte Festkorperphysik zeigen,
daf zumindest eine Politur der Oberflichen mittels Polierstempeln und KOH mdéglich
ist [Weyher et al., 1997].
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Methoden der Materialcharakte-
risierung

Zur Optimierung des Ziichtungs-Prozesses benotigt die Kristallziichtung immer Aufschlufs
iiber die Qualitiat und Eigenschaften des Zuchtmaterials. Dazu standen eine Vielzahl von
Charakterisierungsmethoden zur Verfiigung.

3.1 Morphologische Charakterisierung

3.1.1 RHEED

reflection high energy electron diffraction (RHEED) ist durch das UHV in einer MBE-
Wachstumskammer relativ einfach zu implementieren. Eine Elektronenstrahlkanone be-
schleunigt Elektronen auf etwa 12kV, die extrem streifend mit 1 — 2° Inklination auf die
Kristalloberfliche auftreffen. Es kommt zur Elektronenbeugung an der Oberfliche (Ein-
dringtiefe des e~ Strahls: wenige Monolagen), die am Besten im reziproken Raum unter
Benutzung der Ewald-Konstruktion zu verstehen ist.

In der kinematischen Approximation der Streutheorie (d.h. kein Energieverlust beim Streu-
vorgang am Gitter) kommt es genau dann zur Streuung (konstruktiven Interferenz), wenn
die Elektronenwellen mit ein- und ausfallendem Wellenvektor die Bedingung /;m — Eout €
reziprokes Gitter erfiillen, wobei \km\ = |kout\ Diese Bedmgung lai&t sich gerade konstruie-

ren, indem eine Ewaldsphére mit Radius rg = |k:m| = |k:out| =
reziproken Gitters gelegt wird (Abb. 3.1).

Aus der Beschleunigungspannung ergibt sich gerade die de Broglie-Wellenlénge A(e™) der
beschleunigten Elektronen:

AMe™) ~ 12247 [A], dh. 0.12A QU =10kV (3.1)
U(1+10-U)

Somit ergibt sich der Radius der Ewaldkugel zu rp ~ 5= ,) =8-10" m~! > Absténde im

reziproken Gitter ~ (31&) !, Dies bedeutet gerade, daR die schwach gekriimmte Ewaldkugel,
die in ihrem Radius eine gewisse Verschmierung aufweist (sei es durch die thermische
Bewegung des beugenden Gitters oder schwache Energieverluste beim Streuvorgang), mit
einem groferen Bereich einer reziproken Gitterebene iiberlappt.
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Abbildung 3.1: Elektronenbeugung - Die Ewald-Konstruktion und das reziproke Gitter
(@, b, §: Vektoren des reziproken Gitters; ki, kous: €in- und ausfallende Wellenvektoren)

Im Falle des drei-dimensionalen reziproken Gitters laft sich demnach fiir jede Beugungs-
ordnung eine Reihe von Diffraktionspunkten senkrecht zur Kristalloberfliche am Floures-
zenzschirm beobachten (s. Abb. 3.1).

Dagegen ist das Diffraktionsmuster fiir eine 2D-Oberfléche streifig, da diese im reziproken
Raum durch ein Liniengitter repréisentiert wird: Durch die geringe Eindringtiefe des e™-
Strahls tragt die Beugung an iibereinanderliegenden Gitterebenen kaum bei, es fehlt im
Prinzip eine Beugungsbedingung. Demnach kann die Richtung senkrecht zur Kristallober-

fliche keine diskreten reziproken Gitterpunkte aufweisen, das Punktgitter entartet dort zur
Linie (s. Abb. 3.1).

Zum Vergleich: Im Falle der Rontgenstrahlung, z.B. fiir Cu K,y (A(y) = 0.1540562) kann si-
cher niemals ein reziprokes Liniengitter beobachtet werden, da die Kriimmung jener Ewald-

kugel viel stirker ist (ﬁ = (1—-2A0)"1).

Ein RHEED-Aufbau ist in Abb. 3.2 skizziert, bei bekannter Beschleunigungspannung und

dem Abstand L zwischen Kristall und Schirm, lassen sich leicht die Gitterkonstanten aus
den Abstinden der RHEED-Streifen abschétzen.

Dazu ist der Azimuth des Elektronenstrahls durch Rotation des Kristallwafers zu variieren,
bis Streifen beobachtbar sind. Bei einer hexagonalen (0001) Oberfliche sollten a und b
Achse unter 60° zueinander Streifen zeigen (vgl. Abb. 2.8). Genau dazwischen treten auch
noch einmal Streifen auf, die von den Diagonalen der Einheitszelle stammen, da diese im
reziproken Raum die inversen Abstinde aufweisen:
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Floureszenzschirm

RHEED

Epitaxieoberfliche

Ewaldkugel mit
Radius 27/

Abbildung 3.2: Prinzipielle Funktionsweise von RHEED (Def. des Winkels 26 s. Abb. 3.1)

Bragg fiir a-Achse: n\ = 2asin 20
da DT/IQ:%#@:”TL (3.2)

Oft konnen neben den Streifen, die vom Gitter herriihren, auch noch schwéchere Streifen
bei ganzen Bruchteilen des Gitterstreifenabstands auftreten. Diese rithren von der Ober-
fliche her, denn es kann fiir die nicht abgeséttigten Abschlufsbindungen des Kristalls ener-
getisch gilinstig sein, miteinander zu rekonstruieren. Ein bekanntes Beispiel ist die 7 x 7-
Rekonstruktion des Si, bei der die Oberfliche gerade eine 7-fach grofere Elementarzelle
aufweist als der Kristall selbst: Im RHEED wiére dies in der reziproken Darstellung durch
6 schwache Streifen zwischen den Hauptreflexen zu erkennen.

Zusammenfassend lafst sich also sagen, dafs mit RHEED die wertvolle Moglichkeit besteht,
in-situ (also wihrend des Wachstums)

1. Oberflichenmorphologie (2D /3D)

2. und Gitterstruktur

zu iiberwachen.

RHEED-Oszillationen
Prinzipiell lakt RHEED auch eine Schichtdickenbestimmung zu [Lewis et al., 1985]. Wie

in Abb. 3.3 dargestellt, variiert die Oberflichenrauhigkeit einer (0001) orientierten Epita-
xieoberfliche wihrend des layer-by-layer Wachstums:
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Eine abgeschlossene Monolage sollte fiir 2D-
Wachstum wenig Rauhigkeit aufweisen. Dann bilden

sich 2D Keime, die Rauhigkeit erreicht ein Maxi- i P
mum fiir halbe Oberflichenbelegung und nimmt wie- e

der zum Abschluft der Monolage ab. Entsprechend §£
verhélt sich die Intensitit des RHEED-Signals am . g
Floureszenzschirm. =

Mittels einer Photodoide 14t sich der zeitliche Ver-
lauf der Intensitat aufzeichnen und aus der Schwin-
gungsdauer die Wachstumsgeschwindigkeit bestim-
men.
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Dies funktioniert aber offensichtlich nur unter der
Pramisse des layer-by-layer Wachstums durch 2D-
Keime. Werden dagegen verkippte Substrate verwen- i =
det, um die Stufendichte auf dem Substrat zu erho-
hen und so dem Inselwachstum vorzubeugen, kommt
es zum sogenannten step flow: Dabei bewegen sich
Stufen iiber das Substrat, die Oberflichenrauhigkeit
bleibt demnach unverédndert.

=

3

Abbildung 3.3: RHEED Oszillatio-

Letzteres war bei den verwendeten n — SiC- DeW,aus [Hermann and Sitter, 1994]

Substraten mit ca. 3.5° Verkippung der Fall, die im
Rahmen einer Kooperation von Prof. Winnackers
Gruppe an der Uni Erlangen bereitgestellt wurden. Aber auch auf (0001) Saphir sind
RHEED-Osrzillationen bei AIN nur unter ganz bestimmten Bedingungen zu beobachten,
da Al eine relativ geringe Oberflichenbeweglichkeit aufweist [Daudin and Widmann, 1997],
weshalb erst bei sehr hohen Temperaturen der Ubergang von 3D- zu 2D-Nukleation erfolgt.

3.1.2 Interferenzkontrastmikroskopie

Bei der Interferenzkontrastmikroskopie wird ein Mikroskop verwendet, in dessen Strah-
lengang sich ein Interferenzkontrastfilter befindet, ein optisch anisotropes Medium, dessen
optische Achse zum Strahlengang verkippt steht: Licht spaltet im Medium in zwei Polarisa-
tionsanteile auf, die verschiedene Lichtgeschwindigkeiten aufweisen. Wegen der Verkippung
kommt es dadurch nicht nur zu einem Phasenunterschied (wie z.B. bei einem 3-Plittchen)
sondern auch zu einer rdumlichen Trennung der beiden Polarisationen. Diese treffen somit
leicht versetzt auf der reflektierenden Probe auf. Dadurch erzeugen schon Rauhigkeiten
von Bruchteilen der Lichtwellenléinge einen Phasenunterschied, der fiir das Auge als Farb-
kontrast wahrnehmbar ist.
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3.1.3 Rutherford-Ruckstreuung

Zur Schichtdickenbestimmung wurde die Riickstreuung (Rutherford backscattering (RBS))
beschleunigter Tonen (z.B. He, Protonen) vom Kristallgitter beobachtet. Das Maf der Ab-
bremsung des Tonenstrahls durch Gitter-Elektronen liefert die gewiinschten Schichtdicken.

Dariiber hinaus zeigt die Streuung einen cha-
rakteristischem Streuquerschnitt fiir verschie-
dene Elemente. Somit lassen sich die Zusam-
mensetzung der Probe sowie die Konzentratio-
nen der Elemente bestimmen, iiber die oben
erwihnte Abschwichung durch e~ auch tiefen-
aufgelost. Die erzielbaren Auflosungen beziiglich
Konzentration und Tiefe (minimal 10'74%%e &

typischerweise +10% Fehler auf 1000 nm bei Dhil TR BN 7 \’\\\
der verwendeten Apparatur) liegen aber deut- ‘ : » = &% \ \ ‘
lich unter der von secondary ion mass spec- VS % = \\\\.v§ \'
troscopy (SIMS) (minimal 10"°42%¢ & 1 nm ; L/ *\k\%"" NG
[Chu et al., 1998|), wo Massenspektroskopie am [ ‘\\\\\ i ///// ‘0(\{\&,\
von lonen zersputterten Kristall durchgefiihrt }‘ ’//'/'"'
wird. Ein Vorteil von RBS ist aber der nichi-  [ESU\N oS0 S »
zerstorende Charakter, zumindest fiir entspre- \ \. EVA

chend niedrig gewihlte Strahlintensitéten.

Halbleiterkristalle zeichnen sich in der Regel

durch hohe Ordnung aus, das Kristallgitter Abbildung 3.4: Kristallkanéle in hexago-
weist viele Kanile auf (Abb. 3.4). Die Methode nalem (oben) und kubischem GaN

des ITonen-Channeling untersucht daher die Eindringtiefe des Tonenstrahls in die Kristall-
kandle abhéngig von der Defektdichte. Eine Aufstellung moglicher Defekte findet sich in
Abb. 3.5

In den geziichteten Proben sind wegen der Gitterfehlanpassung inshbesondere Versetzungen
zu erwarten, die auf Grund des sie umgebenden drei-dimensionalen Verzerrungsfelds deut-
liche Riickstreuraten verursachen sollten. Zu Punktdefekten ist zu sagen, dak Atome auf
Zwischengitterplatzen zwar zu Riickstreuung fiithren diirften, allerdings nicht in dem Mafe
wie die viel ausgedehntere Storung des Kristallgitters durch eine Versetzungslinie. Gleiches
gilt fiir Fremdatome auf Gitterplidtzen, die auch nur dann zu Riickstreuung fiihren, wenn
ihr Atomradius grofser ist, als der des Atoms, das sie ersetzen.

Solange nicht mit ergdnzenden Charakterisierungsmethoden Hinweise auf die anderen drei
Kristalldefekte in Abb. 3.5 (z.B. konnen Rontgen-Polfiguren Aufschlufs iiber Einschliisse
der kubischen Nitridphase geben) und deren Haufigkeit gefunden werden, ist anzunehmen,
dak die Riickstreurate im Wesentlichen der Versetzungsdichte proportional sein sollte.

3.1.4 Rontgendiffraktometrie

X-Ray diffraction (XRD) gibt Auskunft iibé27die Kristallinitit einer Probe, im Gegensatz
zu RHEED stammen die gewonnenen Informationen aber aus einem wesentlich groferen
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Abbildung 3.5: Tonen-Channeling und Defekte

Volumen, iiber das der Rontgenstrahl mittelt. Die Reflektion des Kristalls wird dazu unter
den apparativ zuginglichen Austrittswinkeln untersucht, wobei diese gerade dem Einfalls-
winkel entsprechen miissen, damit die Bragg-Bedingung erfiillt ist (w-26-scan wobei § = w,
s. Abb. 3.6.) Allerdings wurde ohne Schlitzblende am Detektor gemessen, so daf die Mes-
sung einem reinen w-scan entspricht, bei dem lediglich der Detektor nachpositioniert wurde.

Eine solche Rocking-Kurve weist Bragg-Peaks auf, deren Lage die Gitterkonstanten iden-
tifiziert. Die Breite der Peaks gibt Aufschluf dariiber, wie homogen das Gitter im Pro-
benvolumen ist. Wihrend die Position der Peaks sich einfach aus der Bragg-Bedingung
errechnen 1afst, ist die Untersuchung der Griinde fiir eine Verbreiterung ein Problem der
dynamischen Streutheorie mit vielen Unbekannten.

Lage der Bragg-Peaks:
d
2— -sin(w) = A (3.3)
1

Bei d handelt es sich um die Gitterkonstante senkrecht zur Kristalloberfliche, der Peak
stammt von der Schar von Netzebenen mit Miller-Indizes (0007) und w ist der Ein- und
Ausfallswinkel. Eine weit verbreitete Rontgenquelle in der Strukturuntersuchung ist Cu
K,,-Strahlung mit A(vy) = 0.1540562 nm.

Beim Durchfahren der Rocking-Kurve werden Bragg-Peaks nur dann detektiert, wenn eine
Netzebenen-Normale die Winkelhalbierende in der Ebene zwischen Ein- und Ausfallsrich-
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Abbildung 3.6: Zwei-Kreis Fiinf-Kristall-Diffraktometer

tung bildet. Ist dies nicht der Fall, weil die Netzebenen gegeniiber dem Goniometerkopf
verkippt sind, mufs diese Verkippung zuerst ausgeglichen werden.

Im Falle des SiC' mit 3.5° nomineller Verkippung von (0001) zur Substratoberfliche wurde
eine Laueapperatur benutzt, bei der iiber eine Photoplatte ein Schnitt durch das drei-
dimensionale Beugungsbild des Kristalls aufgenommen wird. Der Réntgenstrahl trifft dazu
durch ein Loch in der Photoplatte auf den Kristall, von wo er zuriick auf den Film geworfen
wird. Bei bekanntem Abstand zwischen Kristall und Film lafst sich der Verkippungswinkel
des Beugungsbilds gegeniiber dem Filmzentrum ausmessen.

3.1.5 Rasterkraftmikroskop

Die Rasterkraftmikroskopie ist eine Untersuchungsmethode, die es ermoglicht, Strukturen
der Oberflichen nahezu beliebiger Materialien zu visualisieren [Ebert, 1998]. Es handelt
sich dabei um eine Spitze (etwa aus Wolfram) von atomarer Feinheit, die z.B. durch Atzen
hergestellt wurde und auf einem federnden ,Blech”, dem sog. cantilever, angebracht ist.
Diese Spitze wird iiber die zu untersuchende Oberfliche gezogen und dabei die Verzerrung
des cantilevers registriert, indem z.B. ein Spiegel daran befestigt ist, der einen Laserstrahl
ablenkt (Abb. 3.7).

Offensichtlich kann atomare Auflgsung nur mit einem Positionierungsmechanismus eben-
solcher Genauigkeit bewerkstelligt werden. Diese Aufgabe iibernehmen Piezokristalle, die
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Zum Laserinterferometer
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Abbildung 3.7: Rasterkraftmikroskop (A), UHV-AFM Spitze (B) und Rastertunnelmikro-
skop (C).

sich abhéngig von der angelegten Spannung um Bruchteile ihrer Gitterkonstanten (also im
A-Bereich) ausdehnen oder zusammenziehen konnen.

Bei dem atomic force microscope (AFM) am MBE-Reaktor ist dagegen die Spitze selbst
auf einen weiteren Piezokristall geklebt (Abb. 3.7), der in Schwingungen versetzt wird. In
diesem sog. tapping mode wird elektronisch beobachtet, mit welcher Verzogerung die Spitze
dem angelegten Signal antwortet, wenn sie beim Schwingungsvorgang ins Potential der Pro-
benoberfliche eintaucht (Phasenverschiebung durch van der Waals und elektromagnetische
Wechselwirkung).

Etwas schwierig ist auch zu entscheiden, ob Strukturen von der Spitze herriihren oder
tatsdchlich auf der Oberfliche vorhanden sind. Fiir leitende Materialien wie GaN bietet
sich auch an, Rastertunnelmikroskopie zu betreiben, bei der der Tunnelstrom zwischen den
elektrischen Oberflichenzustdnden und einer leitenden Spitze gemessen wird (Abb. 3.7).
Das erzielte Bild gibt die Zustandsdichte an der Probenoberfliche wieder, die oft auch
Riickschliisse auf die Kristallstruktur der Oberflache erlaubt [Ebert, 1998].
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Abbildung 3.8: Konzept fiir den UV-PL Mefsplatz des Kristallographischen Instituts

3.2 Optische Charakterisierung

3.2.1 Photolumineszenz

Eine UV-Laser-Quelle, z.B. ein Frequenz-vervierfachter Nd : Y AG Laser kann dazu benutzt
werden, im Halbleitermaterial elektronische Interband-Ubergiinge zwischen Valenz- und
Leitungsband anzuregen (s. Abb. 3.8). Die so im Leitungsband erzeugte Ladungstriger-
Population ist weit vom thermischen Gleichgewicht entfernt und rekombiniert folglich. Dies
geschieht in der Regel unter Reemission von Strahlung mit der Energie der Bandliicke.

Es ist aber auch Emission direkt unterhalb der Bandliicke beobachtbar, wenn sich analog
zum Positronium Paare von freien Elektronen und Lochern bilden, die schwach aneinander
gebunden sind (fiir Nitride liegt die Bindungsenergie in der Grofenordnung von 200 meV
und entspricht gerade dem Energieabstand zur Bandliickenlumineszenz) und im Festkorper
als freie Excitonen bezeichnet werden. Diese Excitonen kénnen sich auch dann bilden, wenn
z.B. einer der beiden Bindungspartner an ein Dotierstoffatom gebunden ist. Dies wird als
Akzeptor- bzw. Donator-gebundenes Exciton bezeichnet, und tritt im Lumineszenzspek-
trum bei tieferen Energien auf, wobei der Energieunterschied zum freien Exciton gerade
der Bindungsenergie an das Dotierstoffatom entspricht (s. dazu 5.4.1).

Die photo luminescence (PL) wird nun mittels eines Monochromators und Photomultipliers
analysiert und detektiert. Aus der Analyse ergeben sich die Bandliicke und ggf. die ener-
getische Lage strahlender Rekombinationszentren. Die Rekombination an Kristallfehlern
oder Storstellen (Rekombinationszentren nahe der Bandliickenmitte) erfolgt hdufig nicht-
strahlend und fiihrt demnach zu niedriger Lumineszenzintensitit. Gute Proben zeichnen
sich also durch helle Lumineszenz und vor allem durch niedrige Halbwertsbreite des Band-
liickenpeaks aus, an der die Kristallhomogenitét abzulesen ist.
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Abbildung 3.9: Ausbildung eines Schottky-Kontakts. Metall- & n-Halbleiter-Bandschemata
vor (A) und nach dem Kontakt (B), zur Bezeichnung siehe 3.3.1

3.2.2 Cathodolumineszenz

In Anbetracht der Niahe zur Vakuum-UV-Grenze bei 170 nm und dem Mangel an giinsti-
gen, intensiven UV-Laser-Quellen bietet sich an, die Anregung durch eine Elektronenquel-
le zu ersetzen. Die Schwierigkeit dabei liegt darin, das cathodo luminescence (CL)-Signal
im Vakuum zu sammeln und auszukoppeln. Leichter noch als beim Laser ldft sich beim
Elektronenstrahl Ortsauflosung realisieren, allerdings nur bei leitenden Proben, da sich
sonst wegen des fokussierten Elektronenstrahls mit resultierend hoher Stromdichte in der
untersuchten Probe Ladung anreichert und ein Gegenfeld aufbaut. In der Regel ist der
CL-Aufbau einer der Zusitze eines scanning electron microscope (SEM), das Elektronen
detektiert, die von einer Probenoberfliche riickgestreut werden.

3.3 Elektrische Charakterisierung

3.3.1 Strom-Spannungs-Kennlinien

Eine sinnvolle erste Charakterisierung von Kontakten auf Halbleitermaterial ist die Strom-
Spannungs-Kennlinie, die im Falle ohmscher Kontakte eine Gerade durch Null ergeben
sollte. Die Steigung ist entweder durch den spezifischen Wiederstand des Halbleiters oder
den Kontaktwiederstand bestimmt. Da GaN dotierbar ist (und dementsprechend hohe
Leitfdhigkeit aufweisen kann), ist Letzteres zumindest moglich, beim hochisolierenden AIN
diirfte wohl eher das Halbleitermaterial bestimmend sein.

Haufig zeigt sich jedoch die typische Diodenkennlinie, die auf einen Schottky-Kontakt zwi-
schen Metall und Halbleiter (Abb. 3.9 am Bsp. eines n-Halbleiters) hinweist. Der Grund
fiir die Ausbildung einer Schottky-Barriere an der Metall-Halbleiter Grenzfliche ist der
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Ladungstriagerfluf zum Ausgleich der Fermi-Niveaus in Halbleiter und Metall. Unter der
Nebenbedingung eines kontinuierlichen Vakuumniveaus, bildet sich eine Barriere der Hohe:

—eppn = —€(pm — X) = —e(Vioi +V3) (3.4)

wobei —e@,, die Austrittsarbeit des Metalls fiir ein Elektron bei der Fermi-Energie ins
Vakuum, —ey die Elektronenaffinitit des Halbleiters (die Energie zwischen Leitungsband-
kante und Vakuum), V}; der eingebaute Potentialsprung zwischen dem Fermi-Niveau des
Metalls und der Leitungsbandkante des Halbleiters und —eV,, der Abstand zwischen Fermi-
Energie und Leitungsbandkante ist (vgl. Abb. 3.9, —e¢; ist die Austrittsarbeit des Halb-
leiters, also der energetische Abstand von Fermi- und Vakuumniveau.)

Die exponentielle Strom-Spannungs-Charakteristik der Schottky-Barriere (Abb. A.5) ent-
spricht der des p-n-Ubergangs und wird in Appendix A.3 hergeleitet.

3.3.2 Hall-Messungen

Hall-Messungen liefern Informationen zu den elektrischen Material-Parametern in Tabelle
3.1. Dazu werden ohmsche Kontakte an der Probe angebracht und Strom und Spannung
bei verschiedenen Magnetfeldern und Temperaturen gemessen (siehe Abb. 3.10).

Leitfahigkeit c=Lt=%
spezifischer Wiederstand p=o"1
Ladungstragerkonzentration n/p
Beweglichkeit He/h

Tabelle 3.1: Einige elektrische Material-Parameter

Aus den Messungen ergibt sich der Hall-Koeffizient (zur Bezeichnung s. Abb. 3.10):

E, uB 1
Sy _BZ (3.5)

Ry = — =
i cB nq

Allerdings ist dies der einfachste Fall, der haufig einiger Korrekturen bedarf, so z.B. wenn
verschiedene Ladungstrigersorten am Stromtransport beteiligt sind (siehe Appendix A.4.1)
oder wenn die Streuprozesse der Ladungstriger energieabhéngig sind (vgl. Herleitung in
A.4) — Korrekturfaktor fiir reale Systeme (z.B. fiir n — Ge' 2F)

'Wegen Streuung an akustischen Phononen.
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b d B, . eutektische Au/Sb Kontakte
0.8 mm dickes n-Ge B Jx mit Kupferdrihten ~

M Uan = % J

I

Abbildung 3.10: Beispiel fiir klassische Hall-Geometrie. Bei I handelt es sich um den an-
gelegten Strom, die Leitfdhigkeitsmessung erfolgt iiber U, und Upy; ist die Hall-Spannung

Es ergibt sich dann in Fall der Nitride?:

9 2
Ry—=1- M (3.6)
e(npie + ppn)

Da das Anbringen ohmscher Kontakte immer et-
was problematisch ist und die klassische Hall-
Geometrie bei diinnen Schichten nicht anzu-
wenden ist, bietet sich eine #quivalente Geo-
metrie (Abb. 3.11) an, die nach van der Pauw
[van der Pauw, 1958] benannt ist:

Die vier Kontakte werden zyklisch permu-
tiert mit wechselnden Stromrichtungen gemes-
sen (Abb. 3.11), wodurch Probleme mit einem
Kontakt schnell offenbar werden. Auferdem er-
hoht sich so die Statistik der Messungen von U,
und Upy,y auf acht.

Problematisch ist bei Messungen an sehr diin-
nen Schichten immer die Raumladungszone am
Substrat-Epischicht-Ubergang - z.B. wird bei ei-
nem n-leitenden SiC-Substrat deren Ausdeh-
nung in die Epischicht von der Dotierung des
Si1C und des Nitrids abhingen. Messungen an
Proben unter 400nm Schichtdicke auf SiC" diirf-

\
A B

I Uq
A%B C%D
A%C B%D

I

Ut

C»A—»B—»C—»D—)

Abbildung 3.11: Die van der Pauw
Hall-Geometrie. Dargestellt sind die An-
schlukbelegungen fiir die Leitfahigkeits-
(U,) und die Hall-Messsung (Upay)-

ten somit mit Vorsicht zu behandeln sein, insbesondere ist auch moglich, dafs sich bei so
diinnen Schichten ein Leitungskanal durch das leitende Substrat ausbildet.

2Der Korrekturfaktor wird fiir Nitride vorliufig mit 1 angenommen, s. A.4. ..
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Epitaxie von Gallium-Nitrid

Wie in der Einleitung erwéhnt, ist Al,Ga;_,N (0 < x < 1) mit erhéhtem Al-Gehalt ein
im Vergleich zu UV-Detektoren auf GalN-Basis vielversprechendes Material im Hinblick
auf bessere Ausblendung des Sonnenspektrums (breitere Bandliicke) sowie hohere Tempe-
raturbesténdigkeit, Warmeleitfahigkeit und Strahlungsresistenz (kiirzere Bindungsléngen).
Um aber Al,Ga,_,N ziichten zu konnen, gilt es zuerst die Ziichtung von GaN und AIN
zu beherrschen.

Daf fiir GaN wesentlich mehr Literaturwerte existierten [Foxon and Orton, 1998], machten
es zum Material der Wahl fiir die ersten Ziichtungsexperimente, bevor zur Ziichtung von
AlN iibergegangen wurde.

4.1 GaN: Untersuchungen zu Ziichtungsparametern

Ein wichtiges Hilfsmittel vor und wihrend des MBE Wachstums ist das RHEED-Bild, das
in situ Aufschluf {iber den Zustand der momentanen Epitaxieoberfliche gibt (vgl. 3.1.1)
und damit eine erste Bewertung der verwendeten Ziichtungsparameter erlaubt:

1. Substrate guter Qualitéit sollten nach dem Ausgasen eine streifiges RHEED-Bild
(Abb. 4.1, links) aufweisen.

2. Bei der Nitridifizierung ist zu beachten, daf zu lange Nitridifizierungsdauern die mor-
phologische Integritit des AloO3 Substrats gefihrden (|[Grandjean et al., 1997]). Eine
Abschétzung der bendtigten Nitridifizierungsdauer kann iiber die Beobachtung des
RHEED-Bilds bewerkstelligt werden: Da AIN eine deutlich kleinere Gitterkonstan-
te aufweist als Al,O3 (s. Tab. 2.2) macht sich die Konvertierung durch vergroferte
RHEED-Streifenabstinde bemerkbar.

3. Wihrend der Nukleierung bei tiefer Temperatur zeigt das RHEED Punkte (Abb. 4.1,
Mitte), die verminderte Diffusion der Spezies an der Oberfliche erzwingt also tat-
sichlich, wie erwiinscht, drei-dimensionales Wachstum.

4. 7Zu Beginn des Wachstums ist eine genaue Beobachtung des RHEED-Schirms von
grofer Wichtigkeit, da sich dort bereits in den ersten Minuten der Epitaxie abzeich-
net, ob eine erfolgreiche Ziichtung mdoglich scheint.

35



streifiges RHEED (2 x 2) punktféormiges RHEED  hohe Rekonstruktion (6 x 17)

Abbildung 4.1: RHEED-Bilder

Die Optimierung der Ziichtungsparameter bestand vor allem darin, die Nukleationsphase
in Bezug auf Dauer und Temperatur zu optimieren, da bereits Arbeiten zu mdoglichen V':
I11 Fluxverhiltnissen, Wachstumsraten & Substrattemperaturen vorlagen (zum Uberblick:
[Foxon and Orton, 1998]).

4.1.1 Abhangigkeit der Wachstumsrate von den FluBverhaltnissen

Zur Feststellung der Wachstumsrate wurden die Schichtdicken der geziichteten Proben
mittels Rutherford-Riickstreuung von J. Portmann, Fakultdt fiir Physik der Universitét
Freiburg gemessen (Abb. 4.2).

Um allerdings die Wachstumsrate der Proben im Vorhinein abschitzen zu kénnen, wurde
auf Basis der Gleichung 2.1 (jetzt fiir ankommende statt ausstromende Partikel betrachtet)
versucht, diese aus dem gemessenen Ga- oder Al-Fluf zu berechnen:

dN N,
aq — PPN oo ] (4.1)
Dabei ist NV die Anzahl der ankommenden Teilchen, A die Einheitsfliche auf dem Substrat,
p der Partialdampfdruck der wachstumskontrollierenden Gruppe-III Spezies (p., < p, so-
mit Hintergrundsdruck p,, vernachléssigbar), N4 die Avogadrokonstante, M die Masse der
ankommenden Spezies (hier immer M = M(N,) = 281073 %, da die Ionisationsmefroh-
re auf N, geeicht ist. Fiir Ga und Al sind die vom Hersteller angegeben Tonisationswahr-
scheinlichkeiten von 1.7 bzw. 0.92 zu beriicksichtigen), kp die Boltzmann-Konstante und
T die Temperatur des umgebenden Vakuums (Ann.: 300K, Ionisationsmefrohre bei 300K
geeicht).
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Abbildung 4.2: Beispiel eines RBS-Spektrums von GaN zur Schichtdickenbestimmung. Die
Pfeile signalisieren element-spezifische Beitrage [Messung: J. Portmann|.

Hierbei liegt die Annahme zu Grunde, daf analog zur GaAs-Ziichtung mit einem Uberschuf§
der Gruppe V-Komponente (hier also N) geziichtet wird und damit die Wachstumsrate
durch das Gruppe I17-Angebot bestimmt ist.

Die Tonisationsmefrohre gibt den Fluf in T'orr an, was 1.33 - 10? Pa entspricht. Somit folgt
fiir einen gemessen Gruppe ITI-FluR von 1.4-1077 Torr:

N 1.33-1.4-10°°P At
Ga: N 17833 102 12 Ul g q g tome (4.2)
Adt /281073 22300 ms
AN 1.33-1.4-10°°P At
AN 9283310223 Ve _ g g diome (4.3)
Adt /281073 22300 ms

Die Ziichtung erfolgt entlang der c-Achse, weshalb wir pro m? fiir die Bedeckung einer
atomaren Monolage 1@%2 ~ 9.8-10'8 Atome fiir GaN bzw. laﬂ; ~ 10.3-10'® Atome fiir AIN
notwendig! sind. Wegen Stéchiometrie enthiilt die Monolage also gerade halb so viele Ga
bzw. Al Atome.

Damit lassen sich die Wachstumsraten bei 1.4 - 10~7 Torr Fluf berechnen als:

!Beachte, daf im hexagonalen Gitter $a* Fliiche 3- ¢ Atome enthilt !
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d# 9.1-10'7Atome Monolagen nm
= = s =0186——m ~ — 4.4
GO g T 0508 10w ame — 180T 005 (44)

d# 4.9 - 1017 Alone Monolagen nm
Cdt o 0.5-1.03- 10104lme GO = 110 (45)

Héufig wurden mit RBS (s. Abb. 4.2) deutlich geringere Schichtdicken gemessen als er-
rechnet; dieses Phinomen wurde dann am Aluminium-Nitrid ndher untersucht (s. 5.1.2).
Bei der Gallium-Nitrid Ziichtung auf Saphir konnten keine RHEED-Oszillationen beob-
achtet werden, die zur in-situ Bestimmung der Wachstumsrate herangezogen werden kénn-
ten. Diese Beobachtung bestétigt die Ergebnisse in [Daudin and Widmann, 1997|, wo nur
fiir extrem niedrige Wachstumstemperaturen (400 °C') Oszillationen fiir GaN beobachtet
werden konnten. Als Begriindung wird eine hohe Oberflichenbeweglichkeit von Ga vorge-
schlagen, weshalb bei hohen Temperaturen statt 2D-Nukleation der Einbau an vorhanden
Stufen erfolgt.

4.2 GaN: Optimierung der Wachstumsparameter

An den Galliumnitrid-Proben wurden zusammen mit Dr. M. Kunzer vom Fraunhofer
Institut fiir Angewandte Festkorperphysik (IAF) Photolumineszenz-Messungen durchge-
fiihrt. Da Lumineszenzmessungen bei Raumtemperatur mittels eines charge coupled devi-
ce (CCD)-Arrays sehr schnell zu informativen Spektren fiihren, ist es durchaus sinnvoll,
eine erste Optimierung des Wachstums an Hand von Lumineszenz-Halbwertsbreiten vorzu-
nehmen (wenn auch nicht ausschlielich, es gilt neben den optischen auch elektrische und
morphologische Material-Parameter mit zu berticksichtigen).

4.2.1 Abhangigkeit der Bandlicke von den Nukleationsbedingungen

PL-Messungen an GalN auf Saphir (Abb. 4.3) zeigen mit fortlaufender Optimierung der
Ziichtungsparameter immer héhere Bandliicken (ein Zeichen fiir zunehmende Verspannung
und damit niedrigere Versetzungsdichte) und immer weniger Lumineszenz aus Storstellen
in der Bandliicke (gelbe Lumineszenz). Auch nimmt die Halbwertsbreite der Bandliicken-
lumineszenzpeaks entsprechend ab (vgl. auch Tabelle 4.1).

Die Entwicklung ist den Spektren der Proben LS002, LS003, LS004, LS007 & LS008
(Abb. 4.3) gut anzusehen, bei LS010 handelt es sich um einen Ziichtungsversuch bei nied-
rigen Temperaturen (low temperature: LT, Tp,,, = 650 °C statt 750 °C'), der zu optisch
ytotem' Material gefiihrt hat, dessen Lumineszenz um mehrere Grofsenordnungen schwi-
cher ist, als die vergleichbarer Proben bei hoherer Wachstumstemperatur. Verantwortlich

38



30000

25000

20000

15000

10000

PL- Intensitat (bel. Einheit)

5000

Wellenlange (nm)

700650 600 550 500 450 400 350
L I I ’ I I
T=300K
dg=50um LS019 GaN/'SiC
tP = 50_";5 " -+ LS018 GaN/SIC
L %5 m - - - -LS010 GaN/ALO, ) _
b 0w | T LS00788 GaN/AL,0, 1
& LS004 GaN/Al,0, 3
—— LS003 GaN/Al,0, |
------- LS002 GaN/Al,0, |
= 1 —
0 _

e —

-

LS007/8 _

25

3,0

Photonen-Energie (eV)

Abbildung 4.3: Photolumineszenz-Spektren von GaN auf Al,O3 und SiC

Probe Substrat | V:III truk Tiﬁ:o RBS:d | PL:Egap | PL:FWHM | yellow PL | XRI
Verhiltnis | sec | °C nm eV meV % PL asec
GaN LS002 | Al,Os4 166.67 45 650 330 3.30 493 206 366(
GaN LS003 | Al,Os4 178.57 600 | 900 - 3.37 82/174 36 259(
GaN LS004 | Al,Os5 178.57 600 | 650 460 3.38 130 9 159"
GaN LS007 | Al,Os5 166.67 600 | 647 - 3.38 78/94 24 -
GaN LS008 | Al,O5 178.57 600 | 650 380 3.38 78/85 22 -
GaN LS010 | Al,Os5 178.57 600 | 550 - 3.36 118 500 -
GaN LS018 | SiC 52.86 155 | 650 180 3.41 52 5) 803
GaN LS019 | SqiC 52.86 195 | 653 330 3.38 87 220 877

Tabelle 4.1: Photolumineszenz von GaN Proben auf Al,Os; und SiC
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Abbildung 4.4: Optimierung des GaN-Wachstums auf AlyO3 anhand von PL. Die Abnahme
von gelber Lumineszenz und PL-Halbwertsbreite mit verbesserten Nukleationsbedingun-
gen auf AlyO3 wird durch die unterbrochene rote Linie symbolisiert. Eine entsprechende
Tendenz kann fiir LS002-004 auch bei der Réntgen-Halbwertsbreite (vgl. Abschnitt 4.2.2)
beobachtet werden.

dafiir diirfte eine bevorzugte Rekombination an den Storstellen sein, da die gelbe Lumines-
zenz, ausgepragter als z.B. bei LS004 ist (Abb. 4.3). An den Proben LS007 und 008 wurde
die Reproduzierbarkeit der Ziichtungsexperimente getestet, was mit nahezu identischen
PL-Spektren zu einem positiven Ergebnis fiihrte.

Eine visuelle Gegeniiberstellung der PL-Ergebnisse zusammen mit Rontgenergebnissen
(vgl. Abschnitt 4.2.2) erfolgt in Abb. 4.4:

Die Optimierung bestand bei GaN in erster Linie darin, die Dauer und Wachstumstempe-
ratur der Ziichtung der Nukleationsschicht auf Al,O3 zu variieren. Bei konstantem Fluf-
verhéltnis zeigte sich sowohl in PL als auch XRD (s. Abb. 4.4), dak die Ziichtung einer
Nukleationsschicht bei abgesenkten Temperaturen in der Tat zu qualitativ besseren Schich-
ten fiihrt (vgl. 2.1.1). Auf SiC scheint auch schon eine kiirzere Nukleationsphase diesen
Effekt zu zeigen (Abb. 4.4, rechts).

Die besten Halbwertsbreiten fiir MOCVD GaN-Proben des Instituts fiir Angewandte Fest-
korperphysik auf Saphir liegen zum Vergleich bei 32 — 35 meV [Kunzer, 1998|, in der Lite-
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Abbildung 4.5: Beispiel einer GaN-Rockingkurve fiir die Probe LS018, die etwa bei Ver-
héltnis Ny : Ga = 50, Wachstumstemperatur Tp,,, = 750 °C' geziichtet wurde. Links ist
der SiC' Substrat-Peak zu sehen, rechts der schwache Peak von 180 nm GaN

ratur werden Halbwertsbreiten bei Raumtemperatur zwischen 20 und 70 mel/ verzeichnet
[Foxon and Orton, 1998|.

4.2.2 Nukleation und Morphologie

Zusétzlich zur optischen Charakterisierung galt es auch die Entwicklung der morphologi-
schen Eigenschaften der Proben zu dokumentieren:

Abb. 4.5 zeigt eine typische Rockingkurve (w-scan, vgl. 3.1.4) fiir GaN, der schmale Reflex
zu niedrigeren 46-Werten stammt vom Saphir-Substrat wihrend der breite GaN (0002)-
Reflex bei hoheren 46-Werten auftritt.

Beziiglich der Rontgenhalbwertsbreiten gibt [Foxon and Orton, 1998| typische Werte von
5 — 20 arcmin fiir w-Messungen an, die wegen der bei hexagonalem GaN auf Saphir ausge-
pragten Mosaizitit so hoch liegen. Zum Vergleich 1dft sich fiir GaAs-Homoepitaxie durch-
aus ein Wert von 20 arcsec erreichen.

Analog zur PL nehmen die Halbwertsbreiten mit verbesserter Nukleationsschicht ab (vgl. Ta-
belle 4.1 und Abb. 4.4), die festgestellte Abhéngigkeit von den Nukleationsparametern ist

41



500

Halbwertsbreite PL [meV]

gelbe Lumineszenz [% PL]
400 - XRD Halbwertsbreite [arcsec/10] -
300 - 8
200 - 8
100 - 8

0 LS003 LS004 LS002
hdhere Nukleationstemperatur geringere Nukleationsdauer

Abbildung 4.6: Optimierung des GaN-Wachstums auf Al;O3 anhand von PL und XRD.
Die Verbesserung der Materialqualitat ldfst sich mit Nukleationsdauer und -temperatur
korrelieren, wie die eingezeichnete rote Linie zeigt.

in Abb. 4.6 noch einmal verdeutlicht. Somit konnten sowohl die morphologischen als auch
optischen Eigenschaften der geziichteten GaN-Schichten auf einen im Literaturvergleich
guten Stand gebracht werden, woraufthin zur Ziichtung von AIN iibergegangen wurde.
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Epitaxie von Aluminium-Nitrid

5.1 AIN: Untersuchungen zu Zuchtungsparametern

Nach erfolgter GaN-Ziichtung mit guten Ergebnissen wurde mit der Verfiigharkeit der
SiC-Substrate von der Uni Erlangen zur Ziichtung von AIN iibergegangen. Wie fiir GalN

wird vor und wihrend des AIN-Wachstum das RHEED-Bild betrachtet (vgl. 4.1) um eine
erste Beurteilung der eingestellten Ziichtungsparameter vorzunehmen:

1. Auch hier gilt, daf Substrate guter Qualitit nach dem Ausgasen eine streifiges
RHEED-Bild (Abb. 4.1, links) aufweisen sollten.

2. Bei der Nitridifizierung wurde die benotigte Nitridifizierungsdauer ebenfalls iiber die
Beobachtung des RHEED-Bilds abgeschétzt: Da AIN eine deutlich kleinere Gitter-
konstante aufweist als AloO3 (s. Tab. 2.2) macht sich die Konvertierung durch ver-
groferte RHEED-Streifenabstinde bemerkbar. So wurde bei T),,,, = 900 °C' Sub-
strattemperatur etwa fiir 10 Minuten nitridifiziert (vgl. [Grandjean et al., 1997]).

3. Bei AIN schien eine Nukleierung nicht notwendig, da die Fehlanpassung zu SiC bei
nur 1% liegt. Diese Vorhersage traf auch in der Tat zu: Ohne Nukleation trat auf
SiC' Substrat schon zu Beginn der Epitaxie streifiges RHEED auf. Dagegen fiihrte
eine Nukleation erst viel spater zu streifigem RHEED - wenn iiberhaupt.

Die Optimierung der Ziichtungsparameter bestand hier darin, Ziichtungsreihen mit ver-
schiedenen V : II] Fluxverhéaltnissen & Wachstumsraten durchzufithren. Die Substrat-
temperatur wurde durch die Spezifikationen des verwendeten Ofens auf 7,,,, = 900 °C
beschriankt, nachdem hohere Temperaturen (7},,,, = 1100 °C') Beschédigungen verursacht
hatten.

5.1.1 Untersuchung der AIN-Wachtumsmodi mit RHEED

Fiir bei 900 °C' geziichtete Proben (1.S020-LS037) zeigt Abb. 5.1 wie sich das RHEED-
Bild bei verschiedenen Gruppe-V : 11 Fluxverhiltnissen dargestellt hat. Eine vorsichtige
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Abbildung 5.1: Das RHEED-Bild in Abhéngigkeit vom Verhéltnis N, : Al bei Oberflichen-
temperatur 7,,,,, = 900A °C. Die Grenze zwischen 2D-Wachstum und 2D /3D-Wachstum

pyro
ist ebenso angedeutet, wie die in 5.1.2 ermittelten Grenzen fiir die Al-Tropfchenbildung.

Einteilung in Bereiche zwei-dimensionalen Wachstums (streifiges RHEED, z.B. 2x 2 Rekon-
struktion in Abb. 4.1, links) und Bereiche des drei-dimensionalen Wachstums (punktformi-
ges RHEED mit Andeutung von Streifen, ,Perlenschiire* in Abb. 4.1, rechts) ist ebenfalls
eingezeichnet.

Der Ubergang zu 3D-Wachstum erfolgt etwa bei einem Verhiltnis N:Al von 100, was in
5.2 noch mit Ergebnissen aus AFM- und Rontgenuntersuchungen verglichen werden wird.

Es stellt sich noch die interessante Frage, unter welchen Bedingungen verschiedene AlN-
Rekonstruktionen stabil sind. So wurden z.B. um 850 °C' bei manchen AIN-Proben 6 x 1-
Rekonstruktionen beobachtet, wihrend bei Raumtemperatur 1 x 1 oder 2 x 2 vorherrscht
(Abb. 4.1). Wéhrend des Wachstums wurden bei Temperaturen jenseits der 900 °C-
Grenze ebenfalls 1 x 1 oder 2 x 2 beobachtet (diese Rekonstruktion wurden auch von
[Hacke et al., 1997] beim GaN-Wachstum beobachtet). Saphir zeigt nach dem Ausheizen
dagegen bei allen Temperaturen eine 2 x 1 Rekonstruktion wie SiC' auch.

Beziiglich RHEED-Ostzillationen l&ft sich feststellen, daf sie auf SiC nicht beobachtet wer-
den konnten - bei der Verkippung der Substrate wenig verwunderlich - dagegen auf Al,O3 in
einigen wenigen Fillen schon. Es ldfst sich aber noch keine Aussage treffen, unter welchen
Wachstumbedingungen die Oszillationen bei Saphir-Substraten auftreten - eine entspre-
chende Untersuchung wurde bereits von [Daudin and Widmann, 1997| durchgefiihrt.

Eine geeignete Hard- und Softwarekombination sollte die Auswertung der Intensitits-
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Abbildung 5.2: Beispiel eines RBS-Spektrums von AN mit simulierten Anteilen der ein-
zelnen Spezies [Messung: J. Portmann|.

schwankungen im Bezug auf die Wachstumsgeschwindigkeit ermoglichen. Dies hat bisher
mit einer monochromen CCD-Kamera und einer FAST ScreenMachine II Framegrabber-
Karte in Kombination mit der Riber-Software OnSight keinen Erfolg gehabt.

5.1.2 Abhangigkeit der Wachstumsrate von den FluBverhaltnissen

Zur Uberpriifung der berechneten Wachstumsraten (Herleitung in 4.1.1) wurde die Metho-
de der Rutherford-Riickstreuung eingesetzt, die auch Aufschluf {iber die Zusammensetzung
einer Probe geben kann. Die Messungen (z.B. Abb. 5.2) wurden von J. Portmann, Fakul-
téat fiir Physik der Universitiat Freiburg durchgefiihrt und die so bestimmten Schichtdicken
mittels Transmissionselektronenmikroskopie (s. 5.3.1) an dicken Proben verifiziert.

Wenn auch in den Proben in der Regel keine Verunreinigungen (s. Abb. 5.2) nachgewiesen
werden konnten, so wurden doch die berechneten Wachstumsraten laut RBS hiufig deut-
lich unterschritten. Dies legte nahe, daf die Einbauwahrscheinlichkeit (sticking coefficient)
der Gruppe I11-Spezies stark von der Substrattemperatur, dem Gruppe V-Angebot der
Radikalquelle und eventuell sogar dem auftreffenden Teilchenstrom abhingen diirfte. Wih-
rend bei den berechneten Wachstumsraten in 4.1.1 von Gruppe I [-limitiertem Wachstum
ausgegangen wurde, war die Wachstumsrate wohl auch teilweise durch das Angebot der
Gruppe V beschriankt.

Daher wurde das Verhalten der durchgefiihrten Al N-Wachstumsreihen bei variierten Wachs-
tumsparametern im Bezug auf die Wachstumsgeschwindigkeit in Abhéngigkeit des Gruppe
V. IT1-Verhiltnis untersucht [Ebling et al., 1999]:
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Abbildung 5.3: Wachstumsrate in Abhéngigkeit vom Gruppe V : 11 Verhiltnis.

e Fiir hohe Al-Fliisse steigt die Wachstumsrate nicht mehr proportional zum Al-Fluf
an (Al-limitiertes Wachstum), wie es fiir den vollstindigen Einbau aller Al-Atome
(— sticking coefficient = 1) zu erwarten wiire.

e In Abhéngigkeit des N-Flusses séttigt die Wachstumsrate stattdessen in Plateaus
(Abb. 5.3) ab - das Wachstum ist offensichtlich durch den Stickstoff-Fluf begrenzt,
daher konnen nicht alle Al-Atome eingebaut werden (Al sticking coefficient < 1)
— N-limitiertes Wachstum.

e Fiir sehr grofsen N-Unterschuft treten Al-Tropfen (droplets) an der Epitaxieoberfliche
auf, die es zu vermeiden gilt (siche Abb. 5.6).

e Der Plateau-Abstand verhélt sich nicht linear mit dem N-Flufs und folgt dabei der
Effizienz der Stickstoffradikal-Produktion (s. Abb. 5.5) einer CARS25-Quelle, die
bei hoheren Fliissen nachlift (siehe Abb. 5.4, die unter Verwendung von Daten in
[Foxon et al., 1995] erstellt wurde)

Diese Ergebnisse fiir AIN-Wachstum auf SiC-Substraten entsprechen denen der Gruppe
um Calleja auf Si(111) [Sanchez-Garcia et al., 1998|.

46



1.4

O—C0O300 W
—1400 W
12 o 500w
/s~—7\ 440 W (extrapoliert)

o

_
T
o
©
~

OED Signal [V]
o
[o¢]
o
8

0.6 -

[Foxon, 1995]

r1.4e-7

~
y
@
2
o

| 2.8e-6

@ |7.5e-6

0-4 1 1 L L
05 2e-05 3e-05 4e-05 5e-05

Stickstoff BEP [Torr]

Abbildung 5.4: Auftragung des optical emission detector (OED) Signals einer Photo-
Diode (proportional der Stickstoff-Plasmenintensitit und damit der Radikalerzeugung
[Foxon et al., 1995]) bei variierter RF-Leistung gegen den aus der RF-Kammer austre-
tenden Stickstoff-Fluf (von [Foxon et al., 1995] in scem fiir eine CARS25 angegeben, um-
gerechnet von Stickstoff-Flufs in scem auf gemessenen BEP in Torr fiir die verwendete
CARS25 mit MKS-Massenflufregler mittels einer Eichkurve).
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Abbildung 5.5: Korrelation der Plateauwerte der Wachstumsrate in Abb. 5.3 und der Effi-
zienz der Radikalerzeugung einer CARS25 Stickstoffquelle in Abb. 5.4
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Abbildung 5.6: Droplets im Interferenzkontrastmikroskop - saubere AIN-Epischicht auf
Saphir (links) und Al-droplets (rechts), die sich bevorzugt an Polierkratzern anlagern

Bei 900 °C' Wachstumstemperatur kénnen sich Al-Tropfchen (droplets) (Abb. 5.6 rechts)
bei Flufverhéltnissen Ny : Al < 100 auf Al;O3 und N, : Al < 30 auf SiC bilden (Abb. 5.1).
Der Unterschied zwischen den beiden Substratmaterialien diirfte in der besseren Wirme-
einkopplung ins SiC' begriindet liegen. Ob sich bei den genannten Verhiltnissen droplets
bilden, hdngt auch ganz wesentlich von Probe zu Probe davon ab, wie gut die thermische
Anbindung des Substrats durch den Kohlenstoff-Kleber gelungen ist. Bei 1100 °C' Wachs-
tumstemperatur traten selbst bei Ny : Al < 10 keine Al-droplets auf - offensichtlich beugt
die hohere Temperatur deren Bildung vor. Die hohe thermische Materialbeanspruchung
des Ofens zwang jedoch zum Abbruch dieser ersten Wachstumsreihe.

Elementares Al scheint den Elektronenstrahl der RHEED-Kanone nicht merklich zu be-
einflussen: Es trat lediglich eine Abschwéichung der Gesamtintensitit auf, die nur bei stark
aluminifizierten Oberflichen wirklich auffillig war. Sonst verleiht erst ein Blick auf die
Epitaxieschicht nach beendetem Wachstum Gewifiheit beziiglich eines Al-Uberfluk an der
Oberflache.

5.2 AIN: Optimierung der Wachstumsparameter

Um Tendenzen bei verinderten Wachstumsbedingungen zur erkennen, wurden Oberflichen-
Rauhigkeiten (root mean square (RMS) iiber eine Fliche von 1m?) aus AFM -Messungen
von M. Rattunde wurden mit den Ergebnissen zu Roéntgen-Halbwertsbreiten (full width
half maximum (FWHM), s. 5.3) verglichen.

Abbildung 5.7 zeigt, wie die Oberflichenrauhigkeiten und Halbwertsbreiten von den Fluf-
verhéltnissen der Gruppe V : 111 abhéngen [Ebling et al., 1999]. Fiir drei charakteristische
Bereiche des Flufsverhéltnisses ist jeweils beispielhaft eine Probenoberfliche im AFM mit
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Abbildung 5.7: Auftragung von AFM RMS Rauhigkeit und Rontgen Peak FWHM gegen
Gruppe V : 11 Verhéltnis mit dem AFM-Linienprofilen typischer Proben, die eingezeich-
nete Linie soll der Fiihrung des Auges dienen.
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Abbildung 5.8: AFM-Bild der Probe LS024 mit Linienprofil - die tiefen Risse in der Ober-
fliche fiihren trotz optimaler Wachstumsbedingungen zu hoher RMS-Rauhigkeit, wihrend
die Flachen nahezu atomar glatt sind.

Linienprofil gezeigt. Im Folgenden soll versucht werden, das Verhalten von Rontgen- und
AFM-Ergebnissen mit den drei charakteristischen Bereichen zu diskutieren:

1. Fiir Flufsverhéltnisse V : I'11 zwischen 20-100, also grob bei Stéchiometrie fiir eine
mit 10% angenommene Effizienz der Radikalerzeugung (Herstellerangabe) der Stick-
stoffquelle, zeigt sich ein Minimum:

e Im Bereich des Minimums koénnen Kristalle hoher morphologischer Giite geziich-
tet werden und zwar sowohl was die Volumen- (Rontgen-Halbwertsbreiten bis
190 arcsec) als auch die Oberflichen-Eigenschaften (Abb. 5.7, 2: AFM RMS-
Rauhigkeit unter 1 nm bezogen auf 1pm? Fliche. Literatur: 5 — 15 nm fiir
Al,Ga;_,N |[Brunner et al., 1997]) der Nitridschichten angeht.

e Manche Proben weisen eine an sich glatte Oberfliche (RMS-Rauhigkeit: weni-
ge nm) auf, die aber mit tiefen Griaben durchzogen ist (Abb. 5.8). Daher lie-
gen deren RMS-Werte deutlich héher als fiir andere Proben bei vergleichbarem
V . I11-Verhéltnis. Ein Ansatz zur Erkldrung fiir dieses Phinomen wére iiber
die unterschiedlichen Wachstumstemperaturen (statt 1100 °C', 900 °C' bei der
Probe mit Rissen). Hier kann erst eine grofere Statistik durch weitere Proben
Aufschluf geben.

e Das RHEED-Bild zeigt deutlich Streifen
= 2D-Schichtwachstum

2. Das Wachstum bei V': I1]-Verhiltnissen > 100 erfolgte stickstoffreich (Abb. 5.7, 3).
Im Vergleich zur Stochiometrie verschlechtern sich die morphologischen Eigenschaften
der Epitaxieschichten:
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e Im AFM zeigen sich drei-dimensionale Nuklei von etwa 100 nm Durchmesser
und 20 — 50 mm Hohe.

e Die Halbwertsbreiten der Rockingkurven liegen bei bis zu 800 arcsec.

e Im RHEED ist nach ca. 10 Monolagen ein Ubergang von Streifen zu Punkten
zu beobachten.

= Stranski-Krastanov-Wachstum

Dieses Ansteigen der AFM-Rauhigkeit und Rontgen-Halbwertsbreite auf Grund von
kolumnarem Wachstum fiir V' : I1] > 100 wird auch durch die Untersuchung der
RHEED-Bilder in 5.1.1 bestétigt.

. V. I1I-Verhiltnisse < 20 fiihrten zu Wachstum bei aluminiumreichen Bedingungen
(Abb. 5.7, 1). Auch fiir diesen Bereich scheinen sich die morphologischen Eigenschaf-
ten der Kristallschichten zu verschlechtern. Diese Tendenz lafst sich aber nicht ganz
so weit verfolgen wie fiir den stickstoffreichen Fall, da die Gefahr der Bildung von
Al-Tropfchen besteht (s. Abb. 5.1):

e Werte fiir die RMS Oberflichenrauhigkeit liegen um 5 nm.

e Die Halbwertsbreiten der Rockingkurven betragen typischerweise 400 arcsec.
e Das RHEED-Bild zeigt ,,Perlenschniire®.

= 3D Insel-Wachstum

Die verschlechterte Oberflichenmorphologie fiir V: Al < 20 war im RHEED nicht zu

beobachten (vgl. 5.1.1).

Die Rontgen-Halbwertsbreiten und
aus AFM-Messungen ermittelten
Oberflachenrauhigkeiten scheinen
eine Korrelation aufzuweisen, die
in Abb 5.9 dargestellt ist. So 1aft
sich folgern, daf die beiden Mef-
methoden auch schon jeweils fiir
sich zu einer Uberpriifung der Kri-
stallqualitit geziichteter Schichten
genutzt werden kénnen, wobei die
Erfahrung mit 77—V -Halbleitern
lehrt, dafs morphologisch optimier-
tes Material nicht unbedingt die
bestmoglichen optischen Materia-
leigenschaften aufweist und umge-
kehrt.
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51



5.3 Struktur-Untersuchungen an Aluminium-Nitrid

Beispielhafte Rocking-Kurven zeigt Abb. 5.10 (w-scans, vgl. 3.1.4), dabei handelt es sich um
den SiC (0006) Reflex bei niedrigeren §-Werten und den AIN (0002) Reflex zu hoheren 6-
Werten. Es ist anzunehmen, daf das durch Mikrorohren stark gestorte SiC' (die zahlreichen
Peaks fiir SiC' legen dies nahe, vgl. auch Abb. 6.2) einen grofen Einfluf auf die Morphologie
der Nitridschichten haben konnte. Deshalb sind Rontgenmessungen auf SiC' mit Vorsicht
zu interpretieren, da durch Variationen der Substratqualitit gegebenenfalls Einfliisse der
Wachstumsparameter auf die Halbwertsbreiten fehlinterpretiert werden konnten.

Verkippungen des Substrats, insbesondere bei SiC, wurden mittels Lauephotographie vor
Aufnahme der Rockingkurve kompensiert (s. 3.1.4). Zur Bestimmung der Gitterkonstanten
wire eine genaue Festlegung des Nullpunkts 6 = 0 vonnéten, die bei der verwendeten Ap-
paratur offensichtlich nicht gegeben ist, wie die verschiedenen Peaklagen illustrieren. Um
dennoch Verspannungen bestimmen zu konnen, wurden Versuche unternommen, durch
Messungen mit einer gespiegelten Anordnung von Probe und Detektor die Nullpunktsab-
hiangigkeit zu eliminieren. Solche Messungen zeigten aber mangelnde Reproduzierbarkeit
und resultierten zum Teil in ganz unrealistischen Werten fiir die Verspannung. Deshalb
sind die Messungen auf einem nunmehr zugénglichen Sechs-Kreis Diffraktometer mit Euler-
Wiege der Arbeitsgruppe Thiele im FMF zu wiederholen, das eine bessere Kontrolle der
Winkelmessung bietet, allerdings mangels Monochromator bei schlechterer Auflésung.

Rontgen-Halbwertsbreiten (full width half maximum) von AIN fiir den (0002)-Reflex nah-
men mit zunehmender Optimierung des Wachstums iiber das V' : 111 Verhiltnis von anféing-
lich iiber 1000 arcsec deutlich ab. Bei optimierten Wachstumsbedingungen lassen sich fiir
AIN Halbwertsbreiten bis zu 170 arcsec erreichen, ein fiir diinne Nitrid-Proben im Litera-
turvergleich sehr guter Wert (z.B. fiir 1.4pm GaN: 58 — 158 arcsec |[Davis et al., 1997]). Fiir
minimale Halbwertsbreiten ist ein V' : I1] Flufverhiltnis um BEP(N) : BEP(Al) ~ 60
einzustellen (vgl. 5.2).

5.3.1 Versetzungsdichten

Basierend auf der Publikation [Ayers, 1994] kann mit vereinfachenden Annahmen der Ver-
such unternommen werden, aus den Rontgen-Halbwertsbreiten grob eine Versetzungsdichte
abzuschitzen. Die gemessene Halbwertsbreite der Rocking-Kurve 32 , setzt sich prinzipiell
aus den folgenden Anteilen zusammen, wobei eine Gaufsche Uberlagerung der einzelnen
Beitrage angenommen ist:

ﬁgock - i2nt + c%pp + Eot + ﬁte + ﬁ?l + ﬁ? (51)

Dabei bezeichnet, 57, die natiirliche intrinsische Halbwertsbreite des untersuchten Kristalls,
2

2 » die apparative Halbwertsbreite auf Grund der Monochromator-Kristalle, 32, die Halb-
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Abbildung 5.10: Rocking-Kurven der AIN Proben LS013 & LS024, die bei vergleichbarem
Wachstumsbedingungen (V' : ITI = 50) geziichtet wurden. Die zahlreichen SiC-Peaks,
links, sollten auf Inhomogenititen wie Mikrorohren zuriickzufiihren sein. Somit scheint das
Substrat von LS013 deutlich inhomogener und kénnte, angesichts der geringen Schichtdicke,
auch der Grund fiir die Aufspaltung des AlN-Peaks, rechts (s. Vergroferung), sein.
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wertsbreite verursacht durch Kleinwinkelkorngrenzen, 5% die Halbwertsbreite wegen ela-
stischer Verformung des Kristallgitters um Versetzungslinien, 32 die Halbwertsbreite auf
Grund der Kristallgrofe (hier: abhiingig von der Schichtdicke d) und 3% die Halbwertsbreite
auf Grund von Kriimmung der untersuchten Schicht.

Um auf Basis des Kenntnisstands iiberhaupt eine Aussage machen zu kénnen, sind folgende
Vereinfachungen notwendig:

1. Die intrinsische Halbwertsbreite liegt fiir klassische Halbleiterkristalle unter 10arcsec
und liefert somit wegen der quadratischen Addition zu gemessenen Halbwertsbreiten
vernachléssigbare Beitrige.

2. Gleiches gilt fiir die apparative Halbwertsbreite, bei Messungen an S7 konnten Halb-
wertsbreite bis zu 8 arcsec mit dem verwendeten Aufbau (Abb.3.6) erreicht werden.

3. Nach [Ayers, 1994] ist die Halbwertsbreite auf Grund der Kristallgrofe invers propor-
tional zur Dicke der Epitaxieschicht, z.B. fiir den GaAs (004)-Reflex ist 5; = 3barcsec
fiir 1 gm Dicke und ; = 70 arcsec fiir 0.5 pm Dicke. Bei Vernachléssigung dieses Bei-
trags wird somit die Versetzungsdichte bei diinnen Proben um 500 nm iiberschétzt.

4. Bei Annahme eines dicken & glatten Substrats sollte die Epitaxieschicht keine Kriim-
mung aufweisen. Daher wird auch dieser Beitrag zur Halbwertsbreite nicht beriick-
sichtigt.

Unter diesen Annahmen bleiben also noch zwei Beitrige zu beriicksichtigen, die beide durch
die Versetzungsdichte bestimmt sind:

1. Versetzungen kénnen zu Kleinwinkelkorngrenzen fiihren, durch die Versetzungslinien
werden benachbarte Kristallbereiche leicht gegeneinander verkippt (Mosaizitdt). Dies
nimmt der Rontgenstrahl als eine Aufweichung der Bragg-Bedingung wahr. Wenn
eine Gauftsche Verteilung der Orientierungen dieser Kristallbereiche zu Grunde gelegt
wird, so 1aft sich die Halbwertsbreite in Abhéngigkeit der Versetzungsdichte angeben
als:

2 =21 In(2)b’D (5.2)

rot —

Hierbei bezeichnet D die Versetzungsdichte und b die Linge des Burgers-Vektors.
Beziehung 5.2 ist zwar unabhéingig von der Kristallsymmetrie, allerdings stellt sich
die Frage, wie b anzusetzen ist.

2. Eine Versetzungslinie ist drei-dimensional von einem Verzerrungsfeld umgeben, also
ergibt sich eine Verteilung von Gitterkonstanten, die zu groferen Halbwertsbreiten
fiihrt.

Das Problem dabei, wie im vorher behandelten Fall eine Abhéngigkeit der Halbwerts-
breite von der Versetzungsdichte anzugeben, ist, dafs hier zwischen Schrauben- und
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Stufenversetzung (s. Abb. 3.5) Unterschiede im Verzerrungsfeld bestehen und auch in
komplexer Weise bei der Bestimmung der Versetzungssysteme die Kristallsymmetrie
eingeht [Ayers, 1994|. Da bei unseren Proben nicht bekannt ist, welche Versetzungsar-
ten und -systeme auftreten, lassen sich beziiglich dieses Beitrags zur Halbwertsbreite
noch keine Aussagen machen.

Somit bleibt nur abzuschitzen, welche Versetzungsdichte bei alleiniger Beriicksichtigung
der Mosaizitit als Quelle der Halbwertsbreiten folgen wiirde. Auch dabei tritt eine Kom-
plikation auf, denn es ist nicht wie bei GaAs bekannt, welche effektive Linge des Burgers-
Vektor in Glg. 5.2 einzusetzen ist:

Der Verlauf der Versetzungslinien im Bezug auf den Rontgenstrahl bestimmt, ob die ver-
zerrten Gitterkonstanten senkrecht zu den Bragg-Ebenen stehen und damit einen Beitrag
zur Halbwertsbreite liefern. Daher sollte b nur einen Bruchteil der Gitterkonstante betra-
gen, z.B. bei GaAs: b = %c. Dieser Wert ist bei unseren Proben nicht bekannt, daher bietet
sich an, eine Vergleichsmessung zuzuziehen, wie z.B. die Auszidhlung von Versetzungslinien
in transmission electron microscope (TEM)-Bildern.

Dies ist bei den Proben 1.S024 & L.S025 geschehen (vgl. 5.3.1) - angesichts der Schichtdicken
(1000 und 490 nm) bietet sich LS024 eher als Maf zur Bestimmung von b an (s.o.): Die
Ausziéhlung ergab eine Versetzungsdichte von etwa 5 - 10°/cm?, womit b bei einer XRD
Halbwertsbreite von 424arcsec laut Glg. 5.2 etwa einen effektiven Wert von 1.5 A aufweisen
%ﬁrfte. Dies entspricht grob b = 1a bzw. b = Lc mit a(AIN) = 3.112 A bzw. ¢(AIN) = 4.983

Relevant sollte der Vergleich mit der ¢-Achse sein, der Wachstumsrichtung, die auch bei
Messung des (0002)-Reflexes im Diffraktometer bestimmt wird. Dann ergibt sich mit b = 3¢
ein Wert dhnlich wie bei GaAs, was bei vollkommen unterschiedlicher Kristallstruktur zwar
etwas unerwartet aber durchaus moglich ist. Trotz der doch sehr weitgehenden Naherungen
scheint das resultierende Ergebnis recht realistisch, aber ihm sollte auch nicht allzuviel
Bedeutung beigemessen werden, bevor es nicht durch weitere Messungen bestétigt ist.

Demnach wiirden 100 arcsec Rontgenhalbwertsbreite durch etwa 1.2 - 10? cm =2 Versetzun-
gen verursacht werden, bei diinnen Schichten (< 500 nm) liefert aber, wie oben erwihnt,
auch noch deren Dicke einen grofsen Beitrag zur Halbwertsbreite. Aufserdem ist auch die
Verbreiterung durch das Verzerrungsfeld (s. oben) um die Versetzungen unberiicksichtigt,
also schitzt der angegebene Wert die Versetzungsdichte lediglich nach oben ab.

Generell ist festzustellen, daf die morphologische Optimierung der Ziichtungsparameter auf
Rontgen-Halbwertsbreiten nicht unbedingt das optisch aktivste Material ergibt, wie z.B.
die Probe LLS004 mit einer Halbwertsbreite von 1500arcsec nahelegt, die aber die intensivste
Lumineszenz aller GaN Proben gezeigt hat (Abb. 4.3). Wie im folgenden Abschnitt weiter
ausgefiithrt werden wird, scheinen also morphologische Defekte die optischen Eigenschaften
von Nitrid-Proben wenig zu beeinflussen.

%)



AIN auf SiC AIN auf Saphir
1000 nm 500 nm

p—
9 ‘,-2!.20 Hm

Draufsicht Draufsicht

Abbildung 5.11: TEM-Aufsichten der Proben LS024 & 025 zur Auszidhlung der Verset-
zungsdichten an der Probenoberfliche.

Versetzungsdichten im TEM

Die Transmissionselektronenmikroskopie durchstrahlt im Gegensatz zu RHEED eine Pro-
be, die aber dazu in einer Tonen-Miihle auf wenige Atomlagen Dicke gediinnt werden muf,
um ausreichende Transmissionsintensitit zu erreichen.

Das TEM entspricht in seinem Strahlengang einem Lichtmikroskop im Durchlichtmodus.
Die technischen Herausforderungen durch helle Elektronenquellen, Elektronenoptik und
die notwendige Vakuum-Technik sind allerdings ungleich grofser.

Prinzipiell ist die Erreichung atomarer Auflosung (high resolution transmission electron
microscope (HRTEM)) méglich, aber dazu ist eine weitgehende Nachbearbeitung (Fourier-
filterung, Modellierung etc.) der Rohdaten vonnéten [Thust, 1998].

Einige der geziichteten AlN-Proben wurden von Carsten Tillman an der Uni Kiel transmis-
sionselektronenmikroskopisch untersucht. An diesen fiir TEM préiparierten Proben konnte
die Versetzungsdichte bestimmt werden, da Elektronen an Versetzungen streuen. Die Aus-
zahlung der TEM-Aufsichten (Abb. 5.11) ergibt Versetzungsdichten im Bereich von 4 — 7 -
10%/em? £0.4-10° cm ™2, einem im Literaturvergleich guten Wert ([Nakamura et al., 1998]:
2107 em 2 fiir die besten GaN MOCVD-Schichten).

Erste kommerzielle light emitting diode (LED)’s von Nichia Chemicals auf GaN-Basis

zeigten z.B. intensive Lumineszenz trotz Versetzungsdichten im Bereich 2 — 10 - 10*%c¢m =2,
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da, wie es scheint, in den Nitriden die Versetzungen keine nicht-strahlenden Rekombinati-
onszentren darstellen und auch extrem unbeweglich sind [Foxon and Orton, 1998|. Somit
diirfte das Material von der Versetzungsdichte her tauglich fiir optoelektronische Bauele-
mente sein.

Unterschiede zwischen Proben auf Saphir- und SiC-Substrat werden in Abschnitt 6.5.1
nidher erortert.

Versetzungsdichten aus Channelingmessungen

Bei Betrachtung der Channelingspektren in Abb. 5.12 gibt die normierten Riickstreuinten-
sitdt im Minimum (i.e. dem Zentrum des Kristallkanals) ein Kriterium an die Hand, wie un-
gestort die Kaniéle durch den Kristall verlaufen. Relativ auffillig ist bei starker Riickstreu-
ung die Verdnderung der Linienform zu einer Gauftdhnlichen Kurve, wie es scheint geht
dies mit einer zunehmenden Halbwertsbreite der Spektren (dips) einher.

Channeling ist besonders empfindlich auf Versetzungslinien, die ein drei-dimensionales Ver-
zerrungsfeld um sich aufbauen, was zu starker Riickstreuung fiithrt. Punktdefekte oder
Kleinwinkelkorngrenzen (die parallel zur Wachstumsrichtung und damit den gemessenen
Kanélen verlaufen sollten) sind dagegen in der Riickstreu-Effizienz wesentlich niedriger
anzusiedeln.

Damit 14t sich ein Maf fiir die Versetzungsdichten finden, wenn die Riickstreurate mittels
TEM-Messungen normiert wurde, was in Vorbereitung ist. Leider konnen die fiir 1.S024
(7.93 - 10° 4+ 0.27 - 10° em™2) und LS025 (4.29 - 10° £ 0.37 - 10° em™?) ausgezihlten Ver-
setzungsdichten nicht dafiir zu Grunde gelegt werden, da der Wert fiir LS025 zu niedrig
sein diirfte (s. Bemerkungen zu Saphir in Abschnitt 6.5.1). Dies zeigt sich auch daran, daf
die Channeling-Minima bei 0.01 fiir L.S024 aber bei 0.08 fiir .S025 liegen (allerdings weist
LS025 droplets auf, s. unten).

Ein Vergleich der Minima mit den Wachstumsparametern (Abb. 5.13 A) zeigt eine Ent-
wicklung wie sie auch beim Vergleich von Réntgen und AFM-Daten in 5.2 zu beobachten
ist:

Bei hohen Flufsverhéltnissen V' : 11 iiber dem Wert 100 zeigt sich ein deutlicher Anstieg der
Riickstreurate, der gut mit dem der Rontgenhalbwertsbreiten iibereinstimmt. Proben mit
Aluminium-Tropfchen (droplets) sollten hohere Minima aufweisen, da elementares Al stark
riickstreut, wie an den Proben LS025, LS027 und LS033 auch tatséchlich zu beobachten
ist. Unter Beriicksichtigung dieser Tatsache wurde nach Augenmaf eine Linie den Punkten
angepalt, die ein breites Minimum bei V' : I'I] Flufverhéltnissen zwischen 20 und 100
aufweist.

Mit dieser Korrektur léfst sich auch eine Korrelation der minimalen RBS Riickstreuraten
zu den Rontgen-Halbwertsbreiten finden (Abb. 5.13 B), die allerdings nur fiir Halbwerts-
breiten unter 2500 arcsec zu beobachten ist. Dies entspricht etwa dem Bereich in dem
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Abbildung 5.12: Channeling-Spektren von AIN-Proben - tiefe Minima und steile Flanken
sind Anzeichen, dafs der Ionenstrahl tief in die Kristallkanéle eindringen kann.
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Abbildung 5.13: A - Vergleich der Channeling-Ergebnisse mit dem V : 111 Flukverhiltnis
fiir AIN-Proben bei T,,, = 900 °C. Rot eingezeichnet ist eine Fiihrungslinie fiir das
Auge, die die erhohte Riickstreurate durch Al-Tropfchen beriicksichtigt. Rechts (B) ist die
Korrelation von RBS und XRD Ergebnissen fiir drei Proben dargestellt; wie die vierte
Probe (LS035) zeigt, kommt es fiir XRD-Halbwertsbreiten jenseits von 2500 arcsec zu
deutlichen Abweichungen.

in Abb. 5.9 auch eine Korrelation zwischen der AFM Oberflichen-Rauhigkeit und den
XRD Halbwertsbreiten gefunden wurde, so daf sich die drei Charakterisierungsmethoden
in ihrem Ergebnis vom optimalen Al/N-Wachstumsbedingungen fiir ein V' : I11-Verhéltnis
zwischen 20 und 100 gegenseitig bestatigen.

5.4 Optische Eigenschaften von AIN

Eine PL-Messung an AIN liefert im Vergleich zu GaN nicht ann&hernd so viel Information,
da mangels einer Laser-Quelle im tiefen UV um 200nm keine Anregung iiber die Bandliicke
hinweg erfolgt.

Versuche am Kristallographisches Institut (KI) (s. Abb. 3.8) mittels Frequenz-Vervierfachung
eines Nd : Y AG-Lasers eine Pump-Anregung bei 266 nm, knapp unterhalb der AIN Band-
liicke von 6.2eV, zu erzielen, sind bisher nicht erfolgreich gewesen. Vermutlich reicht die
resultierende Laser-Leistung fiir eine detektierbare Lumineszenzintensitit nicht aus.
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sind demnach nur mit alterna-
tiven Anregungsquellen moglich,
wie z.B. in der CL.

Abbildung 5.14: AIN auf SiC mit Referenz-Spektrum

5.4.1 Excitonen und Storstellen in AIN

In den bisher vorgestellten Photo-Lumineszenzspektren bei Raumtemperatur trat nur Lu-
mineszenz von der Bandkante und Storstellen in der Bandliicke auf. Bei Tieftempera-
turmessungen treten dagegen ein Fiille von spektroskopischen Details zu Tage, die es zu
klassifizieren gilt:

So zeigten die CL-Messungen an AIN [Kornitzer et al., 1999] bei den neueren AIN Pro-
ben der Serie Lumineszenz knapp unter der Bandkante (6.13 eV [Brunner et al., 1997],
s. Abb. 5.16), die auf schwach gebundene Elektronen-Loch-Paare, die Excitonen, zuriick-
zufithren sein diirfte.

Excitonische Lumineszenz ist bei den klassischen 11—V Halbleitern wie GaAs erfah-
rungsgeméfs nur in qualitativ hochwertigen Proben (die auch in ihren morphologischen
und elektrischen Kenngréfen mit die besten publizierten Werte aufwiesen) zu beobachten,
dies sollte fiir die Nitride analog gelten.
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Abbildung 5.15: Aufstellung optisch aktiver Uberginge in Halbleitern

Die in 5.4 erwéhnten Fabry-Perot Oszillationen (Abb. 5.14) traten auch in manchen der
CL-Spektren auf (Abb. 5.17) und sollten im Prinzip zur Bestimmung der Schichtdicke
verwendet werden konnen.

Excitonische Lumineszenz

Wegen Threr schwachen Bindungsenergie, wenige meV fiir die klassischen I17/—V Halbleiter
wie GaAs, dissoziieren freie Excitonen bei Raumtemperatur in der Regel am Kristallgitter
durch Streuprozesse mit den Phononen. Zu sehen wéren solche freie Excitonen - auch bei
Raumtemperatur - wenn sie durch Halbleiterquantenstrukturen, wie z.B. Quantentrégen
(vgl. 2.1.2), in ihrer Bewegung eingeschrinkt wiirden. Dies ist in den untersuchten Proben
nicht der Fall.

Daher sollte in den untersuchten Proben die Lumineszenz unterhalb der Bandkante von
Excitonen stammen, die anderweitig lokalisiert sein miissen, z.B. an Akzeptoren oder Do-
natoren (Abb. 5.15).

Es lassen sich relativ unkompliziert Vorhersagen zur erwarteten Bindungsenergie der Ex-
citonen treffen, falls fiir das untersuchte Material die effektiven Massen m* < mg und die
dielektrische Konstante € > €, bekannt sind (die Grofen mit Index o beziehen sich auf
die freien Ladungstrager im Vakuum). In diesem Fall kommt das Wasserstoff-Modell zur
Anwendung, wobei sich die Rydberg-Konstante von 13.6 eV auf 47 — 75 meV" verringert
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(excitonisches Rydberg, [Majewski et al., 1997]/[Landolt-Bornstein, 1982]):

v
mo.e

R = e 2 136eVipt =mit +my ! (5.3)
Bei myg . handelt es sich um die freie Elektronenmasse, bei p um die reduzierte des Excitons;
dabei ist die Anisotropie der Loch- und Elektronmassen zu beachten: m,,, = %mLe/h +
smy.e/n (Massenellipsoid). Somit folgt:

Epp(T) = E,,,(T) — Rmit R = excitonisches Rydberg (5.4)
ED0X<T> - E{]([,/)(T) — R - Eloc,D; EAOX(T) - E‘r/a[)(T) —R— Eloc,A (55)

,wobei Epp(T) die Rekombinationsenergie des freien Excitons, £, ,(7") die Bandliicke,
Epox(T), Exx(T) die Rekombinationsenergien der Donator- bzw. Akzeptor-gebundenen
Excitonen und Ej,. p, Ejoe,4 die Bindungsenergien der an Donatoren oder Akzeptoren ge-
bundenen Excitonen sind.

Die angepafsten Peaks in Abb. 5.16 (vergrofierte Ausschnitte) lassen sich, wenn auch nicht
eindeutig, neutralen Akzeptor- (A°X) und Donator-Niveaus (D" X) zuordnen, an die jeweils
ein Exciton gebunden ist (zur Bezeichnung siche Abb. 5.15):

Probe A’X-Ubergang D" X-Ubergang
@ 20 K | Energie [eV]| | FWHM [meV]| | Energie |[eV]| | FWHM [meV]
AIN/SiC' | 5.893 + 0.002 64 4+ 2 6.000 4+ 0.002 44 + 2

Allerdings legt die Temperaturentwicklung der Spektren nahe |[Thonke, 1998|, dak es sich
bei DX vielleicht doch um eine Rekombination von freien Excitonen handelt (angesichts
der oben zitierten Bindungsenergie fiir AIN von 47—75meV in Relation zu kgT = 27meV
ware tatsidchlich eine Existenz freier Excitonen bei Raumtemperatur in Nitriden nicht
auszuschliefen):

In den Nitriden liegen die Akzeptoren im Vergleich zu klassischen 77—V Halbleitern wie
GaAs sehr tief in der Bandliicke, z.B. E4 = 250 meV iiber dem obersten Valenzband fiir
den bis dato im GaN hauptséichlich verwendeten Akzeptor Mg. Donatoren wie Si7 liegen
dagegen tendenziell nidher [Foxon and Orton, 1998| an der Bandkante, weshalb sie weit un-
terhalb Raumtemperatur ionisieren, und somit die Bindung des Excitons an den neutralen
Donator thermisch aufbricht. Dies liefle sich spektroskopisch dadurch beobachten, daf der
DX Peak sich ab einer kritischen Temperatur zu einem ['E Peak bei hoherer Energie
(Unterschied: Bindungsenergie des Excitons an den Donator) wandelt. Ein dementspre-
chenden Verhalten wurde aber nicht beobachtet: Wie der vermutete A°X bleibt auch DX
bis hinauf zu Raumtemperatur stabil, was dann erklirbar wiire, wiirde es sich bei D"X um
einen F'E Peak handeln. Dies bedarf noch weiterer spektroskopischer Untersuchungen.

Weitere Peaks zu niedrigen Energien (A,(L0) bei 5.780 eV') sind sogenannte Phononen-
repliken, die sich aus der Beteiligung von Phononen beim Rekombinationsprozefs ergeben
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Abbildung 5.16: Cathodolumineszenz-Spektrum der AIN-Probe LS009 (Wachstumstempe-
ratur Tp,,, = 1050 °C') auf SiC, Tieftemperatur-Messung [Kornitzer et al., 1999|. Es zeigt
sich ein ausgeprigtes Storstellenband zwischen 2 — 5 eV mit Maxima bei 3.3 und 4.4 eV
und excitonische Peaks nahe der Bandkante (vergroferte Ausschnitte), die im Text néher
beschrieben sind.

(— Abstand zum Haupt-Peak: Vielfache der Phononen-Energie). Die daraus resultieren-
den Phononen-Energien von 105 — 113 meV decken sich mit den Ergebnissen von Raman-
Messungen (s. 5.5 & |Kornitzer et al., 1999]).

Kristallfehler wirken hiufig als nicht-strahlende Rekombinationszentren, dementsprechend
sollte die Lumineszenz mit der Dicke zunehmen, da Versetzungen die Moglichkeit hat-
ten, auszuwachsen. Dieser Effekt ist vermutlich bei den Proben LS009 & 1.5024 auf SiC'
zu beobachten: L.S024, mit 1000 nm die dickere Probe (Abb. 5.17), wurde bei optimier-
ten Flukverhéltnissen nahe der Stochiometrie geziichtet und zeigt im Vergleich zu L.S009
(340 m) deutlich intensivere und besser aufgeloste Excitonenpeaks. Allerdings konnte hier
auch eine Rolle spielen, daf L.S009 weit weg (N : Al = 360) von der Stochiometrie ge-
ziichtet wurde - der Einflufs der Wachstumsparameter auf die CL ist erst mit den Spektren
weiterer Proben einzuschétzen. Das Auftreten von Fabry-Perot Oszillationen in Abb. 5.17
legt wie in den PL-Spektren (s. 5.4) fiir LS024 eine recht homogene Schichtdicke nahe.
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Abbildung 5.17: Cathodolumineszenz-Spektrum der AIN-Probe LS024 (Wachstumstem-
peratur Tpy,, = 900 °C) auf SiC, Tieftemperatur-Messung [Kornitzer et al., 1999]. Es
zeigt sich wie bei 1LS009 ein ausgepragtes Storstellenband zwischen 2 — 5 eV allerdings mit
Fabry-Perot Oszillationen und fehlendem Maximum bei 4.4 eV,

Storstellenlumineszenz

Interessanterweise lief sich kein direkter Band-Band-Ubergang detektieren, dagegen aber
ein intensives ,violettes Storstellenband, vergleichbar der gelben Lumineszenz im GaN.
Dies ist vermutlich so zu erkldren, daf die Lebensdauer fiir eine Band-Band-Anregung
so hoch ist, dafs die Rekombination bevorzugt iiber die Storstellen-Niveaus (s. Abb. 5.15)
ablauft. Dagegen sind bei den gebundenen Excitonen die Ladungstragerpaare an Donatoren
und Akzeptoren lokalisiert, wodurch die direkte Rekombinationswahrscheinlichkeit hoch
ist.

Das Storstellenband diirfte der Literatur nach auf Sauerstoff (3.3 eV') und Kohlenstoff
(4.4 eV') zuriickzufiithren sein [Tang et al., 1998|. Letzterer Peak scheint im CL-Spektrum
von LS024 (Abb. 5.17) zu fehlen wihrend er bei LS009 (Abb. 5.16) deutlich présent ist.
Eine naheliegende Quelle fiir C' wire der fiir die Substrate verwendete Kohlenstoftkleber,
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so daf Variationen in der Klebermenge oder der Ausgasdauer zu unterschiedlichem Koh-
lenstoffeinbau fithren kénnen.

Bemerkenswert ist die grofe Breite des Storstellenbandes, die der Theorie nach auf eine
Doppelrolle des Sauerstoffs zuriickzufiihren ist [Mattila and Nieminen, 1997 : Einerseits
bildet Sauerstoff den Storstellenkomplex V4, —Oy (Kroeger-Fink Notation: V4, — Al-Vakanz,
On=0 auf N-Gitterplatz) etwa 1eV iiber der Valenzbandkante (tiefer Akzeptor). Anderer-
seits liegt der zugehorige tiefe Donator mit seinem ersten lonisationsniveau gerade 3.3 eV
iiber diesem V4, — On Storstellenkomplex. Obwohl diese Konfiguration die energetische
Lage der violetten Lumineszenz erkldren kann und ein solcher Storstellen-Komplex bei
optischer Anregung wegen der starken Gitterverzerrung (Phononenkopplung) eine gewisse
Linienverbreiterung zeigt, ist doch bisher keine aussagekraftige experimentelle Bestatigung
erfolgt.

Insbesondere wird von Theoretikern (u.a. [Mattila and Nieminen, 1997]) erwartet, daf die
genannten Storstellen, die das violette Band in AIN hervorrufen, auch fiir die gelbe Lu-
mineszenz in GalN verantwortlich sind. Dann stellt sich die Frage, warum bei der GalV-
Ziichtung auf demselben Substratmaterial mit fortschreitender Optimierung des Wachs-
tumsvorgangs so gut wie keine gelbe Lumineszenz mehr zu beobachten ist (— niedrige
Storstellenkonzentration, vgl. Abb. 4.3):

GaN-und AlN-Epitaxie unterscheiden sich deutlich in den Wachstumstemperaturen (GaN:
750 °C Tpyro, AIN: 900 °C Tpy,,) und in der Substratvorbehandlung (bei GaN wird vor
dem eigentlichen Wachstum eine Nukleationsschicht etwa 100K unter Wachstumstempe-
ratur geziichtet, s. 2.1.1).

Gut vorstellbar wére, daft die hohere Wachstumstemperatur Aktivierungsenergie fiir die
Bildung des oben beschreibenen Storstellenkomplexes bereitstellt. Allerdings wurde gezeigt,
dak fiir AIN wegen der geringen Al-Diffusion im Vergleich zu Ga héhere Wachstumstempe-
raturen notwendig sind, um Inselwachstum zu verhindern [Daudin and Widmann, 1997].

[Grandjean et al., 1997] konnte eine starke Abhéngigkeit der gelben Lumineszenz von der
Nitridifizierung des Saphir-Substrats nachweisen. Da bei AN und GaN die Nitridifizierung
des Saphir-Substrats in der gleichen Weise durchgefiihrt wurde, sollten sich daraus keine
Unterschiede ergeben, dagegen moglicherweise aber aus dem Nukleierungs-Schritt bei Ga/N:

AIN wurde bei nahezu gitterangepafster Epitaxie bis auf erste Versuche mit den Pro-
ben LS005 & LS006 auf AlyOs, die zu ausgepragt punktformigem RHEED fiihrten, nicht
nukleiert. Im Lichte der nun vorliegenden Ergebnisse wire die Durchfiihrung eines Refe-
renzexperiments wiinschenswert, etwa die genaue Reproduktion von L.S024 zuziiglich eines
Nukleationsschritts bei um 100 K abgesenkter Temperatur.

Im direkten Vergleich mit der Literatur betreffend AIN Cathodolumineszenz zeigen sich
vergleichbare Peakpositionen (z.B. [Tang et al., 1998] oder [Brunner et al., 1997]). Auch
die Halbwertsbreiten (44 bzw. 64 meV fiir D'X, A°X) sind der Literatur vergleichbar,
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wihrend die Storstellenlumineszenz dort weniger intensiv ist [Tang et al., 1998|. Das er-
ste Ergebnis zeugt von guter Kristallqualitidt, wihrend zweiteres verstirkten Einbau von
Verunreinigungen nahelegt, evtl. herriihrend vom Kohlenstoffkleber.

Damit ist sowohl bei GaN (s. 4.2.1) wie auch bei AIN mit fortschreitender Optimierung
der Wachstumsparameter eine deutliche Verbesserung der Material-Qualitat mit optischen
Charakterisierungsmethoden nachweisbar.

Als Ausblick wéren wie bei den neuesten homoepitaktischen Zuchtexperimenten an GaN
[Thonke, 1998| im Falle einer Weiterentwicklung der AlN-Epitaxie eine Fiille neuer spek-
troskopischer Details zu erwarten: Im hexagonalen Kristallgitter sind die vom kubischen
Zinkblende-Gitter gewohnten Entartungen der Valenzbéinder aufgehoben, weshalb drei ver-
schiedene Excitonen mit energetischen Absténden in der Grofenordnung von 10 meV zu
beobachten sein sollten.

5.5 Phononenenergien von AIN

Im Rahmen der Kooperation mit der Universitdt Ulm wurden dort auch Raman-Messungen
durchgefiihrt, die die Raman-Riickstreuung von Laserlicht untersuchen (Energieverlust
durch Phononen-Streuung — Raman-Verschiebung, Raman shift). Uber die Phononen
kann Information iiber die Qualitidt des Kristallgitters gewonnen werden:

e Die Breite der Phononen-Peaks gibt Aufschluf, wie ,monochrom* die Phononen und
damit wie homogen die Bindungsldngen im Kristall sind

e Durch Verunreinigungen zeigen sich in der Regel konzentrationsabhéingig neue Peaks
im Phononen-Spektrum, da die Bindung zwischen Kristallatom und Verunreinigungs-
atom sich von denen des reinen Gitters unterscheidet (in Stéirke und ggf. Geometrie)

e Auch Storungen des Gitters, wie Versetzungen oder Fehlstellen, konnen sich mit

eigenen Raman-Peaks bemerkbar machen

Die Messungen (Abb. 5.18) ergaben einen Wert fiir das longitudinal optische A;(LO) Pho-
non, der die Zuordnung der Phononenrepliken im CL-Spektrum unterstiitzt (s. 5.4.1):

Probe A1 (LO) E2
@ 300 K | Energie [em™!| | FWHM [cm™!| | Energie [em™!] | FWHM [cm ™|
AIN/SiC 887.4 8.8 656.1 5.7
AIN /AlyO4 888.7 10.1 656.8 7.2
entspricht 110 + 0.5 meV bzw. 81 4+ 0.5 meV
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Abbildung 5.18: Raman-Spektren von SiC' und den AIN Proben LS005 (Saphir) & 009
(SiC') bei Raumtemperatur [Kornitzer et al., 1999].

A bezeichnet dabei die Polarisation parallel zur c-Achse, E die Polarisation senkrecht
dazu. Die Anregung der ersten Mode E; ist bei Raman-Riickstreuung in der verwendeten
Geometrie |[Kornitzer et al., 1999 nicht beobachtbar.

In der Literatur ist z.B. von [Macmillan et al., 1993] eine vergleichbare Position der Raman-
Resonanz A;(LO) allerdings ohne Halbwertsbreiten angegeben. Eine iltere Publikation
[Sanjurjo et al., 1983] ikt einen groben Vergleich zu, mit dem Ergebnis von kleineren Halb-
wertsbreiten der A;(LO)-Mode fiir die Spektren in Abb. 5.18.

Dagegen scheinen keine Vergleichswerte fiir £y zu existieren. Dies ist in sofern problema-
tisch, dak die Halbwertsbreiten der A;(LO)-Mode stark von freien Ladungstrigern beein-
flulst werden kann, so dak sich eigentlich die Ey besser zum Vergleich eignet.
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Untersuchung der Substratein-
flusse auf die Nitrid-Epitaxie

6.1 Mikrorohren an der epitaktischen Oberflache

Die verwendeten SiC-Wafer der Uni Erlangen weisen im Vergleich zu Saphir viel mehr
morphologische Defekte auf, insbesondere Mikrorohren. Bei Mikroréhren handelt es sich
um rohrenformige Hohlrdume von oft hexagonalem Querschnitt (Abb. 6.1, [Miiller, 1998]
& [Morkog et al., 1994]), die sich bei der Sublimationsziichtung nach Lely im SiC-Kristall
bilden.

.
- 50pm

Abbildung 6.1: Mikrorohren - hexagonale Grundform und eine ausgefallenere Ausprigung

Diese Rohren treten in zwei Dimensionen auf: Als Mikrorohren mehrere Mikrometer grofs
und als Nanorohren mit Durchmessern im Nanometerbereich, die im Mikroskop nicht de-
tektierbar sind. Die Verteilung der Mikroréhren auf den SiC' Wafern schien in Interferenz-
kontrastmikroskop recht inhomogen (Abb. 6.2, links).

Die morphologischen Defekte des Substrats, insbesondere die Mikrorohren, ziehen sich auch
durch die Epitaxieschicht bis an deren Oberfliche (Abb. 6.2, rechts. Vgl. den abgedeckten
und epitaxierten Bereich: Die teilweise in Reihen angeordneten Mikrorohren setzen sich
vom Substrat in die Epischicht fort). Die Epitaxieoberfliche auf SiC' zeigt somit im Mi-
kroskop immer ein hohes Maf an Details.

69



-
.

BLE
\ /4®‘

\ ' Micropipe .

) ]
"

3

Abbildung 6.2: Mikrorohren - Verteilung im Substrat (links, aus [Miiller, 1998]) und Fort-
setzung in die Epischicht (rechts)
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6.2 Veranderte Wachstumsbedingungen an
Mikrorohren

Im AFM (Messungen: M. Rattunde) wurde bei einigen Proben ein interessantes Phinomen
beobachtet: Um die Mikrorohren herum scheinen Bereiche aufzutreten, die wesentlich nied-
rigere RMS Rauhigkeiten aufweisen, als grofse Bereiche der Probe (Abb. 6.3). Dies weist
auf gednderte Wachstumsbedingungen am Rand der Réhren hin.

In Abschnitt 5.2 wurde die starke Abhéngigkeit der Oberflichenmorphologie vom Gruppe
V. I11-Verhiltnis untersucht, somit liegt die Vermutung nahe, daf die glatten Rénder auf
lokale Verdnderungen des V': [1]-Verhiltnisses am Rande der Mikroréhren zuriickzufiihren
sein diirften. Abb. 6.4 zeigt vergroferte Bereiche der Oberfliche im Vergleich, auch das
Linienprofil zeigt deutlich den Effekt.

Genauere Untersuchung der Proben ergab, daf insbesondere Proben, die bei V: 111 Fluf-
verhéltnissen jenseits des Wertes 100 geziichtet wurden, die glatten Rénder zeigten. Ein
Erkldrungsansatz wire anzunehmen, daft die Rohren als Senken fiir bewegliche Spezies
an der Oberflache dienen. Durch Diffusion bilden sich dann Konzentrationsgradienten zur
Mikrorohre hin aus, die wegen der unterschiedlichen Diffusionsgeschwindigkeiten fiir die
verschiedenen Spezies unterschiedlich steil sind. Dadurch féllt das lokale Flufsverhéltnis in
einem gewissen Abstand zur Mikroréhre unter 100 und fiihrt so zur Abnahme der Ober-
flichenrauhigkeit.

Der Effekt sollte nur bei sehr niedrigen Wachstumsraten zu beobachten sein, da sonst die
grofse Teilchendichte an der Oberfliche die Diffusion und damit den Aufbau des Gradienten
unterbinden miifite. Die Statistik der Beobachtungen 14afst aber noch nicht zu, dieses Modell
experimentell zu bestétigen.
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Abbildung 6.3: Glatte Rénder von Mikrorchren [Messung: M. Rattunde| auf Probe LS011
(GaN auf SiC'), die mit Stickstoffiiberschuf geziichtet wurde.

Abbildung 6.4: Vergrokerte Ansichten des Randbereichs einer Mikrorohre [Messung:
M. Rattunde| auf LS016 (GaN auf SiC): Deutlich ist mit zunehmendem Abstand von
der Rohre der Ubergang von einer deutlich glatteren zu einer rauhen Oberfliche erkenn-
bar, die Ausdehnung der glatten Bereiche variiert dabei im Vergleich zu Abb. 6.3 stark.
Dies konnte damit zusammenhéngen, dafs die Probe 1.S016 Al-reich geziichtet wurde.
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Abbildung 6.5: Mit AIN iiberwachsene Si0Oy Streifenmasken auf AlsOs

6.3 Oberflachen sehr dicker Schichten

Bei epitaxial lateral overgrowth (ELOG) handelt es sich um einen Ansatz, die Verset-
zungsdichte (vgl. 5.3.1) von Nitridproben zu verringern: Die Epitaxie erfolgt durch eine
diinne Si0, Maske (Abb. 6.5), die iiberwachsen wird und die Aufgabe hat, Versetzun-
gen aus den Substrat-Material daran zu hindern, in die Epitaxieschicht zu wachsen. Die
Versetzungsdichte ist einer der entscheidenden Faktoren fiir die Lebensdauer von GaN-
Laserdioden (an den Versetzungslinien wird das intensive Lichtfeld stérker absorbiert, sie
werden dementsprechend heifser und behindern auch allgemein den Abtransport der Wir-
me aus der Laser-Diode), weshalb der grofe mit ELOG verbundene Aufwand auch in der
Industrie nicht gescheut wird [Nakamura et al., 1998]. So wird von [Nakamura et al., 1998]
aufgezeigt, wie die Versetzungsdichte dicker MOCVD GaN-Schichten iiber der Streifen-
maske von 2 - 107 cm~2 um mehrere GroRenordnungen reduzierbar ist.

Wegen der wesentlich hoheren Wachstumsgeschwindigkeiten (mehrere pm/h) ist ELOG
eigentlich eine Doméane der MOCVD, denn iiber der Oxid-Maske sollte keine Epitaxie er-
folgen, so dafs sich die entstehenden Hohlrdume in der Epi-Schicht erst bei grofsen Schicht-
dicken durch laterales Wachstum schlieffen kénnen. Mit MBE dauert es mehrere Tage eine
dicke Schicht von mehreren pm zu ziichten.

Als ein erster ELOG-Versuch hat die Ziichtung trotz 4pm Schichtdicke nicht ganz das
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Abbildung 6.6: AFM-Aufnahme der dicken Probe L[S036, die polykristalline AIN-
Oberfldche oben im Bild entstand iiber dem SiO,-Streifen [Messung: M. Rattunde]

gewiinschte Ergebnis einer glatten, homogenen AlN-Schicht geliefert. Die AlN-Schicht
scheint zwar durchgéingig zu sein, macht aber im AFM {iber dem SiO, einen ausgesprochen
polykristallinen Eindruck (Abb. 6.6, AFM-Bild von M. Rattunde).

Vermutlich konnte in der MBE bei 900 °C' Wachstumstemperatur auf der Oxid-Maske ein
polykristallines Wachstum nukleieren, wohingegen die MOCVD mit héheren Wachstum-
temperaturen (> 1000 °C' [Foxon and Orton, 1998|) und Wachstumsgeschwindigkeiten die-
se Schicht einfach lateral iiberwéchst. Eventuell spielt auch eine Rolle, ob die Streifenmaske
auf eine GaN-Nukleationsschicht aufgebracht [Nakamura et al., 1998], oder wie bei LS036
direkt auf dem Saphir-Substrat erzeugt wurde.

Interessant sind dagegen die von der Streifenmaske nicht bedeckten Bereiche: Dort hat
sich durch die grofe Dicke der Epischicht (etwa 4pm) der Einfluf des Substrats auf das
Wachstum vermutlich so stark vermindert, dak ganz ausgeprigte Wachstumsspiralen im
AFM zu beobachten sind (Abb. 6.7).

Bei genauerer Untersuchung zeigt sich, dak deren Stufenhohe gerade § ist (Abb. 6.8) -
ein Zeichen fiir ungestortes 2D-Schichtwachstum, dafs so prominent auf keiner anderen
Probenoberfliche zu sehen war. Die RMS Rauhigkeit weist dementsprechend einen bemer-
kenswerten Minimalwert von etwa 0.4 nm auf 1m? Oberfliche auf, der in der Literatur

fiir AIN Epitaxieschichten bisher unerreicht ist !
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Abbildung 6.7: Wachstumsspiralen auf einer mehrere pm dicken AIN-Epischicht (Probe
L.S036, Amplitudenbild von SiOy-freiem Bereich, Messung von M. Rattunde)
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Abbildung 6.8: Vergroferung der Wachstumsterassen auf AIN (Probe L.S036, Messung:
M. Rattunde), das Linienprofil zeigt die Stufenhhen von 0.2nm = 5 .
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Spiralen entstehen dadurch, dafs die monatomare Stufe, die mit einer Schraubenversetzung
einhergeht (vgl. Abb. 3.5) wihrend des Wachstums tiber die Oberfliche wandert (ankom-
mende Atome bauen sich bevorzugt an Stufen ein — Bewegung der Stufe). Allerdings sind
nun Versetzungen in Nitriden sehr unbeweglich [Foxon and Orton, 1998|, womit die wan-
dernde Stufe an einem Ende festgepinnt ist und als Resultat Kreise um die Versetzung zieht
- ein Phidnomen, das auch von SiC bekannt ist. Im Zentrum der Spiralen scheinen sich teil-
weise Rohren mit Durchmesser im Nanometerbereich zu befinden, was noch Gegenstand
genauerer AFM-Untersuchungen sein wird.

6.4 Substrateinflisse auf das GaN-Wachstum

6.4.1 Laterale Homogenitat von GaN-Schichten

Der PL-Mefkaufbau des Fraunhofer Instituts fiir Angewandte Festkorperphysik erlaubte
auch die Aufnahme von Photolumineszenz-Spektren entlang einer Linie zwecks Priifung
der Homogenitét des Signals {iber die Epitaxieschicht.

Interessant ist hier besonders der Vergleich von Saphir und S:C Substrat, da doch SiC' die
besprochenen morphologischen Defekte aufweist. Die Begutachtung von Abb. 6.9 ergibt
eine etwas stirkere Fluktuation fiir die SiC-Probe, was eventuell mit der starken Variation
der Mikrorohren auf dem Wafer zusammenhéngen konnte (vgl. Abb. 6.2), allerdings zeigen
sich auch bei der Probe auf Al;O3 im hinteren Bereich starke Intensitétsschwankungen.

Bei der Interpretation ist zu beachten, daf nur die zentralen Positionen Lumineszenz von
der Probe selbst zeigen, wiahrend aufen Verunreinigungen der Proben-Unterlage detek-
tiert wurden. Auch sind die SiC-Proben kleiner, weshalb weniger der relevanten Spektren
entlang der Linie aufgenommen werden konnten.

6.4.2 Unterschiede zwischen der Epitaxie auf Saphir und auf SiC

Es zeigt sich auch ein noch viel deutlicher Unterschied der ersten Proben auf Saphir zu den
Proben 1.S018 & 1.S019, die auf SiC' geziichtet wurden: Die Intensitat auf SiC ist deutlich
geringer als auf Al,O3 (z.B. Abb. 6.9 fiir LS004 und LS018).

e Bei der diinneren Probe, LS018, zeigt sich ein sehr schmaler Peak bei hoherer Band-
kante als fiir Proben auf Al,Os.

e Die dickere Probe, L.S019, ist dagegen optisch nicht aktiv (s. Abb. 4.3), obwohl sie
bei den gleichen Wachstumsbedingungen wie LS018 geziichtet wurde.
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Abbildung 6.9: Homogenitit der Photolumineszenz-Spektren von GaN Proben. Gezeigt
sind Lumineszenzpeaks die entlang einer Linie quer iiber die Probe aufgenommen wurden.
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Vermutlich wegen der geringen Schichtdicke ist die Lumineszenzintensitit bei LS018 gerin-
ger als z.B. fiir LS004 (s. Abb. 6.9) obwohl LS018 die kleinere Halbwertsbreite und weniger
gelbe Lumineszenz aufweist. Dak dagegen 1.S019 nahezu keine Lumineszenz zeigt, liefe sich
vielleicht dariiber erkldaren, daf in der diinnen Probe 1.S018 die Verspannungen noch nicht
in Versetzungen relaxiert sind, die als nicht-strahlende Rekombinationszentren wirken kon-
nen. Dagegen wire vorstellbar, daft LS019 mit etwa 400 nm Schichtdicke schon iiber der
kritischen Relaxationsdicke liegt, allerdings nicht dick genug ist, um den Versetzungen die
Moglichkeit zur gegenseitigen Ausloschung zu geben. Die Nukleierung bei beiden Schichten
war vergleichbar und sollte daher nicht zu unterschiedlicher Lumineszenz fiihren.

LS019 steht allerdings LS004 (460 nm auf Saphir) als intensiv leuchtende Probe bei ver-
gleichbarer Schichtdicke etwas entgegen, so daf entweder die Defektstruktur des SiC-
Substrats die Lumineszenz gerade bei LS019 negativ beeinfluft hat (vgl. 6.1) oder aber
bei LS004 die Nitridifizierung so optimal gelungen ist, daf sich eine effektiv geringere Fehl-
anpassung (minimal 2.4% fiir GaN zu AIN) fiir das Saphir-Substrat ergibt als fiir SiC'
(3.4% Fehlanpassung zu GaN). Dariiberhinaus ist sehr wahrscheinlich, daf die Nukleie-
rung eine entscheidende Rolle spielte und diese trotz streifigen RHEED-Bildes auf SiC' zu
kurz andauerte (vgl. Abb. 4.4). Wegen der mangelnden Verfiigbarkeit von SiC' Substraten
konzentrierten sich die darauffolgenden Wachstumsexperimente aber auf AIN, so daf die
Frage unbeantwortet bleiben mufs, ob die Lumineszenz bei gréfseren Schichtdicken wieder
zuriickkehrt bzw. die Nukleierungsphase weiter optimierbar ist.

6.5 Substrateinflisse auf das AIN-Wachstum

6.5.1 Versetzungsdichten auf Saphir und SiC

Zum Visualisierung der Defektstrukturen in AIN-Schichten auf Saphir und SiC wurden
an der Uni Kiel auch transmissionselektronenmikroskopische Querschnitte angefertigt. In
Abb. 6.10 ist an der Grenzfliche von Substrat zu Epi-Schicht eine deutlich héhere Ver-
setzungsdichte zu beobachten, die dann an der Oberfliche auf etwa % zuriickgeht - die
Versetzungen scheinen auszuwachsen, da sie sich beim Aufeinandertreffen auch ausléschen
konnen. Somit sollte die morphologische Qualitéit der Nitridschicht mit ihrer Dicke zuneh-

men.

Die Versetzungsdichten an der Oberfliche (vgl. Abb. 5.11) liegen interessanterweise auf
Si1C' trotz der groferen Schichtdicke etwas hoher, wobei die Probe auf Saphir wegen ge-
geneinander verkippter Regionen schlecht auszuwerten war, so daf diese Aussage noch zu
tiberpriifen ist. Vom optischen Eindruck her erscheint im Querschnitt (Abb. 6.10) die Probe
auf Saphir in ihrer Kristallinitét allerdings deutlich gestorter als die auf SiC'.
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Abbildung 6.10: TEM-Querschnitte der Proben LS024 & 025. Um die Versetzungslini-
en sichtbar zu machen, wurden die Proben auf wenige nm gediinnt, weshalb auch die
Schichtdicke nicht mehr der nominellen entspricht. Die Querschnitte sind noch mittels einer
Faltung graphisch nachbearbeitet (Compass-Filter), um die Versetzungslinien plastischer
erscheinen zu lassen.
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Abbildung 6.11: Cathodolumineszenz-Spektren der AIN Proben LS005 & 025 auf Saphir,
Tieftemperatur-Messungen [Kornitzer et al., 1999|. Es zeigen sich ausgeprigte Storstellen-
bander zwischen 2—5eV und schwache excitonische Peaks nahe der Bandkante (vergrofserte
Ausschnitte).

6.5.2 Substratinduzierte Verspannung

Verschiebung der Excitonenergien auf Saphir

Auf Saphirsubstraten verschiebt sich die Lage der Excitonenpeaks zu héheren Energien
(um ~ 70 meV im Vergleich zu den Ergebnissen fiir SiC' aus 5.4.1: s. Abb. 6.11), ein
Angzeichen, daf die Verspannung der Schichten 1.S005 & [.S025 auf Saphir grofer ist, als
auf SiC"

Probe A% X-Ubergang DY X-Ubergang
@20 K Energie [eV] | FWHM [meV] | Energie [eV]| | FWHM [meV]
AIN/SiC | 5.893 + 0.002 64 +2 6.000 £ 0.002 44 £+ 2
AIN JAl,O5 | 6.028 = 0.002 84 +2 6.070 = 0.002 48 £+ 2

Dies ist vermutlich entweder eine Folge der trotz Nitridifizierung verbliebenen Fehlanpas-
sung von AIN zum Saphir-Substrat, oder aber die Verspannungen entstanden beim Ab-
kiihlen der Schicht durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von
Saphir und AIN. Da beide Proben punktformiges RHEED aufgewiesen haben, ist anzuneh-
men, daf die Verspannung auf Grund des Substrats durch drei-dimensionale Keimbildung
weitgehend relaxierte. Damit diirfte die in den Spektren beobachtete Verspannung eher
thermisch induziert sein.

Dafs die Excitonenepeaks auf Saphir deutlich weniger intensiv sind (Abb. 6.11), kénnte auf
unterschiedliche Konzentrationen der Donatoren und Akzeptoren in Schichten auf Saphir

79



Raman shift (meV)

70 80 90 100 110 120
" T T T T T
SC
z(xx)z / \
x15
=
2
(0] .
€ Eo AIN/SIC
c
§ (1s024)
IS
o
N R T B

600 700 800 1000

Raman shift (cm”

900

Abbildung 6.12: Raman-Spektren von den AIN Proben LS025 (Saphir) & 024 (SiC, klei-
nere Halbwertsbreite) bei Raumtemperatur [Kornitzer et al., 1999].

und SiC zuriickzufiithren sein: Dies wiirde nahelegen, daf entweder Donatoren und Ak-
zeptoren verstirkt aus dem SiC' Substrat eingebaut werden, oder aber die effektiv etwas
hohere Wachstumstemperatur auf SiC' (durch die bessere Einkoppelung der Heizleistung)
zu einer hoheren Konzentration aktiver Dotierstoffatome fiihrt, die Excitonen an sich bin-
den konnen. Insbesondere wird angenommen, daf der Akzeptor in den Schichten auf SiC'

ein anderer sein konnte, als in Schichten auf Saphir [Kornitzer et al., 1999]. Diese Annahme
wird damit begriindet, dak A°X auf Saphir niher an D°X riickt (s. Abb. 6.11).

Fiir beide Substrate wurden grobe Homogenitdtsmessungen durchgefiihrt, die auch auf SiC'
wenig Schwankungen der CL-Intensitét zeigten [Thonke, 1998].

Vergleich der Phononenenergien auf SiC und Saphir

Als offensichtliches Ergebnis des Vergleichs der Raman-Spektren von AlN-Proben auf SiC’
und Saphir (vgl. Abb. 6.12 und die Ergebnisse aus 5.5) ist festzuhalten, daf die AIN
Raman-Peakbreite bei Proben auf SiC kleiner zu sein scheint, als auf AlsOs. Auch in
den Raman-Spektren macht sich analog zur CL die Verspannung der Schichten auf Sa-
phir mit hoheren Peaklagen im Vergleich zu Proben auf SiC' bemerkbar. Die Lagen und
Halbwertsbreiten sind in folgender Tabelle noch einmal im Vergleich wiedergegeben:

Probe A1 (LO) E2
@ 300 K | Energie [em™!| | FWHM [cm™!| | Energie [em™!] | FWHM [cm ™|
AIN/SiC 887.4 8.8 656.1 2.7
AIN [ AlyO3 888.7 10.1 656.8 7.2
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Elektrische Eigenschaften der
Nitride

Um UV-Photoleitungsdetektoren auf Basis von Al,Ga;_, N bauen zu konnen, ist der erste
entscheidende Schritt, das undotierte Halbleitermaterial ohmsch zu kontaktieren. Fiir einen
Photoleitungsdetektor hoher Giite sind hohe Leitfahigkeit und Ladungstriagerbeweglichkeit
Voraussetzung. Die nichste Herausforderung ist die Herstellung eines p — n-Ubergangs zur
Verbesserung der Detektorempfindlichkeit durch die resultierende Ladungstrigertrennung
(— Verringerung der Rekombination). Hierfiir miissen Dotierung vom n- und p-Typ si-
cher beherrscht werden. Gerade letztere Dotierung stellt bei den Nitriden nach wie vor
ein grofes Problem dar (s. 2.2.4 und [Foxon and Orton, 1998]). In der Einfiihrung wurde
schon erwihnt, daf auch die Strukturierung des Halbleitermaterials auf Grund der grofen
chemischen Stabilitit der Nitride eine Herausforderung darstellt (vgl. 2.2.4).

7.1 Elektrische Eigenschaften von Gallium-Nitrid

7.1.1  Ohmsche Kontakte

Mit der Herstellung ohmscher Kontakte an GaN verband sich auch die Hoffnung, damit
die Suche nach geeigneten Kontakt-Materialien fiir das verwandte AIN zu vereinfachen:
Dessen niedrige intrinsische Leitfihigkeit (Bandliicke: 6.2 eV — p = 10 — 10 Q - cm
[Strite and Morkog, 1992]) stellt mangels Dotierbarkeit sehr hohe Anforderungen an die
Empfindlichkeit elektrischer Mefkapparaturen. Dagegen sind Messungen an GaN deutlich
einfacher.

Aus der einfachen Uberlegung einer Erhohung des Al-Gehalts in AIN heraus wurde Al auf
die GalN Proben aufgebracht, in der Hoffnung dafs sich ein ohmscher Kontakt einstellen
moge. Weil Photolithographie deutlich mehr Aufwand mit sich bringt, wurden die Kontakte
durch eine Lochmaske aufgesputtert. Diese Al-Kontakte waren tatsdchlich zum grofsen Teil
ohmsch mit Kontaktwiderstdnden unter 10 £Q (Abb. 7.1 A), auf SiC sogar bis hinunter
zu 50 Q (s. Abb. 7.1 B, fiir eine Kontaktfliche Ax von etwa 4-1072em? — px = 4 =

dau dj
~Y . 2
dI'AK_QQ cm).

Dies sind im Literaturvergleich etwas unbefriedigende Werte (bis zu 107> © - cm? wur-
den z.B. mit Ti/Al-Kontakten an n — GaN erreicht [Foxon and Orton, 1998|), die auf
die Oxydation der Al-Kontakte zuriickzufiihren sein diirften, zumal die Kontakte bei den
Leitfahigkeits- und Hall-Messungen bis auf eine Ausnahme (s. 7.1.2) keine reproduzierbaren
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Abbildung 7.1: Raumtemperatur-Kennlinien von Al-Kontakten auf GaN. A: LS003, GaN
auf Al,O3 (ohmsch); B: LS019, GaN auf SiC' (ohmsch); C: LS018, GaN auf SiC, diinne
Schicht (doppelte Schottky-Charakteristik)

Ergebnisse lieferten. Diese Uberlegungen werden von [Foxon and Orton, 1998] bestiitigt, wo
auch darauf hingewiesen wird, dak eine effiziente Entfernung des Oberflichenoxids vor der
Metallisierung entscheidend fiir ohmsche Kontakte mit niedrigem spezifischem Widerstand
sein diirfte. Eine Gold- oder Nickel-Lage {iber dem Aluminium kénnte die Kontakte wohl
vor atmosphérischer Oxydation schiitzen.

Ein Beispiel fiir einen Schottkykontakt zeigt Abb. 7.1 C. Die Diodenkennlinie ist vermut-
lich auf die geringe Dicke der AIN-Schicht (180nm) auf n—SiC und die damit verbundene
Elektronenanreicherung zuriickzufiihren (siehe 3.3.2). Die resultierende Verschiebung des
Fermi-Niveaus im GaN konnte der Grund fiir die breiten Schottky-Barrieren zwischen Al
und GaN sein (vgl. Abb. 3.9). Da die beiden gemessenen Kontakte die gleiche Charakte-
ristik aufweisen sollten, kommt es zur doppelten Diodenkennlinie in Abb. 7.1 C.

Die Kennlinien von LS019 weichen fiir niedrige Temperaturen bei hohen Spannungen von
einer ohmschen Gerade ebenfalls nach oben hin zur Diodencharakteristik ab. Dies liefse
sich dariiber erkldren, dafs die Leitung zuerst offensichtlich {iber einen alternativen ohm-
schen Leitungskanal erfolgt, dann aber bei hoheren Spannungen die Feldstérke ausreicht,
um die Ladungstriger iiber eine Schottky-Barriere zu emittieren (— Schottky-Dioden-
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Charakteristik). Im Zusammenhang mit der ohmschen Kennlinie bei Raumtemperatur,
1kt dies auf eine sehr diinne Schottky-Barriere schliefsen: Wéhrend beschleunigten La-
dungstrigern bei 77K die breite Basis der Barriere entgegensteht, die Schottky-Barriere
also als Diode wirkt (vgl. 3.3.1), treffen sie bei Raumtemperatur auf die diinne Spitze der
Barriere (Abb. 3.9), die sie durchtunneln (— ohmsches Verhalten).

Es macht sich hierbei eventuell die Inhomogenitit der einzelnen Al-Kontakte auf Grund
der vermuteten Oxidschicht bemerkbar, da der Ladungstransport durch unterschiedliche
Kanéle zu erfolgen scheint. Im RBS konnte bei der Untersuchung der Kontakte ein Sauer-
stoffgehalt im Al von bis zu 60% nachgewiesen werden.

7.1.2 Temperaturabhangigkeit der Ladungstragerdichte und
-beweglichkeit von GaN

An GaN auf Al,O3 und SiC' wurden Leitfihigkeitsmessungen nach van der Pauw durchge-
fiihrt, die auf Saphir spezifische Leitfahigkeiten zwischen 4 — 50 ﬁ bei Raumtemperatur
ergaben. Dies sind im Literaturvergleich durchaus typische Werte (z.B. fiir GaN-Kristallite
100 5=: [Yamane et al., 1998]). Hall-Ladungstriigerbeweglichkeiten liefen sich auf Saphir,
wenn auch vermutlich wegen der Kontakte hdufig nicht reproduzierbar, im Bereich von

5 — 1300"}22 bei Raumtemperatur finden, wiahrend die Literatur fiir GaN Beweglichkeiten

bis zu 600 C"}f verzeichnet [Foxon and Orton, 1998]. Die beiden Proben auf SiC, LS018 und
LS019, liefsen iiberhaupt keine Leitfahigkeits- und Hall-Messungen zu, da die gemessenen
Leitfdhigkeiten von Messung zu Messung um Groéfsenordnungen variierten und damit voll-
kommen unreproduzierbar waren. Hier diirfte der im Abschnitt 3.3.2 erwihnte Einflufs des
leitenden Substrats ausschlaggebend sein, der offensichtlich erst bei Schichtdicken deutlich

oberhalb 330 nm (LS019) in den Hintergrund tritt.

An einer GaN-Probe auf AlsO3 (LS004) liefen sich mit Al-Kontakten bis zu tiefen Tempe-
raturen Hall-Messungen durchfiihren. Aus dem Verlauf von Hallkonstante Ry und spezi-
fischer Leitfahigkeit o mit der Temperatur 7" (s. Appendix A.4) lassen sich Informationen
zur lonisationsenergie der Dotierstoffe und {iber Streuprozesse gewinnen (Abb. 7.2):

Abbildung 7.2 A: Bei 233 K erreicht Ry ein Maximum von 3.83 fiir volle Ionisation der
Donatorniveaus, wodurch die Ionisationsenergie mit F;,, = % = 20meV nach oben
abschétzbar ist (s. Appendix A.4, vergleichbar zu [Foxon and Orton, 1998| fiir ver-
breiterte Donatorzustinde). Es folgt damit auch eine Abschitzung fiir die Donator-
Konzentration Np, nach Ry = NLDq fir kyT' < Egop = 3.4 eV

Np = (3.20-10* £5.86-10") m™*

Daf nominell undotierte Ga/N-Proben aus der MBE doch deutliche Ladungstréiger-
dichten zeigen, wird im Allgemeinen auf ausgeprigte intrinsische Defekte zuriickge-
fiihrt, eventuell Stickstoffvakanzen oder Ga auf Zwischengitterplatz. Die niedrigsten

83



4.0 — W@ymeﬁ&%tom 1.2e-03 B |
< L i
= 30 \ 1
E : \ | E  80e-04 - C ]
9 25 - } A . g , ]
S i | 1 = 6.0e—04 - .
D:I 15 L \ T=233K | 4.0e-04 - 7
i \ | I
10 L | L \‘ L | L | L | L | L | 206—04 L | L | L | L | L | L | L |
0.000 0.004 0.008 0.012 0.000 0.004 0.008 0.012
T K] T K]
1.6 -5.6
14 Ve . — -58 | .
= ] < i
12| oy 5 6.0 D -
E& 10 b a=1996+109 7 g 82 ]
< | i © | -0.68+0.02 i
@/ 08 B Q:I —64 a
= I ] = I
0.6 - . = _66 .
0.4 b 6.8 : :
0.000 0.004 0.008 0.012 40 45 50 55 6.0
T K] In(T) [K]

Abbildung 7.2: Temperaturabhéingige Hall-Messungen an .S004. Die oberen beiden Gra-
phiken zeigen die Temperaturabhéingigkeit der Hallkonstante Ry (A) und der Leitfahigkeit
o (C). In den beiden unteren Graphiken lidfit sich aus der Steigung von In Ry (B) die Band-
liicke, aus der Steigung von In Ryo (D) die Temperaturabhéingigkeit der Beweglichkeit p
bestimmen.

Literaturwerte fiir Hintergrunddotierung liegen bei GaN im mittleren 10'° cm=3-
Bereich [Foxon and Orton, 1998], was obiges Ergebnis von n = 3 - 10" ¢m™3 doch
sehr in Frage stellt.

Abbildung 7.2 B: Unter der Annahme, dafs die Temperaturabhéngigkeit von Ry fiir
hohe Temperaturen durch n(T) ~ eFoer/2k8T hestimmt ist (vollstindige Ionisation
der Dotierstoffatome !), sollte aus einer Auftragung von In Ry gegen T—! der Wert
von E,,, abzulesen sein (Appendix A.4). Der weitaus zu niedrige Wert von

E = (0.3440.02) eV

legt aber die Existenz von Storstellen in etwa diesem Abstand zur Bandkante nahe -
zur vollstindigen lonisation dieser Niveaus zwecks Uberpriifung der Bandliickenener-

84



gie reichte die Heizleistung des Hall-Aufbaus nicht aus.

Abbildung 7.2 C: Der Temperaturverlauf der Leitfihigkeit ist bemerkenswert, denn ei-

gentlich sollte sich wegen des Ausfrierens der Ladungstriger ein Minimum der Leit-
fahigkeit zeigen: Weit oberhalb dieser Temperatur steigt die Leitfidhigkeit wegen des
exponentiellen Anstiegs der Ladungstragerdichte, weit unterhalb friert die Phono-
nenstreuung bis auf ein Niveau aus, das nur noch durch Storstellenstreuung begrenzt
ist.
Da ein Minimum ho6chstens ansatzweise zu erkennen ist, ist anzunehmen, daf wegen
Niveaus nahe der Bandkante das Minimum bei tiefen Temperaturen unterhalb von
77K zu suchen wire, aufserhalb des Mefkbereichs des mit fliissigem Stickstoff gekiihl-
ten Mefaufbaus. Dies wire aber erst bei deutlich hoheren Dotierstoffkonzentration
als den aus A bestimmten n = 3 - 10 ¢m™3 zu erwarten.

Abbildung 7.2 D: Bei niedrigen Temperaturen ist Ryo gerade der Ladungstrigerbe-
weglichkeit ;1 proportional, also ergibt eine logarithmische Auftragung gegen InT die
Temperaturabhingigkeit (7)) ~ T (vgl. Appendix A.4).

Der gemessene Wert betrégt
a = (0.68 +0.02)

also etwa %, was auf komplizierte Streuprozesse hinweist, vermutlich an den zahlrei-
chen Storstellen die in der bisherigen Betrachtung und auch der optischen Charakte-
risierung zu beobachten waren.

Hierzu eine einfache Uberlegung: Die Kollisionszeit 7 zwischen Streuvorgingen lift
sich in der kinetischen Streutheorie schreiben als

7! = Ngow, (7.1)

wobei Ng die Dichte der Streuzentren in [m~3], ¢ der Streuquerschnitt der Streu-
zentren in [m?®] und v die Geschwindigkeit der gestreuten Ladungstriger in [Z] und
damit die Streurate ist. In Analogie zur Rutherford-Kleinwinkelstreuung von e~ an
unbeweglichen Ladungen sollte o ~ v~* gelten. Dann folgt 7! ~ Y& was fiir ei-

w3
ne klassische Ladungstrigerverteilung (§m*v? = 3kgT) die Temperaturabhéingigkeit

71~ NgT—2 ergibt. Fiir die Beweglichkeit ;1 = 27 (¢: Ladung, m*: effektive Masse,
sieche App. A.4) folgt also:

lce

(7.2)

Z[3

MN

Allerdings gilt in Nitriden kpT < FEp (fiir intrinsisches GaN lidge Er bei @ ~
1.7€V), d.h. das Pauliprinzip erlaubt nur Streuung der e~ bei der Fermi-Energie Er,
die als einzige in freie Zustinde gestreut werden konnen. Dies fiihrt aber zu einer

temperaturunabhéngigen Beweglichkeit:

.

-
3
Up

3
E2
B~ R (7.3)
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Es ist somit zu vermuten, daf sich die Quanteneffekte wegen der hohen Fermi-Energie
im gemessenen Temperaturbereich bereits bemerkbar machen und demnach der Uber-
gang der temperaturabhingigen Beweglichkeit p ~ T (Glg. 7.2) zu einem konstanten
Wert (Glg. 7.3) zu beobachten ist.

Hall-Daten sind fiir hohe Ladungstrigerkonzentrationen wegen der Bandverbreiterung der
Energieniveaus der Dotierstoffatome wenig aussagekréftig. Bei GaAs sind typischerweise
Proben mit n > 10 ¢m™3 betroffen [Foxon and Orton, 1998], bei den Nitriden liegen
insbesondere die Akzeptoren dagegen relativ tief in der Bandliicke (z.B. 200 meV fiir C' in
GaN), so dafk das fiir Hall-Messungen kritische Dotierniveau deutlich héher anzusiedeln
sein diirfte.

7.2 Untersuchung der p-Dotierung von AIN

Wie erwdhnt macht es die niedrige intrinsische Leitfdhigkeit von undotiertem AIN sehr
schwer I-V-Kennlinien aufzunehmen. An einigen Proben liefsen sich aber trotz hoher Wi-
derstinde im T'Q-Bereich I-V-Kennlinien aufnehmen (Abb. 7.3). Bei so niedrigen Strom-
stiarken lafst sich allerdings nicht ausschliefsen, dafs diese Kennlinien statt von der Probe
selbst von Oberflichen-Verschmutzungen herriihren. Daf die Strome beim Erwéirmen der
Probe auf 65 °C' um immerhin zwei Grofenordnungen anstiegen, weist aber auf die ther-
mische Anregung von Ladungstragerpaaren im AIN hin.

Unter der Annahme, daf es sich tatsichlich um AlN-Kennlinien handelt, ist der Bereich
sehr niedriger Spannungen interessant, in dem ein iiberraschendes Verhalten des Stroms
reproduzierbar zu beobachten war (Abb. 7.3):

Dals ein negativer Strom bei positiver Spannung zu messen war, konnte vielleicht mit der
bekanntermafen sehr starken Piezoelektrizitit des AIN [Strite and Morkog, 1992| zusam-
menhéngen, doch reichen die Informationen hier nicht aus, um einigermafsen gesicherte
Aussagen machen zu konnen. Die Kennlinien zeigen auch eine leichte Asymmetrie, die
Hinweis auf eine diinne Schottky-Barriere wie beim Ga/N sein konnte.

Abschliefsende Experimente zu p-Dotierungsversuchen von AIN mittels Kohlenstoff liefsen
bisher keine Entscheidung zu, ob C' wirklich einen Effekt auf die Leitfahigkeit des AIN
hat. Auch im RBS Spektrum sind keine Spuren von C' zu detektieren (d.h. Konzentration
< 10" m™3, s. 3.1.3). Sollte sich C eingebaut haben, dann eventuell nicht als Dotierstoff
sondern z.B. als DX-Zentrum [Bogustawski and Bernhole, 1997|, das entsteht, wenn um
das C-Atom Bindungen des Nitridgitters aufbrechen.

Insbesondere ist der C-Akzeptor bei 500 meV i{iber dem Valenzband vorhergesagt und
damit ein relativ tiefer Akzeptor |[Bogustawski and Bernholc, 1997|, was wohl bedeuten
diirfte, dak Konzentrationen deutlich iiber 10'7 m~=3 nétig wiren, um p-Leitung durch
Verbreiterung der Akzeptorniveaus bei hoher Dotierdichte ins Valenzband hinein, den
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Abbildung 7.3: Raumtemperatur-Kennlinien von Al-Kontakten auf AIN

sog. Mott-Hubbard-Ubergang zu erzielen: Der Effekt beruht darauf, daf bei hohen Do-
tierstoffdichten z.B. ein Akzeptor auch noch das Loch eines Nachbarn bindet. Dieser A™
Zustand, der wie Excitonen in erster Ndherung im Wasserstoffmodell theoretisch behandelt
werden kann (s. 5.4.1), bildet wiederum zwei Bénder aus, die sich ab einer materialabhéngi-
gen Dotierstoffkonzentration iiberlappen, wodurch auch gleichzeitig die Barriere zwischen
erstem Anregungsband und Valenzband iiberbriickt wird. Es kommt so zur vollstédndigen
[onisation der Donatorzustinde, unabhéingig von der Temperatur.
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Zusammenfassung

Gegenstand dieser Diplomarbeit war die Molekularstrahlepitaxie hochwertiger GaN- und
AIN-Kristallschichten zum Zwecke der Materialentwicklung fiir sonnenblinde UV Photo-
leitungs-Detektoren auf Basis von Al,Ga;_,N (0 <z < 1).

Bei der GaN-Ziichtung wurde vor allem die Nukleierungsphase genauer untersucht, da
GaN zu den verwendeten Substratmaterialien Saphir und SiC' schlecht gitterangepaft ist.
Die Optimierung der Nukleationsbedingungen durch Variation von Nukleationsdauer und
-temperatur konnte mittels Photolumineszenz verfolgt werden: Von anfinglich 500 meV
verringerten sich die Halbwertsbreiten der GaN Bandliicken-PL auf 50 meV (auf AlyOs)
und 70 meV (auf SiC'), entsprechend zeigte die morphologische Charakterisierung mittels
Rontgenbeugung einen Riickgang der w-Halbwertsbreiten von 3600 arcsec auf minimal
800 arcsec (auf SiC) bzw. 1500 arcsec (auf AlyOs).

Eine analoge Zielsetzung stellte sich auch fiir AI/N, wobei die Ziichtung dieses Materials
noch relativ unerforscht war, und daher eine deutlich lingere Entwicklung als bei der Ga V-
Optimierung bevorstand. So wurden AlN-Ziichtungsreihen mit variierten Wachstumspa-
rametern auf SiC und Al,O3 durchgefithrt. Wegen der geringeren Gitterfehlanpassung im
Vergleich zu GaN wurde auf SiC' auf eine Nukleation verzichtet. Als ein erstes Ergebnis
wurde festgestellt, dak die Wachstumsrate abhéngig vom eingestellten Ny-Fluf bei einem
charakteristischen Al-FluR eine Sittigung erreicht, die den Ubergang von Aluminium- zu
Stickstoff-limitiertem Wachstum markiert. Der Abstand dieser Plateaus fiir verschiedene
No-Fliisse lafst sich iiber die Effizienz der Radikal-Erzeugung der verwendeten RF Stick-
stoffquelle erklidren. Die Ziichtungsreihen ermdglichten es, die w-Halbwertsbreiten der AlN-
Peaks von iiber 600 arcsec auf bis zu 170 arcsec zu senken, im AFM verringerten sich die
RMS-Oberflichenrauhigkeiten beziiglich 1 pm? Fliche von 24 nm auf 0.4 nm. Aus diesen
Ergebnissen konnte gefolgert werden, dafs ein Flufsverhéltnis zwischen Ny und Al im Be-
reich von 20—100 bei Wachstumstemperatur 7},,,, = 900 °C' auf beiden Substratmaterialien
morphologisch die besten AlN-Kristalle liefert. Dieser Bereich konnte durch Ergebnisse aus
der Auswertung von RHEED-Bildern und RBS Channeling-Messungen bestétigt werden.

Um die Materialentwicklung weiter zu dokumentieren, wurden Al/N-Proben mit CL unter-
sucht und zeigten deutlich Lumineszenz unterhalb der Bandliicke von gebundenen Excito-
nen. Dies ist ein Zeichen fiir eine gute Qualitéit der Proben, allerdings wird die Lumineszenz
von einem breiten Storstellenband im violetten Wellenldngenbereich dominiert, das es zu
eliminieren gilt. Als Folge optimierter Ziichtungsbedingungen konnte auf SiC' eine deut-
liche Zunahme der excitonischen Lumineszenz beobachtet werden, auf Al,Os macht sich
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die verbesserte Materialqualitit durch eine schirfere Trennung der excitonischen Linien
bemerkbar.

Auf Saphir konnte weiterhin beobachtet werden, daf die excitonischen Peaks bei hoheren
Energien auftreten als bei SiC| ein Zeichen fiir hchstwahrscheinlich thermisch induzierte
Verspannung auf Grund der unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten von AIN
und Al,Os3. Die excitonischen Peaks sind auf SiC' deutlich ausgepragter mit kleineren Halb-
wertsbreiten (D°X : 44meV, A°X : 64 meV), ein Zeichen fiir die bessere optische Qualitit
der AlN-Schichten auf SiC. Auch Raman-Messungen zeigten kleinere Halbwertsbreiten
(min. 0.7 meV fiir E) auf SiC. Somit konnte die bessere Eignung von SiC' als Substrat-
material fiir die Nitridepitaxie nachgewiesen werden.

Versuche mit Al-Kontakten an GaN zeigten teilweise ohmsche Kennlinien, allerdings bei
mangelnder Stabilitdt (Oxydation des Al) und spezifischen Kontaktwiderstinden von mi-
nimal ~ 2 -cm?. AIN liek wegen der niedrigen intrinsischen Leitfihigkeit eine elektrische
Charakterisierung kaum zu, die Kohlenstoffdotierung von AIN hat bisher keine merklichen
Verdnderungen der elektrischen Eigenschaften gezeigt.
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Appendix

A.1 Zustandsdichten in 3D -1D

Interessant ist zu betrachten, wie sich die Zustandsdichte - kurz density of states (DOS) -
g der Ladungstriger (effektive Masse m*) mit der Dimension des Halbleiters verindert.

Die folgende Herleitung beruht auf den Bezeichnungen in Abb. A.1:

Abbildung A.1: Herleitung der Zustandsdichte - Volumenelemente im k-Raum. k: Wellen-
vektor der Ladungstriager, E: Ladungstrigerenergie, dF: infinitesimaler Energiezuwachs

DOS in 3D: DOS in 2D: DOS in 1D:
g(EYdE = g(k)Ark*dk = g(E)dE = g(k)2rkdk = g(E)dE = g(k)2dk =
2 (L) 4mk2dk 2 (£)* 2mkdk 2 (%) 2dk

N1 « 1
= s0(E) = 55 (%) B2 = gon(E) = 5 (3%) = gwn(E) =L (%) B3

™

Dem schematischen Verlauf (Abb. A.2) ist deutlich anzusehen, wie sich die Zustandsdichte
mit abnehmender Dimension zunehmend an den Bandkanten konzentriert. Diese Tatsache
ist z.B. fiir optische Emission von grofer Wichtigkeit, da die Ubergangswahrscheinlich-
keit zwischen Energieniveaus proportional der Zustandsdichte bei den fraglichen beiden
Energien ist.
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Abbildung A.2: Schematischer Verlauf der DOS an Bandkanten

A.2 Quantentroge

Energieniveaus einer stehenden Welle A - ¢?*=* im unendlich tiefen Trog (Abb. 2.6):

2.2 272
_ Ik, ky = - T E,=n*- T a: Trogbreite, m*: effektive Masse ~ (A.1)

E ; 5
2m* a 2m*a

Beim Potentialtrog endlicher Tiefe liegen die Energieniveaus etwas tiefer (s. A.2.1).

A.2.1 Theorie finiter Quantentrége

Schrodinger Gleichung fiir finite Quantentroge der Tiefe Vy und Breite a (Abb. 2.6):

(522 + V(@) vlx) = Bb(a) (A2)
Vo ©>7%
mit Potential Vig)=¢ 0 —-2<z<¢ (A.3)
Vo < —3

Exponentielle Penetration der Potentialwand als Randbedingung an die Wellenfunktion
Y (x) fiir Quadratintegrabilitit, die Phase ¢ ist dabei nur bis auf nr bestimmt:

A e 1 r> 4
Y(x) =< Ag-sin(kx+¢) —5<ax<g (A.4)
Ag - e r<—3
Forderung: Differenzierbarkeit der Wellenfunktion ()
% I e —kg — aurctaunmﬁ1
o ] Ul (A.5)
% = hy :><p:k%+arctan%
r==3
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Abbildung A.3: Schematisches Ubergitter (d,b ~ a)

Kombination der Bedingungen:

k

K2

= tan(ke) = —=& (A.6)

2 K

nm — ka = arctan Hﬁl -+ arctan

Somit folgt fiir den symmetrischen Grundzustand des finiten QW:

h2 k> a a

B2k? e <
E = 2m* 2 = -2 A7
(@) { Vo — —Zj: sonst (A7)
S R4 P = L L 2D e (A3)

Benutze den Satz von Pythagoras (¢ = 0 wg. Symm.):

E 2m*E
cos(k%) = \/7; = cos(4/ %g) (A.9)

Die Energieniveaus sind Losung dieser transzendenten Gleichung, es gilt:

El™ < pind (A.10)

A.2.2 Ubergitter

Folgen Quantentroge in Abstdnden von atomarer Grofenordnung aufeinander, fiihrt dies
zu einer nicht vernachldssigbaren Tunnelwahrscheinlichkeit zwischen den Trogen.

Es entsteht so eine neue ,Gitterstruktur®, ein sog. Ubergitter (superlattice, Abb. A.3) mit
einem Vielfachen der eigentlichen Kristall-Gitterkonstante. Wie im Kristallgitter miissen
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3. miniband

1. bulk band

2. miniband

1. miniband

Brillouin-Zone des superlattice

Abbildung A.4: Resultierendes zone folding durch ein Ubergitter

die Ladungstriager die Blochbedingung erfiillen, wie bei der ersten Brillouinzone im Kristall-
gltter kommt es zu einer Riickfaltung (zone folding, Abb. A.4) der k-Werte in die Gegend
von k = 0. Diese neue erste Brillouin-Zone fiillt nur einen Bruchteil der urspriinglichen
aus, denn die grofere Gitterkonstante fiihrt im reziproken Gitter zu kleineren k-Werten.
Das Ubergitter fithrt also auch zu einer neuen Bandstruktur.

Diese Riickfaltung soll z.B. im Falle von Silizium prinzipiell das grofe Manko der indirekten
Bandiibergangs beheben kénnen, indem ein geeignet gewihltes Ubergitter die Unterkante
des Leitungsbandes nach k = 0 zuriick faltet, wo das Maximum des Valenzbandes liegt.
Eine experimentelle Realisierung ist bisher nicht erfolgt.

A.3 Strom-Spannungs-Charakteristik einer
Schottky-Barriere

Fiir niedrige Elektronen-Ladungstrigerdichte im Leitungsband! konnen diese die Barrie-
re V; nur durch thermische Emission iiberwinden, so daf die Dichte n,,, der e~ an der
Grenzfliche gegeben ist durch

—Vbi —e(@pp+Vn) —edBn

Nms = Np-e* 8T = Np-e *T = Ng-e kBT (A.11)

1Dotierstoffkonz. Np < 10'7m =3
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Abbildung A.5: Kennlinie einer Schottky-Diode

wobei No = Np - eﬁv%b die Zustandsdichte im Leitungsband ist, die sonstigen Bezeich-
nungen wurden in 3.3.1 eingefiihrt. Im thermischen Gleichgewicht mufs die Barrieren-
Stromdichte j in beide Richtungen gleich und proportional zur Anzahl der die Grenzfliche
durchquerenden Ladungstriager sein:

—¢$Bn

= |Jmetal—sc| = |Jse—metat| = ¢+ No - e #8387  mit ¢ = const. (A.12)

Wird das Gleichgewicht durch eine angelegte Spannung V;,,4 gestort?, dndert sich die Elek-
tronendichte an der Grenzfliche wie folgt:

—e(Vbi =Viwd) —e(@BntVn—Viwd) —e(dBn—Vfwd)
Nys = Np-e  *BT =Np-e kBT = Ng-e  F8T (A.13)

Daraus resultiert ein Stromflufs, da sich die Stromdichte vom Halbleiter in das Metall
andert, wihrend die Elektronen im Metall nach wie vor dieselbe Barrierenhéhe —e¢pg,, zu
iiberwinden haben, so dafs deren Stromdichte unverdndert bleibt:

Jdiff = Jsc—metal — Jmetal—sc — C- NC’ - € kT —C- NC ~e FBT (A14)
—edpn erwd
= ¢-Ng-e*sT - |e*sT —1 (A.15)

Somit ergibt sich, dafs die I-V-Charakteristik einer Schottky-Diode im Prinzip der eines
p-n-Ubergangs entspricht (Abb. A.5):

evfwd —ePBny
[:[s-(e T —1) mit [y =c- N¢ - e it (A.16)

2deren Polung lediglich das Vorzeichen #ndert
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A.4 Theorie des Hall-Effekts

Im Experiment transportiert ein elektrisches Feld E ein Teilchen mit Ladung ¢ und effekti-
ver Masse m* mit Geschwindigkeit v durch den Halbleiterkristall. Auf Grund des Kristall-
gitters erfahren die Ladungstriger Stofe die iiber eine mittlere Zeit 7 zwischen Kollisionen
beschrieben werden, womit wir folgende Transportgleichung mit Dédmpfungsterm erhalten:

dv v -
* I - — E .
m ( : + ) q (A.17)

Im Gleichgewichtszustand v = 0 definiert diese Relation die Ladungstragerbeweglichkeit
w=v/E = qr/m*. In Anwesenheit eines magnetischen Feldes tritt die Lorenz-Kraft F} =
qu x B senkrecht zur Bewegungsrichtung auf, so daf die letzte Gleichung folgende Form
annimmt: -
v - —
| —+—-)=qF+qix B Al

m(dt+7> qFE + qU X (A.18)
Unter der Annahme eines magnetischen Feldes B = (0,0, B), kann die Vektorbezichung
A.18 in ihre Koordinaten zerlegt werden:

dv v
| =2+ 2) = ¢FE, B Al
m(dt+7) qE, + qu, (A.19)
dv, v,
2L Y) = gF B A.20
m(dt+7) qE, + qu ( )
dv v
¥ 4+ 2| = qFE. A.21
w () = (21
Um diese Beziehungen an unser Problem anzupassen, ersetzen wir Geschwindigkeiten durch
Stromdichten?:
dju | Ju ¢’n ‘
—4+=) = E
(dt+7'> m* =+ Wely
djy  Jy ¢°n ‘
) = E e A.22
( dt * T m* Y el ( )

dj. | J= ¢’n
Yz Jz) E.
( dt N T) m*
w. = qB/m* ist dabei die Larmorsche Winkelgeschwindigkeit. Offensichtlich fiihrt B dazu,

dak die Bewegung in x- und y-Richtung nicht separabel sind, d.h. die elektrische Leitfa-
higkeit o = E/j (in Gleichgewicht £ = 0) wird zum Tensor:

jx . Ozx ny 0 EJ:
jy = QE = Uy:): Uyy O : Ey (A23)
jz 0 0 (o Ez

3; = nqv, n ist die Ladungstrigerdichte
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Aus Glg. A.22 lassen sich die jeweiligen Komponenten ablesen:

2] 0o
OoWeT oo B
2
0., = 009= qn:r;:' = qnu (A.26)

Wenn also Ladungstrager vom elektrischen Feld in x-Richtung beschleunigt werden und
sich durch die Lorenz-Kraft abgelenkt am Rand des Kristalls ansammeln resultiert dies in
ein elektrisches Hall-Feld in y-Richtung, dafs dem Stromfluf in y-Richtung entgegenwirkt.
Also* folgt: j, = 0, By + 0y E, =0 = E, = nBE, wihrend die Stromdichte in x-Richtung
gegeben ist als j, = 0,.F, + 0,y E, = 09F, was zur Definition des Hall Koeffizients Ry

fithrt:
B, _pB 1

Ry = —

H 0B
Diese Theorie geht von nur einem Ladungstrigertyp aus was bei Halbleitern nur bei nied-
rigen Temperaturen realistisch ist und laft auch die Energieabhiingigkeit der Stofzeit 7
aufer acht. Leider ist der dominante Stokprozefs in Nitriden nicht bekannt, weshalb letztere

Korrektur vorldufig mit 1 angenommen werden muf.

~= _ = A2
ooB ngq (4.27)

Mit der Korrektur aus Appendix A.4.1 fiir beide Ladungstrigersorten ergibt sich:

RH - Ey _ (p:uizz — nug) (A28)

sz e(p,uh + n/’L6>2
Fiir eine n-leitende Probe mit Donatorkonzentration Np (einer realistischen Annahme fiir
Nitride) entspricht Glg. A.28 bei niedrigen Temperaturen (bei voll ionisierten Donatoren
und vernachlissigbarer thermischer Anregung: n = Np > p) dem Ergebnis fiir einen
Ladungstriagertyp, wihrend fiir ausreichend hohes T (so dak n = p > Np) die Gleichung
wie folgt vereinfacht werden kann:

= 02D Cpeip (A.29)

T en(b+1) e

Unter der Annahme einer langsamen Veriinderlichkeit von b mit 7" bestimmt n ~ efcaer/2ksT

die Temperaturabhéngigkeit von Ry wodurch die Bandliicke Eg,, aus dem Gradienten
einer Auftragung von In Ry gegen T ! fiir hohe T' gewonnen werden kann.

Die Kombination von Glg. A.28 mit o = j,/E, = of + ol = e(nu. + pun) ergibt

2 2
Ry — \PHh = 1ite) (A.30)
(ppon + npe)

“dies entspricht dem Gleichgewicht qu, B = qE, !
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Wieder fiihrt die Betrachtung fiir niedrige und hohe 7" zu vereinfachten Relationen: Im
ersten Fall® folgt
RHO' = — e (A31)

und im zweiten Fall® ergibt sich

b—1
Ryo = (jn — fte) = —fle - b (A.32)

Also kann die Temperaturabhéngigkeit T von . aus einer Auftragung von In Ryo gegen
InT" gewonnen werden, die fiir niedrige 7" linear mit Steigung « sein sollte. Auferdem l&ft
sich In % als der Abstand in y-Richtung zwischen den linearen Bereichen fiir hohe und
niedrige 1" ablesen.

A.4.1 Der Hall-Effekt fir zwei Ladungstragersorten

Betrachten wir den Fall der gemischten Leitung durch Locher und Elektronen im Grenzfall
kleiner magnetischer Felder, so dafs uB < 1:

e
g &)

_ _ ~ _e h
oo =0y = T 2 + 7 Y a5+ og (A.33)
—ogueB  opunB h
= Oy = ~ _ou.B B A.34
Oy Ty 1+M§B2+1+Mi32 Oghes + 0g fin ( )
0.. = of+oy (A.35)

Also gilt: j, = (o§pueB — ol unB)E, + (0§ + o) E, = 0 und j, = (0§ + 0})E, so daf

. B (—o§pe + olin)

Ry = Fv (200 T 00 A.36
"B (0 + 03)? (4.36)

2 2
~ Ry - Lpuh? (A.37)

e(nje + ppn)
Fiir hohe Magnetfeldstérken (4B > 1) wandelt sich die Hallkonstante zu: Ry = —6(215)2.

n=Np> P

Sintrinsischer Grenzfall n = p
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A.5 Beispiel eines MBE-Wachstumsprotokolls

Riber MBE32 Wachstumsprotokoll Nitride

A - . Wachst Wachst

usgasen. 10999 Min @ Tre= Lrc™™™™ o/ Tyro= Toyro "™ o
i .10-8 . 1010

Druck: Pmaz= typisch 5- 10 Torr /pmin= typisch 5-10 ['orr

RHEED/Massenspekirum nach Ausgasen: BHEED streifig 7 .. ..

Massen 1,2(H)/7,14,28(N)/16,32(0)/18(H0) :< 2 - 10! Torr Partialdruck

W achstum Wachstum

Nitridifizierung: 8" 1 Min @ Tre= 1ic °C | Tpyro= Louro °C

. : . nit __ nit
Nukleation: B8 22 10 Afin @ Tre=17¢ =290 °C' /T,y 0= T =20 o
RHEED nach Nukleation: BHEED punktiormig/streifig 7 .. ..

Wachstumsbedingungen:

Temperatur: Tre= 8997139 o/, =011 °C Dayer: 2971890  prip

N, Plasma CARS Zelle T[°C] BEP [Torr]
Leistung [W] Load Tune 1.Si
440-550 63 27 6 Ga up 950 s. down
Verlust [W] BEP [Torr] 6 Gla down 900 1.4-1077
2 3-1006-25-10"° 7 Al 1100-1180  7-107% —5.6- 1077

Notizen & Bemerkungen:
Besonderheiten im RHEED-Bild, Probleme mit der Plasmaquelle etc.
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Akronyme

FMF Freiburger Materialforschungszentrum.

KI Kristallographisches Institut.

UV Ultraviolett.

MBE Molecular Beam Epitaxy - Molekularstrahlepitaxie.
HV Hochvakuum (p < 1073 hPa).

UHYV Ultra-Hochvakuum (p < 1079 hPa).

RF Radiofrequenz.

CARS cooled atomic radical source.

BEP beam equivalent pressure.

DOS density of states.

QW quantum well.

MOCVD metallo-organic chemical vapour deposition.
LEEBI low energy electron beam irradiation.
RHEED reflection high energy electron diffraction.
RBS Rutherford backscattering.

SIMS secondary ion mass spectroscopy.

XRD X-Ray diffraction.

FWHM full width half maximum.

AFM atomic force microscope.

RMS root mean square.

TEM transmission electron microscope.
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HRTEM high resolution transmission electron microscope.
LED light emitting diode

PL photo luminescence.

CCD charge coupled device.

CL cathodo luminescence.

SEM scanning electron microscope.

ELOG epitaxial lateral overgrowth.
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