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1
Einleitung

Na
hdem die Herstellung und Dotierung von Nitriden lange Zeit mit unüberwindbar s
hei-

nenden S
hwierigkeiten verbunden war [Foxon and Orton, 1998℄, gelang Anfang der 90er

der Dur
hbru
h in der Nitrid-Te
hnologie, als eine Mögli
hkeit der p-Dotierung von GaN
gefunden wurde [Amano et al., 1992℄. Diese Initialzündung führte zu einer rasanten Ent-

wi
klung (dargestellt etwa in [Foxon and Orton, 1998℄), die na
h der blauen bis ultraviolet-

ten Leu
htdiode in der Vorstellung des blauen 
w-Lasers (
ontinous wave=ni
ht-gepulster

Betrieb) auf Nitridbasis [Nakamura et al., 1998℄ im Jahre 1997 gipfelte. Dur
h die kom-

plette Ers
hlieÿung des Materialsystems InGaAlN bietet si
h prinzipiell die Mögli
hkeit,

das gesamte si
htbare Spektrum bis hin zum tiefen Ultraviolett mit Nitridoptoelektronik

abzude
ken [Strite and Morkoç, 1992℄. Diese Diplomarbeit versu
ht einen Beitrag dabei zu

leisten, den S
hritt von blauen Wellenlängen und GaN , hin zu ultravioletten Wellenlängen

und AlN zu vollziehen.

Sie ist Teil des Projekts Ultraviolett (UV)-Detektoren an der Albert-Ludwigs-Universität

Freiburg, das si
h die Materialentwi
klung und Erprobung der Halbleiterte
hnologie für

sonnenblinde UV-Detektoren auf Basis von Aluminium-Gallium-Nitrid (AlxGa1−xN , 0 ≤
x ≤ 1) zum Ziel gesetzt hat. Anwendung �nden können sol
he Detektoren in der Ver-

brennungsdiagnostik und der Astronomie, als Ozonmonitore, zur Überwa
hung der Luft-

vers
hmutzung oder in der Blut-Analyse (Quelle: Werbe-Prospekt von APA Opti
s für

GaN UV-Detektoren). Von der Erhöhung des Al-Gehalts verspri
ht man si
h im Verglei
h

zu den kommerziell verfügbaren UV-Detektoren auf GaN -Basis (z.B. von APA Opti
s)

bessere Ausblendung des Sonnenspektrums (breitere Bandlü
ke) sowie höhere Tempera-

turbeständigkeit, Wärmeleitfähigkeit und Strahlungsresistenz (kürzere Bindungslängen)

[Strite and Morkoç, 1992℄.

Eine allen Nitriden gemeinsame Problematik sind native Defekte, die bis heute kaum ver-

standen sind [Strite and Morkoç, 1992℄. So ist bei AlN , insbesondere au
h auf Grund der

starken Sauersto�-A�nität von Al, ganz besonders auf hö
hst reine Zü
htungsbedingun-
gen zu a
hten. Dementspre
hend konnten au
h, wie s
hon zuvor bei GaN , erste qualitativ

ho
hwertige AlN-S
hi
hten nur mit metallo-organi
 
hemi
al vapour deposition (MOCVD)

(Gasphasenzü
htung) oder Mole
ular Beam Epitaxy (MBE) (Zü
htung mittels Molekular-

strahlen im Ultra-Ho
hvakuum) reproduzierbar gezü
htet werden (vgl. Übersi
htsartikel

[Strite and Morkoç, 1992℄). Während si
h die Aufmerksamkeit der Materialfors
hung we-

gen der greifbaren Nähe von kommerziellen Anwendungen zunä
hst aufGaN konzentrierte,

stehen im Verglei
h Zü
htung und Dotierung von AlN no
h am Anfang ihrer Entwi
klung.

Zur Herstellung von Nitriden stand ein neuer Riber P32 MBE-Reaktor (s. Kapitel 2.1) zur

1



Verfügung, mit dem es in Vorbereitung der Zü
htung des ternären AlxGa1−xN vor allem

galt, die Zü
htungsbedingungen für reines AlN hoher Materialqualität zu erfors
hen.

Allerdings stellt die MBE-Zü
htung von GaN ebenfalls na
h wie vor eine ernstzunehmen-

de experimentelle Herausforderung dar, denn au
h wenn auf Saphir-Substraten die bisher

gröÿten Forts
hritte [Foxon and Orton, 1998℄ bei der Zü
htung von GaN gema
ht wurden,

ist diese Heteroepitaxie wegen der groÿen Gitterfehlanpassung do
h s
hwierig (s. 2.2.2) und

wurde dur
h den Mangel an geeigneteren Substratmaterialien [Morkoç et al., 1994℄ für die

Nitridzü
htung erzwungen. Zur Kompensation dieser Gitterfehlanpassung, einer Vorausset-

zung für die Zü
htung ho
hqualitativer Nitrids
hi
hten, ist eine aufwendige Vorbehandlung

des Substrats notwendig:

Wird die Ober�ä
he des Al2O3-Substrats reaktivem Sti
ksto� ausgesetzt, kommt es zur

teilweisen Konvertierung zu AlN . Nitride nukleieren auf einem so nitridi�zierten Substrat

in Kristallkeimen, die zwei-dimensional aber säulenartig (kolumnar) zu S
hi
hten mit deut-

li
hen verbesserten optis
hen und morphologis
hen Eigens
haften [Grandjean et al., 1997℄

auswa
hsen. Allerdings kann zu ausgiebige Nitridi�zierung gerade zu unerwüns
ht dreidi-

mensionalemWa
hstum führen [Kim et al., 1997℄, wie es au
h bei direkter Nukleierung auf

Al2O3 auftritt.

Andererseits wird au
h dur
h anfängli
h abgesenkte Wa
hstumstemperatur häu�g gerade

bewuÿt eine dünne S
hi
ht drei-dimensionaler Nuklei erzeugt, die dann ihrerseits als Sub-

strat für die eigentli
he Epitaxie dienen soll. Mit einer sol
hen Pu�ers
hi
ht kann ebenfalls

eine Verbesserung der Materialqualität errei
ht werden [Kim et al., 1997℄.

Seit Kurzem bietet si
h dur
h zunehmende Verfügbarkeit von SiC-Substraten für die

Nitrid-Epitaxie (vgl. 2.2.2) eine (allerdings ebenfalls heteroepitaktis
he) Alternative zu

Saphir. Da diese aber nur mit hohem te
hnis
hen Aufwand [Müller, 1998℄ herzustellen

und entspre
hend ni
ht so verfügbar wie Saphir-Substrate sind, liegen im Verglei
h zu

Al2O3 no
h wenige Zü
htungsergebnisse auf SiC vor. Wegen des hohen S
hmelzpunkts

(z.B. 2500 ◦C für GaN) können Nitride ni
ht einfa
h aus der S
hmelze gezü
htet werden,

Substrate für die Homoepitaxie sind deshalb bisher z.B. dur
h Ho
hdru
kverfahren nur

mit typis
hen Dur
hmessern von wenigen mm herstellbar [Grzegory et al., 1995℄.

Die Heteroepitaxie bedingt eine für die Nitride 
harakteristis
he Defektstruktur:

• Erstens ihre Mosaizität - dur
h das kolumnare Wa
hstum besteht die Nitrids
hi
ht

aus lei
ht zueinander verdrehten Säulen, wie in der Röntgendi�raktometrie dur
h ho-

he ω-Halbwertsbreiten typis
herweise im Berei
h zwis
hen 5 − 30 arcmin dokumen-

tiert wird [Foxon and Orton, 1998℄. Diese Korngrenzen können im Extremfall elek-

tris
h voneinander isoliert sein und au
h die optis
hen Materialeigens
haften dur
h

mögli
herweise dort bevorzugt angelagerte Verunreinigungen dominieren.

• Zweitens führt die Gitterfehlanpassung zu Versetzungen in der Nitrids
hi
ht, die

aber extrem unbewegli
h sind und ni
ht als ni
ht-strahlende Rekombinationszentren

2



zu wirken s
heinen [Foxon and Orton, 1998℄. So weisen die oben erwähnten ho
h-

e�zienten Leu
htdioden Versetzungsdi
hten von 2 − 10 · 1010 cm−2
auf, wogegen

in anderen III−V Halbleitern s
hon Versetzungsdi
hten um 104 cm−2
intolerabel

[Foxon and Orton, 1998℄ für optis
he Bauelemente wie Leu
htdioden sind.

Während die elektris
he Kontaktierung und Dotierung von GaN weitgehend untersu
ht ist

[Foxon and Orton, 1998℄, sind diese Problemstellungen für AlN ansatzweise oder no
h gar

ni
ht gelöst (s. 2.2.4) aber für die Detektorentwi
klung von groÿer Wi
htigkeit (s. Kapitel

7):

Für GaN ist eine groÿe Menge Ergebnisse elektris
her Charakterisierung au
h von do-

tiertem Material publiziert (mit maximalen Ladungsträgerbewegli
hkeiten µn = 600 cm2

V s

bei Raumtemperatur in GaN [Morkoç et al., 1994℄), dagegen bes
hränken si
h die Publi-

kationen für AlN auf dessen isolierende Eigens
haften [Zetterling et al., 1997℄ oder ver-

einzelte Meldungen von n-leitendem Material (ρ = 103 Ωcm) mit unbekanntem Donator

[Morkoç et al., 1994℄. So wurden Anstrengungen unternommen, eine p-Dotierung von AlN
zu errei
hen und im Te
hnologie-Labor des Freiburger Materialfors
hungszentrum (FMF)

ohms
he Kontakte an GaN und AlN herzustellen.
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2 Molekularstrahlepitaxie von Ni-

triden

Der Gegenstand dieser Arbeit waren Halbleiters
hi
hten aus Gallium- und Aluminiumni-

trid, die mit der Methode der MBE gezü
htet wurden. Im Folgenden sollen die Zü
htungs-

methode und das Materialsystem näher bespro
hen werden.

2.1 Molekularstrahlepitaxie

Bei der MBE - deuts
h: Molekularstrahlepitaxie - handelt es si
h um ein Verfahren zum

epitaktis
hen S
hi
htwa
hstum von Kristallen auf einem geeignet gewählten kristallinen

Substrat: Epitaktis
h bedeutet, daÿ das gezü
htete Material die Kristalleigens
haften des

Substrats übernimmt. Dazu müssen deren physikalis
he Eigens
haften (s. Tab. 2.2), ins-

besondere Gitterkonstanten und Wärmeausdehnungskoe�zienten, zumindest in der Ebene

vertikal zur Wa
hstumsri
htung relativ gut übereinstimmen.

Als Quellen des Kristallwa
hstums dienen in der Regel Evaporationstiegel, die mit den

Komponenten befüllt sind, aus denen si
h der gewüns
hte Kristall zusammensetzt. Die

ersten Ideen zur Molekularstrahlepitaxie gehen auf Günther [Günther, 1958℄ zurü
k. Unter

dem Namen der Drei-Temperatur-Methode formulierte er am Beispiel des Galliumarsenid

die Grundprinzipien der MBE:

• Temperatur 1: Evaporationsquelle der ersten molekularen Spezies

• Temperatur 2: Evaporationsquelle der zweiten molekularen Spezies

• Temperatur 3: Substratober�ä
he

Temperatur 1 & 2 bestimmen das Mis
hungsverhältnis in dem die Moleküle der ersten und

zweiten Spezies aus den heiÿen Tiegeln austreten. Damit diese Molekularstrahlen geri
htet

auf ein Substrat fallen können, ist ein Vakuum die Voraussetzung, ansonsten würde die

Propagation der Strahlen dur
h Stöÿe mit Luft-Molekülen unterbunden.

Ohne die Mögli
hkeit der Temperaturkontrolle des Substrats käme es zu einem Aufdampf-

prozeÿ von amorphen d.h. ni
ht-kristallinen S
hi
hten.. Epitaktis
hes Wa
hstum wird da-

gegen dadur
h errei
ht, daÿ ein heiÿes Substrat zur Di�usion der ankommenden Spezies

an dessen Ober�ä
he führt. Bildli
h gespro
hen haben die Moleküle also die Mögli
hkeit,

die dur
h das Substrat vorgegebene Kristallstruktur zu �erkennen� und si
h in diese einzu-

bauen.
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Günther hatte das Problem, daÿ Ende der 50er Jahre keine Vakuum-Systeme ausrei
hender

Güte, also Ho
hvakuum (p < 10−3
hPa) (HV)-Systeme, verfügbar waren. Deshalb gelang

es erst Arthur [Arthur, 1968℄ Ende der 60er GaAs mittels der Drei-Temperatur-Methode

zu zü
hten.

2.1.1 Prinzipien

MBE basiert darauf, daÿ Molekularstrahlen thermis
her Energie an einer kristallinen Sub-

stratober�ä
he geeignet gewählter Temperatur auskristallisieren:

Quellen

Die Molekularstrahlen werden von E�usionsquellen erzeugt, die in der Regel vom Knudsen-

Typ [Knudsen, 1909℄ sind. Der austretende Fluÿ regelt si
h über die Temperatur:

dN

Adt
= p(T )

√

NA

2πMkBT
(2.1)

Dabei ist N die Anzahl der ausströmenden Teil
hen, A die Ausström�ä
he, p der Par-

tialdampfdru
k im Tiegel, NA die Avogadrokonstante, M die Masse der ausströmenden

Moleküle/Atome, kB die Boltzmann-Konstante und T die Tiegeltemperatur.

Beziehung 2.1 läÿt si
h aus der Maxwells
hen Ges
hwindigkeitsverteilung fv = dN
dv

bere
h-

nen, die in

dN
Adt

=
∫ ∞

0
vdN zu substituieren ist.

Molekularstrahlen

Die aus den E�usionsquellen austretende Spezies sollte in einem geri
hteteten Strahl auf das

Substrat tre�en, das typis
herweise in der MBE-Kammer etwa 10−30 cm von den Quellen

entfernt ist. Dies stellt an die Vakuumbedingungen die Anforderung einer mittleren freien

Weglänge von etwa 20 cm.

Die Bere
hnung der mittleren freien Weglänge erfolgt mittels der kinetis
hen Gas-Theorie;

das ideale Gasgesetz ist bei erniedrigtem Dru
k re
ht gut erfüllt, da mit reduzierter Teil-


hendi
hte au
h deren We
hselwirkungen abnehmen.

Die Teil
hendi
hte bei gegebenem Dru
k beträgt:

pV = NAkBT ⇒ n
.
=

NA

V
=

p

kBT
(2.2)

Dabei ist p der Dru
k des Gases, V dessen Volumen und T dessen Temperatur.
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Jedes dieser Teil
hen habe den Radius r und eine Ges
hwindigkeit v mit der es eine Stre
ke

vδt in der Zeit δt kollisionsfrei zurü
klege. Der Stoÿquers
hnitt des Teil
hens beträgt σ =
4πr2

, denn zwei Teil
hen stoÿen zusammen, wenn ihre Mittelpunkte einen Abstand von 2r
oder weniger haben. Solange ein Teil
hen kollisionsfrei propagiert, dur
h�iegt es also einen

Zylinder mit Volumen:

δV = σv · δt = 4πr2v · δt (2.3)

Bei einer Teil
hendi
hte von n Teilchen
m3 beanspru
ht jedes Teil
hen ein Volumen von dur
h-

s
hnittli
h

1
n
m3

. Wenn also δV den Wert

1
n
m3

errei
ht, muÿ das propagierende Teil
hen

im Mittel auf ein anderes tre�en, es kommt zur Kollision. Die entspre
hende Zeit τ
.
= δt

ist dann die mittlere Zeitdauer zwis
hen zwei Kollisionen:

1

n
= 4πr2v · τ (2.4)

Somit folgt die mittlere freie Weglänge als:

λ
.
= v · τ =

1

4πr2n

(2.2)

=
kBT

4πr2p
(2.5)

Damit beträgt die mittlere freie Weglänge für ein Luft-Molekül (Molekül-Dur
hmesser

etwa 3.7 Å) bei Raumtemperatur 300K und Hintergrunddru
k p = 10−4 hPa ≃ 10−4 Torr
etwa 10 cm, so daÿ Drü
ke in HV-Berei
h zur Ausbildung geri
hteter Molekularstrahlen

ausrei
hen würden.

Allerdings würden im HV neben den Molekularstrahlen au
h Atome aus dem Hintergrund-

gas in geringen Mengen auf die Epitaxieober�ä
he tre�en und si
h mit in den Kristall

einbauen. Da Halbleiter Materialien sind, deren physikalis
he Eigens
haften stark dur
h

Verunreinigungen bestimmt sind, muÿ hier eine strengere Forderung an die Vakuumbedin-

gungen gestellt werden:

tmono(Strahl) ≃ 10−5 · tmono(Hintergrund) (2.6)

(2.1)
⇒ pmax(Hintergrund) ≤ 4 · 10−11hPa

tmono ist die Zeit, die für die Abs
heidung einer Monolage der evaporierten bzw. Hintergrund-

Spezies benötigt wird. Jener Hintergrunddru
k pmax im Ultra-Ho
hvakuum (p < 10−9

hPa) (UHV) läÿt si
h mit modernen Pumpständen wie Cryo- oder Turbomolekularpum-

pen gerade errei
hen.

Die besten Pumpsysteme sind allerdings vergebens, wenn ni
ht au
h bei den Tiegel- und

Ausgangsmaterialien auf hö
hste Reinheit Wert gelegt wird. Als temperaturstabiles Tie-

gelmaterial kommt demna
h pyrolytis
hes Bornitrid in Frage, die Tiegelfüllung sollte eine

Reinheit von 6N (≃ 99.9999%) oder besser aufweisen. Materialien, die im Zuge des Wa
hs-

tums erhitzt werden, sollten mögli
hst niedrige Dampfdrü
ke aufweisen (abgesehen von den

Quellen-Materialien. . . ). So kommt bei den Substratträgern wegen dessen guter Wärme-

leitfähigkeit Molybdän zum Einsatz, während für thermis
he Abs
hirmungen mit niedriger

Wärmeleitfähigkeit Tantal eingesetzt wird.
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Tiegeltemperaturen

Ents
heidend ist au
h das Verhältnis der evaporierten Spezies, gesteuert dur
h die Tiegel-

temperaturen, die bei etwa 850

◦C für Ga bzw. 1100

◦C für Al liegen : Falls eine Spezies

im starken Übers
huÿ vorhanden ist, kann es, speziell bei Metallen, zur Tröpf
henbildung

(droplets) an der Epitaxieober�ä
he kommen. Ein unerwüns
htes Phänomen, daÿ im be-

sten Fall die Strukturierung der Probenober�ä
he zur Bauteilherstellung sehr ers
hwert,

im s
hlimmsten Fall das epitaktis
he Wa
hstum unterbindet, wenn die Tröpf
hen groÿe

Ober�ä
henbede
kung errei
hen.

Substrattemperatur

Wie die Tiegeltemperaturen läÿt si
h au
h die Substrattemperatur regeln. Au
h wenn die

MBE Zü
htungs-Experimente bei niedrigen Temperaturen zuläÿt, werden in der Regel

mögli
hst hohe Temperaturen angestrebt, um die Di�usion an der Substratober�ä
he (sie-

he 2.1) zu fördern. Einges
hränkt wird dies entweder dur
h die Zersetzungstemperatur von

Substrat bzw. Zü
htungsmaterial oder einfa
h dur
h die Heizleistung bzw. die Temperatur-

stabilität der Heizvorri
htung selbst. Im Falle von AlN wurden z.B. Substrattemperaturen

zwis
hen 900 − 1100 ◦C gewählt (S
hmelzpunkt > 2500 ◦C, s. 2.2).

Wa
hstumsmodelle

Im Prinzip gliedert si
h ein MBE-Aufbau in drei Berei
he unters
hiedli
her Temperaturen:

1. Evaporations-Zellen

2. Substrat

3. �kaltes� Vakuum

Bei sol
hen Randbedingungen kann si
h si
herli
h kein globales thermodynamis
hes Glei
h-

gewi
ht ausbilden, der Zü
htungsprozeÿ liegt also weit weg davon.

Bei einer Bes
hränkung der Betra
htung auf die Epitaxieober�ä
he kann man dagegen die

Quellen der Molekularstrahlen auÿer a
ht lassen. Dann läÿt si
h der Prozeÿ im lokalen

Glei
hgewi
ht betra
hten [Hermann and Sitter, 1994℄:

Molekularstrahlen tre�en auf die Epitaxieober�ä
he (Abb. 2.1), wo Teil
hen

1. physisorbieren (z.B. dur
h die van-der Waals-We
hselwirkung)

2. migrieren (Di�usion)

3. 
hemisorbieren bzw. wieder desorbieren (also Einbau oder Abdampfen)

8



Abbildung 2.1: Ober�ä
henprozesse in der MBE na
h [Hermann and Sitter, 1994℄

Im Idealfall führt die Migration der Teil
hen auf der Ober�ä
he zur Chemisorbtion unter

Bildung von zweidimensionalen Keimen, weil si
h dadur
h die Anzahl der Bindungspartner

erhöht. Aus dem selben Grund ist der Einbau an Stufen, wenn vorhanden, energetis
h

bevorzugt.

Bei groÿer Ober�ä
henbewegli
hkeit, wie sie für hohe Wa
hstumstemperaturen typis
h ist,

erfolgt das Wa
hstum somit S
hi
ht für S
hi
ht (Fran
k-van der Merwe Wa
hstum, Abb.

2.2 links). Mit zunehmender freier Weglänge kann ein Übergang von der Bildung lokaler

zwei-dimensionaler Keime zum Einbau an Stufen erfolgen, die dur
h die Anlagerung der

Spezies über die Ober�ä
he ��ieÿen� (step �ow). Diese Unters
heidung spielt eine groÿe

Rolle für RHEED-Oszillationen (s. 3.1.1)

Bei niedriger Ober�ä
henbewegli
hkeit bauen si
h ankommende Spezies nahe ihrer Auf-

tre�punkte ein, teilweise stapeln sie si
h dabei sogar übereinander. Dabei bilden si
h

aber dreidimensionale Keime die zum Inselwa
hstum (Vollmer-Weber Wa
hstum, Abb.

2.2 re
hts) führen.

Im Falle der Heteroepitaxie (wenn also Substrat und Epitaxies
hi
ht vers
hieden sind)

wird oft eine Mis
hung dieser beiden Wa
hstumsmodell beoba
htet. Na
h einer Anzahl von

Monolagen, die von der We
hselwirkung zwis
hen Substrat und Epitaxies
hi
ht abhängt,
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Abbildung 2.2: MBE Wa
hstumsmodelle

kommt es zum Übergang von s
hi
htweisem Wa
hstum zum Inselwa
hstum (Stranski-

Krastanov Wa
hstum, Abb. 2.2 Mitte):

Das Substrat erzwingt anfängli
h den zwei-dimensionalen Einbau, na
hdem aber eini-

ge Monolagen gewa
hsen sind, wird der Substratein�uÿ zunehmend abges
hirmt. Nun

kann es energetis
h günstiger sein, vom bislang zwei-dimensionalen Wa
hstum ins drei-

dimensionale Wa
hstum überzugehen. Als Beispiel kann die Fehlanpassung zwis
hen Sub-

strat und Epitaxies
hi
ht zu Stranski-Krastanov Wa
hstum führen, wenn si
h zuerst im

layer-by-layer Wa
hstum eine Verspannung aufbaut, die si
h dann über die vergröÿerte

Ober�ä
he der drei-dimensionalen Inseln zu relaxieren su
ht.

Aufbau einer MBE-Anlage

Als Anforderungen an einen MBE-Reaktor wurden bisher identi�ziert:

• UHV ⇒ moderne Pumpsysteme

• hohe Reinheit bei allen Prozeÿ-S
hritten

• genaue Kontrolle von Tiegel- und Ober�ä
hen-Temperatur

Das Pumpsystem besteht bei der Riber P32 des MBE-Labors (siehe Abb. 2.3) aus einer

Turbomolekularpumpe

1

mit 1500 l/s Saugleistung (bezogen auf N2), die von mit �üssigem

Sti
ksto� gekühlten Kältefallen (shrouds) unterstützt wird. Zusätzli
h ist die Kammer mit

1

vom Bauprinzip der Verdi
hterstufe eines Düsen-Triebwerks ähnli
h

10



Abbildung 2.3: Teilansi
ht des MBE-Labors des FMF. Im Vordergrund ist die Wa
hstums-

kammer mit ans
hlieÿender Analysen- sowie Lade-Kammer zu sehen, im Hintergrund die

Steuerungselektronik; die Pumpensysteme be�nden si
h unter den Kammern.

der UHV-Standard-Kombination einer Ionengetterpumpe, die weitere 400l/s N2 Pump-

leistung erbringt, und eines Titan-Sublimators

2

bestü
kt. Letztere kommen während des

Wa
hstums ni
ht zum Einsatz, sondern dienen ledigli
h der vorherigen Absenkung des

Hintergrunddru
ks.

In einer Vorkammer wird das auf einem ho
hreinen Molybdän-Blo
k befestigte Substrat

(Abb. 2.5) mittels einer Turbomolekularpumpe mit na
hges
halteter Ionengetterpumpe auf

UHV abgepumpt. In einer weiteren Zwis
henkammer erfolgt ein letzter Reinigungss
hritt

dur
h thermis
he Desorbtion:

Da die verwendeten Substrat-Materialien (Saphir und Silizium
arbid, siehe 2.2.2) hohe

Temperaturstabilität aufweisen, können bei 800−1000 ◦C auf ihrer Ober�ä
he verbliebene

Verunreinigungen abgedampft und von einer Ionengetterpumpe abgepumpt werden.

Na
h dem abs
hlieÿenden Transfer in die Wa
hstumskammer (Abb. 2.4) �ndet das Sub-

strat so die geforderten 4 · 10−11 hPa Hintergrunddru
k vor, dessen Zusammensetzung

in einem Quadrupol-Massenspektrometer der Firma HiDen überprüft werden kann. Um

diesen Hintergrunddru
k überhaupt errei
hen zu können, ist eine UHV-Kammer na
h je-

2

Restgasatome lagern si
h an Titan-Atome an und sind so lei
hter abzupumpen
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Abbildung 2.4: Riber MBE 32, Aufriÿ-Ansi
ht der Wa
hstumskammer

dem Kontakt mit der Atmosphäre bei mindestens 150 ◦C (besser 200 ◦C, so denn keine

Viton-Di
htungen in Mitleidens
haft gezogen würden) unter glei
hzeitigem Abpumpen aus-

zuheizen. Anderenfalls verhindert eine andauernde Desorbtion von an den Wänden aus der

Umgebungsluft niederges
hlagenem Wasserdampf ein Abpumpen bis an die Grenzen der

verwendet Pumpte
hnik.

Die Dru
kmessung erfolgt im UHV über Bayard-Alpert Ionisations-Meÿröhren, die au
h

zur Ei
hung des aus den E�usionszellen austretenden Partikelstroms (beam equivalent pres-

sure (BEP)) benutzt werden. Die E�usionszellen, deren Tiegel-Temperaturen mit W−Rh
Thermoelementen gemessen werden, sind voneinander über Tanatalble
he und die Kühl-

fallen thermis
h entkoppelt, um eine voneinander unabhängige Temperatur-Regelung zu

ermögli
hen.

Um die Ober�ä
hen-Temperatur des Substrats und dessen Bestrahlung dur
h die E�usi-

onszellen zu homogenisieren, rotiert der Molybdänträger über die Heizwendel des Ofens.

Zur Messung der tatsä
hli
h relevanten Temperatur an der Substratober�ä
he kommt ein

Pyrometer der Firma Keller zum Einsatz, daÿ dur
h ein Fenster berührungslos die Strah-
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lungswärme miÿt.

Als besondere te
hnis
he Herausforderung stellt si
h bei Nitriden die Frage der Sti
ksto�-

quelle. Da Sti
ksto� nur gasförmig und in inerter Molekülform vorliegt, ist eine Zersetzung

vonnöten, die dur
h Einsatz einer Radiofrequenz (RF) Plasma-Quelle Modell 
ooled atomi


radi
al sour
e (CARS)25 von Oxford Applied Resear
h mit 10− 20% Konversionse�zienz

erzielt wird. Der Fluÿ wird hier - im Gegensatz zur Temperatur der Feststo�quellen -

über einen Gas-Massen�uÿregler der Firma MKS in sccm eingestellt. Die entspre
henden

BEP-Werte wurden mit Hilfe einer Ionisationsmeÿröhre (s.o.) ermittelt.

Der Wa
hstumsprozeÿ

Wennglei
h au
h die eigentli
he Epitaxie die längste Zeit in Anspru
h nimmt, besteht sie ei-

gentli
h nur aus dem Ö�nen und S
hlieÿen der Shutterble
he, und so ist es die Vorbereitung

der Zü
htung, die die gröÿte experimentelle Herausforderung darstellt:

Substrat

Befestigungsring 

Halte-
federn

Abbildung 2.5: MBE Probenhalter.

Substratpräparation Zur Erhaltung der

hohen Reinheit und Ober�ä
hengü-

te des vorgereinigt gelieferten Sub-

strats wird dieses unter Flowboxen,

die nominell Reinraumklasse 100 be-

reitstellen, auf einen Molybdän-Blo
k

geklebt. Als Befestigungsmaterial die-

nen dabei ho
hreine Kohlensto�-

Lösung (Plano
arbon von der Firma

Plano) bzw. ein 7N Gallium-Zinn Eu-

tektikum, die wie Molybdän niedrige

Dampfdrü
ke aufweisen.

Diese Materialien sollen dur
h Benet-

zung insbesondere die thermis
he An-

bindung des Substrats an den geheiz-

ten Mb-Blo
k gewährleisten. Um al-

lerdings eine verläÿli
he Fixierung der

2′′-Substrate zu gewährleisten, wer-

den diese dur
h einen Molybdän-Ring

an den Heizblo
k gepreÿt. Bei gevierteilten 2′′-Substraten hält der Molybdän-Ring

dagegen ein dünnes Molybdän-Ble
h, das zwe
ks Haltefedern für das Substrat mittels

Laser zuges
hnitten wurde (Abb. 2.5).

Das Substrat wird nun auf dem Blo
k einges
hleust und in einer Ausheizkammer

vorläu�g ausgegast (siehe unten).
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Fluxbestimmung Zu Beginn des Experiments wird die Gruppe-III Feststo�quelle zwe
ks

Einstellung des gewüns
hten Flux aufgeheizt. Dabei wird eine Ionisationsmeÿröhre

na
h Bayard-Alpert verwendet, die es ermögli
ht, den austretenden BEP der Quelle

zu bestimmen (s. Tabelle in Abb. A.5). Der N2 Gas-Fluÿ wird dagegen direkt am

Gas-Massen�uÿregler in sccm eingestellt.

Ausgasen Mittels thermis
her Desorbtion werden die Substrate von eventuellen Verun-

reinigungen befreit. Der Grad der Reinigung kann über den Hintergrunddru
k und

die Restgasanalyse mittels des Quadrupolmassenspektrometers abges
hätzt werden.

Nitridi�zierung Soll eine gute Qualität der gezü
hteten Kristall-S
hi
ht errei
ht werden,

ist die Substratober�ä
he häu�g zuerst vorzubehandeln:

Na
h dem Ausgasen erfolgt die Zündung des Sti
ksto�plasmas hinter einem Ab-

s
hirmble
h. Saphir wird gegebenenfalls dem Plasma der CARS-Sti
ksto�quelle aus-

gesetzt, was zu einer partiellen Umwandlung der Substratober�ä
he in AlN führt

(Genaueres in 2.2.2). Dies ermögli
ht theoretis
h im Falle des AlN eine Pseudo-

Homoepitaxie, allerdings ist die Umwandlung abhängig von Nitridi�zierungsdauer

und -temperatur ni
ht immer vollständig. Auÿerdem kann die nitridi�zierte Ober�ä-


he des Al2O3 verspannt sein (s. Tab. 2.2).

Diese Nitridi�zierung hat au
h den erfreuli
hen Nebene�ekt, die Ober�ä
he dur
h

Reaktion mit den Sti
ksto�radikalen von Rü
kständen zu befreien, die na
h dem

Ausgasen no
h der Substratober�ä
he anhaften.

SiC darf dagegen dem Sti
ksto�-Plasma ni
ht ohne glei
hzeitigen Gruppe-III Fluÿ

ausgesetzt werden, sonst kann es zur Zerstörung der Substrat-Ober�ä
he dur
h die

Bildung des amorphen Si3N4 kommen. So bietet es si
h an, SiC mit einer Monolage

Aluminium zu bedampfen, um der Bildung von Si3N4 vorzubeugen.

Nukleierung Sowohl für nitridi�ziertes Al2O3 (GaN : 2.4% Gitterfehlanpassung zu AlN
als Minimalwert) wie au
h für SiC (AlN : 1%, GaN : 3.4% Gitterfehlanpassung) ist

die Gitteranpassung zu GaN ni
ht optimal (s. Tabelle 2.2).

Dieses Problem kann dur
h eine Pu�ers
hi
ht angegangen werden: Bei tiefen Tem-

peraturen (typis
herweise 100K unter der eigentli
hen Wa
hstumstemperatur) wird

eine S
hi
ht von idealerweise entspannten Nukleationskeimen gezü
htet, die dana
h

als Substrat für die eigentli
h GaN -Epitaxie dient (z.B. [Kim et al., 1997℄). Die tiefe

Temperatur sollte die Di�usion der Spezies an der Ober�ä
he herabsetzen und so

gerade drei-dimensionales Wa
hstum erzwingen (vgl. Abb. 2.2).

Den prinzipiellen Verlauf des Zü
htungsexperiments zeigt der Protokollbogen eines Wa
hs-

tums im Appendix A.5.

Natürli
h müssen bei einem neuen Materialsystem wie den Nitriden sämtli
he Parameter

für ein erfolgrei
hes Wa
hstum erst erarbeitet werden:
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• Zellentemperaturen (allg.: Gruppe V : III Verhältnis)

• Substrattemperaturen bei Nukleation und Wa
hstum

• Plasmaleistung und Fluÿ der Sti
ksto�quelle

Voraussetzung hierfür sind viele regelungste
hnis
he Vorarbeiten, die die genaue Kontrolle

dieser Parameter erst ermögli
hen. Insbesondere die Plasma-Quelle stellte hier eine Her-

ausforderung dar:

Die CARS 25 ist auf Grund Ihrer Spezi�kationen zwar weitverbreitet in der plasma enhan-


ed MBE aber leider alles andere als zuverlässig im Betrieb. An si
h sollte die Umspülung

mit �üssigem Sti
ksto� dafür sorgen, die Heizleistung des Plasmenbrennraums abzuführen,

in den Reinst-Sti
ksto� über ein Nadelventil ins UHV einströmt. Nun muÿ einerseits si
her-

gestellt sein, daÿ der dieses Kühlmittel den Brennraum ni
ht mehr im �üssigen Zustand

errei
ht, da der Verdampfungsprozeÿ ungünstig mit dem Plasma koppeln und zu dessen

Instabilität führen kann.

Andererseits führt eine zu geringe Kühlleistung zur Si
herheitsabs
haltung des Plasmas.

Dieses Problem wurde über ein einfa
hes Temperatur-Kontrollgerät am Kühlauslaÿ adres-

siert, das den Zustrom des Kühlmittels über ein Magnetventil einstellt. Na
h wie vor ver-

hindert jedo
h die Plasmeninstabilität ein unkompliziertes Kristallwa
hstum.

Leider waren au
h S
hwankungen des Reinst-Sti
ksto� Gasstroms zu beoba
hten, die dur
h

thermis
he Verformung des Nadelventils auftraten. Daher muÿte eine MKS Massen�uÿ-

Kontrolleinheit in der Edelstahl-Zuleitung installiert werden.
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2.1.2 Anwendungen

Die MBE führte zur Entwi
klung einer neuen Klasse von Halbleiterbauteilen, die auf Quan-

tenstrukturen basieren: Freie Ladungsträger sind dabei in 1 bis 3 Raum-Dimensionen (s. Ta-

belle 2.1) in Gröÿenordnungen ihrer de Broglie-Wellenlängen

3

einges
hränkt.

Einges
hränkte englis
he

Raumri
htungen Dimensionalität Bezei
hnung Bezei
hnung

0 3D Volumenkristall bulk 
rystal

1 2D Quantentrog quantum well

2 1D Quantendraht quantum wire

3 0D Quantenpunkt quantum dot

Tabelle 2.1: Dimensionalität von Halbleiterquantenstrukturen

Häu�g wird au
h einfa
h die Dimension vor den Begri� des Elektronengases gehängt, wenn

von Quantenstrukturen die Rede ist, z.B. 2D-Elektronengas im Falle des Quantentrogs

(Abb. 2.6). Entlang der Eins
hränkungen (engl.: 
on�nement) bilden si
h stehende Wel-

len aus, deren Energiezustände bei Verringerung der Gröÿenordnung einer Struktur immer

weiter aufspalten. Diese neuen Quantenzustände sind Grundlage der interessanten physi-

kalis
hen Eigens
haften niedrig-dimensionaler Halbleiterstrukturen.

Ein Beispiel aus dem tägli
hen Leben, das erst dur
h MBE-Zü
htung mögli
h wurde: Die

meisten kommerziellen Laserdioden (z.B. auf AlGaAs/GaAs Basis im roten Wellenlän-

genberei
h wie sie in tragbaren CD-Spielern verwendet werden, s. Abb. 2.7), benutzen 2-

dimensionale Elektronengase um S
hwellspannung und Energieverbrau
h zu senken (s. Ap-

pendix A.1). Bauteile auf Basis von Quantendrähten oder gar -punkten be�nden si
h

dagegen allenfalls im frühen Prototypen-Stadium, da sie si
h ni
ht einfa
h dur
h MBE-

S
hi
htwa
hstum ergeben.

Als Weiterführung des Quantentrogs erlaubt MBE starke Ein�uÿnahme auf die Bandlü
ke

der gezü
hteten Halbleiter (bandgap engineering), als Beispiel �ndet si
h das sog. zone

folding im Appendix A.2.2.

3

Abs
hätzung für e− in GaAs@300K: ET =
~
2k2

2m∗

e

.
= 300KB = 25meV ⇒ k = 6.73 · 108m−1 ⇒ λe =

2π
k

= 9.3nm ⇒ MBE !
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Abbildung 2.7: Prinzip des Quantentrog-Lasers: In GaAs (kubis
hes Kristallgitter) tritt

auf Grund der hohen Symmetrie eine zweifa
he Entartung des obersten Valenzbands bei

~k = 0 (Γ-Punkt) auf. Wegen der unters
hiedli
hen Krümmungen der Valenzbänder lassen

si
h lei
hte (light holes, lh) und s
hwere Lö
her (heavy holes, hh) beoba
hten. Bei g2D

handelt es si
h um die zwei-dimensionale Zustandsdi
hte (s. Appendix A.1), fFD ist die

Fermi-Dira
-Statistik. Die Laser-Emission zeigt deutli
h den E�ekt der Quantentrogbreite.
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2.2 Nitride

2.2.1 Eigenschaften

Die wi
htigsten physikalis
hen Eigens
haften der Nitride sind in Tabelle 2.2 zusammen-

gestellt. Insbesondere bilden die Wurtzit-Polytypen von AlN & GaN ein System von Le-

gierungen vollständiger Mis
hbarkeit, wodur
h eine Einstellmögli
hkeit der direkten Band-

lü
ken im Berei
h von 6.2 − 3.4 eV gegeben ist.

Material Bandgap Gitterkon- Wärmeleit- th. Ausdeh- Stapel

� 300K stanten fähigkeit nungskoe�. folge

[eV ℄ a/
 [Å℄ [

W
cm·K ℄ a/
 [10−6K−1

℄

2H GaN 3.39 3.189/5.185 1.3 5.59/3.17 ABABAB

2H AlN 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 Al2O3 ∼ 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

Si 1.12 5.43 1.5 3.59 ABCABC

GaAs 1.42 5.63 0.5 6 ABCABC

Tabelle 2.2: Eigens
haften von Nitriden und mögli
hen Substraten für deren Epitaxie.

Quelle: [Strite and Morkoç, 1992℄

Kristallstruktur

Die Nitride kristallisieren energetis
h am günstigsten hexagonal in der Wurtzitstruktur

(Abb. 2.8), beim Aufwa
hsen auf Zinkblendegitter wie z.B. GaAs kann aber au
h die meta-

stabile Ausbildung des kubis
hen Polytyps erzwungen werden [Ploog et al., 1998℄. Wegen

der Verfügbarkeit qualitativ ho
hwertiger Substrate ist das Aufwa
hsen auf Si im Bin-

dungsverhältnis 6:7 besonders aus Kostengründen interessant, wobei au
h der hexagonale

Nitridpolytyp entstehen kann [Ploog et al., 1998℄/[San
hez-Gar
ia et al., 1998℄.

2.2.2 Substrate für die Nitridepitaxie

Im Wesentli
hen bieten si
h für hexagonale Nitride zwei Substratmaterialien an: Einmal

SiC, das in Gitterkonstante und Ausdehnungskoe�zient gut an AlN angepaÿt ist, und viel

bessere Wärmeleitfähigkeit & Wärmeeinkopplung als Saphir (vgl. Wärmeleitfähigkeit und

Bandlü
ke in Tab. 2.2), das andere Substrat der Wahl, bietet. Leider kostet ein marktüb-

li
her SiC 2� Wafer z.B. bei Cree Resear
h In
. in der Gröÿenordnung von 2000 Dollar.
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hexagonal (0001) hexagonal (1100) kubis
h

Abbildung 2.8: Das Kristallgitter der Nitride

Saphir dagegen ist rund zehnmal billiger als SiC aber s
hle
ht angepaÿt in seiner Gitterkon-

stante. Dieses Problem ist über eine Nitridi�zierung prinzipiell beherrs
hbar, bei der si
h

die Al2O3-Ober�ä
he zu einer AlN-Ober�ä
he umwandelt. Dabei führt die Ersetzung von

O dur
h N zur einer Umwandlung von oktaedris
hen zu tetraedris
hen Al-Gitterplätzen
und resultiert in einer 30◦-Rotation der beiden Kristallgitter zueinander. Nitride nukleieren
auf einem so nitridi�zierten Substrat in Kristallkeimenmit ~c-A
hse parallel zur Wa
hstums-

ri
htung, die kolumnar zu S
hi
hten mit deutli
hen verbesserten optis
hen und morpholo-

gis
hen Eigens
haften auswa
hsen (z.B. [Grandjean et al., 1997℄).

Die unters
hiedli
hen thermis
hen Ausdehnungskoe�zienten (s. Tab. 2.2) sind allerdings

sehr problematis
h für die AlN/GaN -Epitaxie, da beim Abkühlen na
h vollendeter Epita-

xie das Substrat kompressiv auf die Epitaxies
hi
ht wirkt. Aufgrund der gröÿeren Band-

lü
ke koppelt Wärme in Saphir s
hle
hter ein als in SiC, was bei bes
hränkter Heizleistung
zu einer Limitierung der Wa
hstumstemperatur führen kann.

Verwendung fanden Saphir (0001)-Substrate von Union Carbide, während das 6H − SiC
mit 3.5◦ Verkippung zu (0001) vom Institut für Werksto�wissens
haften VI der Universität

Erlangen zur Verfügung gestellt wurde.

2.2.3 Anwendungen

Die Nitride sind ein vielverspre
hendes System für die Halbleiter-Te
hnologie, denn sie

bieten folgende Vorteile gegenüber Si oder den klassis
hen III−V -Halbleitern wie GaAs
[Strite and Morkoç, 1992℄/[Strite et al., 1993℄:

1. Zugang zum blauen bis ultravioletten Wellenlängenberei
h in der Optoelektronik.

2. Kurze Bindungen (2.28 eV Bindungsenergie für AlN , [Foxon and Orton, 1998℄) und

damit hohe 
hemis
he & me
hanis
he Stabilität sowie Temperaturbeständigkeit.

19



3. Potentiell hohe Ladungsträgerbewegli
hkeiten (µn = 620 cm2

V s
bei RT in AlGaN/GaN

Heterostrukturen [Morkoç et al., 1994℄) und hohe Dur
hs
hlagfestigkeit (5 · 106 1
V cm

für GaN [Morkoç et al., 1994℄).

Damit eignen si
h Nitride für te
hnologis
h ho
hinteressante Anwendungen z.B. für Ho
h-

leistungslaser und Leu
htdioden im Blauen bis Ultravioletten, strahlungsharte Detektoren,

die für si
htbares Li
ht unemp�ndli
h sind, oder Elektronik bei hohen Temperaturen, Lei-

stungen und Frequenzen [Foxon and Orton, 1998℄.

Für AxGa1−xN (0 ≤ x ≤ 1) sind demna
h sonnenblinde Detektoren (Flammen- und

Umweltdiagnostik jenseits von bis zu 6.2eV ), Hö
hsttemperaturbauelemente (hohe Band-

lü
ke) & Laser im fernen UV (200 nm für AlN) als Anwendungen vorstellbar. Die hohen

Ladungsträgerges
hwindigkeiten für e− (vn ≃ 3 · 107 cm
s
für GaN bei Raumtemperatur laut

[Strite et al., 1993℄) könnten au
h GaAs in der Nis
he der Ho
hfrequenzbauteile z.B. in

Satelliten-LNBs oder Handys verdrängen.

Die kurzen und steifen Bindungen ma
hen AlN zu einem sehr interessanten Material für

die Erzeugung von akustis
hen Ober�ä
henwellen (surfa
e a
ousti
 waves, SAW ) mit einer

S
hallges
hwindigkeit von 
a. 5800 m
s
, Ho
hfrequenzbauteile im 2 GHz-Berei
h wurden

bereits demonstriert [Deger et al., 1998℄.

In der Halbleiterte
hnologie wird undotiertes AlN als vielverspre
hender Ersatz für SiO2

bei Ho
htemperaturelektronik auf SiC-Basis gesehen [Zetterling et al., 1997℄, insbesondere
wegen seiner hohen Wärmeleitfähigkeit und Dur
hs
hlagfestigkeit im Verglei
h zu SiO2.

Auÿerdem ist von den Nitriden [Foxon and Orton, 1998℄/[Morkoç et al., 1994℄ eine starke

Piezoelektrizität bekannt, die insbesondere bei verspannten Heterostrukturen zu beoba
h-

ten ist.

2.2.4 Probleme der Nitride

Hintergrunddotierung

Nitride weisen bei klassis
hen Kristallzü
htungsmethoden, z.B. mittels Ho
hdru
kverfah-

ren, hohe Hintergrunddotierungen n≫ 1017
auf. Diese sind vermutli
h auf Sti
ksto�vakan-

zen zurü
kzuführen [Foxon and Orton, 1998℄. Dur
h Benutzung der MOCVD oder MBE

läÿt si
h die Dotierung auf n < 1016 cm−3
verringern [Foxon and Orton, 1998℄.

Kontrollierte Dotierung

Die rasante Bauteilentwi
klung auf GaN -Basis wurde dur
h die zufällige Entde
kung der

p-Dotierung ermögli
ht, na
hdem Magnesium als potentieller Dotiersto� lange ni
ht die
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erwartete Lö
herleitung erbra
ht hatte: [Amano et al., 1992℄ entde
kten, daÿ dur
h Elek-

tronenbes
huÿ Mg-dotierte Proben tatsä
hli
h p-leitend wurden. Wie si
h in Testreihen

zeigte, bilden si
h H −Mg Komplexe, wodur
h die p-Dotierung passiviert ist (p ≃ 1015
).

low energy ele
tron beam irradiation (LEEBI) oder besser ein Tempers
hritt unter N2-

Atmosphäre bei 700

◦C [Nakamura et al., 1992℄ führen zur Dissoziation der Komplexe, p
steigt auf ≃ 1019

.

Für AlN muÿ si
h diese Entwi
klung no
h wiederholen, die p-Dotierung ist bisher nur an-
satzweise mit Kohlensto� in dünnsten S
hi
hten realisiert ([Spen
er et al., 1996℄). Theo-

retis
he Arbeiten, z.B. [Bogusªawski and Bernhol
, 1997℄, identi�zieren CN als mögli
hen

Akzeptor in AlN , der aber mit 500 meV relativ tief in der Bandlü
ke liegt. Aus die-

sem Grund wurden in dieser Diplomarbeit Versu
he zur Kohlensto�dotierung mittels eines

Kohlensto�-Filaments dur
hgeführt.

Au
h die n-Dotierung ist problematis
h: Von GaN sind als �a
he Donatoren Si & Ge be-
kannt. Für Si in AlN wird die Dotierung dur
h Ausbildung eines stabilen DX1-Zustandes
passiviert,Ge ist in AlN ein tiefer Donator bei etwa 1eV [Bogusªawski and Bernhol
, 1997℄.

Halbleiter-Te
hnologie

Nitride weisen bekanntermaÿen ein sehr s
hle
htes Ätzverhalten auf, weil sie 
hemis
h

so stabil sind (s. 2.2.3). Für die in der Bauteilfabrikation benötigte Strukturierung stellt

dies ein groÿes Hindernis dar. In Kooperation mit dem Te
hnologie-Labor des FMF soll

mittels UV-Photoätzen in KOH eine Strukturierung von epitaktis
hen Nitrids
hi
hten

erfolgen. Ergebnisse des Fraunhofer Instituts für angewandte Festkörperphysik zeigen,

daÿ zumindest eine Politur der Ober�ä
hen mittels Polierstempeln und KOH mögli
h

ist [Weyher et al., 1997℄.
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3 Methoden der Material
harakte-

risierung

Zur Optimierung des Zü
htungs-Prozesses benötigt die Kristallzü
htung immer Aufs
hluÿ

über die Qualität und Eigens
haften des Zu
htmaterials. Dazu standen eine Vielzahl von

Charakterisierungsmethoden zur Verfügung.

3.1 Morphologische Charakterisierung

3.1.1 RHEED

re�e
tion high energy ele
tron di�ra
tion (RHEED) ist dur
h das UHV in einer MBE-

Wa
hstumskammer relativ einfa
h zu implementieren. Eine Elektronenstrahlkanone be-

s
hleunigt Elektronen auf etwa 12kV , die extrem streifend mit 1 − 2◦ Inklination auf die

Kristallober�ä
he auftre�en. Es kommt zur Elektronenbeugung an der Ober�ä
he (Ein-

dringtiefe des e

−
Strahls: wenige Monolagen), die am Besten im reziproken Raum unter

Benutzung der Ewald-Konstruktion zu verstehen ist.

In der kinematis
hen 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

~kin − ~kout ∈
reziprokes Gitter erfüllen, wobei |~kin| = |~kout|. Diese Bedingung läÿt si
h gerade konstruie-

ren, indem eine Ewaldsphäre mit Radius rE = |~kin| = |~kout| = 2π
λ(e−)

dur
h zwei Punkte des

reziproken Gitters gelegt wird (Abb. 3.1).

Aus der Bes
hleunigungspannung ergibt si
h gerade die de Broglie-Wellenlänge λ(e−) der
bes
hleunigten Elektronen:

λ(e−) ≃
12.247

√

U(1 + 10−6U)
[Å], d.h. 0.12 Å @ U = 10 kV (3.1)

Somit ergibt si
h der Radius der Ewaldkugel zu rE ≃ 1
λ(e−)

= 8 · 1011 m−1 ≫ Abstände im

reziproken Gitter≃ (3Å)−1
. Dies bedeutet gerade, daÿ die s
hwa
h gekrümmte Ewaldkugel,

die in ihrem Radius eine gewisse Vers
hmierung aufweist (sei es dur
h die thermis
he

Bewegung des beugenden Gitters oder s
hwa
he Energieverluste beim Streuvorgang), mit

einem gröÿeren Berei
h einer reziproken Gitterebene überlappt.
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Abbildung 3.1: Elektronenbeugung - Die Ewald-Konstruktion und das reziproke Gitter

(~a,~b, ~s: Vektoren des reziproken Gitters;

~kin, ~kout: ein- und ausfallende Wellenvektoren)

Im Falle des drei-dimensionalen reziproken Gitters läÿt si
h demna
h für jede Beugungs-

ordnung eine Reihe von Di�raktionspunkten senkre
ht zur Kristallober�ä
he am Floures-

zenzs
hirm beoba
hten (s. Abb. 3.1).

Dagegen ist das Di�raktionsmuster für eine 2D-Ober�ä
he strei�g, da diese im reziproken

Raum dur
h ein Liniengitter repräsentiert wird: Dur
h die geringe Eindringtiefe des e−-
Strahls trägt die Beugung an übereinanderliegenden Gitterebenen kaum bei, es fehlt im

Prinzip eine Beugungsbedingung. Demna
h kann die Ri
htung senkre
ht zur Kristallober-

�ä
he keine diskreten reziproken Gitterpunkte aufweisen, das Punktgitter entartet dort zur

Linie (s. Abb. 3.1).

Zum Verglei
h: Im Falle der Röntgenstrahlung, z.B. für Cu Kα1 (λ(γ) = 0.1540562) kann si-

her niemals ein reziprokes Liniengitter beoba
htet werden, da die Krümmung jener Ewald-

kugel viel stärker ist (

1
λ(γ)

= (1 − 2Å)−1
).

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

dem Abstand L zwis
hen Kristall und S
hirm, lassen si
h lei
ht die Gitterkonstanten aus

den Abständen der RHEED-Streifen abs
hätzen.

Dazu ist der Azimuth des Elektronenstrahls dur
h Rotation des Kristallwafers zu variieren,

bis Streifen beoba
htbar sind. Bei einer hexagonalen (0001) Ober�ä
he sollten a und b
A
hse unter 60◦ zueinander Streifen zeigen (vgl. Abb. 2.8). Genau dazwis
hen treten au
h

no
h einmal Streifen auf, die von den Diagonalen der Einheitszelle stammen, da diese im

reziproken Raum die inversen Abstände aufweisen:
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Abbildung 3.2: Prinzipielle Funktionsweise von RHEED (Def. des Winkels 2θ s. Abb. 3.1)

Bragg für a-A
hse: nλ = 2a sin 2θ

da

D/2
a−1 = L

λ−1 ⇒ a = 2λL
D

(3.2)

Oft können neben den Streifen, die vom Gitter herrühren, au
h no
h s
hwä
here Streifen

bei ganzen Bru
hteilen des Gitterstreifenabstands auftreten. Diese rühren von der Ober-

�ä
he her, denn es kann für die ni
ht abgesättigten Abs
hluÿbindungen des Kristalls ener-

getis
h günstig sein, miteinander zu rekonstruieren. Ein bekanntes Beispiel ist die 7 × 7-
Rekonstruktion des Si, bei der die Ober�ä
he gerade eine 7-fa
h gröÿere Elementarzelle

aufweist als der Kristall selbst: Im RHEED wäre dies in der reziproken Darstellung dur
h

6 s
hwa
he Streifen zwis
hen den Hauptre�exen zu erkennen.

Zusammenfassend läÿt si
h also sagen, daÿ mit RHEED die wertvolle Mögli
hkeit besteht,

in-situ (also während des Wa
hstums)

1. Ober�ä
henmorphologie (2D/3D)

2. und Gitterstruktur

zu überwa
hen.

RHEED-Oszillationen

Prinzipiell läÿt RHEED au
h eine S
hi
htdi
kenbestimmung zu [Lewis et al., 1985℄. Wie

in Abb. 3.3 dargestellt, variiert die Ober�ä
henrauhigkeit einer (0001) orientierten Epita-

xieober�ä
he während des layer-by-layer Wa
hstums:
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Abbildung 3.3: RHEED Oszillatio-

nen, aus [Hermann and Sitter, 1994℄

Eine abges
hlossene Monolage sollte für 2D-

Wa
hstum wenig Rauhigkeit aufweisen. Dann bilden

si
h 2D Keime, die Rauhigkeit errei
ht ein Maxi-

mum für halbe Ober�ä
henbelegung und nimmt wie-

der zum Abs
hluÿ der Monolage ab. Entspre
hend

verhält si
h die Intensität des RHEED-Signals am

Floureszenzs
hirm.

Mittels einer Photodoide läÿt si
h der zeitli
he Ver-

lauf der Intensität aufzei
hnen und aus der S
hwin-

gungsdauer die Wa
hstumsges
hwindigkeit bestim-

men.

Dies funktioniert aber o�ensi
htli
h nur unter der

Prämisse des layer-by-layer Wa
hstums dur
h 2D-

Keime. Werden dagegen verkippte Substrate verwen-

det, um die Stufendi
hte auf dem Substrat zu erhö-

hen und so dem Inselwa
hstum vorzubeugen, kommt

es zum sogenannten step �ow : Dabei bewegen si
h

Stufen über das Substrat, die Ober�ä
henrauhigkeit

bleibt demna
h unverändert.

Letzteres war bei den verwendeten n − SiC-
Substraten mit 
a. 3.5◦ Verkippung der Fall, die im

Rahmen einer Kooperation von Prof. Winna
kers

Gruppe an der Uni Erlangen bereitgestellt wurden. Aber au
h auf (0001) Saphir sind

RHEED-Oszillationen bei AlN nur unter ganz bestimmten Bedingungen zu beoba
hten,

da Al eine relativ geringe Ober�ä
henbewegli
hkeit aufweist [Daudin and Widmann, 1997℄,

weshalb erst bei sehr hohen Temperaturen der Übergang von 3D- zu 2D-Nukleation erfolgt.

3.1.2 Interferenzkontrastmikroskopie

Bei der Interferenzkontrastmikroskopie wird ein Mikroskop verwendet, in dessen Strah-

lengang si
h ein Interferenzkontrast�lter be�ndet, ein optis
h anisotropes Medium, dessen

optis
he A
hse zum Strahlengang verkippt steht: Li
ht spaltet im Medium in zwei Polarisa-

tionsanteile auf, die vers
hiedene Li
htges
hwindigkeiten aufweisen. Wegen der Verkippung

kommt es dadur
h ni
ht nur zu einem Phasenunters
hied (wie z.B. bei einem

λ
2
-Plätt
hen)

sondern au
h zu einer räumli
hen Trennung der beiden Polarisationen. Diese tre�en somit

lei
ht versetzt auf der re�ektierenden Probe auf. Dadur
h erzeugen s
hon Rauhigkeiten

von Bru
hteilen der Li
htwellenlänge einen Phasenunters
hied, der für das Auge als Farb-

kontrast wahrnehmbar ist.
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3.1.3 Rutherford-Rückstreuung

Zur S
hi
htdi
kenbestimmung wurde die Rü
kstreuung (Rutherford ba
ks
attering (RBS))

bes
hleunigter Ionen (z.B. He, Protonen) vom Kristallgitter beoba
htet. Das Maÿ der Ab-

bremsung des Ionenstrahls dur
h Gitter-Elektronen liefert die gewüns
hten S
hi
htdi
ken.

Abbildung 3.4: Kristallkanäle in hexago-

nalem (oben) und kubis
hem GaN

Darüber hinaus zeigt die Streuung einen 
ha-

rakteristis
hem Streuquers
hnitt für vers
hie-

dene Elemente. Somit lassen si
h die Zusam-

mensetzung der Probe sowie die Konzentratio-

nen der Elemente bestimmen, über die oben

erwähnte Abs
hwä
hung dur
h e− au
h tiefen-

aufgelöst. Die erzielbaren Au�ösungen bezügli
h

Konzentration und Tiefe (minimal 1017Atome
cm3 &

typis
herweise ±10% Fehler auf 1000 nm bei

der verwendeten Apparatur) liegen aber deut-

li
h unter der von se
ondary ion mass spe
-

tros
opy (SIMS) (minimal 1015Atome
cm3 & 1 nm

[Chu et al., 1998℄), wo Massenspektroskopie am

von Ionen zersputterten Kristall dur
hgeführt

wird. Ein Vorteil von RBS ist aber der ni
ht-

zerstörende Charakter, zumindest für entspre-


hend niedrig gewählte Strahlintensitäten.

Halbleiterkristalle zei
hnen si
h in der Regel

dur
h hohe Ordnung aus, das Kristallgitter

weist viele Kanäle auf (Abb. 3.4). Die Methode

des Ionen-Channeling untersu
ht daher die Eindringtiefe des Ionenstrahls in die Kristall-

kanäle abhängig von der Defektdi
hte. Eine Aufstellung mögli
her Defekte �ndet si
h in

Abb. 3.5

In den gezü
hteten Proben sind wegen der Gitterfehlanpassung insbesondere Versetzungen

zu erwarten, die auf Grund des sie umgebenden drei-dimensionalen Verzerrungsfelds deut-

li
he Rü
kstreuraten verursa
hen sollten. Zu Punktdefekten ist zu sagen, daÿ Atome auf

Zwis
hengitterplätzen zwar zu Rü
kstreuung führen dürften, allerdings ni
ht in dem Maÿe

wie die viel ausgedehntere Störung des Kristallgitters dur
h eine Versetzungslinie. Glei
hes

gilt für Fremdatome auf Gitterplätzen, die au
h nur dann zu Rü
kstreuung führen, wenn

ihr Atomradius gröÿer ist, als der des Atoms, das sie ersetzen.

Solange ni
ht mit ergänzenden Charakterisierungsmethoden Hinweise auf die anderen drei

Kristalldefekte in Abb. 3.5 (z.B. können Röntgen-Pol�guren Aufs
hluÿ über Eins
hlüsse

der kubis
hen Nitridphase geben) und deren Häu�gkeit gefunden werden, ist anzunehmen,

daÿ die Rü
kstreurate im Wesentli
hen der Versetzungsdi
hte proportional sein sollte.

3.1.4 Röntgendiffraktometrie

X-Ray di�ra
tion (XRD) gibt Auskunft über die Kristallinität einer Probe, im Gegensatz

zu RHEED stammen die gewonnenen Informationen aber aus einem wesentli
h gröÿeren

27



S
hraubenversetzungStufenversetzungPunktdefekt

Zwilling amorphe S
hi
ht Phaseneins
hluÿ

Abbildung 3.5: Ionen-Channeling und Defekte

Volumen, über das der Röntgenstrahl mittelt. Die Re�ektion des Kristalls wird dazu unter

den apparativ zugängli
hen Austrittswinkeln untersu
ht, wobei diese gerade dem Einfalls-

winkel entspre
hen müssen, damit die Bragg-Bedingung erfüllt ist (ω-2θ-s
an wobei θ = ω,
s. Abb. 3.6.) Allerdings wurde ohne S
hlitzblende am Detektor gemessen, so daÿ die Mes-

sung einem reinen ω-s
an entspri
ht, bei dem ledigli
h der Detektor na
hpositioniert wurde.

Eine sol
he Ro
king-Kurve weist Bragg-Peaks auf, deren Lage die Gitterkonstanten iden-

ti�ziert. Die Breite der Peaks gibt Aufs
hluÿ darüber, wie homogen das Gitter im Pro-

benvolumen ist. Während die Position der Peaks si
h einfa
h aus der Bragg-Bedingung

erre
hnen läÿt, ist die Untersu
hung der Gründe für eine Verbreiterung ein Problem der

dynamis
hen Streutheorie mit vielen Unbekannten.

Lage der Bragg-Peaks:

2
d

i
· sin (ω) = λ (3.3)

Bei d handelt es si
h um die Gitterkonstante senkre
ht zur Kristallober�ä
he, der Peak

stammt von der S
har von Netzebenen mit Miller-Indizes (000i) und ω ist der Ein- und

Ausfallswinkel. Eine weit verbreitete Röntgenquelle in der Strukturuntersu
hung ist Cu

Kα1-Strahlung mit λ(γ) = 0.1540562 nm.

Beim Dur
hfahren der Ro
king-Kurve werden Bragg-Peaks nur dann detektiert, wenn eine

Netzebenen-Normale die Winkelhalbierende in der Ebene zwis
hen Ein- und Ausfallsri
h-

28



��
��
��
��

Vier-Kristall-

Mono
hromator

�-Kreis

Cu-Target

Glühkathode

!-Kreis

Probe auf Goniometerkopf

Detektor

Abbildung 3.6: Zwei-Kreis Fünf-Kristall-Di�raktometer

tung bildet. Ist dies ni
ht der Fall, weil die Netzebenen gegenüber dem Goniometerkopf

verkippt sind, muÿ diese Verkippung zuerst ausgegli
hen werden.

Im Falle des SiC mit 3.5◦ nomineller Verkippung von (0001) zur Substratober�ä
he wurde
eine Laueapperatur benutzt, bei der über eine Photoplatte ein S
hnitt dur
h das drei-

dimensionale Beugungsbild des Kristalls aufgenommen wird. Der Röntgenstrahl tri�t dazu

dur
h ein Lo
h in der Photoplatte auf den Kristall, von wo er zurü
k auf den Film geworfen

wird. Bei bekanntem Abstand zwis
hen Kristall und Film läÿt si
h der Verkippungswinkel

des Beugungsbilds gegenüber dem Filmzentrum ausmessen.

3.1.5 Rasterkraftmikroskop

Die Rasterkraftmikroskopie ist eine Untersu
hungsmethode, die es ermögli
ht, Strukturen

der Ober�ä
hen nahezu beliebiger Materialien zu visualisieren [Ebert, 1998℄. Es handelt

si
h dabei um eine Spitze (etwa aus Wolfram) von atomarer Feinheit, die z.B. dur
h Ätzen

hergestellt wurde und auf einem federnden �Ble
h�, dem sog. 
antilever, angebra
ht ist.

Diese Spitze wird über die zu untersu
hende Ober�ä
he gezogen und dabei die Verzerrung

des 
antilevers registriert, indem z.B. ein Spiegel daran befestigt ist, der einen Laserstrahl

ablenkt (Abb. 3.7).

O�ensi
htli
h kann atomare Au�ösung nur mit einem Positionierungsme
hanismus eben-

sol
her Genauigkeit bewerkstelligt werden. Diese Aufgabe übernehmen Piezokristalle, die
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Abbildung 3.7: Rasterkraftmikroskop (A), UHV-AFM Spitze (B) und Rastertunnelmikro-

skop (C).

si
h abhängig von der angelegten Spannung um Bru
hteile ihrer Gitterkonstanten (also im

Å-Berei
h) ausdehnen oder zusammenziehen können.

Bei dem atomi
 for
e mi
ros
ope (AFM) am MBE-Reaktor ist dagegen die Spitze selbst

auf einen weiteren Piezokristall geklebt (Abb. 3.7), der in S
hwingungen versetzt wird. In

diesem sog. tapping mode wird elektronis
h beoba
htet, mit wel
her Verzögerung die Spitze

dem angelegten Signal antwortet, wenn sie beim S
hwingungsvorgang ins Potential der Pro-

benober�ä
he eintau
ht (Phasenvers
hiebung dur
h van der Waals und elektromagnetis
he

We
hselwirkung).

Etwas s
hwierig ist au
h zu ents
heiden, ob Strukturen von der Spitze herrühren oder

tatsä
hli
h auf der Ober�ä
he vorhanden sind. Für leitende Materialien wie GaN bietet

si
h au
h an, Rastertunnelmikroskopie zu betreiben, bei der der Tunnelstrom zwis
hen den

elektris
hen Ober�ä
henzuständen und einer leitenden Spitze gemessen wird (Abb. 3.7).

Das erzielte Bild gibt die Zustandsdi
hte an der Probenober�ä
he wieder, die oft au
h

Rü
ks
hlüsse auf die Kristallstruktur der Ober�ä
he erlaubt [Ebert, 1998℄.
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3.2 Optische Charakterisierung

3.2.1 Photolumineszenz

Eine UV-Laser-Quelle, z.B. ein Frequenz-vervierfa
hter Nd : Y AG Laser kann dazu benutzt

werden, im Halbleitermaterial elektronis
he Interband-Übergänge zwis
hen Valenz- und

Leitungsband anzuregen (s. Abb. 3.8). Die so im Leitungsband erzeugte Ladungsträger-

Population ist weit vom thermis
hen Glei
hgewi
ht entfernt und rekombiniert folgli
h. Dies

ges
hieht in der Regel unter Reemission von Strahlung mit der Energie der Bandlü
ke.

Es ist aber au
h Emission direkt unterhalb der Bandlü
ke beoba
htbar, wenn si
h analog

zum Positronium Paare von freien Elektronen und Lö
hern bilden, die s
hwa
h aneinander

gebunden sind (für Nitride liegt die Bindungsenergie in der Gröÿenordnung von 200 meV
und entspri
ht gerade dem Energieabstand zur Bandlü
kenlumineszenz) und im Festkörper

als freie Ex
itonen bezei
hnet werden. Diese Ex
itonen können si
h au
h dann bilden, wenn

z.B. einer der beiden Bindungspartner an ein Dotiersto�atom gebunden ist. Dies wird als

Akzeptor- bzw. Donator-gebundenes Ex
iton bezei
hnet, und tritt im Lumineszenzspek-

trum bei tieferen Energien auf, wobei der Energieunters
hied zum freien Ex
iton gerade

der Bindungsenergie an das Dotiersto�atom entspri
ht (s. dazu 5.4.1).

Die photo lumines
en
e (PL) wird nun mittels eines Mono
hromators und Photomultipliers

analysiert und detektiert. Aus der Analyse ergeben si
h die Bandlü
ke und ggf. die ener-

getis
he Lage strahlender Rekombinationszentren. Die Rekombination an Kristallfehlern

oder Störstellen (Rekombinationszentren nahe der Bandlü
kenmitte) erfolgt häu�g ni
ht-

strahlend und führt demna
h zu niedriger Lumineszenzintensität. Gute Proben zei
hnen

si
h also dur
h helle Lumineszenz und vor allem dur
h niedrige Halbwertsbreite des Band-

lü
kenpeaks aus, an der die Kristallhomogenität abzulesen ist.
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Abbildung 3.9: Ausbildung eines S
hottky-Kontakts. Metall- & n-Halbleiter-Bands
hemata

vor (A) und na
h dem Kontakt (B), zur Bezei
hnung siehe 3.3.1

3.2.2 Cathodolumineszenz

In Anbetra
ht der Nähe zur Vakuum-UV-Grenze bei 170 nm und dem Mangel an günsti-

gen, intensiven UV-Laser-Quellen bietet si
h an, die Anregung dur
h eine Elektronenquel-

le zu ersetzen. Die S
hwierigkeit dabei liegt darin, das 
athodo lumines
en
e (CL)-Signal

im Vakuum zu sammeln und auszukoppeln. Lei
hter no
h als beim Laser läÿt si
h beim

Elektronenstrahl Ortsau�ösung realisieren, allerdings nur bei leitenden Proben, da si
h

sonst wegen des fokussierten Elektronenstrahls mit resultierend hoher Stromdi
hte in der

untersu
hten Probe Ladung anrei
hert und ein Gegenfeld aufbaut. In der Regel ist der

CL-Aufbau einer der Zusätze eines s
anning ele
tron mi
ros
ope (SEM), das Elektronen

detektiert, die von einer Probenober�ä
he rü
kgestreut 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 ohms
her Kontakte eine Gerade dur
h Null ergeben

sollte. Die Steigung ist entweder dur
h den spezi�s
hen Wiederstand des Halbleiters oder

den Kontaktwiederstand bestimmt. Da GaN dotierbar ist (und dementspre
hend hohe

Leitfähigkeit aufweisen kann), ist Letzteres zumindest mögli
h, beim ho
hisolierenden AlN
dürfte wohl eher das Halbleitermaterial bestimmend sein.

Häu�g zeigt si
h jedo
h die typis
he Diodenkennlinie, die auf einen S
hottky-Kontakt zwi-

s
hen Metall und Halbleiter (Abb. 3.9 am Bsp. eines n-Halbleiters) hinweist. Der Grund
für die Ausbildung einer S
hottky-Barriere an der Metall-Halbleiter Grenz�ä
he ist der
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Ladungsträger�uÿ zum Ausglei
h der Fermi-Niveaus in Halbleiter und Metall. Unter der

Nebenbedingung eines kontinuierli
hen Vakuumniveaus, bildet si
h eine Barriere der Höhe:

−eφBn = −e(φm − χ) = −e(Vbi + Vn) (3.4)

wobei −eφm die Austrittsarbeit des Metalls für ein Elektron bei der Fermi-Energie ins

Vakuum, −eχ die Elektronena�nität des Halbleiters (die Energie zwis
hen Leitungsband-

kante und Vakuum), Vbi der eingebaute Potentialsprung zwis
hen dem Fermi-Niveau des

Metalls und der Leitungsbandkante des Halbleiters und −eVn der Abstand zwis
hen Fermi-

Energie und Leitungsbandkante ist (vgl. Abb. 3.9, −eφs ist die Austrittsarbeit des Halb-
leiters, also der energetis
he Abstand von Fermi- und Vakuumniveau.)

Die exponentielle Strom-Spannungs-Charakteristik der S
hottky-Barriere (Abb. A.5) ent-

spri
ht der des p-n-Übergangs und wird in Appendix A.3 hergeleitet.

3.3.2 Hall-Messungen

Hall-Messungen liefern Informationen zu den elektris
hen Material-Parametern in Tabelle

3.1. Dazu werden ohms
he Kontakte an der Probe angebra
ht und Strom und Spannung

bei vers
hiedenen Magnetfeldern und Temperaturen gemessen (siehe Abb. 3.10).

Leitfähigkeit σ
.
= j

E
= d·j

Uσ

spezi�s
her Wiederstand ρ = σ−1

Ladungsträgerkonzentration n/p
Bewegli
hkeit µe/h

Tabelle 3.1: Einige elektris
he Material-Parameter

Aus den Messungen ergibt si
h der Hall-Koe�zient (zur Bezei
hnung s. Abb. 3.10):

RH
.
=

Ey
jxB

=
µB

σB
=

1

nq
(3.5)

Allerdings ist dies der einfa
hste Fall, der häu�g einiger Korrekturen bedarf, so z.B. wenn

vers
hiedene Ladungsträgersorten am Stromtransport beteiligt sind (siehe Appendix A.4.1)

oder wenn die Streuprozesse der Ladungsträger energieabhängig sind (vgl. Herleitung in

A.4) → Korrekturfaktor für reale Systeme (z.B. für n−Ge1 3π
8
)

1

Wegen Streuung an akustis
hen Phononen.
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Abbildung 3.11: Die van der Pauw

Hall-Geometrie. Dargestellt sind die An-

s
hluÿbelegungen für die Leitfähigkeits-

(Uσ) und die Hall-Messsung (UHall).

Es ergibt si
h dann in Fall der Nitride

2

:

RH = 1 ·
−nµ2

e + pµ2
h

e(nµe + pµh)2
(3.6)

Da das Anbringen ohms
her Kontakte immer et-

was problematis
h ist und die klassis
he Hall-

Geometrie bei dünnen S
hi
hten ni
ht anzu-

wenden ist, bietet si
h eine äquivalente Geo-

metrie (Abb. 3.11) an, die na
h van der Pauw

[van der Pauw, 1958℄ benannt ist:

Die vier Kontakte werden zyklis
h permu-

tiert mit we
hselnden Stromri
htungen gemes-

sen (Abb. 3.11), wodur
h Probleme mit einem

Kontakt s
hnell o�enbar werden. Auÿerdem er-

höht si
h so die Statistik der Messungen von Uσ
und UHall auf a
ht.

Problematis
h ist bei Messungen an sehr dün-

nen S
hi
hten immer die Raumladungszone am

Substrat-Epis
hi
ht-Übergang - z.B. wird bei ei-

nem n-leitenden SiC-Substrat deren Ausdeh-

nung in die Epis
hi
ht von der Dotierung des

SiC und des Nitrids abhängen. Messungen an

Proben unter 400nm S
hi
htdi
ke auf SiC dürf-

ten somit mit Vorsi
ht zu behandeln sein, insbesondere ist au
h mögli
h, daÿ si
h bei so

dünnen S
hi
hten ein Leitungskanal dur
h das leitende Substrat ausbildet.

2

Der Korrekturfaktor wird für Nitride vorläu�g mit 1 angenommen, s. A.4. . .
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4
Epitaxie von Gallium-Nitrid

Wie in der Einleitung erwähnt, ist AlxGa1−xN (0 ≤ x ≤ 1) mit erhöhtem Al-Gehalt ein
im Verglei
h zu UV-Detektoren auf GaN -Basis vielverspre
hendes Material im Hinbli
k

auf bessere Ausblendung des Sonnenspektrums (breitere Bandlü
ke) sowie höhere Tempe-

raturbeständigkeit, Wärmeleitfähigkeit und Strahlungsresistenz (kürzere Bindungslängen).

Um aber AlxGa1−xN zü
hten zu können, gilt es zuerst die Zü
htung von GaN und AlN
zu beherrs
hen.

Daÿ fürGaN wesentli
h mehr Literaturwerte existierten [Foxon and Orton, 1998℄, ma
hten

es zum Material der Wahl für die ersten Zü
htungsexperimente, bevor zur Zü
htung von

AlN übergegangen wurde.

4.1 GaN: Untersuchungen zu Züchtungsparametern

Ein wi
htiges Hilfsmittel vor und während des MBE Wa
hstums ist das RHEED-Bild, das

in situ Aufs
hluÿ über den Zustand der momentanen Epitaxieober�ä
he gibt (vgl. 3.1.1)

und damit eine erste Bewertung der verwendeten Zü
htungsparameter erlaubt:

1. Substrate guter Qualität sollten na
h dem Ausgasen eine strei�ges RHEED-Bild

(Abb. 4.1, links) aufweisen.

2. Bei der Nitridi�zierung ist zu bea
hten, daÿ zu lange Nitridi�zierungsdauern die mor-

phologis
he Integrität des Al2O3 Substrats gefährden ([Grandjean et al., 1997℄). Eine

Abs
hätzung der benötigten Nitridi�zierungsdauer kann über die Beoba
htung des

RHEED-Bilds bewerkstelligt werden: Da AlN eine deutli
h kleinere Gitterkonstan-

te aufweist als Al2O3 (s. Tab. 2.2) ma
ht si
h die Konvertierung dur
h vergröÿerte

RHEED-Streifenabstände bemerkbar.

3. Während der Nukleierung bei tiefer Temperatur zeigt das RHEED Punkte (Abb. 4.1,

Mitte), die verminderte Di�usion der Spezies an der Ober�ä
he erzwingt also tat-

sä
hli
h, wie erwüns
ht, drei-dimensionales Wa
hstum.

4. Zu Beginn des Wa
hstums ist eine genaue Beoba
htung des RHEED-S
hirms von

groÿer Wi
htigkeit, da si
h dort bereits in den ersten Minuten der Epitaxie abzei
h-

net, ob eine erfolgrei
he Zü
htung mögli
h s
heint.
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strei�ges RHEED (2 × 2) punktförmiges RHEED hohe Rekonstruktion (6 × 1?)

Abbildung 4.1: RHEED-Bilder

Die Optimierung der Zü
htungsparameter bestand vor allem darin, die Nukleationsphase

in Bezug auf Dauer und Temperatur zu optimieren, da bereits Arbeiten zu mögli
hen V :
III Fluxverhältnissen, Wa
hstumsraten & Substrattemperaturen vorlagen (zum Überbli
k:

[Foxon and Orton, 1998℄).

4.1.1 Abhängigkeit der Wachstumsrate von den Flußverhältnissen

Zur Feststellung der Wa
hstumsrate wurden die S
hi
htdi
ken der gezü
hteten Proben

mittels Rutherford-Rü
kstreuung von J. Portmann, Fakultät für Physik der Universität

Freiburg gemessen (Abb. 4.2).

Um allerdings die Wa
hstumsrate der Proben im Vorhinein abs
hätzen zu können, wurde

auf Basis der Glei
hung 2.1 (jetzt für ankommende statt ausströmende Partikel betra
htet)

versu
ht, diese aus dem gemessenen Ga- oder Al-Fluÿ zu bere
hnen:

dN

Adt
= (peq − p)

√

NA

2πMKBT

[

m−2s−1
]

(4.1)

Dabei ist N die Anzahl der ankommenden Teil
hen, A die Einheits�ä
he auf dem Substrat,

p der Partialdampfdru
k der wa
hstumskontrollierenden Gruppe-III Spezies (peq ≪ p, so-
mit Hintergrundsdru
k peq verna
hlässigbar), NA die Avogadrokonstante, M die Masse der

ankommenden Spezies (hier immerM = M(N2) = 28 · 10−3 kg
mol

, da die Ionisationsmeÿröh-

re auf N2 geei
ht ist. Für Ga und Al sind die vom Hersteller angegeben Ionisationswahr-

s
heinli
hkeiten von 1.7 bzw. 0.92 zu berü
ksi
htigen), kB die Boltzmann-Konstante und

T die Temperatur des umgebenden Vakuums (Ann.: 300K, Ionisationsmeÿröhre bei 300K

geei
ht).
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Abbildung 4.2: Beispiel eines RBS-Spektrums von GaN zur S
hi
htdi
kenbestimmung. Die

Pfeile signalisieren element-spezi�s
he Beiträge [Messung: J. Portmann℄.

Hierbei liegt die Annahme zu Grunde, daÿ analog zurGaAs-Zü
htung mit einem Übers
huÿ

der Gruppe V -Komponente (hier also N) gezü
htet wird und damit die Wa
hstumsrate

dur
h das Gruppe III-Angebot bestimmt ist.

Die Ionisationsmeÿröhre gibt den Fluÿ in Torr an, was 1.33 ·102Pa entspri
ht. Somit folgt

für einen gemessen Gruppe III-Fluÿ von 1.4 · 10−7 Torr:

Ga :
dN

Adt
= 1.7 · 8.33 · 1022 1.33 · 1.4 · 10−5Pa

√

28 · 10−3 kg
mol

300K
= 9.1 · 1017Atome

m2s
(4.2)

Al :
dN

Adt
= 0.92 · 8.33 · 1022 1.33 · 1.4 · 10−5Pa

√

28 · 10−3 kg
mol

300K
= 4.9 · 1017Atome

m2s
(4.3)

Die Zü
htung erfolgt entlang der c-A
hse, weshalb wir pro m2
für die Bede
kung einer

atomaren Monolage

1m2

a2
≃ 9.8 ·1018

Atome für GaN bzw.

1m2

a2
≃ 10.3 ·1018

Atome für AlN
notwendig

1

sind. Wegen Stö
hiometrie enthält die Monolage also gerade halb so viele Ga
bzw. Al Atome.

Damit lassen si
h die Wa
hstumsraten bei 1.4 · 10−7 Torr Fluÿ bere
hnen als:

1

Bea
hte, daÿ im hexagonalen Gitter

1

2
a2

Flä
he 3 · 1

6
Atome enthält !
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Ga :
d#

dt
=

9.1 · 1017Atome
m2s

0.5 · 9.8 · 1018Atome
m2

= 0.186
Monolagen

s
≃ 350

nm

h
(4.4)

Al :
d#

dt
=

4.9 · 1017Atome
m2s

0.5 · 1.03 · 1019Atome
m2

= 0.095
Monolagen

s
≃ 170

nm

h
(4.5)

Häu�g wurden mit RBS (s. Abb. 4.2) deutli
h geringere S
hi
htdi
ken gemessen als er-

re
hnet; dieses Phänomen wurde dann am Aluminium-Nitrid näher untersu
ht (s. 5.1.2).

Bei der Gallium-Nitrid Zü
htung auf Saphir konnten keine RHEED-Oszillationen beob-

a
htet werden, die zur in-situ Bestimmung der Wa
hstumsrate herangezogen werden könn-

ten. Diese Beoba
htung bestätigt die Ergebnisse in [Daudin and Widmann, 1997℄, wo nur

für extrem niedrige Wa
hstumstemperaturen (400 ◦C) Oszillationen für GaN beoba
htet

werden konnten. Als Begründung wird eine hohe Ober�ä
henbewegli
hkeit von Ga vorge-

s
hlagen, 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 für Angewandte Festkörperphysik (IAF) Photolumineszenz-Messungen dur
hge-

führt. Da Lumineszenzmessungen bei Raumtemperatur mittels eines 
harge 
oupled devi-


e (CCD)-Arrays sehr s
hnell zu informativen Spektren führen, ist es dur
haus sinnvoll,

eine erste Optimierung des Wa
hstums an Hand von Lumineszenz-Halbwertsbreiten vorzu-

nehmen (wenn au
h ni
ht auss
hlieÿli
h, es gilt neben den optis
hen au
h elektris
he und

morphologis
he Material-Parameter mit zu berü
ksi
htigen).

4.2.1 Abhängigkeit der Bandlücke von den Nukleationsbedingungen

PL-Messungen an GaN auf Saphir (Abb. 4.3) zeigen mit fortlaufender Optimierung der

Zü
htungsparameter immer höhere Bandlü
ken (ein Zei
hen für zunehmende Verspannung

und damit niedrigere Versetzungsdi
hte) und immer weniger Lumineszenz aus Störstellen

in der Bandlü
ke (gelbe Lumineszenz). Au
h nimmt die Halbwertsbreite der Bandlü
ken-

lumineszenzpeaks entspre
hend ab (vgl. au
h Tabelle 4.1).

Die Entwi
klung ist den Spektren der Proben LS002, LS003, LS004, LS007 & LS008

(Abb. 4.3) gut anzusehen, bei LS010 handelt es si
h um einen Zü
htungsversu
h bei nied-

rigen Temperaturen (low temperature: LT, TPyro = 650 ◦C statt 750 ◦C), der zu optis
h

�totem� Material geführt hat, dessen Lumineszenz um mehrere Gröÿenordnungen s
hwä-


her ist, als die verglei
hbarer Proben bei höherer Wa
hstumstemperatur. Verantwortli
h
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Abbildung 4.3: Photolumineszenz-Spektren von GaN auf Al2O3 und SiC

Probe Substrat V:III tnuk T Pyronuk RBS:d PL:Egap PL:FWHM yellow PL XRD

Verhältnis se


◦C nm eV meV % PL ase


GaN LS002 Al2O3 166.67 45 650 330 3.30 493 206 3660

GaN LS003 Al2O3 178.57 600 900 � 3.37 82/174 36 2590

GaN LS004 Al2O3 178.57 600 650 460 3.38 130 9 1597

GaN LS007 Al2O3 166.67 600 647 � 3.38 78/94 24 �

GaN LS008 Al2O3 178.57 600 650 380 3.38 78/85 22 �

GaN LS010 Al2O3 178.57 600 550 � 3.36 118 500 �

GaN LS018 SiC 52.86 155 650 180 3.41 52 5 803

GaN LS019 SiC 52.86 195 653 330 3.38 87 220 877

Tabelle 4.1: Photolumineszenz von GaN Proben auf Al2O3 und SiC
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O
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Abbildung 4.4: Optimierung des GaN -Wa
hstums auf Al2O3 anhand von PL. Die Abnahme

von gelber Lumineszenz und PL-Halbwertsbreite mit verbesserten Nukleationsbedingun-

gen auf Al2O3 wird dur
h die unterbro
hene rote Linie symbolisiert. Eine entspre
hende

Tendenz kann für LS002-004 au
h bei der Röntgen-Halbwertsbreite (vgl. Abs
hnitt 4.2.2)

beoba
htet werden.

dafür dürfte eine bevorzugte Rekombination an den Störstellen sein, da die gelbe Lumines-

zenz ausgeprägter als z.B. bei LS004 ist (Abb. 4.3). An den Proben LS007 und 008 wurde

die Reproduzierbarkeit der Zü
htungsexperimente getestet, was mit nahezu identis
hen

PL-Spektren zu einem positiven Ergebnis führte.

Eine visuelle Gegenüberstellung der PL-Ergebnisse zusammen mit Röntgenergebnissen

(vgl. Abs
hnitt 4.2.2) erfolgt in Abb. 4.4:

Die Optimierung bestand bei GaN in erster Linie darin, die Dauer und Wa
hstumstempe-

ratur der Zü
htung der Nukleationss
hi
ht auf Al2O3 zu variieren. Bei konstantem Fluÿ-

verhältnis zeigte si
h sowohl in PL als au
h XRD (s. Abb. 4.4), daÿ die Zü
htung einer

Nukleationss
hi
ht bei abgesenkten Temperaturen in der Tat zu qualitativ besseren S
hi
h-

ten führt (vgl. 2.1.1). Auf SiC s
heint au
h s
hon eine kürzere Nukleationsphase diesen

E�ekt zu zeigen (Abb. 4.4, re
hts).

Die besten Halbwertsbreiten für MOCVD GaN -Proben des Instituts für Angewandte Fest-

körperphysik auf Saphir liegen zum Verglei
h bei 32− 35meV [Kunzer, 1998℄, in der Lite-
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Abbildung 4.5: Beispiel einer GaN -Ro
kingkurve für die Probe LS018, die etwa bei Ver-

hältnis N2 : Ga = 50, Wa
hstumstemperatur TPyro = 750 ◦C gezü
htet wurde. Links ist

der SiC Substrat-Peak zu sehen, re
hts der s
hwa
he Peak von 180 nm GaN

ratur werden Halbwertsbreiten bei Raumtemperatur zwis
hen 20 und 70meV verzei
hnet

[Foxon and Orton, 1998℄.

4.2.2 Nukleation und Morphologie

Zusätzli
h zur optis
hen Charakterisierung galt es au
h die Entwi
klung der morphologi-

s
hen Eigens
haften der Proben zu dokumentieren:

Abb. 4.5 zeigt eine typis
he Ro
kingkurve (ω-s
an, vgl. 3.1.4) für GaN , der s
hmale Re�ex

zu niedrigeren 4θ-Werten stammt vom Saphir-Substrat während der breite GaN (0002)-
Re�ex bei höheren 4θ-Werten auftritt.

Bezügli
h der Röntgenhalbwertsbreiten gibt [Foxon and Orton, 1998℄ typis
he Werte von

5−20arcmin für ω-Messungen an, die wegen der bei hexagonalem GaN auf Saphir ausge-

prägten Mosaizität so ho
h liegen. Zum Verglei
h läÿt si
h für GaAs-Homoepitaxie dur
h-

aus ein Wert von 20 arcsec errei
hen.

Analog zur PL nehmen die Halbwertsbreiten mit verbesserter Nukleationss
hi
ht ab (vgl. Ta-

belle 4.1 und Abb. 4.4), die festgestellte Abhängigkeit von den Nukleationsparametern ist
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geringere Nukleationsdauerhöhere Nukleationstemperatur

Abbildung 4.6: Optimierung des GaN -Wa
hstums auf Al2O3 anhand von PL und XRD.

Die Verbesserung der Materialqualität läÿt si
h mit Nukleationsdauer und -temperatur

korrelieren, wie die eingezei
hnete rote Linie zeigt.

in Abb. 4.6 no
h einmal verdeutli
ht. Somit konnten sowohl die morphologis
hen als au
h

optis
hen Eigens
haften der gezü
hteten GaN -S
hi
hten auf einen im Literaturverglei
h

guten Stand gebra
ht werden, woraufhin zur Zü
htung von AlN übergegangen wurde.
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5
Epitaxie von Aluminium-Nitrid

5.1 AlN: Untersuchungen zu Züchtungsparametern

Na
h erfolgter GaN -Zü
htung mit guten Ergebnissen wurde mit der Verfügbarkeit der

SiC-Substrate von der Uni Erlangen zur Zü
htung von AlN übergegangen. Wie für GaN
wird vor und während des AlN-Wa
hstum das RHEED-Bild betra
htet (vgl. 4.1) um eine

erste Beurteilung der eingestellten Zü
htungsparameter vorzunehmen:

1. Au
h hier gilt, daÿ Substrate guter Qualität na
h dem Ausgasen eine strei�ges

RHEED-Bild (Abb. 4.1, links) aufweisen sollten.

2. Bei der Nitridi�zierung wurde die benötigte Nitridi�zierungsdauer ebenfalls über die

Beoba
htung des RHEED-Bilds abges
hätzt: Da AlN eine deutli
h kleinere Gitter-

konstante aufweist als Al2O3 (s. Tab. 2.2) ma
ht si
h die Konvertierung dur
h ver-

gröÿerte RHEED-Streifenabstände bemerkbar. So wurde bei Tpyro = 900 ◦C Sub-

strattemperatur etwa für 10 Minuten nitridi�ziert (vgl. [Grandjean et al., 1997℄).

3. Bei AlN s
hien eine Nukleierung ni
ht notwendig, da die Fehlanpassung zu SiC bei

nur 1% liegt. Diese Vorhersage traf au
h in der Tat zu: Ohne Nukleation trat auf

SiC Substrat s
hon zu Beginn der Epitaxie strei�ges RHEED auf. Dagegen führte

eine Nukleation erst viel später zu strei�gem RHEED - wenn überhaupt.

Die Optimierung der Zü
htungsparameter bestand hier darin, Zü
htungsreihen mit ver-

s
hiedenen V : III Fluxverhältnissen & Wa
hstumsraten dur
hzuführen. Die Substrat-

temperatur wurde dur
h die Spezi�kationen des verwendeten Ofens auf Tpyro = 900 ◦C
bes
hränkt, na
hdem höhere Temperaturen (Tpyro = 1100 ◦C) Bes
hädigungen verursa
ht

hatten.

5.1.1 Untersuchung der AlN-Wachtumsmodi mit RHEED

Für bei 900 ◦C gezü
htete Proben (LS020-LS037) zeigt Abb. 5.1 wie si
h das RHEED-

Bild bei vers
hiedenen Gruppe-V : III Fluxverhältnissen dargestellt hat. Eine vorsi
htige
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Abbildung 5.1: Das RHEED-Bild in Abhängigkeit vom Verhältnis N2 : Al bei Ober�ä
hen-
temperatur Tpyro = 900∆ ◦C. Die Grenze zwis
hen 2D-Wa
hstum und 2D/3D-Wa
hstum

ist ebenso angedeutet, wie die in 5.1.2 ermittelten Grenzen für die Al-Tröpf
henbildung.

Einteilung in Berei
he zwei-dimensionalenWa
hstums (strei�ges RHEED, z.B. 2×2 Rekon-
struktion in Abb. 4.1, links) und Berei
he des drei-dimensionalen Wa
hstums (punktförmi-

ges RHEED mit Andeutung von Streifen, �Perlens
hüre� in Abb. 4.1, re
hts) ist ebenfalls

eingezei
hnet.

Der Übergang zu 3D-Wa
hstum erfolgt etwa bei einem Verhältnis N :Al von 100, was in
5.2 no
h mit Ergebnissen aus AFM- und Röntgenuntersu
hungen vergli
hen werden wird.

Es stellt si
h no
h die interessante Frage, unter wel
hen Bedingungen vers
hiedene AlN-

Rekonstruktionen stabil sind. So wurden z.B. um 850 ◦C bei man
hen AlN-Proben 6× 1-
Rekonstruktionen beoba
htet, während bei Raumtemperatur 1 × 1 oder 2 × 2 vorherrs
ht

(Abb. 4.1). Während des Wa
hstums wurden bei Temperaturen jenseits der 900 ◦C-
Grenze ebenfalls 1 × 1 oder 2 × 2 beoba
htet (diese Rekonstruktion wurden au
h von

[Ha
ke et al., 1997℄ beim GaN -Wa
hstum beoba
htet). Saphir zeigt na
h dem Ausheizen

dagegen bei allen Temperaturen eine 2 × 1 Rekonstruktion wie SiC au
h.

Bezügli
h RHEED-Oszillationen läÿt si
h feststellen, daÿ sie auf SiC ni
ht beoba
htet wer-

den konnten - bei der Verkippung der Substrate wenig verwunderli
h - dagegen auf Al2O3 in

einigen wenigen Fällen s
hon. Es läÿt si
h aber no
h keine Aussage tre�en, unter wel
hen

Wa
hstumbedingungen die Oszillationen bei Saphir-Substraten auftreten - eine entspre-


hende Untersu
hung wurde bereits von [Daudin and Widmann, 1997℄ dur
hgeführt.

Eine geeignete Hard- und Softwarekombination sollte die Auswertung der Intensitäts-
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Abbildung 5.2: Beispiel eines RBS-Spektrums von AlN mit simulierten Anteilen der ein-

zelnen Spezies [Messung: J. Portmann℄.

s
hwankungen im Bezug auf die Wa
hstumsges
hwindigkeit ermögli
hen. Dies hat bisher

mit einer mono
hromen CCD-Kamera und einer FAST S
reenMa
hine II Framegrabber-

Karte in Kombination mit der Riber-Software OnSight keinen Erfolg gehabt.

5.1.2 Abhängigkeit der Wachstumsrate von den Flußverhältnissen

Zur Überprüfung der bere
hneten Wa
hstumsraten (Herleitung in 4.1.1) wurde die Metho-

de der Rutherford-Rü
kstreuung eingesetzt, die au
h Aufs
hluÿ über die Zusammensetzung

einer Probe geben kann. Die Messungen (z.B. Abb. 5.2) wurden von J. Portmann, Fakul-

tät für Physik der Universität Freiburg dur
hgeführt und die so bestimmten S
hi
htdi
ken

mittels Transmissionselektronenmikroskopie (s. 5.3.1) an di
ken Proben veri�ziert.

Wenn au
h in den Proben in der Regel keine Verunreinigungen (s. Abb. 5.2) na
hgewiesen

werden konnten, so wurden do
h die bere
hneten Wa
hstumsraten laut RBS häu�g deut-

li
h unters
hritten. Dies legte nahe, daÿ die Einbauwahrs
heinli
hkeit (sti
king 
oe�
ient)

der Gruppe III-Spezies stark von der Substrattemperatur, dem Gruppe V -Angebot der
Radikalquelle und eventuell sogar dem auftre�enden Teil
henstrom abhängen dürfte. Wäh-

rend bei den bere
hneten Wa
hstumsraten in 4.1.1 von Gruppe III-limitiertemWa
hstum

ausgegangen wurde, war die Wa
hstumsrate wohl au
h teilweise dur
h das Angebot der

Gruppe V bes
hränkt.

Daher wurde das Verhalten der dur
hgeführten AlN-Wa
hstumsreihen bei variiertenWa
hs-

tumsparametern im Bezug auf die Wa
hstumsges
hwindigkeit in Abhängigkeit des Gruppe

V :III-Verhältnis untersu
ht [Ebling et al., 1999℄:
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Abbildung 5.3: Wa
hstumsrate in Abhängigkeit vom Gruppe V :III Verhältnis.

• Für hohe Al-Flüsse steigt die Wa
hstumsrate ni
ht mehr proportional zum Al-Fluÿ
an (Al-limitiertes Wa
hstum), wie es für den vollständigen Einbau aller Al-Atome

(→ sti
king 
oe�
ient = 1) zu erwarten wäre.

• In Abhängigkeit des N -Flusses sättigt die Wa
hstumsrate stattdessen in Plateaus

(Abb. 5.3) ab - das Wa
hstum ist o�ensi
htli
h dur
h den Sti
ksto�-Fluÿ begrenzt,

daher können ni
ht alle Al-Atome eingebaut werden (Al sti
king 
oe�
ient < 1)
→ N-limitiertes Wa
hstum.

• Für sehr groÿen N-Unters
huÿ treten Al-Tropfen (droplets) an der Epitaxieober�ä
he
auf, die es zu vermeiden gilt (siehe Abb. 5.6).

• Der Plateau-Abstand verhält si
h ni
ht linear mit dem N-Fluÿ und folgt dabei der

E�zienz der Sti
ksto�radikal-Produktion (s. Abb. 5.5) einer CARS25-Quelle, die

bei höheren Flüssen na
hläÿt (siehe Abb. 5.4, die unter Verwendung von Daten in

[Foxon et al., 1995℄ erstellt wurde)

Diese Ergebnisse für AlN-Wa
hstum auf SiC-Substraten entspre
hen denen der Gruppe

um Calleja auf Si(111) [San
hez-Gar
ia et al., 1998℄.
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Abbildung 5.4: Auftragung des opti
al emission dete
tor (OED) Signals einer Photo-

Diode (proportional der Sti
ksto�-Plasmenintensität und damit der Radikalerzeugung

[Foxon et al., 1995℄) bei variierter RF-Leistung gegen den aus der RF-Kammer austre-

tenden Sti
ksto�-Fluÿ (von [Foxon et al., 1995℄ in sccm für eine CARS25 angegeben, um-

gere
hnet von Sti
ksto�-Fluÿ in sccm auf gemessenen BEP in Torr für die verwendete

CARS25 mit MKS-Massen�uÿregler mittels einer Ei
hkurve).
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Abbildung 5.5: Korrelation der Plateauwerte der Wa
hstumsrate in Abb. 5.3 und der E�-

zienz der Radikalerzeugung einer CARS25 Sti
ksto�quelle in Abb. 5.4
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Abbildung 5.6: Droplets im Interferenzkontrastmikroskop - saubere AlN-Epis
hi
ht auf

Saphir (links) und Al-droplets (re
hts), die si
h bevorzugt an Polierkratzern anlagern

Bei 900 ◦C Wa
hstumstemperatur können si
h Al-Tröpf
hen (droplets) (Abb. 5.6 re
hts)

bei Fluÿverhältnissen N2 : Al < 100 auf Al2O3 und N2 : Al < 30 auf SiC bilden (Abb. 5.1).

Der Unters
hied zwis
hen den beiden Substratmaterialien dürfte in der besseren Wärme-

einkopplung ins SiC begründet liegen. Ob si
h bei den genannten Verhältnissen droplets

bilden, hängt au
h ganz wesentli
h von Probe zu Probe davon ab, wie gut die thermis
he

Anbindung des Substrats dur
h den Kohlensto�-Kleber gelungen ist. Bei 1100 ◦C Wa
hs-

tumstemperatur traten selbst bei N2 : Al < 10 keine Al-droplets auf - o�ensi
htli
h beugt

die höhere Temperatur deren Bildung vor. Die hohe thermis
he Materialbeanspru
hung

des Ofens zwang jedo
h zum Abbru
h dieser ersten Wa
hstumsreihe.

Elementares Al s
heint den Elektronenstrahl der RHEED-Kanone ni
ht merkli
h zu be-

ein�ussen: Es trat ledigli
h eine Abs
hwä
hung der Gesamtintensität auf, die nur bei stark

alumini�zierten Ober�ä
hen wirkli
h au�ällig war. Sonst verleiht erst ein Bli
k auf die

Epitaxies
hi
ht na
h beendetem Wa
hstum Gewiÿheit bezügli
h eines Al-Über�uÿ an der

Ober�ä
he.

5.2 AlN: Optimierung der Wachstumsparameter

UmTendenzen bei veränderten Wa
hstumsbedingungen zur erkennen, wurden Ober�ä
hen-

Rauhigkeiten (root mean square (RMS) über eine Flä
he von 1µm2
) aus AFM -Messungen

von M. Rattunde wurden mit den Ergebnissen zu Röntgen-Halbwertsbreiten (full width

half maximum (FWHM), s. 5.3) vergli
hen.

Abbildung 5.7 zeigt, wie die Ober�ä
henrauhigkeiten und Halbwertsbreiten von den Fluÿ-

verhältnissen der Gruppe V :III abhängen [Ebling et al., 1999℄. Für drei 
harakteristis
he

Berei
he des Fluÿverhältnisses ist jeweils beispielhaft eine Probenober�ä
he im AFM mit
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Abbildung 5.7: Auftragung von AFM RMS Rauhigkeit und Röntgen Peak FWHM gegen

Gruppe V : III Verhältnis mit dem AFM-Linienpro�len typis
her Proben, die eingezei
h-

nete Linie soll der Führung des Auges dienen.
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Abbildung 5.8: AFM-Bild der Probe LS024 mit Linienpro�l - die tiefen Risse in der Ober-

�ä
he führen trotz optimaler Wa
hstumsbedingungen zu hoher RMS-Rauhigkeit, während

die Flä
hen nahezu atomar glatt sind.

Linienpro�l gezeigt. Im Folgenden soll versu
ht werden, das Verhalten von Röntgen- und

AFM-Ergebnissen mit den drei 
harakteristis
hen Berei
hen zu diskutieren:

1. Für Fluÿverhältnisse V : III zwis
hen 20�100, also grob bei Stö
hiometrie für eine

mit 10% angenommene E�zienz der Radikalerzeugung (Herstellerangabe) der Sti
k-

sto�quelle, zeigt si
h ein Minimum:

• Im Berei
h des Minimums können Kristalle hoher morphologis
her Güte gezü
h-

tet werden und zwar sowohl was die Volumen- (Röntgen-Halbwertsbreiten bis

190 arcsec) als au
h die Ober�ä
hen-Eigens
haften (Abb. 5.7, 2: AFM RMS-

Rauhigkeit unter 1 nm bezogen auf 1µm2
Flä
he. Literatur: 5 − 15 nm für

AlxGa1−xN [Brunner et al., 1997℄) der Nitrids
hi
hten angeht.

• Man
he Proben weisen eine an si
h glatte Ober�ä
he (RMS-Rauhigkeit: weni-

ge nm) auf, die aber mit tiefen Gräben dur
hzogen ist (Abb. 5.8). Daher lie-

gen deren RMS-Werte deutli
h höher als für andere Proben bei verglei
hbarem

V : III-Verhältnis. Ein Ansatz zur Erklärung für dieses Phänomen wäre über

die unters
hiedli
hen Wa
hstumstemperaturen (statt 1100 ◦C, 900 ◦C bei der

Probe mit Rissen). Hier kann erst eine gröÿere Statistik dur
h weitere Proben

Aufs
hluÿ geben.

• Das RHEED-Bild zeigt deutli
h Streifen

⇒ 2D-S
hi
htwa
hstum

2. Das Wa
hstum bei V :III-Verhältnissen > 100 erfolgte sti
ksto�rei
h (Abb. 5.7, 3).

Im Verglei
h zur Stö
hiometrie vers
hle
htern si
h die morphologis
hen Eigens
haften

der Epitaxies
hi
hten:

50



• Im AFM zeigen si
h drei-dimensionale Nuklei von etwa 100 nm Dur
hmesser

und 20 − 50mm Höhe.

• Die Halbwertsbreiten der Ro
kingkurven liegen bei bis zu 800 arcsec.

• Im RHEED ist na
h 
a. 10 Monolagen ein Übergang von Streifen zu Punkten

zu beoba
hten.

⇒ Stranski-Krastanov-Wa
hstum

Dieses Ansteigen der AFM-Rauhigkeit und Röntgen-Halbwertsbreite auf Grund von

kolumnarem Wa
hstum für V : III > 100 wird au
h dur
h die Untersu
hung der

RHEED-Bilder in 5.1.1 bestätigt.

3. V : III-Verhältnisse < 20 führten zu Wa
hstum bei aluminiumrei
hen Bedingungen

(Abb. 5.7, 1). Au
h für diesen Berei
h s
heinen si
h die morphologis
hen Eigens
haf-

ten der Kristalls
hi
hten zu vers
hle
htern. Diese Tendenz läÿt si
h aber ni
ht ganz

so weit verfolgen wie für den sti
ksto�rei
hen Fall, da die Gefahr der Bildung von

Al-Tröpf
hen besteht (s. Abb. 5.1):

• Werte für die RMS Ober�ä
henrauhigkeit liegen um 5 nm.

• Die Halbwertsbreiten der Ro
kingkurven betragen typis
herweise 400 arcsec.

• Das RHEED-Bild zeigt �Perlens
hnüre�.

⇒ 3D Insel-Wa
hstum

Die vers
hle
hterte Ober�ä
henmorphologie für N :Al < 20 war im RHEED ni
ht zu

beoba
hten (vgl. 5.1.1).
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Abbildung 5.9: Korrelation von Röntgen-

Halbwertsbreiten und AFM RMS-Ergebnissen

Die Röntgen-Halbwertsbreiten und

aus AFM-Messungen ermittelten

Ober�ä
henrauhigkeiten s
heinen

eine Korrelation aufzuweisen, die

in Abb 5.9 dargestellt ist. So läÿt

si
h folgern, daÿ die beiden Meÿ-

methoden au
h s
hon jeweils für

si
h zu einer Überprüfung der Kri-

stallqualität gezü
hteter S
hi
hten

genutzt werden können, wobei die

Erfahrung mit III−V -Halbleitern
lehrt, daÿ morphologis
h optimier-

tes Material ni
ht unbedingt die

bestmögli
hen optis
hen Materia-

leigens
haften aufweist und umge-

kehrt.
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5.3 Struktur-Untersuchungen an Aluminium-Nitrid

Beispielhafte Ro
king-Kurven zeigt Abb. 5.10 (ω-s
ans, vgl. 3.1.4), dabei handelt es si
h um
den SiC (0006) Re�ex bei niedrigeren θ-Werten und den AlN (0002) Re�ex zu höheren θ-
Werten. Es ist anzunehmen, daÿ das dur
h Mikroröhren stark gestörte SiC (die zahlrei
hen

Peaks für SiC legen dies nahe, vgl. au
h Abb. 6.2) einen groÿen Ein�uÿ auf die Morphologie

der Nitrids
hi
hten haben könnte. Deshalb sind Röntgenmessungen auf SiC mit Vorsi
ht

zu interpretieren, da dur
h Variationen der Substratqualität gegebenenfalls Ein�üsse der

Wa
hstumsparameter auf die Halbwertsbreiten fehlinterpretiert werden könnten.

Verkippungen des Substrats, insbesondere bei SiC, wurden mittels Lauephotographie vor

Aufnahme der Ro
kingkurve kompensiert (s. 3.1.4). Zur Bestimmung der Gitterkonstanten

wäre eine genaue Festlegung des Nullpunkts θ = 0 vonnöten, die bei der verwendeten Ap-

paratur o�ensi
htli
h ni
ht gegeben ist, wie die vers
hiedenen Peaklagen illustrieren. Um

denno
h Verspannungen bestimmen zu können, wurden Versu
he unternommen, dur
h

Messungen mit einer gespiegelten Anordnung von Probe und Detektor die Nullpunktsab-

hängigkeit zu eliminieren. Sol
he Messungen zeigten aber mangelnde Reproduzierbarkeit

und resultierten zum Teil in ganz unrealistis
hen Werten für die Verspannung. Deshalb

sind die Messungen auf einem nunmehr zugängli
hen Se
hs-Kreis Di�raktometer mit Euler-

Wiege der Arbeitsgruppe Thiele im FMF zu wiederholen, das eine bessere Kontrolle der

Winkelmessung bietet, allerdings mangels Mono
hromator bei s
hle
hterer Au�ösung.

Röntgen-Halbwertsbreiten (full width half maximum) von AlN für den (0002)-Re�ex nah-

men mit zunehmender Optimierung des Wa
hstums über das V :III Verhältnis von anfäng-
li
h über 1000 arcsec deutli
h ab. Bei optimierten Wa
hstumsbedingungen lassen si
h für

AlN Halbwertsbreiten bis zu 170 arcsec errei
hen, ein für dünne Nitrid-Proben im Litera-

turverglei
h sehr guter Wert (z.B. für 1.4µm GaN : 58−158arcsec [Davis et al., 1997℄). Für
minimale Halbwertsbreiten ist ein V : III Fluÿverhältnis um BEP (N) : BEP (Al) ≃ 60
einzustellen (vgl. 5.2).

5.3.1 Versetzungsdichten

Basierend auf der Publikation [Ayers, 1994℄ kann mit vereinfa
henden Annahmen der Ver-

su
h unternommen werden, aus den Röntgen-Halbwertsbreiten grob eine Versetzungsdi
hte

abzus
hätzen. Die gemessene Halbwertsbreite der Ro
king-Kurve β2
rock setzt si
h prinzipiell

aus den folgenden Anteilen zusammen, wobei eine Gauÿs
he Überlagerung der einzelnen

Beiträge angenommen ist:

β2
rock = β2

int + β2
app + β2

rot + β2
el + β2

d + β2
r (5.1)

Dabei bezei
hnet β2
int die natürli
he intrinsis
he Halbwertsbreite des untersu
hten Kristalls,

β2
app die apparative Halbwertsbreite auf Grund der Mono
hromator-Kristalle, β2

rot die Halb-
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Abbildung 5.10: Ro
king-Kurven der AlN Proben LS013 & LS024, die bei verglei
hbarem

Wa
hstumsbedingungen (V : III = 50) gezü
htet wurden. Die zahlrei
hen SiC-Peaks,
links, sollten auf Inhomogenitäten wie Mikroröhren zurü
kzuführen sein. Somit s
heint das

Substrat von LS013 deutli
h inhomogener und könnte, angesi
hts der geringen S
hi
htdi
ke,

au
h der Grund für die Aufspaltung des AlN-Peaks, re
hts (s. Vergröÿerung), sein.
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wertsbreite verursa
ht dur
h Kleinwinkelkorngrenzen, β2
el die Halbwertsbreite wegen ela-

stis
her Verformung des Kristallgitters um Versetzungslinien, β2
d die Halbwertsbreite auf

Grund der Kristallgröÿe (hier: abhängig von der S
hi
htdi
ke d) und β2
r die Halbwertsbreite

auf Grund von Krümmung der untersu
hten S
hi
ht.

Um auf Basis des Kenntnisstands überhaupt eine Aussage ma
hen zu können, sind folgende

Vereinfa
hungen notwendig:

1. Die intrinsis
he Halbwertsbreite liegt für klassis
he Halbleiterkristalle unter 10arcsec
und liefert somit wegen der quadratis
hen Addition zu gemessenen Halbwertsbreiten

verna
hlässigbare Beiträge.

2. Glei
hes gilt für die apparative Halbwertsbreite, bei Messungen an Si konnten Halb-

wertsbreite bis zu 8 arcsec mit dem verwendeten Aufbau (Abb.3.6) errei
ht werden.

3. Na
h [Ayers, 1994℄ ist die Halbwertsbreite auf Grund der Kristallgröÿe invers propor-

tional zur Di
ke der Epitaxies
hi
ht, z.B. für denGaAs (004)-Re�ex ist βd = 35arcsec
für 1µm Di
ke und βd = 70arcsec für 0.5µm Di
ke. Bei Verna
hlässigung dieses Bei-

trags wird somit die Versetzungsdi
hte bei dünnen Proben um 500 nm übers
hätzt.

4. Bei Annahme eines di
ken & glatten Substrats sollte die Epitaxies
hi
ht keine Krüm-

mung aufweisen. Daher wird au
h dieser Beitrag zur Halbwertsbreite ni
ht berü
k-

si
htigt.

Unter diesen Annahmen bleiben also no
h zwei Beiträge zu berü
ksi
htigen, die beide dur
h

die Versetzungsdi
hte bestimmt sind:

1. Versetzungen können zu Kleinwinkelkorngrenzen führen, dur
h die Versetzungslinien

werden bena
hbarte Kristallberei
he lei
ht gegeneinander verkippt (Mosaizität). Dies

nimmt der Röntgenstrahl als eine Aufwei
hung der Bragg-Bedingung wahr. Wenn

eine Gauÿs
he Verteilung der Orientierungen dieser Kristallberei
he zu Grunde gelegt

wird, so läÿt si
h die Halbwertsbreite in Abhängigkeit der Versetzungsdi
hte angeben

als:

β2
rot = 2π ln(2)b2D (5.2)

Hierbei bezei
hnet D die Versetzungsdi
hte und b die Länge des Burgers-Vektors.

Beziehung 5.2 ist zwar unabhängig von der Kristallsymmetrie, allerdings stellt si
h

die Frage, wie b anzusetzen ist.

2. Eine Versetzungslinie ist drei-dimensional von einem Verzerrungsfeld umgeben, also

ergibt si
h eine Verteilung von Gitterkonstanten, die zu gröÿeren Halbwertsbreiten

führt.

Das Problem dabei, wie im vorher behandelten Fall eine Abhängigkeit der Halbwerts-

breite von der Versetzungsdi
hte anzugeben, ist, daÿ hier zwis
hen S
hrauben- und
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Stufenversetzung (s. Abb. 3.5) Unters
hiede im Verzerrungsfeld bestehen und au
h in

komplexer Weise bei der Bestimmung der Versetzungssysteme die Kristallsymmetrie

eingeht [Ayers, 1994℄. Da bei unseren Proben ni
ht bekannt ist, wel
he Versetzungsar-

ten und -systeme auftreten, lassen si
h bezügli
h dieses Beitrags zur Halbwertsbreite

no
h keine Aussagen ma
hen.

Somit bleibt nur abzus
hätzen, wel
he Versetzungsdi
hte bei alleiniger Berü
ksi
htigung

der Mosaizität als Quelle der Halbwertsbreiten folgen würde. Au
h dabei tritt eine Kom-

plikation auf, denn es ist ni
ht wie bei GaAs bekannt, wel
he e�ektive Länge des Burgers-
Vektor in Glg. 5.2 einzusetzen ist:

Der Verlauf der Versetzungslinien im Bezug auf den Röntgenstrahl bestimmt, ob die ver-

zerrten Gitterkonstanten senkre
ht zu den Bragg-Ebenen stehen und damit einen Beitrag

zur Halbwertsbreite liefern. Daher sollte b nur einen Bru
hteil der Gitterkonstante betra-

gen, z.B. bei GaAs: b = 1
3
c. Dieser Wert ist bei unseren Proben ni
ht bekannt, daher bietet

si
h an, eine Verglei
hsmessung zuzuziehen, wie z.B. die Auszählung von Versetzungslinien

in transmission ele
tron mi
ros
ope (TEM)-Bildern.

Dies ist bei den Proben LS024 & LS025 ges
hehen (vgl. 5.3.1) - angesi
hts der S
hi
htdi
ken

(1000 und 490 nm) bietet si
h LS024 eher als Maÿ zur Bestimmung von b an (s.o.): Die

Auszählung ergab eine Versetzungsdi
hte von etwa 5 · 109/cm2
, womit b bei einer XRD

Halbwertsbreite von 424arcsec laut Glg. 5.2 etwa einen e�ektiven Wert von 1.5 Å aufweisen

dürfte. Dies entspri
ht grob b = 1
2
a bzw. b = 1

3
cmit a(AlN) = 3.112 Å bzw. c(AlN) = 4.983

Å.

Relevant sollte der Verglei
h mit der ~c-A
hse sein, der Wa
hstumsri
htung, die au
h bei

Messung des (0002)-Re�exes im Di�raktometer bestimmt wird. Dann ergibt si
h mit b = 1
3
c

ein Wert ähnli
h wie bei GaAs, was bei vollkommen unters
hiedli
her Kristallstruktur zwar

etwas unerwartet aber dur
haus mögli
h ist. Trotz der do
h sehr weitgehenden Näherungen

s
heint das resultierende Ergebnis re
ht realistis
h, aber ihm sollte au
h ni
ht allzuviel

Bedeutung beigemessen werden, bevor es ni
ht dur
h weitere Messungen bestätigt ist.

Demna
h würden 100 arcsec Röntgenhalbwertsbreite dur
h etwa 1.2 · 109 cm−2
Versetzun-

gen verursa
ht werden, bei dünnen S
hi
hten (< 500 nm) liefert aber, wie oben erwähnt,

au
h no
h deren Di
ke einen groÿen Beitrag zur Halbwertsbreite. Auÿerdem ist au
h die

Verbreiterung dur
h das Verzerrungsfeld (s. oben) um die Versetzungen unberü
ksi
htigt,

also s
hätzt der angegebene Wert die Versetzungsdi
hte ledigli
h na
h oben ab.

Generell ist festzustellen, daÿ die morphologis
he Optimierung der Zü
htungsparameter auf

Röntgen-Halbwertsbreiten ni
ht unbedingt das optis
h aktivste Material ergibt, wie z.B.

die Probe LS004 mit einer Halbwertsbreite von 1500arcsec nahelegt, die aber die intensivste
Lumineszenz aller GaN Proben gezeigt hat (Abb. 4.3). Wie im folgenden Abs
hnitt weiter

ausgeführt werden wird, s
heinen also morphologis
he Defekte die optis
hen Eigens
haften

von Nitrid-Proben wenig zu beein�ussen.
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Abbildung 5.11: TEM-Aufsi
hten der Proben LS024 & 025 zur Auszählung der Verset-

zungsdi
hten an der Probenober�ä
he.

Versetzungsdi
hten im TEM

Die Transmissionselektronenmikroskopie dur
hstrahlt im Gegensatz zu RHEED eine Pro-

be, die aber dazu in einer Ionen-Mühle auf wenige Atomlagen Di
ke gedünnt werden muÿ,

um ausrei
hende Transmissionsintensität zu errei
hen.

Das TEM entspri
ht in seinem Strahlengang einem Li
htmikroskop im Dur
hli
htmodus.

Die te
hnis
hen Herausforderungen dur
h helle Elektronenquellen, Elektronenoptik und

die notwendige Vakuum-Te
hnik sind allerdings unglei
h gröÿer.

Prinzipiell ist die Errei
hung atomarer Au�ösung (high resolution transmission ele
tron

mi
ros
ope (HRTEM)) mögli
h, aber dazu ist eine weitgehende Na
hbearbeitung (Fourier-

�lterung, Modellierung et
.) der Rohdaten vonnöten [Thust, 1998℄.

Einige der gezü
hteten AlN-Proben wurden von Carsten Tillman an der Uni Kiel transmis-

sionselektronenmikroskopis
h untersu
ht. An diesen für TEM präparierten Proben konnte

die Versetzungsdi
hte bestimmt werden, da Elektronen an Versetzungen streuen. Die Aus-

zählung der TEM-Aufsi
hten (Abb. 5.11) ergibt Versetzungsdi
hten im Berei
h von 4− 7 ·
109/cm2±0.4 ·109 cm−2

, einem im Literaturverglei
h guten Wert ([Nakamura et al., 1998℄:

2 · 107 cm−2
für die besten GaN MOCVD-S
hi
hten).

Erste kommerzielle light emitting diode (LED)'s von Ni
hia Chemi
als auf GaN -Basis

zeigten z.B. intensive Lumineszenz trotz Versetzungsdi
hten im Berei
h 2− 10 · 1010cm−2
,
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da, wie es s
heint, in den Nitriden die Versetzungen keine ni
ht-strahlenden Rekombinati-

onszentren darstellen und au
h extrem unbewegli
h sind [Foxon and Orton, 1998℄. Somit

dürfte das Material von der Versetzungsdi
hte her taugli
h für optoelektronis
he Bauele-

mente sein.

Unters
hiede zwis
hen Proben auf Saphir- und SiC-Substrat werden in Abs
hnitt 6.5.1

näher erörtert.

Versetzungsdi
hten aus Channelingmessungen

Bei Betra
htung der Channelingspektren in Abb. 5.12 gibt die normierten Rü
kstreuinten-

sität im Minimum (i.e. dem Zentrum des Kristallkanals) ein Kriterium an die Hand, wie un-

gestört die Kanäle dur
h den Kristall verlaufen. Relativ au�ällig ist bei starker Rü
kstreu-

ung die Veränderung der Linienform zu einer Gauÿähnli
hen Kurve, wie es s
heint geht

dies mit einer zunehmenden Halbwertsbreite der Spektren (dips) einher.

Channeling ist besonders emp�ndli
h auf Versetzungslinien, die ein drei-dimensionales Ver-

zerrungsfeld um si
h aufbauen, was zu starker Rü
kstreuung führt. Punktdefekte oder

Kleinwinkelkorngrenzen (die parallel zur Wa
hstumsri
htung und damit den gemessenen

Kanälen verlaufen sollten) sind dagegen in der Rü
kstreu-E�zienz wesentli
h niedriger

anzusiedeln.

Damit läÿt si
h ein Maÿ für die Versetzungsdi
hten �nden, wenn die Rü
kstreurate mittels

TEM-Messungen normiert wurde, was in Vorbereitung ist. Leider können die für LS024

(7.93 · 109 ± 0.27 · 109 cm−2
) und LS025 (4.29 · 109 ± 0.37 · 109 cm−2

) ausgezählten Ver-

setzungsdi
hten ni
ht dafür zu Grunde gelegt werden, da der Wert für LS025 zu niedrig

sein dürfte (s. Bemerkungen zu Saphir in Abs
hnitt 6.5.1). Dies zeigt si
h au
h daran, daÿ

die Channeling-Minima bei 0.01 für LS024 aber bei 0.08 für LS025 liegen (allerdings weist

LS025 droplets auf, s. unten).

Ein Verglei
h der Minima mit den Wa
hstumsparametern (Abb. 5.13 A) zeigt eine Ent-

wi
klung wie sie au
h beim Verglei
h von Röntgen und AFM-Daten in 5.2 zu beoba
hten

ist:

Bei hohen Fluÿverhältnissen V :III über demWert 100 zeigt si
h ein deutli
her Anstieg der
Rü
kstreurate, der gut mit dem der Röntgenhalbwertsbreiten übereinstimmt. Proben mit

Aluminium-Tröpf
hen (droplets) sollten höhere Minima aufweisen, da elementares Al stark
rü
kstreut, wie an den Proben LS025, LS027 und LS033 au
h tatsä
hli
h zu beoba
hten

ist. Unter Berü
ksi
htigung dieser Tatsa
he wurde na
h Augenmaÿ eine Linie den Punkten

angepaÿt, die ein breites Minimum bei V : III Fluÿverhältnissen zwis
hen 20 und 100
aufweist.

Mit dieser Korrektur läÿt si
h au
h eine Korrelation der minimalen RBS Rü
kstreuraten

zu den Röntgen-Halbwertsbreiten �nden (Abb. 5.13 B), die allerdings nur für Halbwerts-

breiten unter 2500 arcsec zu beoba
hten ist. Dies entspri
ht etwa dem Berei
h in dem
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LS024 (SiC) LS025 (Al2O3, Al-droplets)

LS027 (SiC, lei
hte Al-droplets) LS030 (SiC)

LS033 (SiC, starke Al-droplets) LS035 (SiC)

Abbildung 5.12: Channeling-Spektren von AlN-Proben - tiefe Minima und steile Flanken

sind Anzei
hen, daÿ der Ionenstrahl tief in die Kristallkanäle eindringen kann.
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Abbildung 5.13: A - Verglei
h der Channeling-Ergebnisse mit dem V : III Fluÿverhältnis

für AlN-Proben bei Tpyro = 900 ◦C. Rot eingezei
hnet ist eine Führungslinie für das

Auge, die die erhöhte Rü
kstreurate dur
h Al-Tröpf
hen berü
ksi
htigt. Re
hts (B) ist die

Korrelation von RBS und XRD Ergebnissen für drei Proben dargestellt; wie die vierte

Probe (LS035) zeigt, kommt es für XRD-Halbwertsbreiten jenseits von 2500 arcsec zu

deutli
hen Abwei
hungen.

in Abb. 5.9 au
h eine Korrelation zwis
hen der AFM Ober�ä
hen-Rauhigkeit und den

XRD Halbwertsbreiten gefunden wurde, so daÿ si
h die drei Charakterisierungsmethoden

in ihrem Ergebnis vom optimalen AlN-Wa
hstumsbedingungen für ein V : III-Verhältnis
zwis
hen 20 und 100 gegenseitig bestätigen.

5.4 Optische Eigenschaften von AlN

Eine PL-Messung an AlN liefert im Verglei
h zu GaN ni
ht annähernd so viel Information,

da mangels einer Laser-Quelle im tiefen UV um 200nm keine Anregung über die Bandlü
ke

hinweg erfolgt.

Versu
he amKristallographis
hes Institut (KI) (s. Abb. 3.8) mittels Frequenz-Vervierfa
hung

eines Nd : Y AG-Lasers eine Pump-Anregung bei 266nm, knapp unterhalb der AlN Band-

lü
ke von 6.2eV , zu erzielen, sind bisher ni
ht erfolgrei
h gewesen. Vermutli
h rei
ht die

resultierende Laser-Leistung für eine detektierbare Lumineszenzintensität ni
ht aus.
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Abbildung 5.14: AlN auf SiC mit Referenz-Spektrum

Messungen am Meÿstand des

Fraunhofer-Instituts mit einerHe :
Cd-Laserquelle (Anregung bei ∼
4.0eV ) zeigten auf Saphir s
hwa-


he gelbe Lumineszenz, ein Spek-

trum auf SiC im Verglei
h mit

der Linienform des reinen SiC-
Spektrums ist in Abb. 5.14 zu se-

hen:

Bis auf die Fabry-Perot Oszilla-

tionen entspri
ht das AlN Spek-

trum in seiner Form der herunter-

skalierten SiC-Referenz. Anzu-

nehmen ist also, daÿ das AlN für

den Laser bis auf eine Dämpfung

transparent ers
heint und einen

optis
hen Resonator hoher Gü-

te bildet, wie die Fabry-Perot-

Oszillationen nahelegen. Genauere

optis
he Untersu
hungen an AlN
sind demna
h nur mit alterna-

tiven Anregungsquellen mögli
h,

wie z.B. in der CL.

5.4.1 Excitonen und Störstellen in AlN

In den bisher vorgestellten Photo-Lumineszenzspektren bei Raumtemperatur trat nur Lu-

mineszenz von der Bandkante und Störstellen in der Bandlü
ke auf. Bei Tieftempera-

turmessungen treten dagegen ein Fülle von spektroskopis
hen Details zu Tage, die es zu

klassi�zieren gilt:

So zeigten die CL-Messungen an AlN [Kornitzer et al., 1999℄ bei den neueren AlN Pro-

ben der Serie Lumineszenz knapp unter der Bandkante (6.13 eV [Brunner et al., 1997℄,

s. Abb. 5.16), die auf s
hwa
h gebundene Elektronen-Lo
h-Paare, die Ex
itonen, zurü
k-

zuführen sein dürfte.

Ex
itonis
he Lumineszenz ist bei den klassis
hen III−V Halbleitern wie GaAs erfah-

rungsgemäÿ nur in qualitativ ho
hwertigen Proben (die au
h in ihren morphologis
hen

und elektris
hen Kenngröÿen mit die besten publizierten Werte aufwiesen) zu beoba
hten,

dies sollte für die Nitride analog gelten.
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Abbildung 5.15: Aufstellung optis
h aktiver Übergänge in Halbleitern

Die in 5.4 erwähnten Fabry-Perot Oszillationen (Abb. 5.14) traten au
h in man
hen der

CL-Spektren auf (Abb. 5.17) und sollten im Prinzip zur Bestimmung der S
hi
htdi
ke

verwendet werden können.

Ex
itonis
he Lumineszenz

Wegen Ihrer s
hwa
hen Bindungsenergie, wenige meV für die klassis
hen III−V Halbleiter

wie GaAs, dissoziieren freie Ex
itonen bei Raumtemperatur in der Regel am Kristallgitter

dur
h Streuprozesse mit den Phononen. Zu sehen wären sol
he freie Ex
itonen - au
h bei

Raumtemperatur - wenn sie dur
h Halbleiterquantenstrukturen, wie z.B. Quantentrögen

(vgl. 2.1.2), in ihrer Bewegung einges
hränkt würden. Dies ist in den untersu
hten Proben

ni
ht der Fall.

Daher sollte in den untersu
hten Proben die Lumineszenz unterhalb der Bandkante von

Ex
itonen stammen, die anderweitig lokalisiert sein müssen, z.B. an Akzeptoren oder Do-

natoren (Abb. 5.15).

Es lassen si
h relativ unkompliziert Vorhersagen zur erwarteten Bindungsenergie der Ex-


itonen tre�en, falls für das untersu
hte Material die e�ektiven Massen m∗ < m0 und die

dielektris
he Konstante ǫ > ǫ0 bekannt sind (die Gröÿen mit Index 0 beziehen si
h auf

die freien Ladungsträger im Vakuum). In diesem Fall kommt das Wassersto�-Modell zur

Anwendung, wobei si
h die Rydberg-Konstante von 13.6 eV auf 47 − 75 meV verringert
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(ex
itonis
hes Rydberg, [Majewski et al., 1997℄/[Landolt-Börnstein, 1982℄):

R =
µ

m0,e
· ε−2 · 13.6 eV ;µ−1 = m−1

e +m−1
h (5.3)

Beim0,e handelt es si
h um die freie Elektronenmasse, bei µ um die reduzierte des Ex
itons;

dabei ist die Anisotropie der Lo
h- und Elektronmassen zu bea
hten: me/h = 2
3
m⊥,e/h +

1
3
m‖,e/h (Massenellipsoid). Somit folgt:

EFE(T ) = Egap(T ) −Rmit R = ex
itonis
hes Rydberg (5.4)

ED0X(T ) = Egap(T ) −R −Eloc,D;EA0X(T ) = Egap(T ) − R− Eloc,A (5.5)

,wobei EFE(T ) die Rekombinationsenergie des freien Ex
itons, Egap(T ) die Bandlü
ke,

ED0X(T ), EA0X(T ) die Rekombinationsenergien der Donator- bzw. Akzeptor-gebundenen

Ex
itonen und Eloc,D, Eloc,A die Bindungsenergien der an Donatoren oder Akzeptoren ge-

bundenen Ex
itonen sind.

Die angepaÿten Peaks in Abb. 5.16 (vergröÿerte Auss
hnitte) lassen si
h, wenn au
h ni
ht

eindeutig, neutralen Akzeptor- (A0X) und Donator-Niveaus (D0X) zuordnen, an die jeweils

ein Ex
iton gebunden ist (zur Bezei
hnung siehe Abb. 5.15):

Probe A0X-Übergang D0X-Übergang

� 20K Energie [eV ℄ FWHM [meV ℄ Energie [eV ℄ FWHM [meV ℄
AlN/SiC 5.893 ± 0.002 64 ± 2 6.000 ± 0.002 44 ± 2

Allerdings legt die Temperaturentwi
klung der Spektren nahe [Thonke, 1998℄, daÿ es si
h

bei D0X viellei
ht do
h um eine Rekombination von freien Ex
itonen handelt (angesi
hts

der oben zitierten Bindungsenergie für AlN von 47−75meV in Relation zu kBT = 27meV
wäre tatsä
hli
h eine Existenz freier Ex
itonen bei Raumtemperatur in Nitriden ni
ht

auszus
hlieÿen):

In den Nitriden liegen die Akzeptoren im Verglei
h zu klassis
hen III−V Halbleitern wie

GaAs sehr tief in der Bandlü
ke, z.B. EA = 250meV über dem obersten Valenzband für

den bis dato im GaN hauptsä
hli
h verwendeten Akzeptor Mg. Donatoren wie Si liegen
dagegen tendenziell näher [Foxon and Orton, 1998℄ an der Bandkante, weshalb sie weit un-

terhalb Raumtemperatur ionisieren, und somit die Bindung des Ex
itons an den neutralen

Donator thermis
h aufbri
ht. Dies lieÿe si
h spektroskopis
h dadur
h beoba
hten, daÿ der

D0X Peak si
h ab einer kritis
hen Temperatur zu einem FE Peak bei höherer Energie

(Unters
hied: Bindungsenergie des Ex
itons an den Donator) wandelt. Ein dementspre-


henden Verhalten wurde aber ni
ht beoba
htet: Wie der vermutete A0X bleibt au
h D0X
bis hinauf zu Raumtemperatur stabil, was dann erklärbar wäre, würde es si
h bei D0X um

einen FE Peak handeln. Dies bedarf no
h weiterer spektroskopis
her Untersu
hungen.

Weitere Peaks zu niedrigen Energien (A1(LO) bei 5.780 eV ) sind sogenannte Phononen-

repliken, die si
h aus der Beteiligung von Phononen beim Rekombinationsprozeÿ ergeben
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Abbildung 5.16: Cathodolumineszenz-Spektrum der AlN-Probe LS009 (Wa
hstumstempe-

ratur TPyro = 1050 ◦C) auf SiC, Tieftemperatur-Messung [Kornitzer et al., 1999℄. Es zeigt

si
h ein ausgeprägtes Störstellenband zwis
hen 2 − 5 eV mit Maxima bei 3.3 und 4.4 eV
und ex
itonis
he Peaks nahe der Bandkante (vergröÿerte Auss
hnitte), die im Text näher

bes
hrieben sind.

(→ Abstand zum Haupt-Peak: Vielfa
he der Phononen-Energie). Die daraus resultieren-

den Phononen-Energien von 105− 113meV de
ken si
h mit den Ergebnissen von Raman-

Messungen (s. 5.5 & [Kornitzer et al., 1999℄).

Kristallfehler wirken häu�g als ni
ht-strahlende Rekombinationszentren, dementspre
hend

sollte die Lumineszenz mit der Di
ke zunehmen, da Versetzungen die Mögli
hkeit hat-

ten, auszuwa
hsen. Dieser E�ekt ist vermutli
h bei den Proben LS009 & LS024 auf SiC
zu beoba
hten: LS024, mit 1000 nm die di
kere Probe (Abb. 5.17), wurde bei optimier-

ten Fluÿverhältnissen nahe der Stö
hiometrie gezü
htet und zeigt im Verglei
h zu LS009

(340nm) deutli
h intensivere und besser aufgelöste Ex
itonenpeaks. Allerdings könnte hier

au
h eine Rolle spielen, daÿ LS009 weit weg (N : Al = 360) von der Stö
hiometrie ge-

zü
htet wurde - der Ein�uÿ der Wa
hstumsparameter auf die CL ist erst mit den Spektren

weiterer Proben einzus
hätzen. Das Auftreten von Fabry-Perot Oszillationen in Abb. 5.17

legt wie in den PL-Spektren (s. 5.4) für LS024 eine re
ht homogene S
hi
htdi
ke nahe.
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Abbildung 5.17: Cathodolumineszenz-Spektrum der AlN-Probe LS024 (Wa
hstumstem-

peratur TPyro = 900 ◦C) auf SiC, Tieftemperatur-Messung [Kornitzer et al., 1999℄. Es

zeigt si
h wie bei LS009 ein ausgeprägtes Störstellenband zwis
hen 2− 5 eV allerdings mit

Fabry-Perot Oszillationen und fehlendem Maximum bei 4.4 eV .

Störstellenlumineszenz

Interessanterweise lieÿ si
h kein direkter Band-Band-Übergang detektieren, dagegen aber

ein intensives �violettes� Störstellenband, verglei
hbar der gelben Lumineszenz im GaN .

Dies ist vermutli
h so zu erklären, daÿ die Lebensdauer für eine Band-Band-Anregung

so ho
h ist, daÿ die Rekombination bevorzugt über die Störstellen-Niveaus (s. Abb. 5.15)

abläuft. Dagegen sind bei den gebundenen Ex
itonen die Ladungsträgerpaare an Donatoren

und Akzeptoren lokalisiert, wodur
h die direkte Rekombinationswahrs
heinli
hkeit ho
h

ist.

Das Störstellenband dürfte der Literatur na
h auf Sauersto� (3.3 eV ) und Kohlensto�

(4.4 eV ) zurü
kzuführen sein [Tang et al., 1998℄. Letzterer Peak s
heint im CL-Spektrum

von LS024 (Abb. 5.17) zu fehlen während er bei LS009 (Abb. 5.16) deutli
h präsent ist.

Eine naheliegende Quelle für C wäre der für die Substrate verwendete Kohlensto�kleber,
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so daÿ Variationen in der Klebermenge oder der Ausgasdauer zu unters
hiedli
hem Koh-

lensto�einbau führen können.

Bemerkenswert ist die groÿe Breite des Störstellenbandes, die der Theorie na
h auf eine

Doppelrolle des Sauersto�s zurü
kzuführen ist [Mattila and Nieminen, 1997℄ : Einerseits

bildet Sauersto� den Störstellenkomplex VAl−ON (Kroeger-Fink Notation: VAl=Al-Vakanz,
ON=O auf N-Gitterplatz) etwa 1eV über der Valenzbandkante (tiefer Akzeptor). Anderer-

seits liegt der zugehörige tiefe Donator mit seinem ersten Ionisationsniveau gerade 3.3 eV
über diesem VAl − ON Störstellenkomplex. Obwohl diese Kon�guration die energetis
he

Lage der violetten Lumineszenz erklären kann und ein sol
her Störstellen-Komplex bei

optis
her Anregung wegen der starken Gitterverzerrung (Phononenkopplung) eine gewisse

Linienverbreiterung zeigt, ist do
h bisher keine aussagekräftige experimentelle Bestätigung

erfolgt.

Insbesondere wird von Theoretikern (u.a. [Mattila and Nieminen, 1997℄) erwartet, daÿ die

genannten Störstellen, die das violette Band in AlN hervorrufen, au
h für die gelbe Lu-

mineszenz in GaN verantwortli
h sind. Dann stellt si
h die Frage, warum bei der GaN -

Zü
htung auf demselben Substratmaterial mit forts
hreitender Optimierung des Wa
hs-

tumsvorgangs so gut wie keine gelbe Lumineszenz mehr zu beoba
hten ist (→ niedrige

Störstellenkonzentration, vgl. Abb. 4.3):

GaN - und AlN-Epitaxie unters
heiden si
h deutli
h in denWa
hstumstemperaturen (GaN :

750 ◦C TPyro, AlN : 900 ◦C TPyro) und in der Substratvorbehandlung (bei GaN wird vor

dem eigentli
hen Wa
hstum eine Nukleationss
hi
ht etwa 100K unter Wa
hstumstempe-

ratur gezü
htet, s. 2.1.1).

Gut vorstellbar wäre, daÿ die höhere Wa
hstumstemperatur Aktivierungsenergie für die

Bildung des oben bes
hreibenen Störstellenkomplexes bereitstellt. Allerdings wurde gezeigt,

daÿ für AlN wegen der geringen Al-Di�usion im Verglei
h zu Ga höhere Wa
hstumstempe-

raturen notwendig sind, um Inselwa
hstum zu verhindern [Daudin and Widmann, 1997℄.

[Grandjean et al., 1997℄ konnte eine starke Abhängigkeit der gelben Lumineszenz von der

Nitridi�zierung des Saphir-Substrats na
hweisen. Da bei AlN und GaN die Nitridi�zierung

des Saphir-Substrats in der glei
hen Weise dur
hgeführt wurde, sollten si
h daraus keine

Unters
hiede ergeben, dagegen mögli
herweise aber aus dem Nukleierungs-S
hritt beiGaN :

AlN wurde bei nahezu gitterangepaÿter Epitaxie bis auf erste Versu
he mit den Pro-

ben LS005 & LS006 auf Al2O3, die zu ausgeprägt punktförmigem RHEED führten, ni
ht

nukleiert. Im Li
hte der nun vorliegenden Ergebnisse wäre die Dur
hführung eines Refe-

renzexperiments wüns
henswert, etwa die genaue Reproduktion von LS024 zuzügli
h eines

Nukleationss
hritts bei um 100K abgesenkter Temperatur.

Im direkten Verglei
h mit der Literatur betre�end AlN Cathodolumineszenz zeigen si
h

verglei
hbare Peakpositionen (z.B. [Tang et al., 1998℄ oder [Brunner et al., 1997℄). Au
h

die Halbwertsbreiten (44 bzw. 64 meV für D0X,A0X) sind der Literatur verglei
hbar,
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während die Störstellenlumineszenz dort weniger intensiv ist [Tang et al., 1998℄. Das er-

ste Ergebnis zeugt von guter Kristallqualität, während zweiteres verstärkten Einbau von

Verunreinigungen nahelegt, evtl. herrührend vom Kohlensto�kleber.

Damit ist sowohl bei GaN (s. 4.2.1) wie au
h bei AlN mit forts
hreitender Optimierung

der Wa
hstumsparameter eine deutli
he Verbesserung der Material-Qualität mit optis
hen

Charakterisierungsmethoden na
hweisbar.

Als Ausbli
k wären wie bei den neuesten homoepitaktis
hen Zu
htexperimenten an GaN
[Thonke, 1998℄ im Falle einer Weiterentwi
klung der AlN-Epitaxie eine Fülle neuer spek-

troskopis
her Details zu erwarten: Im hexagonalen Kristallgitter sind die vom kubis
hen

Zinkblende-Gitter gewohnten Entartungen der Valenzbänder aufgehoben, weshalb drei ver-

s
hiedene Ex
itonen mit energetis
hen Abständen in der Gröÿenordnung von 10 meV zu

beoba
hten sein sollten.

5.5 Phononenenergien von AlN

Im Rahmen der Kooperation mit der Universität Ulm wurden dort au
h Raman-Messungen

dur
hgeführt, die die Raman-Rü
kstreuung von Laserli
ht untersu
hen (Energieverlust

dur
h Phononen-Streuung → Raman-Vers
hiebung, Raman shift). Über die Phononen

kann Information über die Qualität des Kristallgitters gewonnen werden:

• Die Breite der Phononen-Peaks gibt Aufs
hluÿ, wie �mono
hrom� die Phononen und

damit wie homogen die Bindungslängen im Kristall sind

• Dur
h Verunreinigungen zeigen si
h in der Regel konzentrationsabhängig neue Peaks

im Phononen-Spektrum, da die Bindung zwis
hen Kristallatom und Verunreinigungs-

atom si
h von denen des reinen Gitters unters
heidet (in Stärke und ggf. Geometrie)

• Au
h Störungen des Gitters, wie Versetzungen oder Fehlstellen, können si
h mit

eigenen Raman-Peaks bemerkbar ma
hen

Die Messungen (Abb. 5.18) ergaben einen Wert für das longitudinal optis
he A1(LO) Pho-
non, der die Zuordnung der Phononenrepliken im CL-Spektrum unterstützt (s. 5.4.1):

Probe A1(LO) E2

� 300K Energie [cm−1
℄ FWHM [cm−1

℄ Energie [cm−1
℄ FWHM [cm−1

℄

AlN/SiC 887.4 8.8 656.1 5.7
AlN/Al2O3 888.7 10.1 656.8 7.2
entspri
ht 110 ± 0.5meV bzw. 81 ± 0.5meV
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Abbildung 5.18: Raman-Spektren von SiC und den AlN Proben LS005 (Saphir) & 009

(SiC) bei Raumtemperatur [Kornitzer et al., 1999℄.

A bezei
hnet dabei die Polarisation parallel zur ~c-A
hse, E die Polarisation senkre
ht

dazu. Die Anregung der ersten Mode E1 ist bei Raman-Rü
kstreuung in der verwendeten

Geometrie [Kornitzer et al., 1999℄ ni
ht beoba
htbar.

In der Literatur ist z.B. von [Ma
millan et al., 1993℄ eine verglei
hbare Position der Raman-

Resonanz A1(LO) allerdings ohne Halbwertsbreiten angegeben. Eine ältere Publikation

[Sanjurjo et al., 1983℄ läÿt einen groben Verglei
h zu, mit dem Ergebnis von kleineren Halb-

wertsbreiten der A1(LO)-Mode für die Spektren in Abb. 5.18.

Dagegen s
heinen keine Verglei
hswerte für E2 zu existieren. Dies ist in sofern problema-

tis
h, daÿ die Halbwertsbreiten der A1(LO)-Mode stark von freien Ladungsträgern beein-

�uÿt werden kann, so daÿ si
h eigentli
h die E2 besser zum Verglei
h eignet.
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6 Untersu
hung der Substratein-

�üsse auf die Nitrid-Epitaxie

6.1 Mikroröhren an der epitaktischen Oberfläche

Die verwendeten SiC-Wafer der Uni Erlangen weisen im Verglei
h zu Saphir viel mehr

morphologis
he Defekte auf, insbesondere Mikroröhren. Bei Mikroröhren handelt es si
h

um röhrenförmige Hohlräume von oft hexagonalem Quers
hnitt (Abb. 6.1, [Müller, 1998℄

& [Morkoç et al., 1994℄), die si
h bei der Sublimationszü
htung na
h Lely im SiC-Kristall
bilden.

50 µm 50 µm

Abbildung 6.1: Mikroröhren - hexagonale Grundform und eine ausgefallenere Ausprägung

Diese Röhren treten in zwei Dimensionen auf: Als Mikroröhren mehrere Mikrometer groÿ

und als Nanoröhren mit Dur
hmessern im Nanometerberei
h, die im Mikroskop ni
ht de-

tektierbar sind. Die Verteilung der Mikroröhren auf den SiC Wafern s
hien in Interferenz-

kontrastmikroskop re
ht inhomogen (Abb. 6.2, links).

Die morphologis
hen Defekte des Substrats, insbesondere die Mikroröhren, ziehen si
h au
h

dur
h die Epitaxies
hi
ht bis an deren Ober�ä
he (Abb. 6.2, re
hts. Vgl. den abgede
kten

und epitaxierten Berei
h: Die teilweise in Reihen angeordneten Mikroröhren setzen si
h

vom Substrat in die Epis
hi
ht fort). Die Epitaxieober�ä
he auf SiC zeigt somit im Mi-

kroskop immer ein hohes Maÿ an Details.
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Abbildung 6.2: Mikroröhren - Verteilung im Substrat (links, aus [Müller, 1998℄) und Fort-

setzung in die Epis
hi
ht (re
hts)

6.2 Veränderte Wachstumsbedingungen an

Mikroröhren

Im AFM (Messungen: M. Rattunde) wurde bei einigen Proben ein interessantes Phänomen

beoba
htet: Um die Mikroröhren herum s
heinen Berei
he aufzutreten, die wesentli
h nied-

rigere RMS Rauhigkeiten aufweisen, als groÿe Berei
he der Probe (Abb. 6.3). Dies weist

auf geänderte Wa
hstumsbedingungen am Rand der Röhren hin.

In Abs
hnitt 5.2 wurde die starke Abhängigkeit der Ober�ä
henmorphologie vom Gruppe

V :III-Verhältnis untersu
ht, somit liegt die Vermutung nahe, daÿ die glatten Ränder auf

lokale Veränderungen des V :III-Verhältnisses am Rande der Mikroröhren zurü
kzuführen

sein dürften. Abb. 6.4 zeigt vergröÿerte Berei
he der Ober�ä
he im Verglei
h, au
h das

Linienpro�l zeigt deutli
h den E�ekt.

Genauere Untersu
hung der Proben ergab, daÿ insbesondere Proben, die bei V :III Fluÿ-
verhältnissen jenseits des Wertes 100 gezü
htet wurden, die glatten Ränder zeigten. Ein

Erklärungsansatz wäre anzunehmen, daÿ die Röhren als Senken für bewegli
he Spezies

an der Ober�ä
he dienen. Dur
h Di�usion bilden si
h dann Konzentrationsgradienten zur

Mikroröhre hin aus, die wegen der unters
hiedli
hen Di�usionsges
hwindigkeiten für die

vers
hiedenen Spezies unters
hiedli
h steil sind. Dadur
h fällt das lokale Fluÿverhältnis in

einem gewissen Abstand zur Mikroröhre unter 100 und führt so zur Abnahme der Ober-

�ä
henrauhigkeit.

Der E�ekt sollte nur bei sehr niedrigen Wa
hstumsraten zu beoba
hten sein, da sonst die

groÿe Teil
hendi
hte an der Ober�ä
he die Di�usion und damit den Aufbau des Gradienten

unterbinden müÿte. Die Statistik der Beoba
htungen läÿt aber no
h ni
ht zu, dieses Modell

experimentell zu bestätigen.
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Abbildung 6.3: Glatte Ränder von Mikroröhren [Messung: M. Rattunde℄ auf Probe LS011

(GaN auf SiC), die mit Sti
ksto�übers
huÿ gezü
htet wurde.

Abbildung 6.4: Vergröÿerte Ansi
hten des Randberei
hs einer Mikroröhre [Messung:

M. Rattunde℄ auf LS016 (GaN auf SiC): Deutli
h ist mit zunehmendem Abstand von

der Röhre der Übergang von einer deutli
h glatteren zu einer rauhen Ober�ä
he erkenn-

bar, die Ausdehnung der glatten Berei
he variiert dabei im Verglei
h zu Abb. 6.3 stark.

Dies könnte damit zusammenhängen, daÿ die Probe LS016 Al-rei
h gezü
htet wurde.
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Abbildung 6.5: Mit AlN überwa
hsene SiO2 Streifenmasken auf Al2O3

6.3 Oberflächen sehr dicker Schichten

Bei epitaxial lateral overgrowth (ELOG) handelt es si
h um einen Ansatz, die Verset-

zungsdi
hte (vgl. 5.3.1) von Nitridproben zu verringern: Die Epitaxie erfolgt dur
h eine

dünne SiO2 Maske (Abb. 6.5), die überwa
hsen wird und die Aufgabe hat, Versetzun-

gen aus den Substrat-Material daran zu hindern, in die Epitaxies
hi
ht zu wa
hsen. Die

Versetzungsdi
hte ist einer der ents
heidenden Faktoren für die Lebensdauer von GaN -

Laserdioden (an den Versetzungslinien wird das intensive Li
htfeld stärker absorbiert, sie

werden dementspre
hend heiÿer und behindern au
h allgemein den Abtransport der Wär-

me aus der Laser-Diode), weshalb der groÿe mit ELOG verbundene Aufwand au
h in der

Industrie ni
ht ges
heut wird [Nakamura et al., 1998℄. So wird von [Nakamura et al., 1998℄

aufgezeigt, wie die Versetzungsdi
hte di
ker MOCVD GaN -S
hi
hten über der Streifen-

maske von 2 · 107 cm−2
um mehrere Gröÿenordnungen reduzierbar ist.

Wegen der wesentli
h höheren Wa
hstumsges
hwindigkeiten (mehrere µm/h) ist ELOG

eigentli
h eine Domäne der MOCVD, denn über der Oxid-Maske sollte keine Epitaxie er-

folgen, so daÿ si
h die entstehenden Hohlräume in der Epi-S
hi
ht erst bei groÿen S
hi
ht-

di
ken dur
h laterales Wa
hstum s
hlieÿen können. Mit MBE dauert es mehrere Tage eine

di
ke S
hi
ht von mehreren µ m zu zü
hten.

Als ein erster ELOG-Versu
h hat die Zü
htung trotz 4µm S
hi
htdi
ke ni
ht ganz das
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Abbildung 6.6: AFM-Aufnahme der di
ken Probe LS036, die polykristalline AlN-

Ober�ä
he oben im Bild entstand über dem SiO2-Streifen [Messung: M. Rattunde℄

gewüns
hte Ergebnis einer glatten, homogenen AlN-S
hi
ht geliefert. Die AlN-S
hi
ht

s
heint zwar dur
hgängig zu sein, ma
ht aber im AFM über dem SiO2 einen ausgespro
hen

polykristallinen Eindru
k (Abb. 6.6, AFM-Bild von M. Rattunde).

Vermutli
h konnte in der MBE bei 900 ◦C Wa
hstumstemperatur auf der Oxid-Maske ein

polykristallines Wa
hstum nukleieren, wohingegen die MOCVD mit höheren Wa
hstum-

temperaturen (> 1000 ◦C [Foxon and Orton, 1998℄) und Wa
hstumsges
hwindigkeiten die-

se S
hi
ht einfa
h lateral überwä
hst. Eventuell spielt au
h eine Rolle, ob die Streifenmaske

auf eine GaN -Nukleationss
hi
ht aufgebra
ht [Nakamura et al., 1998℄, oder wie bei LS036

direkt auf dem Saphir-Substrat erzeugt wurde.

Interessant sind dagegen die von der Streifenmaske ni
ht bede
kten Berei
he: Dort hat

si
h dur
h die groÿe Di
ke der Epis
hi
ht (etwa 4µm) der Ein�uÿ des Substrats auf das

Wa
hstum vermutli
h so stark vermindert, daÿ ganz ausgeprägte Wa
hstumsspiralen im

AFM zu beoba
hten sind (Abb. 6.7).

Bei genauerer Untersu
hung zeigt si
h, daÿ deren Stufenhöhe gerade

c
2
ist (Abb. 6.8) -

ein Zei
hen für ungestörtes 2D-S
hi
htwa
hstum, daÿ so prominent auf keiner anderen

Probenober�ä
he zu sehen war. Die RMS Rauhigkeit weist dementspre
hend einen bemer-

kenswerten Minimalwert von etwa 0.4 nm auf 1µm2
Ober�ä
he auf, der in der Literatur

für AlN Epitaxies
hi
hten bisher unerrei
ht ist !
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Abbildung 6.7: Wa
hstumsspiralen auf einer mehrere µm di
ken AlN-Epis
hi
ht (Probe

LS036, Amplitudenbild von SiO2-freiem Berei
h, Messung von M. Rattunde)

Abbildung 6.8: Vergröÿerung der Wa
hstumsterassen auf AlN (Probe LS036, Messung:

M. Rattunde), das Linienpro�l zeigt die Stufenhöhen von 0.2 nm = c
2
.
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Spiralen entstehen dadur
h, daÿ die monatomare Stufe, die mit einer S
hraubenversetzung

einhergeht (vgl. Abb. 3.5) während des Wa
hstums über die Ober�ä
he wandert (ankom-

mende Atome bauen si
h bevorzugt an Stufen ein → Bewegung der Stufe). Allerdings sind

nun Versetzungen in Nitriden sehr unbewegli
h [Foxon and Orton, 1998℄, womit die wan-

dernde Stufe an einem Ende festgepinnt ist und als Resultat Kreise um die Versetzung zieht

- ein Phänomen, das au
h von SiC bekannt ist. Im Zentrum der Spiralen s
heinen si
h teil-

weise Röhren mit Dur
hmesser im Nanometerberei
h zu be�nden, was no
h Gegenstand

genauerer AFM-Untersu
hungen sein wird.

6.4 Substrateinflüsse auf das GaN-Wachstum

6.4.1 Laterale Homogenität von GaN-Schichten

Der PL-Meÿaufbau des Fraunhofer Instituts für Angewandte Festkörperphysik erlaubte

au
h die Aufnahme von Photolumineszenz-Spektren entlang einer Linie zwe
ks Prüfung

der Homogenität des Signals über die Epitaxies
hi
ht.

Interessant ist hier besonders der Verglei
h von Saphir und SiC Substrat, da do
h SiC die

bespro
henen morphologis
hen Defekte aufweist. Die Beguta
htung von Abb. 6.9 ergibt

eine etwas stärkere Fluktuation für die SiC-Probe, was eventuell mit der starken Variation

der Mikroröhren auf dem Wafer zusammenhängen könnte (vgl. Abb. 6.2), allerdings zeigen

si
h au
h bei der Probe auf Al2O3 im hinteren Berei
h starke Intensitätss
hwankungen.

Bei der Interpretation ist zu bea
hten, daÿ nur die zentralen Positionen Lumineszenz von

der Probe selbst zeigen, während auÿen Verunreinigungen der Proben-Unterlage detek-

tiert wurden. Au
h 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 si
h au
h ein no
h viel deutli
her Unters
hied der ersten Proben auf Saphir zu den

Proben LS018 & LS019, die auf SiC gezü
htet wurden: Die Intensität auf SiC ist deutli
h

geringer als auf Al2O3 (z.B. Abb. 6.9 für LS004 und LS018).

• Bei der dünneren Probe, LS018, zeigt si
h ein sehr s
hmaler Peak bei höherer Band-

kante als für Proben auf Al2O3.

• Die di
kere Probe, LS019, ist dagegen optis
h ni
ht aktiv (s. Abb. 4.3), obwohl sie

bei den glei
hen Wa
hstumsbedingungen wie LS018 gezü
htet wurde.
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Abbildung 6.9: Homogenität der Photolumineszenz-Spektren von GaN Proben. Gezeigt

sind Lumineszenzpeaks die entlang einer Linie quer über die Probe aufgenommen wurden.
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Vermutli
h wegen der geringen S
hi
htdi
ke ist die Lumineszenzintensität bei LS018 gerin-

ger als z.B. für LS004 (s. Abb. 6.9) obwohl LS018 die kleinere Halbwertsbreite und weniger

gelbe Lumineszenz aufweist. Daÿ dagegen LS019 nahezu keine Lumineszenz zeigt, lieÿe si
h

viellei
ht darüber erklären, daÿ in der dünnen Probe LS018 die Verspannungen no
h ni
ht

in Versetzungen relaxiert sind, die als ni
ht-strahlende Rekombinationszentren wirken kön-

nen. Dagegen wäre vorstellbar, daÿ LS019 mit etwa 400 nm S
hi
htdi
ke s
hon über der

kritis
hen Relaxationsdi
ke liegt, allerdings ni
ht di
k genug ist, um den Versetzungen die

Mögli
hkeit zur gegenseitigen Auslös
hung zu geben. Die Nukleierung bei beiden S
hi
hten

war verglei
hbar und sollte daher ni
ht zu unters
hiedli
her Lumineszenz führen.

LS019 steht allerdings LS004 (460 nm auf Saphir) als intensiv leu
htende Probe bei ver-

glei
hbarer S
hi
htdi
ke etwas entgegen, so daÿ entweder die Defektstruktur des SiC-
Substrats die Lumineszenz gerade bei LS019 negativ beein�uÿt hat (vgl. 6.1) oder aber

bei LS004 die Nitridi�zierung so optimal gelungen ist, daÿ si
h eine e�ektiv geringere Fehl-

anpassung (minimal 2.4% für GaN zu AlN) für das Saphir-Substrat ergibt als für SiC
(3.4% Fehlanpassung zu GaN). Darüberhinaus ist sehr wahrs
heinli
h, daÿ die Nukleie-

rung eine ents
heidende Rolle spielte und diese trotz strei�gen RHEED-Bildes auf SiC zu

kurz andauerte (vgl. Abb. 4.4). Wegen der mangelnden Verfügbarkeit von SiC Substraten

konzentrierten si
h die darau�olgenden Wa
hstumsexperimente aber auf AlN , so daÿ die

Frage unbeantwortet bleiben muÿ, ob die Lumineszenz bei gröÿeren S
hi
htdi
ken wieder

zurü
kkehrt bzw. die Nukleierungsphase weiter optimierbar ist.

6.5 Substrateinflüsse auf das AlN-Wachstum

6.5.1 Versetzungsdichten auf Saphir und SiC

Zum Visualisierung der Defektstrukturen in AlN-S
hi
hten auf Saphir und SiC wurden

an der Uni Kiel au
h transmissionselektronenmikroskopis
he Quers
hnitte angefertigt. In

Abb. 6.10 ist an der Grenz�ä
he von Substrat zu Epi-S
hi
ht eine deutli
h höhere Ver-

setzungsdi
hte zu beoba
hten, die dann an der Ober�ä
he auf etwa

1
50

zurü
kgeht - die

Versetzungen s
heinen auszuwa
hsen, da sie si
h beim Aufeinandertre�en au
h auslös
hen

können. Somit sollte die morphologis
he Qualität der Nitrids
hi
ht mit ihrer Di
ke zuneh-

men.

Die Versetzungsdi
hten an der Ober�ä
he (vgl. Abb. 5.11) liegen interessanterweise auf

SiC trotz der gröÿeren S
hi
htdi
ke etwas höher, wobei die Probe auf Saphir wegen ge-

geneinander verkippter Regionen s
hle
ht auszuwerten war, so daÿ diese Aussage no
h zu

überprüfen ist. Vom optis
hen Eindru
k her ers
heint im Quers
hnitt (Abb. 6.10) die Probe

auf Saphir in ihrer Kristallinität allerdings deutli
h gestörter als die auf SiC.
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Abbildung 6.10: TEM-Quers
hnitte der Proben LS024 & 025. Um die Versetzungslini-

en si
htbar zu ma
hen, wurden die Proben auf wenige nm gedünnt, weshalb au
h die

S
hi
htdi
ke ni
ht mehr der nominellen entspri
ht. Die Quers
hnitte sind no
h mittels einer

Faltung graphis
h na
hbearbeitet (Compass-Filter), um die Versetzungslinien plastis
her

ers
heinen zu lassen.
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Abbildung 6.11: Cathodolumineszenz-Spektren der AlN Proben LS005 & 025 auf Saphir,

Tieftemperatur-Messungen [Kornitzer et al., 1999℄. Es zeigen si
h ausgeprägte Störstellen-

bänder zwis
hen 2−5eV und s
hwa
he ex
itonis
he Peaks nahe der Bandkante (vergröÿerte

Auss
hnitte).

6.5.2 Substratinduzierte Verspannung

Vers
hiebung der Ex
itonenergien auf Saphir

Auf Saphirsubstraten vers
hiebt si
h die Lage der Ex
itonenpeaks zu höheren Energien

(um ∼ 70 meV im Verglei
h zu den Ergebnissen für SiC aus 5.4.1: s. Abb. 6.11), ein

Anzei
hen, daÿ die Verspannung der S
hi
hten LS005 & LS025 auf Saphir gröÿer ist, als

auf SiC:

Probe A0X-Übergang D0X-Übergang

� 20K Energie [eV ℄ FWHM [meV ℄ Energie [eV ℄ FWHM [meV ℄
AlN/SiC 5.893 ± 0.002 64 ± 2 6.000 ± 0.002 44 ± 2
AlN/Al2O3 6.028 ± 0.002 84 ± 2 6.070 ± 0.002 48 ± 2

Dies ist vermutli
h entweder eine Folge der trotz Nitridi�zierung verbliebenen Fehlanpas-

sung von AlN zum Saphir-Substrat, oder aber die Verspannungen entstanden beim Ab-

kühlen der S
hi
ht dur
h die unters
hiedli
hen thermis
hen Ausdehnungskoe�zienten von

Saphir und AlN . Da beide Proben punktförmiges RHEED aufgewiesen haben, ist anzuneh-

men, daÿ die Verspannung auf Grund des Substrats dur
h drei-dimensionale Keimbildung

weitgehend relaxierte. Damit dürfte die in den Spektren beoba
htete Verspannung eher

thermis
h induziert sein.

Daÿ die Ex
itonenepeaks auf Saphir deutli
h weniger intensiv sind (Abb. 6.11), könnte auf

unters
hiedli
he Konzentrationen der Donatoren und Akzeptoren in S
hi
hten auf Saphir
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Abbildung 6.12: Raman-Spektren von den AlN Proben LS025 (Saphir) & 024 (SiC, klei-
nere Halbwertsbreite) bei Raumtemperatur [Kornitzer et al., 1999℄.

und SiC zurü
kzuführen sein: Dies würde nahelegen, daÿ entweder Donatoren und Ak-

zeptoren verstärkt aus dem SiC Substrat eingebaut werden, oder aber die e�ektiv etwas

höhere Wa
hstumstemperatur auf SiC (dur
h die bessere Einkoppelung der Heizleistung)

zu einer höheren Konzentration aktiver Dotiersto�atome führt, die Ex
itonen an si
h bin-

den können. Insbesondere wird angenommen, daÿ der Akzeptor in den S
hi
hten auf SiC
ein anderer sein könnte, als in S
hi
hten auf Saphir [Kornitzer et al., 1999℄. Diese Annahme

wird damit begründet, daÿ A0X auf Saphir näher an D0X rü
kt (s. Abb. 6.11).

Für beide Substrate wurden grobe Homogenitätsmessungen dur
hgeführt, die au
h auf SiC
wenig S
hwankungen der CL-Intensität zeigten [Thonke, 1998℄.

Verglei
h der Phononenenergien auf SiC und Saphir

Als o�ensi
htli
hes Ergebnis des Verglei
hs der Raman-Spektren von AlN-Proben auf SiC
und Saphir (vgl. Abb. 6.12 und die Ergebnisse aus 5.5) ist festzuhalten, daÿ die AlN
Raman-Peakbreite bei Proben auf SiC kleiner zu sein s
heint, als auf Al2O3. Au
h in

den Raman-Spektren ma
ht si
h analog zur CL die Verspannung der S
hi
hten auf Sa-

phir mit höheren Peaklagen im Verglei
h zu Proben auf SiC bemerkbar. Die Lagen und

Halbwertsbreiten sind in folgender Tabelle no
h einmal im Verglei
h wiedergegeben:

Probe A1(LO) E2

� 300K Energie [cm−1
℄ FWHM [cm−1

℄ Energie [cm−1
℄ FWHM [cm−1

℄

AlN/SiC 887.4 8.8 656.1 5.7
AlN/Al2O3 888.7 10.1 656.8 7.2
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7 Elektris
he Eigens
haften der

Nitride

Um UV-Photoleitungsdetektoren auf Basis von AlxGa1−xN bauen zu können, ist der erste

ents
heidende S
hritt, das undotierte Halbleitermaterial ohms
h zu kontaktieren. Für einen

Photoleitungsdetektor hoher Güte sind hohe Leitfähigkeit und Ladungsträgerbewegli
hkeit

Voraussetzung. Die nä
hste Herausforderung ist die Herstellung eines p−n-Übergangs zur
Verbesserung der Detektoremp�ndli
hkeit dur
h die resultierende Ladungsträgertrennung

(→ Verringerung der Rekombination). Hierfür müssen Dotierung vom n- und p-Typ si-


her beherrs
ht werden. Gerade letztere Dotierung stellt bei den Nitriden na
h wie vor

ein groÿes Problem dar (s. 2.2.4 und [Foxon and Orton, 1998℄). In der Einführung wurde

s
hon erwähnt, daÿ au
h die Strukturierung des Halbleitermaterials auf Grund der groÿen


hemis
hen Stabilität der Nitride eine Herausforderung darstellt (vgl. 2.2.4).

7.1 Elektrische Eigenschaften von Gallium-Nitrid

7.1.1 Ohmsche Kontakte

Mit der Herstellung ohms
her Kontakte an GaN verband si
h au
h die Ho�nung, damit

die Su
he na
h geeigneten Kontakt-Materialien für das verwandte AlN zu vereinfa
hen:

Dessen niedrige intrinsis
he Leitfähigkeit (Bandlü
ke: 6.2 eV → ρ = 1011 − 1013 Ω · cm
[Strite and Morkoç, 1992℄) stellt mangels Dotierbarkeit sehr hohe Anforderungen an die

Emp�ndli
hkeit elektris
her Meÿapparaturen. Dagegen sind Messungen an GaN deutli
h

einfa
her.

Aus der einfa
hen Überlegung einer Erhöhung des Al-Gehalts in AlN heraus wurde Al auf
die GaN Proben aufgebra
ht, in der Ho�nung daÿ si
h ein ohms
her Kontakt einstellen

möge. Weil Photolithographie deutli
h mehr Aufwand mit si
h bringt, wurden die Kontakte

dur
h eine Lo
hmaske aufgesputtert. Diese Al-Kontakte waren tatsä
hli
h zum groÿen Teil

ohms
h mit Kontaktwiderständen unter 10 kΩ (Abb. 7.1 A), auf SiC sogar bis hinunter

zu 50 Ω (s. Abb. 7.1 B, für eine Kontakt�ä
he AK von etwa 4 · 10−2cm2 → ρK
.
= dU

djK
=

dU
dI

· AK ≃ 2 Ω · cm2
).

Dies sind im Literaturverglei
h etwas unbefriedigende Werte (bis zu 10−5 Ω · cm2
wur-

den z.B. mit T i/Al-Kontakten an n − GaN errei
ht [Foxon and Orton, 1998℄), die auf

die Oxydation der Al-Kontakte zurü
kzuführen sein dürften, zumal die Kontakte bei den

Leitfähigkeits- 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 Al2O3 (ohms
h); B: LS019, GaN auf SiC (ohms
h); C: LS018, GaN auf SiC, dünne
S
hi
ht (doppelte S
hottky-Charakteristik)

Ergebnisse lieferten. Diese Überlegungen werden von [Foxon and Orton, 1998℄ bestätigt, wo

au
h darauf hingewiesen wird, daÿ eine e�ziente Entfernung des Ober�ä
henoxids vor der

Metallisierung ents
heidend für ohms
he Kontakte mit niedrigem spezi�s
hem Widerstand

sein dürfte. Eine Gold- oder Ni
kel-Lage über dem Aluminium könnte die Kontakte wohl

vor atmosphäris
her Oxydation s
hützen.

Ein Beispiel für einen S
hottkykontakt zeigt Abb. 7.1 C. Die Diodenkennlinie ist vermut-

li
h auf die geringe Di
ke der AlN-S
hi
ht (180nm) auf n−SiC und die damit verbundene

Elektronenanrei
herung zurü
kzuführen (siehe 3.3.2). Die resultierende Vers
hiebung des

Fermi-Niveaus im GaN könnte der Grund für die breiten S
hottky-Barrieren zwis
hen Al
und GaN sein (vgl. Abb. 3.9). Da die beiden gemessenen Kontakte die glei
he Charakte-

ristik aufweisen sollten, kommt es zur doppelten Diodenkennlinie in Abb. 7.1 C.

Die Kennlinien von LS019 wei
hen für niedrige Temperaturen bei hohen Spannungen von

einer ohms
hen Gerade ebenfalls na
h oben hin zur Dioden
harakteristik ab. Dies lieÿe

si
h darüber erklären, daÿ die Leitung zuerst o�ensi
htli
h über einen alternativen ohm-

s
hen Leitungskanal erfolgt, dann aber bei höheren Spannungen die Feldstärke ausrei
ht,

um die Ladungsträger über eine S
hottky-Barriere zu emittieren (→ S
hottky-Dioden-
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Charakteristik). Im Zusammenhang mit der ohms
hen Kennlinie bei Raumtemperatur,

läÿt dies auf eine sehr dünne S
hottky-Barriere s
hlieÿen: Während bes
hleunigten La-

dungsträgern bei 77K die breite Basis der Barriere entgegensteht, die S
hottky-Barriere

also als Diode wirkt (vgl. 3.3.1), tre�en sie bei Raumtemperatur auf die dünne Spitze der

Barriere (Abb. 3.9), die sie dur
htunneln (→ ohms
hes Verhalten).

Es ma
ht si
h hierbei eventuell die Inhomogenität der einzelnen Al-Kontakte auf Grund

der vermuteten Oxids
hi
ht bemerkbar, da der Ladungstransport dur
h unters
hiedli
he

Kanäle zu erfolgen s
heint. Im RBS konnte bei der Untersu
hung der Kontakte ein Sauer-

sto�gehalt im Al von bis zu 60% na
hgewiesen werden.

7.1.2 Temperaturabhängigkeit der Ladungsträgerdichte und
-beweglichkeit von GaN

An GaN auf Al2O3 und SiC wurden Leitfähigkeitsmessungen na
h van der Pauw dur
hge-

führt, die auf Saphir spezi�s
he Leitfähigkeiten zwis
hen 4 − 50 1
Ωcm

bei Raumtemperatur

ergaben. Dies sind im Literaturverglei
h dur
haus typis
he Werte (z.B. für GaN -Kristallite

100 1
Ωcm

: [Yamane et al., 1998℄). Hall-Ladungsträgerbewegli
hkeiten lieÿen si
h auf Saphir,

wenn au
h vermutli
h wegen der Kontakte häu�g ni
ht reproduzierbar, im Berei
h von

5 − 130 cm
2

V s
bei Raumtemperatur �nden, während die Literatur für GaN Bewegli
hkeiten

bis zu 600 cm
2

V s
verzei
hnet [Foxon and Orton, 1998℄. Die beiden Proben auf SiC, LS018 und

LS019, lieÿen überhaupt keine Leitfähigkeits- und Hall-Messungen zu, da die gemessenen

Leitfähigkeiten von Messung zu Messung um Gröÿenordnungen variierten und damit voll-

kommen unreproduzierbar waren. Hier dürfte der im Abs
hnitt 3.3.2 erwähnte Ein�uÿ des

leitenden Substrats auss
hlaggebend sein, der o�ensi
htli
h erst bei S
hi
htdi
ken deutli
h

oberhalb 330 nm (LS019) in den Hintergrund tritt.

An einer GaN -Probe auf Al2O3 (LS004) lieÿen si
h mit Al-Kontakten bis zu tiefen Tempe-

raturen Hall-Messungen dur
hführen. Aus dem Verlauf von Hallkonstante RH und spezi-

�s
her Leitfähigkeit σ mit der Temperatur T (s. Appendix A.4) lassen si
h Informationen

zur Ionisationsenergie der Dotiersto�e und über Streuprozesse gewinnen (Abb. 7.2):

Abbildung 7.2 A: Bei 233K errei
ht RH ein Maximum von 3.83 für volle Ionisation der

Donatorniveaus, wodur
h die Ionisationsenergie mit Eion = kbT
e

= 20meV na
h oben

abs
hätzbar ist (s. Appendix A.4, verglei
hbar zu [Foxon and Orton, 1998℄ für ver-

breiterte Donatorzustände). Es folgt damit au
h eine Abs
hätzung für die Donator-

Konzentration ND, na
h RH = 1
NDq

für kbT ≪ Egap = 3.4 eV :

ND = (3.20 · 1021 ± 5.86 · 1019)m−3

Daÿ nominell undotierte GaN -Proben aus der MBE do
h deutli
he Ladungsträger-

di
hten zeigen, wird im Allgemeinen auf ausgeprägte intrinsis
he Defekte zurü
kge-

führt, eventuell Sti
ksto�vakanzen oder Ga auf Zwis
hengitterplatz. Die niedrigsten
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Abbildung 7.2: Temperaturabhängige Hall-Messungen an LS004. Die oberen beiden Gra-

phiken zeigen die Temperaturabhängigkeit der Hallkonstante RH (A) und der Leitfähigkeit

σ (C). In den beiden unteren Graphiken läÿt si
h aus der Steigung von lnRH (B) die Band-

lü
ke, aus der Steigung von lnRHσ (D) die Temperaturabhängigkeit der Bewegli
hkeit µ
bestimmen.

Literaturwerte für Hintergrunddotierung liegen bei GaN im mittleren 1016 cm−3
-

Berei
h [Foxon and Orton, 1998℄, was obiges Ergebnis von n = 3 · 1015 cm−3
do
h

sehr in Frage stellt.

Abbildung 7.2 B: Unter der Annahme, daÿ die Temperaturabhängigkeit von RH für

hohe Temperaturen dur
h n(T ) ∼ eEgap/2kBT
bestimmt ist (vollständige Ionisation

der Dotiersto�atome !), sollte aus einer Auftragung von lnRH gegen T−1
der Wert

von Egap abzulesen sein (Appendix A.4). Der weitaus zu niedrige Wert von

E = (0.34 ± 0.02) eV

legt aber die Existenz von Störstellen in etwa diesem Abstand zur Bandkante nahe -

zur vollständigen Ionisation dieser Niveaus zwe
ks Überprüfung der Bandlü
kenener-
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gie rei
hte die Heizleistung des Hall-Aufbaus ni
ht aus.

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

gentli
h sollte si
h wegen des Ausfrierens der Ladungsträger ein Minimum der Leit-

fähigkeit zeigen: Weit oberhalb dieser Temperatur steigt die Leitfähigkeit wegen des

exponentiellen Anstiegs der Ladungsträgerdi
hte, weit unterhalb friert die Phono-

nenstreuung bis auf ein Niveau aus, das nur no
h dur
h Störstellenstreuung begrenzt

ist.

Da ein Minimum hö
hstens ansatzweise zu erkennen ist, ist anzunehmen, daÿ wegen

Niveaus nahe der Bandkante das Minimum bei tiefen Temperaturen unterhalb von

77K zu su
hen wäre, auÿerhalb des Meÿberei
hs des mit �üssigem Sti
ksto� gekühl-

ten Meÿaufbaus. Dies wäre aber erst bei deutli
h höheren Dotiersto�konzentration

als den aus A bestimmten n = 3 · 1015 cm−3
zu erwarten.

Abbildung 7.2 D: Bei niedrigen Temperaturen ist RHσ gerade der Ladungsträgerbe-

wegli
hkeit µ proportional, also ergibt eine logarithmis
he Auftragung gegen lnT die

Temperaturabhängigkeit µ(T ) ∼ T α (vgl. Appendix A.4).

Der gemessene Wert beträgt

α = (0.68 ± 0.02)

also etwa

2
3
, was auf komplizierte Streuprozesse hinweist, vermutli
h an den zahlrei-


hen Störstellen die in der bisherigen Betra
htung und au
h der optis
hen Charakte-

risierung zu beoba
hten waren.

Hierzu eine einfa
he Überlegung: Die Kollisionszeit τ zwis
hen Streuvorgängen läÿt

si
h in der kinetis
hen Streutheorie s
hreiben als

τ−1 = NSσv, (7.1)

wobei NS die Di
hte der Streuzentren in [m−3], σ der Streuquers
hnitt der Streu-

zentren in [m2] und v die Ges
hwindigkeit der gestreuten Ladungsträger in [m
s
] und

damit die Streurate ist. In Analogie zur Rutherford-Kleinwinkelstreuung von e− an

unbewegli
hen Ladungen sollte σ ∼ v−4
gelten. Dann folgt τ−1 ∼ NS

v3
, was für ei-

ne klassis
he Ladungsträgerverteilung (

1
2
m∗v2 = 3

2
kBT ) die Temperaturabhängigkeit

τ−1 ∼ NST
− 3

2
ergibt. Für die Bewegli
hkeit µ = qτ

m∗
(q: Ladung, m∗

: e�ektive Masse,

siehe App. A.4) folgt also:

µ ∼ T
3
2

NS
(7.2)

Allerdings gilt in Nitriden kBT ≪ EF (für intrinsis
hes GaN läge EF bei

Egap

2
≃

1.7 eV ), d.h. das Pauliprinzip erlaubt nur Streuung der e− bei der Fermi-Energie EF ,
die als einzige in freie Zustände gestreut werden können. Dies führt aber zu einer

temperaturunabhängigen Bewegli
hkeit:

τ−1 ∼
NS

v3
F

⇒ µ ∼
E

3
2
F

NS
(7.3)
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Es ist somit zu vermuten, daÿ si
h die Quantene�ekte wegen der hohen Fermi-Energie

im gemessenen Temperaturberei
h bereits bemerkbar ma
hen und demna
h der Über-

gang der temperaturabhängigen Bewegli
hkeit µ ∼ T
3
2
(Glg. 7.2) zu einem konstanten

Wert (Glg. 7.3) zu beoba
hten ist.

Hall-Daten sind für hohe Ladungsträgerkonzentrationen wegen der Bandverbreiterung der

Energieniveaus der Dotiersto�atome wenig aussagekräftig. Bei GaAs sind typis
herweise

Proben mit n > 1016 cm−3
betro�en [Foxon and Orton, 1998℄, bei den Nitriden liegen

insbesondere die Akzeptoren dagegen relativ tief in der Bandlü
ke (z.B. 200meV für C in

GaN), so daÿ das für Hall-Messungen kritis
he Dotierniveau deutli
h höher anzusiedeln

sein dürfte.

7.2 Untersuchung der p-Dotierung von AlN

Wie erwähnt ma
ht es die niedrige intrinsis
he Leitfähigkeit von undotiertem AlN sehr

s
hwer I-V-Kennlinien aufzunehmen. An einigen Proben lieÿen si
h aber trotz hoher Wi-

derstände im TΩ-Berei
h I-V-Kennlinien aufnehmen (Abb. 7.3). Bei so niedrigen Strom-

stärken läÿt si
h allerdings ni
ht auss
hlieÿen, daÿ diese Kennlinien statt von der Probe

selbst von Ober�ä
hen-Vers
hmutzungen herrühren. Daÿ die Ströme beim Erwärmen der

Probe auf 65 ◦C um immerhin zwei Gröÿenordnungen anstiegen, weist aber auf die ther-

mis
he Anregung von Ladungsträgerpaaren im AlN hin.

Unter der Annahme, daÿ es si
h tatsä
hli
h um AlN-Kennlinien handelt, ist der Berei
h

sehr niedriger Spannungen interessant, in dem ein überras
hendes Verhalten des Stroms

reproduzierbar zu beoba
hten war (Abb. 7.3):

Daÿ ein negativer Strom bei positiver Spannung zu messen war, könnte viellei
ht mit der

bekanntermaÿen sehr starken Piezoelektrizität des AlN [Strite and Morkoç, 1992℄ zusam-

menhängen, do
h rei
hen die Informationen hier ni
ht aus, um einigermaÿen gesi
herte

Aussagen ma
hen zu können. Die Kennlinien zeigen au
h eine lei
hte Asymmetrie, die

Hinweis auf eine dünne S
hottky-Barriere wie beim GaN sein könnte.

Abs
hlieÿende Experimente zu p-Dotierungsversu
hen von AlN mittels Kohlensto� lieÿen

bisher keine Ents
heidung zu, ob C wirkli
h einen E�ekt auf die Leitfähigkeit des AlN
hat. Au
h im RBS Spektrum sind keine Spuren von C zu detektieren (d.h. Konzentration

< 1017 m−3
, s. 3.1.3). Sollte si
h C eingebaut haben, dann eventuell ni
ht als Dotiersto�

sondern z.B. als DX-Zentrum [Bogusªawski and Bernhol
, 1997℄, das entsteht, wenn um

das C-Atom Bindungen des Nitridgitters aufbre
hen.

Insbesondere ist der C-Akzeptor bei 500 meV über dem Valenzband vorhergesagt und

damit ein relativ tiefer Akzeptor [Bogusªawski and Bernhol
, 1997℄, was wohl bedeuten

dürfte, daÿ Konzentrationen deutli
h über 1017 m−3
nötig wären, um p-Leitung dur
h

Verbreiterung der Akzeptorniveaus bei hoher Dotierdi
hte ins Valenzband hinein, den
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Abbildung 7.3: Raumtemperatur-Kennlinien von Al-Kontakten auf AlN

sog. Mott-Hubbard-Übergang zu erzielen: Der E�ekt beruht darauf, daÿ bei hohen Do-

tiersto�di
hten z.B. ein Akzeptor au
h no
h das Lo
h eines Na
hbarn bindet. Dieser A+

Zustand, der wie Ex
itonen in erster Näherung imWassersto�modell theoretis
h behandelt

werden kann (s. 5.4.1), bildet wiederum zwei Bänder aus, die si
h ab einer materialabhängi-

gen Dotiersto�konzentration überlappen, wodur
h au
h glei
hzeitig die Barriere zwis
hen

erstem Anregungsband und Valenzband überbrü
kt wird. Es kommt so zur vollständigen

Ionisation der Donatorzustände, unabhängig von der Temperatur.
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8
Zusammenfassung

Gegenstand dieser Diplomarbeit war die Molekularstrahlepitaxie ho
hwertiger GaN - und

AlN-Kristalls
hi
hten zum Zwe
ke der Materialentwi
klung für sonnenblinde UV Photo-

leitungs-Detektoren auf Basis von AlxGa1−xN (0 < x < 1).

Bei der GaN -Zü
htung wurde vor allem die Nukleierungsphase genauer untersu
ht, da

GaN zu den verwendeten Substratmaterialien Saphir und SiC s
hle
ht gitterangepaÿt ist.

Die Optimierung der Nukleationsbedingungen dur
h Variation von Nukleationsdauer und

-temperatur konnte mittels Photolumineszenz verfolgt werden: Von anfängli
h 500 meV
verringerten si
h die Halbwertsbreiten der GaN Bandlü
ken-PL auf 50 meV (auf Al2O3)

und 70 meV (auf SiC), entspre
hend zeigte die morphologis
he Charakterisierung mittels

Röntgenbeugung einen Rü
kgang der ω-Halbwertsbreiten von 3600 arcsec auf minimal

800 arcsec (auf SiC) bzw. 1500 arcsec (auf Al2O3).

Eine analoge Zielsetzung stellte si
h au
h für AlN , wobei die Zü
htung dieses Materials

no
h relativ unerfors
ht war, und daher eine deutli
h längere Entwi
klung als bei der GaN -

Optimierung bevorstand. So wurden AlN-Zü
htungsreihen mit variierten Wa
hstumspa-

rametern auf SiC und Al2O3 dur
hgeführt. Wegen der geringeren Gitterfehlanpassung im

Verglei
h zu GaN wurde auf SiC auf eine Nukleation verzi
htet. Als ein erstes Ergebnis

wurde festgestellt, daÿ die Wa
hstumsrate abhängig vom eingestellten N2-Fluÿ bei einem


harakteristis
hen Al-Fluÿ eine Sättigung errei
ht, die den Übergang von Aluminium- zu

Sti
ksto�-limitiertem Wa
hstum markiert. Der Abstand dieser Plateaus für vers
hiedene

N2-Flüsse läÿt si
h über die E�zienz der Radikal-Erzeugung der verwendeten RF Sti
k-

sto�quelle erklären. Die Zü
htungsreihen ermögli
hten es, die ω-Halbwertsbreiten der AlN-

Peaks von über 600 arcsec auf bis zu 170 arcsec zu senken, im AFM verringerten si
h die

RMS-Ober�ä
henrauhigkeiten bezügli
h 1 µm2
Flä
he von 24 nm auf 0.4 nm. Aus diesen

Ergebnissen konnte gefolgert werden, daÿ ein Fluÿverhältnis zwis
hen N2 und Al im Be-

rei
h von 20−100 bei Wa
hstumstemperatur Tpyro = 900 ◦C auf beiden Substratmaterialien

morphologis
h die besten AlN-Kristalle liefert. Dieser Berei
h konnte dur
h Ergebnisse aus

der Auswertung von RHEED-Bildern und RBS Channeling-Messungen bestätigt werden.

Um die Materialentwi
klung weiter zu dokumentieren, wurden AlN-Proben mit CL unter-

su
ht und zeigten deutli
h Lumineszenz unterhalb der Bandlü
ke von gebundenen Ex
ito-

nen. Dies ist ein Zei
hen für eine gute Qualität der Proben, allerdings wird die Lumineszenz

von einem breiten Störstellenband im violetten Wellenlängenberei
h dominiert, das es zu

eliminieren gilt. Als Folge optimierter Zü
htungsbedingungen konnte auf SiC eine deut-

li
he Zunahme der ex
itonis
hen Lumineszenz beoba
htet werden, auf Al2O3 ma
ht si
h
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die verbesserte Materialqualität dur
h eine s
härfere Trennung der ex
itonis
hen Linien

bemerkbar.

Auf Saphir konnte weiterhin beoba
htet werden, daÿ die ex
itonis
hen Peaks bei höheren

Energien auftreten als bei SiC, ein Zei
hen für hö
hstwahrs
heinli
h thermis
h induzierte

Verspannung auf Grund der unters
hiedli
hen Wärmeausdehnungskoe�zienten von AlN
und Al2O3. Die ex
itonis
hen Peaks sind auf SiC deutli
h ausgeprägter mit kleineren Halb-

wertsbreiten (D0X : 44meV , A0X : 64meV ), ein Zei
hen für die bessere optis
he Qualität

der AlN-S
hi
hten auf SiC. Au
h Raman-Messungen zeigten kleinere Halbwertsbreiten

(min. 0.7meV für E2) auf SiC. Somit konnte die bessere Eignung von SiC als Substrat-

material für die Nitridepitaxie na
hgewiesen werden.

Versu
he mit Al-Kontakten an GaN zeigten teilweise ohms
he Kennlinien, allerdings bei

mangelnder Stabilität (Oxydation des Al) und spezi�s
hen Kontaktwiderständen von mi-

nimal ∼ 2Ω · cm2
. AlN lieÿ wegen der niedrigen intrinsis
hen Leitfähigkeit eine elektris
he

Charakterisierung kaum zu, die Kohlensto�dotierung von AlN hat bisher keine merkli
hen

Veränderungen der elektris
hen Eigens
haften gezeigt.
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A
Appendix

A.1 Zustandsdichten in 3D -1D

Interessant ist zu betra
hten, wie si
h die Zustandsdi
hte - kurz density of states (DOS) -

g der Ladungsträger (e�ektive Masse m∗
) mit der Dimension des Halbleiters verändert.

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

E + dE

E

E + dE

E

E + dE

E

k

x

k

x

k

y

k

x

k

y

k

z

1D2D3D

Abbildung A.1: Herleitung der Zustandsdi
hte - Volumenelemente im

~k-Raum.

~k: Wellen-

vektor der Ladungsträger, E: Ladungsträgerenergie, dE: in�nitesimaler Energiezuwa
hs

DOS in 3D: DOS in 2D: DOS in 1D:

g(E)dE = g(k)4πk2dk = g(E)dE = g(k)2πkdk = g(E)dE = g(k)2dk =

2
(

1
2π

)3
4πk2dk 2

(

1
2π

)2
2πkdk 2

(

1
2π

)

2dk

⇒ g3D(E) = 1
2π2

(

2m∗

~2

)
3
2 E

1
2 ⇒ g2D(E) = 1

2π

(

2m∗

~2

)

⇒ g1D(E) = 1
π

(

2m∗

~2

)
1
2 E− 1

2

Dem s
hematis
hen Verlauf (Abb. A.2) ist deutli
h anzusehen, wie si
h die Zustandsdi
hte

mit abnehmender Dimension zunehmend an den Bandkanten konzentriert. Diese Tatsa
he

ist z.B. für optis
he Emission von gröÿer Wi
htigkeit, da die Übergangswahrs
heinli
h-

keit zwis
hen Energieniveaus proportional der Zustandsdi
hte bei den fragli
hen beiden

Energien ist.
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Abbildung A.2: S
hematis
her Verlauf der DOS an Bandkanten

A.2 Quantentröge

Energieniveaus einer stehenden Welle A · eikxx
im unendli
h tiefen Trog (Abb. 2.6):

E =
~

2k2
x

2m∗
, kx

!
= n ·

π

a
⇒ En = n2 ·

π2
~

2

2m∗a2
; a: Trogbreite, m∗

: e�ektive Masse (A.1)

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

A.2.1 Theorie finiter Quantentröge

S
hrödinger Glei
hung für �nite Quantentröge der Tiefe V0 und Breite a (Abb. 2.6):
(

−~
2

2m
∂2

∂x2 + V (x)
)

ψ(x) = Eψ(x) (A.2)

mit Potential V (x) =







V0 x > a
2

0 −a
2
≤ x ≤ a

2

V0 x < −a
2

(A.3)

Exponentielle Penetration der Potentialwand als Randbedingung an die Wellenfunktion

ψ(x) für Quadratintegrabilität, die Phase ϕ ist dabei nur bis auf nπ bestimmt:

ψ(x) =







A1 · e−κ1x x > a
2

A2 · sin (kx+ ϕ) −a
2
≤ x ≤ a

2

A3 · eκ2x x < −a
2

(A.4)

Forderung: Di�erenzierbarkeit der Wellenfunktion ψ(x)

⇒











ψ′

ψ

∣

∣

∣

x= a
2

= −κ1 ⇒ ϕ = −k a
2
− arctan k

κ1

ψ′

ψ

∣

∣

∣

x=− a
2

= κ2 ⇒ ϕ = k a
2

+ arctan k
κ2

(A.5)

92



d d b

 

1

E
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E

x

Abbildung A.3: S
hematis
hes Übergitter (d, b ≃ a0)

Kombination der Bedingungen:

nπ − ka = arctan k
κ1

+ arctan k
κ2

κ1=κ2⇒ tan(k a
2
) = −k

κ
(A.6)

Somit folgt für den symmetris
hen Grundzustand des �niten QW:

E(x) =

{

~
2k2

2m∗
−a

2
≤ x ≤ a

2

V0 −
~
2κ2

2m∗
sonst

(A.7)

⇒ k2 + κ2 = 2m∗E
~2 + 2m∗(V0−E)

~2 = 2m∗V0

~2 (A.8)

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

cos(k
a

2
) =

√

E1

V0

= cos(

√

2m∗E1

~2

a

2
) (A.9)

Die Energieniveaus sind Lösung dieser transzendenten Glei
hung, es gilt:

Efin
n < Einf

n (A.10)

A.2.2 Übergitter

Folgen Quantentröge in Abständen von atomarer Gröÿenordnung aufeinander, führt dies

zu einer ni
ht verna
hlässigbaren Tunnelwahrs
heinli
hkeit zwis
hen den Trögen.

Es entsteht so eine neue �Gitterstruktur�, ein sog. Übergitter (superlatti
e, Abb. A.3) mit

einem Vielfa
hen der eigentli
hen Kristall-Gitterkonstante. Wie im Kristallgitter müssen
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Abbildung A.4: Resultierendes zone folding dur
h ein Übergitter

die Ladungsträger die Blo
hbedingung erfüllen, wie bei der ersten Brillouinzone im Kristall-

gitter kommt es zu einer Rü
kfaltung (zone folding, Abb. A.4) der

~k-Werte in die Gegend

von

~k = ~0. Diese neue erste Brillouin-Zone füllt nur einen Bru
hteil der ursprüngli
hen

aus, denn die gröÿere Gitterkonstante führt im reziproken Gitter zu kleineren

~k-Werten.

Das Übergitter führt also au
h zu einer neuen Bandstruktur.

Diese Rü
kfaltung soll z.B. im Falle von Silizium prinzipiell das groÿe Manko der indirekten

Bandübergangs beheben können, indem ein geeignet gewähltes Übergitter die Unterkante

des Leitungsbandes na
h

~k = 0 zurü
k faltet, wo das Maximum des Valenzbandes liegt.

Eine experimentelle Realisierung ist bisher ni
ht erfolgt.

A.3 Strom-Spannungs-Charakteristik einer

Schottky-Barriere

Für niedrige Elektronen-Ladungsträgerdi
hte im Leitungsband

1

können diese die Barrie-

re Vbi nur dur
h thermis
he Emission überwinden, so daÿ die Di
hte nms der e
−
an der

Grenz�ä
he gegeben ist dur
h

nms = ND · e
−eVbi
kBT = ND · e

−e(φBn+Vn)

kBT
.
= NC · e

−eφBn
kBT

(A.11)

1

Dotiersto�konz. ND ≤ 1017m−3
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wobei NC = ND · e
−eVn
kBT

die Zustandsdi
hte im Leitungsband ist, die sonstigen Bezei
h-

nungen wurden in 3.3.1 eingeführt. Im thermis
hen Glei
hgewi
ht muÿ die Barrieren-

Stromdi
hte j in beide Ri
htungen glei
h und proportional zur Anzahl der die Grenz�ä
he

dur
hquerenden Ladungsträger sein:

⇒ |jmetal→sc| = |jsc→metal| = c ·NC · e
−eφBn

kBT
mit c = const. (A.12)

Wird das Glei
hgewi
ht dur
h eine angelegte Spannung Vfwd gestört
2

, ändert si
h die Elek-

tronendi
hte an der Grenz�ä
he wie folgt:

nms = ND · e
−e(Vbi−Vfwd)

kBT = ND · e
−e(φBn+Vn−Vfwd)

kBT = NC · e
−e(φBn−Vfwd)

kBT
(A.13)

Daraus resultiert ein Strom�uÿ, da si
h die Stromdi
hte vom Halbleiter in das Metall

ändert, während die Elektronen im Metall na
h wie vor dieselbe Barrierenhöhe −eφBn zu

überwinden haben, so daÿ deren Stromdi
hte unverändert bleibt:

jdiff
.
= jsc→metal − jmetal→sc = c ·NC · e

−e(φBn−Vfwd)

kBT − c ·NC · e
−eφBn

kBT
(A.14)

= c ·NC · e
−eφBn

kBT ·

(

e
eVfwd

kBT − 1

)

(A.15)

Somit ergibt si
h, daÿ die I-V-Charakteristik einer S
hottky-Diode im Prinzip der eines

p-n-Übergangs entspri
ht (Abb. A.5):

I = Is ·

(

e
eVfwd
kBT − 1

)

mit Is = c ·NC · e
−eφBn

kBT
(A.16)

2

deren Polung ledigli
h das Vorzei
hen ändert
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A.4 Theorie des Hall-Effekts

Im Experiment transportiert ein elektris
hes Feld

~E ein Teil
hen mit Ladung q und e�ekti-

ver Masse m∗
mit Ges
hwindigkeit ~v dur
h den Halbleiterkristall. Auf Grund des Kristall-

gitters erfahren die Ladungsträger Stöÿe die über eine mittlere Zeit τ zwis
hen Kollisionen

bes
hrieben werden, womit wir folgende Transportglei
hung mit Dämpfungsterm erhalten:

m∗

(

d~v

dt
+
~v

τ

)

= q ~E (A.17)

Im Glei
hgewi
htszustand v̇ = 0 de�niert diese Relation die Ladungsträgerbewegli
hkeit

µ
.
= v/E = qτ/m∗

. In Anwesenheit eines magnetis
hen Feldes tritt die Lorenz-Kraft FL =

q~v × ~B senkre
ht zur Bewegungsri
htung auf, so daÿ die letzte Glei
hung folgende Form

annimmt:

m∗

(

d~v

dt
+
~v

τ

)

= q ~E + q~v × ~B (A.18)

Unter der Annahme eines magnetis
hen Feldes

~B = (0, 0, B), kann die Vektorbeziehung

A.18 in ihre Koordinaten zerlegt werden:

m∗

(

dvx
dt

+
vx
τ

)

= qEx + qvyB (A.19)

m∗

(

dvy
dt

+
vy
τ

)

= qEy + qvxB (A.20)

m∗

(

dvz
dt

+
vz
τ

)

= qEz (A.21)

Um diese Beziehungen an unser Problem anzupassen, ersetzen wir Ges
hwindigkeiten dur
h

Stromdi
hten

3

:

(

djx
dt

+
jx
τ

)

=
q2n

m∗
Ex + ωcjy

(

djy
dt

+
jy
τ

)

=
q2n

m∗
Ey + ωcjx (A.22)

(

djz
dt

+
jz
τ

)

=
q2n

m∗
Ez

ωc = qB/m∗
ist dabei die Larmors
he Winkelges
hwindigkeit. O�ensi
htli
h führt

~B dazu,

daÿ die Bewegung in x- und y-Ri
htung ni
ht separabel sind, d.h. die elektris
he Leitfä-

higkeit σ
.
= E/j (in Glei
hgewi
ht

dj
dt

= 0) wird zum Tensor:





jx
jy
jz



 = σ ~E =





σxx σxy 0
σyx σyy 0
0 0 σzz



 ·





Ex
Ey
Ez





(A.23)

3~j = nq~v, n ist die Ladungsträgerdi
hte
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Aus Glg. A.22 lassen si
h die jeweiligen Komponenten ablesen:

σxx = σyy =
σ0

1 + ω2
cτ

2
=

σ0

1 + µ2B2
(A.24)

σxy = −σyx =
σ0ωcτ

1 + ω2
cτ

2
=

σ0µB

1 + µ2B2
(A.25)

σzz = σ0 =
q2nτ

m∗
= qnµ (A.26)

Wenn also Ladungsträger vom elektris
hen Feld in x-Ri
htung bes
hleunigt werden und

si
h dur
h die Lorenz-Kraft abgelenkt am Rand des Kristalls ansammeln resultiert dies in

ein elektris
hes Hall-Feld in y-Ri
htung, daÿ dem Strom�uÿ in y-Ri
htung entgegenwirkt.

Also

4

folgt: jy = σyxEx+σyyEy = 0 ⇒ Ey = µBEx während die Stromdi
hte in x-Ri
htung

gegeben ist als jx = σxxEx + σxyEy = σ0Ex was zur De�nition des Hall Koe�zients RH

führt:

RH
.
=

Ey
jxB

=
µB

σ0B
=

1

nq
(A.27)

Diese Theorie geht von nur einem Ladungsträgertyp aus was bei Halbleitern nur bei nied-

rigen Temperaturen realistis
h ist und läÿt au
h die Energieabhängigkeit der Stoÿzeit τ
auÿer a
ht. Leider ist der dominante Stoÿprozeÿ in Nitriden ni
ht bekannt, weshalb letztere

Korrektur vorläu�g mit 1 angenommen werden muÿ.

Mit der Korrektur aus Appendix A.4.1 für beide Ladungsträgersorten ergibt si
h:

RH
.
=

Ey
jxB

=
(pµ2

h − nµ2
e)

e(pµh + nµe)2
(A.28)

Für eine n-leitende Probe mit Donatorkonzentration ND (einer realistis
hen Annahme für

Nitride) entspri
ht Glg. A.28 bei niedrigen Temperaturen (bei voll ionisierten Donatoren

und verna
hlässigbarer thermis
her Anregung: n = ND ≫ p) dem Ergebnis für einen

Ladungsträgertyp, während für ausrei
hend hohes T (so daÿ n ∼= p ≫ ND) die Glei
hung

wie folgt vereinfa
ht werden kann:

RH =
(b− 1)

en(b+ 1)
wobei b

.
=
µh
µe

(A.29)

Unter der Annahme einer langsamen Veränderli
hkeit von bmit T bestimmt n ∼ eEGap/2kBT

die Temperaturabhängigkeit von RH wodur
h die Bandlü
ke EGap aus dem Gradienten

einer Auftragung von lnRH gegen T−1
für hohe T gewonnen werden kann.

Die Kombination von Glg. A.28 mit σ = jx/Ex = σe0 + σh0 = e(nµe + pµh) ergibt

RHσ =
(pµ2

h − nµ2
e)

(pµh + nµe)
(A.30)

4

dies entspri
ht dem Glei
hgewi
ht qvxB = qEy !
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Wieder führt die Betra
htung für niedrige und hohe T zu vereinfa
hten Relationen: Im

ersten Fall

5

folgt

RHσ = −µe (A.31)

und im zweiten Fall

6

ergibt si
h

RHσ = (µh − µe) = −µe ·
b− 1

b
(A.32)

Also kann die Temperaturabhängigkeit T α von µe aus einer Auftragung von lnRHσ gegen

lnT gewonnen werden, die für niedrige T linear mit Steigung α sein sollte. Auÿerdem läÿt

si
h ln b−1
b

als der Abstand in y-Ri
htung zwis
hen den linearen Berei
hen für hohe und

niedrige T ablesen.

A.4.1 Der Hall-Effekt für zwei Ladungsträgersorten

Betra
hten wir den Fall der gemis
hten Leitung dur
h Lö
her und Elektronen im Grenzfall

kleiner magnetis
her Felder, so daÿ µB ≪ 1:

σxx = σyy =
σe0

1 + µ2
eB

2
+

σh0
1 + µ2

hB
2
∼= σe0 + σh0 (A.33)

σxy = −σyx =
−σe0µeB

1 + µ2
eB

2
+

σh0µhB

1 + µ2
hB

2
∼= −σe0µeB + σh0µhB (A.34)

σzz = σe0 + σh0 (A.35)

Also gilt: jy = (σe0µeB − σh0µhB)Ex + (σe0 + σh0 )Ey = 0 und jx = (σe0 + σh0 )Ex so daÿ

RH
.
=

Ey
jxB

=
(−σe0µe + σh0µh)

(σe0 + σh0 )2
(A.36)

⇒ RH =
−nµ2

e + pµ2
h

e(nµe + pµh)2
(A.37)

Für hohe Magnetfeldstärken (µB ≫ 1) wandelt si
h die Hallkonstante zu: RH = − n−p
e(n+p)2

.

5n = ND ≫ p
6

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

Riber MBE32 Wachstumsprotokoll Nitride

Schicht #: LS001--LS042. . . . . . . . . . . . . . . Datum: 18.9.97-15.9.98. . . . . . . . . . . . . . . Name: Steinke/Ebling. . . . . . . . . . . . . . .
Ziel: AlN-S
hi
hten (ggf. ELOG, C-Dotierung et
.)/GaN-S
hi
hten. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .
Substrat: Al2O3

(0001) oder n� SiC : N, 3:5

Æ

verkippt zu (0001). . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .

Ausgasen: 10-90

Min @ T

TC

= T

Wa
hstum

TC

Æ

C / T
pyro

= T

Wa
hstum

pyro

Æ

C

Druck: p

max

= typis
h 5 � 10

�8

Torr / p
min

= typis
h 5 � 10

�10

Torr

RHEED/Massenspektrum nach Ausgasen: RHEED streifig ?. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .
.Massen 1; 2(H)=7; 14; 28(N)=16; 32(O)=18(H

2

O) :< 2 � 10

11

Torr Partialdru
k. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .

Nitridifizierung: etwa 10

Min @ T

TC

= T

Wa
hstum

TC

Æ

C / T
pyro

= T

Wa
hstum

pyro

Æ

C

RHEED nach Nitridifz.: Streifenabstand im RHEED ?. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .
. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .

Nukleation: bis zu 10

Min @ T

TC

= T

nit

TC

� 200

Æ

C / T
pyro

= T

nit

pyro

� 200

Æ

C

RHEED nach Nukleation: RHEED punktf�ormig/streifig ?. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .
. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .

Wachstumsbedingungen:

Temperatur: T
TC

= 800-1300

Æ

C / T
pyro

= 750-1100

Æ

C Dauer: 90-1800

Min

N

2

Plasma CARS Zelle T [

Æ

C℄ BEP [Torr℄

Leistung [W ℄ Load Tune 1 Si

440-550 63 27 6 Ga up 950 s. down

Verlust [W ℄ BEP [Torr℄ 6 Ga down 900 1:4 � 10

�7

2 3 � 10

�6

� 2:5 � 10

�5 7 Al 1100-1180 7 � 10

�8

� 5:6 � 10

�7

Notizen & Bemerkungen:

Besonderheiten im RHEED-Bild, Probleme mit der Plasmaquelle et
.
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B
Akronyme

FMF Freiburger Materialfors
hungszentrum.

KI Kristallographis
hes Institut.

UV Ultraviolett.

MBE Mole
ular Beam Epitaxy - Molekularstrahlepitaxie.

HV Ho
hvakuum (p < 10−3
hPa).

UHV Ultra-Ho
hvakuum (p < 10−9
hPa).

RF Radiofrequenz.

CARS 
ooled atomi
 radi
al sour
e.

BEP beam equivalent pressure.

DOS density of states.

QW quantum well.

MOCVD metallo-organi
 
hemi
al vapour deposition.

LEEBI low energy ele
tron beam irradiation.

RHEED re�e
tion high energy ele
tron di�ra
tion.

RBS Rutherford ba
ks
attering.

SIMS se
ondary ion mass spe
tros
opy.

XRD X-Ray di�ra
tion.

FWHM full width half maximum.

AFM atomi
 for
e mi
ros
ope.

RMS root mean square.

TEM transmission ele
tron mi
ros
ope.
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HRTEM high resolution transmission ele
tron mi
ros
ope.

LED light emitting diode

PL photo lumines
en
e.

CCD 
harge 
oupled devi
e.

CL 
athodo lumines
en
e.

SEM s
anning ele
tron mi
ros
ope.

ELOG epitaxial lateral overgrowth.
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