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Kurzfassung

Das Thema dieser Arbeit ist es ein umfassendes physikalisches Verstandnis iber die systema-
tische Wachstumsoptimierung und analytische Charakterisierung von GaN basierten Puffer-
strukturen auf Si(111) Substraten zu gewinnen, welche mithilfe der metallorganischen Gas-
phasenepitaxie hergestellt werden.

Durch die umfassende physikalische Analyse zur Realisierung dieser hochentwickelten de-
fekt- und spannungsminimierten Pufferstrukturen wird die Basis fir die Herstellung effizien-
ter industrieller LED Strukturen mit maximaler Lichtausbeute geschaffen, die zeitnah einen
Teil der teureren LEDs auf Saphir Substraten ablosen sollen.

Da die Kristallqualitat des Puffers empfindlich von jedem einzelnen Wachstumsschritt ab-
héngt und kleinste Parameterabweichungen von den optimalen Wachstumsbedingungen die
Struktur irreversibel beeintrachtigen kénnen, werden zunéchst die Mechanismen bei der Viel-
parameter-Variation verschiedener Keimschichtkonzepte vorgestellt und untersucht. Darunter
fihren LT-AIN Keimschichten zu hohen GaN Qualitdten mit 692 und 1010 arcsec (Tilt und
Twist) und einer Oberflachenspannung von 0.71 GPa fiuhren. Eine Gegenuberstellung von
HT- und LT Keimschichten stellte heraus, dass die optimale Wachstumstemperatur im mittle-
ren Bereich von 800°C liegt. Daruiber hinaus reduziert ein 2.5 minutiges Ausheizen der Keim-
schicht und eine dickere auf die Keimschicht abgeschiedene HT-AIN Schicht (>200 nm) die
Zahl der Versetzung signifikant.

In der weiteren detaillierten Analyse zur GaN Schichtstapelverbesserung fuhrt das Einfligen
diinner AIN-haltiger Zwischenschichten oberhalb der Keimschicht zu einer Spannungskom-
pensation und gleichzeitigen Defektreduktion. Sowohl auf kleinen 2 Si-Substraten als auch
auf grolflachigen, industrietauglichen Si-Substraten werden erstmals die Mechanismen der
Optimierungsansétze fir AlGaN Zwischenschichten detailliert beleuchtet. Dabei fiihrt die
Verwendung von 3 doppelgradierten AIGaN Zwischenschichten, bestehend aus einem oberen
und unteren Gradienten und einer 65-70% Aluminium haltigen AlGaN Kernschicht, zu einer
optimalen Spannungskompensation in der obersten GaN Schicht, bei einer rissfreien und aus-
gezeichneten Qualitat, wobei eine Defektdichte von 6.8-10% cm™ erreichbar ist.

Zuletzt wird die n-Leitfahigkeit durch eine kontrollierte Dotierung mit Si vorgestellt und die
damit verbunden qualitatsmindernden Effekte, wie Spannungen und die obere Dotiergrenze
von 1-10" cm™ herausgestellt. Als eine geeignete Alternative zum Silizium wird daher die
Germaniumdotierung fur die Realisierung von n-GaN vorgestellt. Damit ist eine um den Fak-
tor 10 hohere Dotierung (2.6-10%° cm™) moglich ohne zusitzliche tensile Spannung aufzubau-
en und die Oberflache aufzurauen. Erstmals wird nachgewiesen, dass die Ge-dotierten Proben
die Si-Dotierung sowohl in der strukturellen Qualitat als auch in den elektrischen Eigenschaf-
ten Gbertreffen.

Aufbauend auf diesen erfolgreichen Ergebnissen wurde eine GaN auf Si Prototyp-LED herge-
stellt, welche eine externe Quanteneffizienz von 56% besitzt. Fir eine kostenguinstige Herstel-
lung von LEDs auf groRflachigen Substraten sind mit der dieser Arbeit vorgestellten span-
nungs- und defektoptimierten LED-Pufferstruktur und der alternativen Dotierung mit Germa-
nium die Voraussetzungen fiir die Umsetzung in einem industrietauglichen Fertigungsprozess
geschaffen.
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Abstract

This thesis is devoted to obtain a deep physical comprehension about the systematic growth
optimization and analytical characterization of GaN based buffer structures grown on Si(111)
substrates by metal organic vapor phase epitaxy.

With an extensive physical analysis for advanced low-defect and low-strain buffer structure
realization the way for the next milestone in general lighting: high-yield and low-cost manu-
facturing of high-brightness LEDs on large silicon wafers is created, so that a part of cost-
intensive LEDs on sapphire substrates can be substituted contemporary.

It is well known that the final crystal quality of the buffer structure critically depends on every
single sequence of the complex multi-step growth procedure. Even smallest deviations from
the optimum growth path potentially can harm the usability of the buffer structure irreversi-
bly. Hence, this work started with presenting and analyzing the mechanisms of multi-
parameter variation for several nucleation layer concepts including low-temperature (LT) AIN
nucleation layers and high-temperature (HT) AIN nucleation layers. It turned out that LT-AIN
nucleation layers result in the very best GaN crystal quality (tilt: 692 arcsec, twist:
1010 arcsec) and a stress of only 0.71 GPa at the buffer surface.

Applying a combined statistical analysis of both HT and LT nucleation layers an intermediate
temperature range between 680°C and 800°C seems to be the optimal range where high quali-
ty nucleation layers can be grown. In addition a subsequently applied 2.5 min tempering pro-
cedure of the nucleation layer followed by overgrowth with a thick HT AIN layer (>200nm)
further reduces the number of dislocations significantly.

In the further detailed analysis regarding the improvement of GaN buffer quality the insertion
of thin AlGaN interlayers into the GaN stack lead to further strain compensation and defect
reduction. Initially the mechanisms of optimization approaches of several types of AlGaN
interlayers have been studied systematically both on small 2” Si substrates and on large, mass-
production compatible 100mm wafers. A ideal strain compensation in the uppermost GaN
layer has been achieved with 3 double-graded LT AlGaN interlayers consisting a 65-70%
AlGaN core layer sandwiched by compositionally graded top and bottom layers. By means of
these sophisticated interlayer sub-structure crack-free GaN layers have been grown with very
good crystal quality and a final achievable defect density of only 6.8-10° cm™.

Finally, the n-conductivity of GaN by controlled doping with Si has been studied regarding
the quality reducing effects like strain enhancement and surface roughness has been analyzed.
Furthermore an upper doping limitation of 1-10*° cm™ has been determined.

As a superior alternative to Silicon Germanium doping has been identified allowing for a 10-
fold higher doping level (2.6-10%° cm™) without introducing additional strain or surface
roughening. Moreover it is first proven that Germanium doped n-GaN is of advantage also
regarding its crystal quality and electronic performance compared to Si-doping.

Based on these successful results a first GaN on Si prototype LED with an external quantum
efficiency of 56% has been produced.In summary the achievements of this work are paving
the way for near-future cost-efficient industrial integration of GaN based high-brightness
LEDs


http://www.dict.cc/englisch-deutsch/extensive.html
http://www.dict.cc/englisch-deutsch/contemporary.html
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Einleitung und Zielformulierung 1

1. Einleitung und Zielformulierung

Seit Anfang der 90er Jahre bildet GaN und dessen Mischverbindungen das wohl vielverspre-
chendste Materialsystem in der Halbleitertechnologie. Die wichtigsten neueren optoelektroni-
schen und leistungselektronischen Bauelemente basieren auf dieser Materialklasse, weshalb die
Aufmerksamkeit der Forschung auf die Gruppe-I11-Nitride bis heute anhaltend ist.

GaN besitzt eine direkte Bandliicke von 3.4 eV [Chi96]. Durch die Beimengung von In oder
Al kann die Bandllcke in einem breiten Bereich von 0.7 eV (InN) bis 6.2 eV (AIN) prazise
variiert werden. Entsprechend kann die Emissionswellenlédnge von Lichtemittern, wie Leucht-
dioden (LEDs) und Laserdioden (LDs), das gesamte sichtbare Spektrum bis hin zum tiefen
Ultraviolett abdecken [Car05, Yam79]. Zudem liegen im hexagonalen GaN Kristallgitter in-
terne und spannungsinduzierte Polarisationsfelder vor, welche die Herstellung von hocheffi-
zienten Feldeffekttransistoren mit hochleitfahigen Ladungstragerkanélen erlauben (HEMT).
Des Weiteren bietet die groRe Bandliicke des GaN eine hohe Durchbruchspannung und eine
starke Temperaturresistenz fir Hochspannungs- und Hochleistungsbauelemente [Yol12]. Zu-
sétzlich ist GaN chemisch extrem inert und daher selbst mit Biosensoren, beispielsweise flr
Prothesen oder Implantate kompatibel [Rei07].

Insbesondere GaN basierte LEDs werden in wenigen Jahren die Allgemein- und Fahrzeugbe-
leuchtung vollstandig dominieren, da sie im Vergleich zu klassischen Gluhlampen bei glei-
cher Lichtleistung 83% Energieeinsparung ermoglichen. Zudem haben sie eine wesentlich
langere Lebensdauer von mehr als 25000 Betriebsstunden [Wik14].

Seit der Jahrtausendwende sind GaN LEDs kommerziell verfiigbar, die auf Saphir und SiC
Substraten basieren. Jedoch ist Saphir preiswert nur in kleinen Substratdurchmessern bis zu
100 mm erhéltlich. Die dadurch begrenzte Chipausbeute pro Wachstumsprozess fuhrt zu ho-
hen LED Preisen. Auch der Einsatz der noch teureren SiC Substrate bringt diesbeziglich kei-
ne Vorteile.

Eine hervorragende Substratalternative bietet jedoch Silizium, welches nicht nur ein kosten-
glnstiges, sondern auch ein in der Halbleiterindustrie wohletabliertes Material ist. Si-
Substrate sind zudem noch in grofRen Substratdurchmessern bis zu 450 mm erhéltlich, besit-
zen eine gute Durchstimmbarkeit der elektrischen Leitfahigkeit und sind durch ihre hohe ther-
mische Leitféhigkeit auch fiir die Leistungselektronik geeignet.

Die GaN-auf-Si Technologie ist daher seit mehr als 10 Jahren Gegenstand intensiver interna-
tionaler Forschung und machte gerade in den letzten 4 Jahren enorme Fortschritte. Dazu ha-
ben die Ergebnisse dieser Arbeit einen Beitrag geleistet. Zwar betrug der Anteil an GaN auf
Si LEDs im Jahr 2013 erst 1%, wahrend 95% des GaN-LED Marktes von LEDs auf Saphir
dominiert wurden, jedoch wird Prognosen zufolge bis zum Jahr 2020 der Marktanteil der GaN
auf Si LEDs bis zu 40% ansteigen, wobei im Wesentlichen LEDs auf Saphir im unteren Leis-
tungsbereich abgeldst werden sollen [Cas13].

Dieser Technologiewechsel hin zu einer preislich und qualitativ wettbewerbsfahigen GaN
LED auf Si kann jedoch nur dann erfolgen, wenn die nachfolgenden grundsétzlichen Hinder-
nisse geklart werden: Der groRe Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwi-
schen Si und GaN flhrt zu grofRen tensilen Verspannungen in der GaN Struktur, so dass die
Schichten schon bei 1 um Dicke reiBen [Dad00]. Zuséatzlich wird infolge der hohen Gitter-
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fehlanpassung zwischen Substrat und Epitaxieschicht eine hohe Zahl an Versetzungen gene-
riert, welche die Leistungsfahigkeit des finalen Bauelements schwachen.

Deshalb muss vor der eigentlichen lumineszierenden aktiven Region eine komplexe Puffer-
Struktur gewachsen werden, welche mit einer fur die nachfolgenden aktiven Schichten opti-
malen Qualitat (geringe Defektdichte und minimale Verspannung) abschlief3t. Entsprechend
besitzt eine GaN LED Struktur eine Gesamtdicke von etwa 5-6 um. Davon entfallt nur etwa
1% auf die aktiven lumineszierenden Schichten (50-100 nm), die verbleibenden 99% gehoren
zum LED-Unterbau (Puffer) und der oberen Kontaktierungsschicht.

Die Qualitat dieses Puffers hangt empfindlich von jedem einzelnen Wachstumsschritt ab.
Selbst kleinste Parameterabweichungen von den optimalen Wachstumsbedingungen fuhren zu
unbrauchbaren Strukturen.

Daher ist es essentiell die LED Struktur sukzessive zu optimieren, woraus sich die Aufgaben-
stellung der hiermit vorgelegten Arbeit ableitete: Erarbeitung der GaN basierten Pufferstruk-
turen fir LED Anwendungen auf Si-Substraten basierend auf einem umfassenden physikali-
schen Verstandnis der Mechanismen ihrer epitaktischen Herstellung. Dabei sollte auf der Ba-
sis der neu zu entwickelnden Modellvorstellungen durch systematische Epitaxieprozess- und
Strukturvariation die LED optimiert werden. Im Zuge dessen war es notwendig die zugrunde
liegenden physikalischen Prozesse detailliert zu analysieren.

Zunéachst werden in Kapitel 2 die kristallographischen Grundlagen des I11-Nitrid Materialsys-
tems als auch der genutzten Herstellungs- und Charakterisierungsmethoden dargestellt und
hinsichtlich der Verwendung fur GaN auf Si diskutiert.

In Kapitel 3 werden erstmals verschiedene Keimschichtkonzepte fir das Wachstum auf Si-
Substraten vorgestellt und umfassend untersucht. Aus den detaillierten Betrachtungen der die
Koaleszenz beeinflussenden Mechanismen konnte diejenige Keimschicht identifiziert werden,
die fur das weitere Uberwachsen die beste Materialqualitat erzielt, und die fir die Struktur-
analyse aller nachfolgenden Teilschichten verwendet wird.

Kapitel 4 widmet sich der Spannungskompensation und Defektreduktion diinner AIN-haltiger
Zwischenschichten, die oberhalb der Keimschicht in den GaN-Schichtstapel eingefligt wer-
den. Zundchst werden Optimierungsansitze fiir diese Zwischenschichten auf 2 Si-Substraten
beleuchtet, danach wird die Zwischenschichtoptimierung auf groRflachige, industrietaugliche
Si-Substrate erweitert und erstmals die Funktionsweise der angewandten gradierten ternéren
AlGaN-Zwischenschichten in einem dazu entwickelten physikalischen Modell beschrieben.
Eine spannungs- und defektoptimierte GaN Volumenschicht muss zuletzt durch eine kontrol-
lierte Dotierung zu einer leitfahigen optoelektronischen Bauelementstruktur vervollstandigt
werden. Dies wird in Kapitel 5 dargestellt, indem zunéchst die n-Dotierung mit Si mit einer
tiefgreifenden physikalischen Analyse vorgestellt und die damit verbunden qualitdtsmindern-
den Nachteile, wie zusétzliche Spannungen, herausgestellt werden. Darliber hinaus wird erst-
mals erfolgreich eine geeignete Alternative zum Silizium Dotanten, das Germanium, flr die
GaN n-Leitung vorgestellt. Dabei war es das Ziel, durch eine intensive physikalische Unter-
suchung des Dotiermechanismus bei moderaten und hohen Ge-Dotierungen vergleichbare
elektrisch aktive Dotierkonzentrationen und Beweglichkeiten zu erreichen, ohne dass eine
Spannungs- und Defektzunahme in der GaN Struktur auftritt.

Durch das in dieser Arbeit gewonnene tiefgreifende physikalische Verstandnis zur Realisie-
rung einer hochentwickelten GaN-Pufferstruktur auf grof3flachigen Si-Substraten wird die
Basis fur die Herstellung effizienter industrieller LED Strukturen mit maximaler Lichtausbeu-
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te geschaffen. Die eingangs als Ziel definierte kostengiinstige Substrat-Alternative zum Saphir
wurde damit klar und wirtschaftlich relevant aufgezeigt. Die hier entwickelten und in den
nachfolgenden Kapiteln beschriebenen Struktur- und Epitaxieprozess-Optimierungen bilden
dabei die physikalische-technische Grundlage und die Motivation fir die zukunftsnahe Mark-
tetablierung von GaN auf Si LEDs.
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2. Grundlagen und angewandte Charak-
terisierungsmethoden

In diesem Kapitel werden die fundamentalen Eigenschaften der nitridischen Halbleiterverbin-
dungen sowie deren Herstellungsprozess, die metallorganische Gasphasenepitaxie, umrissen.
Dariiber hinaus werden die angewandten Analysemethoden mit den zugehdrigen Messappara-
turen vorgestellt, welche fur die Untersuchung der hergestellten Strukturen zum Einsatz
kommen. Dabei handelt es sich teilweise um intern durchgefiihrte Untersuchen mit Schwer-
punkt auf der rontgenografischen Analyse, und teils externen Betrachtungen, wie die Trans-
missionselektronenmikroskopie, welche eine hervorragende bildgebende Ergénzung zu den
Rdntgenmessungen darstellt.

2.1.  Eigenschaften der Gruppe-Il1-Nitride

2.1.1. Kristallstruktur und lokale Polarisationsfelder

Die Gruppe-IlI-Nitride sind Verbindungshalbleiter, die sich aus einem oder mehreren Ele-
menten der 3. Hauptgruppe (B, Al, Ga, In) und Stickstoff (N) aus der 5. Hauptgruppe zusam-
mensetzen. GaN, AIN, InN und ihre terndren und quaternaren Mischphasen (Al,Ga,In)N Kris-
tallisieren unter Standardwachstumsbedingungen in der thermodynamisch stabilen
Wourtzitstruktur, siehe Abb. 2.1. Ein Phaseniibergang zur instabilen Steinsalzstruktur findet
nur unter hohen Driicken > 50 GPa statt. Die kubische Zinkblende-Struktur ist metastabil und
kann unter Verwendung von Heterosubstraten mit kubischer Kristallstruktur, z.B. Si oder
GaAs erreicht werden [Gil99]. Das seltene Bornitrid (BN) kristallisiert tblicherweise, abwei-
chend von den anderen Gruppe-1l1-Elementen, stabil in der Zinkblendestruktur. Fir die opto-
und leistungselektronischen Bauelementanwendungen sind ausschlieflich die nitridischen
Verbindung mit Al, In und Ga von Interesse.

Die Waurtzitstruktur besitzt eine hexagonale Einheitszelle mit zwei Gitterkonstanten a und c,
deren Verhdltnis im idealen Gitter u:c/a:\/8_/3 =1.633 betragt. a beschreibt den kleinsten
Abstand zweier gleicher Atome, die in der hexagonalen Grundfléche, der Basalebene, liegen,
c ist der Abstand zweier Ubereinanderliegender gleicher Atome senkrecht zur Grundflache.
Die Mantelflache des Kristalls setzt sich aus den 6 Prismenflachen zusammen. Der dimensi-
onslose Parameter u beschreibt die N-Ga-Bindungsléange entlang der hexagonalen c-Achse,
durch welchen eine Abweichung vom idealen Wurtzitgitter mit identischen Bindungsléangen
deutlich wird. Das Gitter besteht aus zwei hexagonal dichtest gepackten (hcp) Gallium- und
Stickstoffuntergittern, die entlang der c-Achse um 3/8 gegeneinander verschoben sind
[Pan98].

Die Symmetrie der Wurtzitstruktur ist durch die Raumgruppe P6smc festgelegt. Die hexago-
nale Einheitszelle des Waurtzitgitters besteht aus drei primitiven Elementarzellen, durch die
die vier Basisvektoren definiert werden, siehe Abb. 2.1 (b).
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Abb. 2.1: Wurztitstruktur der Gruppe-I1I-Nitride (a). Entsprechend der Atomradien, stellen die
grofRen Kugeln den Stickstoff und die kleinen Kugeln die Elemente der 3. Hauptgruppe (Al, Ga, In)
dar. [Kuh02]. In der Einheitszelle (b) sind die allgemein verwendeten Gitterflachen mit der ent-
sprechenden Nomenklatur farblich gekennzeichnet [Reil2].

Die Basalebene wird durch die Basisvektoren aj, a, und az aufgespannt, senkrecht dazu steht
der a, Vektor, welcher gleichbedeutend mit der c-Achse ist. Durch die vier Basisvektoren ist
folglich eine Millersche Vierer-Indizierung [h k i I] fur die kristallographische Orientierung
notwendig, bei der die folgende Abhangigkeit gilt: i =- (h + k). Fir hdufig betrachtete Netz-
ebenen wird die kristallgraphische Indizierung durch Buchstaben (r, m, a etc.) vereinfacht, die
fiir alle &quivalenten Flachen gelten, siehe auch Abb. 2.1 (b).

Die Gitterkonstanten der drei gangigen binédren Nitridverbindungen sind in Tabelle 2.1 aufge-
fihrt. Weil in der Rontgendiffraktometrie vorzugsweise mit reziproken Gitterparametern ge-
arbeitet wird, sind die Gitterkonstanten zusatzlich in die dazugehdrigen reziproken Gitterwer-
te umgerechnet. Dies erleichtert in den experimentellen Ergebnissen die Zuordnung der Ront-
genreflexe.

Tabelle 2.1: Gitterkonstanten a und ¢ der bindren Gruppe-I1I-Nitride und deren reziproken Gitter-
werte, die im Speziellen in der Rontgendiffraktometrie zur Anwendung kommen [Vur03].

Verbindung AIN GaN InN

d(A) [q@nm)|{d@A) |qg, @nm) |dA) |aq,(l/nm)
Gitterkonstante ¢ | 4.982 2.0072 5.185 1.9286 5.703 | 1.7535
Gitterkonstante a | 3.112 3.2134 3.189 | 3.1358 3.545 | 2821
c/a Verhaltnis 1.6009 1.6259 1.6087

Eine Merkmal der nitridischen Wurtzitstuktur sind die spontanen Polarisationsfelder entlang
der c-Achse. Aufgrund der hoheren Elektronegativitat des Stickstoffs innerhalb der kovalen-
ten Ga-N Bindung wird die negative Ladung starker am Stickstoffatom lokalisiert, wodurch
sich ein Dipolfeld ausbildet, welches innerhalb der Basalebene aufgrund der Symmetrie kom-
pensiert wird. Entlang der c-Achse bleibt allerdings ein elektrisches Dipolfeld bestehen, die
sogenannte spontane Polarisation I3Sp, deren Feldrichtung von der Oberflachenterminierung
des Untergitters abhangt. GaN Schichten, die mittels der metallorganischen Gasphasenepita-
xie (MOCVD) auf Saphir- oder Siliziumsubstraten unter Verwendung einer Nukleations-
schicht abgeschieden werden, sind im Allgemeinen Ga-polar und besitzen eine positive Feld-
richtung Pz = GaN[0001]. Im realen Gitter kommen noch mechanische Verformungen durch
Verspannungen hinzu, die das Gitter zusétzlich dehnen oder stauchen. Somit wird das intrin-

sische Dipolfeld um einen weiteren Beitrag, der piezoelektrischen Polarisation ﬁpz, verstérkt
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bzw. geschwacht. In einer Struktur bestehend aus mehreren verspannten Schichten verschie-
dener Nitridvariationen akkumulieren sich die Polarisationsfelder zu einem internen elektri-
schen Kristallfeld [Amb99]. Bei c-orientiertem Wachstum ist die Verstarkung der Polarisati-
onsfelder aufgrund der Feldausrichtung parallel zur c-Achse am groRten. In der Leistungs-
elektronik wird der Polarisationseffekt fur die Ausbildung eines hoch leitféhigen Elektronen-
kanals (2DEG) ausgenutzt [Kuh09, Asb97]. In der Optoelektronik allerdings fuhren die Felder
zu einer Verringerung der Leuchteffizienz, da die Quantentrdge der aktiven Zone verformt
werden und dadurch der Uberlapp der Wellenfunktionen von Elektronen und Léchern deloka-
lisiert und die Wahrscheinlichkeit einer strahlenden Rekombination verringert wird. Dieses
Ph&nomen ist als Quantum Confined Stark Effect (QCSE) bekannt [Mil84, Tak97, Fen07]. c-
planare GaN LEDs auf Saphir besitzen aktuell eine EQE von 78% [Nak10], wobei der QCSE
die Effizienz nicht maRbeglich beeintrachtigt. Vergleichsweise dazu liegen die Bestwerte von
c-GaN basierten LEDs auf Silizium bei 65% EQE [Ber13]. Die Verminderung der piezol-
elektrischen Kristallfelder kann durch semi- oder unpolares GaN Wachstum erreicht werden,
wodurch die Leuchteffizienz angehoben wird. Dieses Konzept wird bereits von der Firma
Seoul Semiconductor kommerziell umgesetzt, wobei externe Quanteneffizienzen (EQE) be-
reits bei 63% liegt [Seo12].

2.1.2. Kristalldefekte

Waihrend der epitaktischen Herstellung von Gruppe-I1I-Nitriden bauen sich verschiedene
Kristalldefekte ein, die die Materialqualitit herabsetzen und schlieBlich zu einer verringerten
Leistungsfahigkeit des resultierenden Bauelements fuhren. Die h&ufigsten Defekte bei c-
orientierten Nitriden sind Linienversetzungen, Punktdefekte [Wal04, Sun02] und Korngren-
zen. Inversionsgrenzen tauchen nur selten auf und sind im Wesentlichen kontrollierbar
[Rom96, Liu08].

Bei semipolarem GaN nehmen zusétzlich noch Stapelfehler ein beachtlicheres Gewicht ein,
wahrend sie im c-orientierten GaN vernachléssigbar selten auftauchen [Rav12]. Stapelfehler
sind Flachendefekte, die aufgrund einer Anderung der Stapelfolge durch eine Phasenéande-
rung, z.B. vom kubischen zum hexagonalen Gitter, entstehen kénnen [Hir68, Ruv98, Lil95].
Exotische und selten auftauchende Defekte, wie Nanordhren, Mikrozwillinge und Pyramiden-
defekte und werden hier nicht weiterbetrachtet [Edg94, Gil98, Che97, Lil95, Lil96, Lil97].
Der Grund fir das defektreiche Wachstum des GaN ist die hohe Gitterfehlanpassung zwi-
schen GaN bzw. der Nukleationsschicht (meist AIN) und dem Heterosubstrat. Zu Si(111) be-
tragt die Gitterfehlanpassung von GaN 17%. Mit einer AIN Nukleation darunter steigt die
Gitterfehlanpassung zwischen der ersten Nitridschicht und dem Siliziumsubstrat auf 19%, was
zu einer erhohten Anzahl von Anpassungsversetzungen flhrt. Die Anpassungsversetzungen
befinden sich ausschlieBlich an der Grenzflache zweier, verschiedener, aufeinanderliegender
Gitter und sind das Resultat eines spannungsarmen Aufeinanderwachsens. Sie besitzen im
Wesentlichen einen vernachléssigbaren Einfluss auf das Bauteilverhalten [Rut01]. Vertikal
laufende Linienversetzungen dagegen, die vielmehr unter dem englischen Begriff ,,threading
dislocations* (durchstoBBende Versetzungen) bekannt sind, haben dagegen einen enormen Ein-
fluss auf die Bauteileigenschaften und besitzen einen nur geringen Einfluss auf die Span-
nungsrelaxation im Kristall. Es wird vermutet, dass die Entstehung der ,,threading disloca-
tions“ von den Anpassungsversetzungen abhdngt. Je mehr Anpassungsversetzungen vorhan-
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den sind, desto mehr threading dislocations werden daraus auch gebildet. Deswegen ist das
maoglichst gitterangepasste Wachstum von essentieller Bedeutung fur eine insgesamt defekt-
arme Materialherstellung. Des Weiteren spielen die vertikal laufenden Versetzungen eine we-
sentliche Rolle bei der Ladungstragerrekombination. Zum einen kénnen Ladungstrager durch
diese Defekte eingefangen werden (trapping) und nichtstrahlend rekombinieren, wobei 65-
85% der elektrischen Leistung in Warme verloren geht [Efr05]. Zum anderen erzeugen GaN
basierte Leuchtdioden mit hoher Liniendefektdichte im Bereich 108-10"° cm™ zusatzlich Licht
bei langerer Wellenlénge, die als gelbe Lumineszenz oder auch Defektlumineszenz bekannt
ist. Entsprechend emittiert die Diode schwacher bei der Zielwellenlange, da geladene Defekt-
kerne mit den ankommenden Ladungstragern strahlend rekombinieren [Pon96] oder als gela-
dene Streuzentren wirken, die die Ladungstragermobilitat beeintréchtigen [Wei98]. Weiterhin
wirken Liniendefekte als leitfahiger Kanal fiir unerwiinschte Leckstrome und auch als Diffu-
sionspfad fir den Akzeptor Mg, was zusatzlich effizienzmindernde Einflisse sind [Mat01].

Sowohl die Anpassungsversetzungen, als auch die durchstoRenden Versetzungen sind linien-
formige Defekte, die durch den Verlauf der Versetzungslinie [ und der Richtung des Burgers-

Vektors b relativ zur Versetzungslinie definiert sind. Es werden drei Typen von Linienverset-
zungen unterschieden: reine Stufenversetzungen, oder auch a-Typ Versetzungen genannt,

deren Burgers-Vektor b= % < 1120 > entspricht, reine Schraubenversetzungen (c-Typ Ver-
setzungen, mit b =< 0001 > und gemischte Versetzungen (a+c-Typ Versetungen, b= % <

1123 >). Abb. 2.2 veranschaulicht den Verlauf der entsprechenden Versetzungslinie und den
dazugehdrigen Burgers-Vektor [Sie98].

5
e

(@) (b) (c)

>
/

Abb. 2.2: GaN Einheitszelle mit einer (a) reinen a-Typ Versetzung (Stufenversetzung), (b) reinen c-
Typ Versetzung (Schraubenversetzung) und (c) gemischter Versetzung, die als einzige Versetzung
nicht entlang der [0001]-Richtung verlauft, sondern schrag (abgeknickt) durch die Einheitszelle
verlauft [Mat01].

Wahrend bei den Stufenversetzungen die Versetzungslinie senkrecht auf dem Burgers-Vektor
steht (Abb. 2.2 (a)), verlaufen diese bei den Schraubenversetzungen parallel (Abb. 2.2 (b)).
Bei den gemischten Versetzungen variiert der Winkel zwischen Versetzungslinie und Bur-
gers-Vektor zwischen 0° und 90° (Abb. 2.2 (c)). Die gemischten Versetzungen sind die einzi-
gen Versetzungen mit einer abknickenden Linienrichtung relativ zur Basalebene.

Die gemischten Versetzungen kdnnen zudem mit anderen Versetzungen reagieren. Zwei auf-
einander treffende Versetzungen konnen beispielsweise die Richtung ihrer resultierenden
Versetzungslinie &ndern, wodurch sich das Verhéltnis zwischen Stufen- und Schraubenanteil
verschiebt. Ist der Burgervektorbetrag zweier entgegenlaufender Versetzungen gleich, 16schen
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sich diese Versetzungen sogar aus (annihilieren). Das Abknicken wird durch andernde bzw.
zunehmende Spannungen im Kristall begunstigt. Zusatzlich besitzen Versetzungen ein eige-
nes Spannungsfeld, welches das Zusammenlaufen und Ausléschen zusétzlich fordert. Aus
diesem Grund wird die Kristallqualitdt mit wachsender GaN Schichtdicke besser.

Neben dem Abknicken kénnen Versetzungen auch entlang der {0001}-Basalebenen gleiten.
Die im GaN aktiven Gleitebenen sind die {1120}- und die {1010}-Ebenen fiir die Stufen- und
Schraubenversetzungen und die {1101}-Ebenen fir die gemischten Versetzungen [Hir68].
Eine Defekktreduktion wird durch die Wechselwirkung von abknickenden Versetzungen
durch Klettern und Gleiten entlang der Gleitebenen insbesondere innerhalb der ersten 100 nm
bewirkt [Rom97, Haw06, Nar01, Mor09].

Die Versetzungen mit c-Komponente, d.h. die Schrauben- und die gemischten Versetzungen
besitzen eine hohere Energie aufgrund der héheren Translation entlang der c-Achse. a-Typ
Versetzungen hingegen besitzen eine geringere Energie und sind deshalb nicht mal3geblich
am Reaktions- und Annihilationsprozess beteiligt. Sie treten im GaN vermehrt auf und sind
die wesentlichen Problemdefekte [Mor09]. So betrégt der Stufenversetzungsanteil in einer
1um MOVPE-GaN Schicht auf Saphir etwa 40%; nach 5um betragt der Anteil sogar 70%
oder mehr [Wu96]. Schraubenversetzungen sind nur zu einem geringen Anteil zwischen 1-
10% in MOVPE gewachsenem GaN vorzufinden [Dat04, Xin98]. Auf Si Substraten liegt die
Schraubenversetzungsdichte je nach Materialqualitat bei etwa 10-20% der Gesamtdefekte
[Mar1l]. Der Anteil der gemischten Versetzungen schwankt mit der Schichtdicke aufgrund
der Versetzungsreaktionen und liegt im initialen Schichtwachstum bei etwa 68% [Xin98].

Abb. 2.3: TEM Dunkelfeldaufnahme an
der Bruchkante einer GaN Template
Struktur unter zwei verschiedenen Beu-
gungsbedingungen zur Sichtbarmachung
der vertikalen Liniendefekte. In TEM-
Bild (a) sind alle Defekte sichtbar, deren
Burgers Vektor eine a-Komponente ent-
halten. Die Aufnahme (b) zeigt alle De-
fekte, deren Burgers-Vektor eine c-
Komponente besitzen. Gemischte Ver-
setzungen, die sowohl einen Stufen- als
auch einen Schraubenversetzungsanteil
besitzen, tauchen in beiden Bildern als
Kontrast an derselben Position auf
[Mar11].

(b)

AuRerdem kdnnen Versetzungen bei energetisch ginstigen Spannungsverhéltnissen auch in
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Partialversetzungen aufspalten, wobei der Burgers-Vektor einer Partialversetzung immer klei-
ner als der Gittervektor ist. N&here Details zu diesem Versetzungstyp sind in der Arbeit von
Hirth et al. nachzulesen [Hir68].

Kirzlich wurde die Beweglichkeit von Versetzungen durch Vakanz assistiertes Klettern bei
hohen Temperaturen (< 1000°C) suggeriert, wodurch sowohl Versetzungen reduziert als auch
Spannungen abgebaut werden sollen [Mor10]. Allerdings konnte diese Theorie bislang nicht
fundiert bewiesen werden, denn in hexagonalen Kristallen existieren, anders als in kubischen
Kristallen, keine Scherkréfte, die die Beweglichkeit von Versetzungen voraussetzen [Nin96].

Mithilfe der Analyse der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) an der Bruchkante
konnen die verschiedenen Versetzungstypen sichtbar gemacht und dadurch qualitativ und
quantitativ bestimmt werden. Abb. 2.3 zeigt eine solche Bruchkanten TEM Aufnahme, die
unter zwei verschiedenen Beugungsbedingungen aufgenommen wurde. Im oberen Bild sind
alle Versetzungen mit einer a-Komponente, im unteren Bild alle Versetzungen mit c-
Komponente sichtbar. Tauchen in beiden Beugungskontrasten dieselben Linienversetzungen
auf, handelt es sich um gemischte Versetzungen. Enden Linien der TEM Abbildungen inmit-
ten der Struktur bzw. werden sie nicht von einer Zwischenschicht geblockt, laufen die Defekte
aus der Bildebene heraus (nach vorn oder nach hinten).

Die Entstehung der threading dislocations wird derzeit in 2 Modellen kontrovers diskutiert.
Ein moglicher Ansatz ist die Entstehung durch die GaN Inselkoaleszenz wéhrend des initialen
Kristallwachstums, wobei die Linienversetzungen an den Grenzen der anfanglich zusammen-
wachsenden GaN Inseln geformt werden [Nin96, Wu98, Fin98, Benl0]. Diese Inseln bilden
einzelne Kristallitblocke, die eine leichte Verkippung und Verdrehung zueinander besitzen
und durch defektreiche Korngrenzen voneinander getrennt sind, wie es in Abb. 2.4 illustriert
ist. Die Kristallitverkippung bzw. -verdrehung wird auch als Tilt bzw. Twist bezeichnet. Die
an den Korngrenzen gehauften Defekte haben ihre Ursache in den Anpassungsversetzungen,
die am spannungsarmen Materialibergang der darunterliegenden Schicht gebildet werden.
Koaleszieren die leicht zueinander misorientierten Inseln, kann die Versetzungslinie der An-
passungsversetzungen nicht in der benachbarten Insel weitergefiihrt werden, da die dazugeho-
rigen Gitterebenen im angrenzenden Kristallit nicht mehr ineinander Gbergehen. Folglich kni-
cken die Anpassungsversetzungen bei verdrehten GaN Inseln ab und bilden in den Kleinwin-
kelkorngrenzen Stufenversetzungen (Abb. 2.4). Schraubenversetzungen werden durch ver-
kippte Inseln gebildet und gemischte Versetzungen bei koaleszierenden Inseln, die sowohl
verkippt, als auch verdreht sind.

Die Bildung der vertikalen Linienversetzungen an den Kleinwinkelkorngrenzen der GaN

Abb. 2.4: Schematische Darstellung einer
[0001] Korngrenze zwischen zwei koaleszierenden
GaN Wachstumsinseln. Die Kiristallite sind
gegeneinander um die c-Achse ([0001]) ver-
dreht und bilden eine Stufenversetzung zwi-
schen den Inselgrenzen [Nin95]

Stufenversetzung

QN

(1700]
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Kristallitblocke ist unter dem Namen ,,Mosaikblockmodell*“ bekannt [Nin96]. Dabei kann der
Winkel zwischen den Kristallkérnen zwischen 0.1 - 1° betragen. Das Mosaikblockmodell
wurde anhand von dicht angeordneten Liniendefektnetzwerken (Liniendefekt-Clustern) in der
Aufsicht-TEM Analyse an Korngrenzen nachgewiesen [Wu98, Kwo05]. Je nach Art der
Fehlorientierung kann das Versetzungsnetzwerk aus einem reinen Stufen- oder Schaubenver-
setzungsnetzwerk bestehen. Im Allgemeinen sind die Kristallitblocke sowohl zueinander ver-
kippt als auch verdreht, weshalb ein Mischnetzwerk aus beiden Versetzungstypen vorliegt
[Rod07].

Narayanan et al. schlugen alternativ zum Mosaikblockmodell das ,,Nukleationsmodell* vor,
indem sie TEM Aufnahmen von GaN Schichten vor und nach der Inselkoaleszenz anfertigten
und verglichen. Sie beobachten im Gegenteil eine hohe Defektbildung von Stufen- und
Schraubenversetzungen innerhalb der initialen GaN Inseln an stark gestorten Bereichen, die
sich in der Nahe der Substrat/GaN Grenzflache befinden [NarO1]. Im Nukleationsmodell bil-
den sich die vertikalen Linienversetzungen innerhalb der GaN Inseln aus Klettersegmenten
von Basalflachenstapelfehlern (BSF). Diese werden innerhalb der GaN Nukleation aufgrund
eines anfanglich kubischen GaN Wachstums gebildet, welches schliel3lich in das hexagonale
Kristallwachstum tbergeht und eine Anderung der Stapelfolge mit sich bringt. Mit voran-
schreitender Koaleszenz werden die Basalflachenversetzungen auch an den Seitenfacetten der
Inseln beobachtet, aus denen schlieRlich die gemischten Versetzungen hervorgehen.

Das Nukleationsmodell wurde durch weitere AFM Analysen untermauert, in denen die De-
fektdichte innerhalb der Inseln gleich bzw. sogar grofier war als die an den Korngrenzen
[Oli06, Oli06a]. Allerdings wird vorwiegend hexagonales GaN im anfanglichen Schicht-
wachstum beobachtet, insbesondere bei Verwendung einer AIN Keimschicht. Deshalb ist die
Anwendbarkeit des Nukleationsmodells auf GaN mit AIN-haltigen Keimschichten unsicher.
Einen ausfiihrlichen Uberblick tiber die Merkmale beider Modelle liefern Moram et al. an-
hand von Réntgen- und TEM Untersuchungen. Sie beobachten sowohl die nach dem Koales-
zenzmodell (Mosaikblockmodell) zu erwartende Defektnetzwerkbildung von vorwiegend a-
Typ Versetzungen als auch die Prasenz von zufallig verteilten Versetzungen innerhalb der
GaN-KTrisallitinseln noch vor der GaN Inselkoaleszenz. Welches der beiden Modelle die tat-
séchlich dominierenden Mechanismen der TD-Entstehung beschreibt, ist derzeit noch nicht
vollstandig geklart. Abhéngig von der angewandten Untersuchungsmethode findet das Nukle-
ationsmodell vorwiegende in der TEM Analyse Gultigkeit. Das Koaleszenzmodell favorisiert
dagegen die Rontgenuntersuchungen.

Nachweislich fliihren Defektreduktionen zu einer Erhéhung der Leuchteffizienz, weshalb in
den letzten Jahren bis heute gezielt an Methoden zur Defektreduktion im GaN geforscht wur-
de. Genutzt werden dabei beispielsweise der Wechsel der Wachstumsbedingungen (Tempera-
tur, Druck) [Nak9l, Ven97, Fig00], das Einfiigen einer SiN Maskierung [Lah99, Kap07,
Tan00, Pak04], die Anwendung von ELOG Strukturen [Gib04] oder das Einfligen von
Al(Ga)N Zwischenschichten [Dad00]. Ein weiterer Ansatz ist die Herstellung von dicken
GaN (> 300pum) Volumenkristallen mit Hilfe des HVPE Verfahrens, welches heutzutage be-
reits kommerzialisiert Anwendung findet, allerdings noch nicht fir die Herstellung grol3fla-
chiger GaN Substrate mit >100 mm [Ben10]. Die Ammonothermal-Synthese ist ebenfalls eine
Methode bei der unter Hochdruckatmosphére (>3000bar) bei etwa 600°C defektarme GaN
Einkristalle geziichtet werden [Sch11].
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Bei heteroepitaktisch hergestelltem GaN ohne die genannten defektreduzierenden Behandlun-
gen und abhangig von der Schichtdicke betragen die Defektdichten zwischen 102-10%° cm™
[Nak98]. Dennoch ist bei derart hohen Defektkonzentrationen immernoch eine gute Leuchtef-
fizienz des GaN zu beobachten. Nach einem Modell von Karpov und Makarova, in dem die
quantitative GaN-Lichtemission als Funktion der nichtstrahlenden Ladungstragerrekombina-
tionen an Liniendefektkernen berechnet wurde, misste die Defektdichte bis mindestens
10" cm-2 reduziert werden um eine Effizienz von nahezu 100% zu erreichen [Kar02]. In Abb.
2.5 ist veranschaulicht, wie sich die Defektdichte mit zunehmender GaN Schichtdicke auf

Saphir ohne defektreduzierende Behandlung verringert.

10"

2
cm
o
<©

TD

10®

TD density p
a\l

105 vl e el vl i
0.1 1 10"  10* 10°

Thickness (pm)

Abb. 2.5: Zusammenhang zwischen GaN Dicke und der TD-Versetzungsdichte aus den Messdaten
von [Gib04, Mat01, Lee01, Mor01].
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2.1.3.  Verzerrungen und Spannungen im GaN

Bei der Heteroepitaxie wird die GaN Schicht auf ein Fremdsubstrat, wie beispielsweise Sa-
phir, SiC, Si oder auf ein GaN-basiertes Template aufgewachsen. Im Gegensatz zur idealen
Heteroepitaxie, bei der Substrate und Epitaxieschicht sowohl bezuglich der Gitterkonstanten
als auch Kristallorientierung tibereinstimmen, gibt es beim GaN zwischen der Epitaxieschicht
und dem Substrat stets eine Gitterfehlanpassung, die dazu fuhrt, dass das aufwachsende GaN
verspannt ist. Ferner passt sich das Gitter der Epitaxieschicht infolge einer hohen Gitterfehl-
anpassung nicht vollstandig dem Substratgitter an, wodurch vermehrt Anpassungsversetzun-
gen an der Grenzflache entstehen (siehe Abschnitt 2.1.2). Das Aufeinanderwachsen verschie-
dener Schichten mit unterschiedlichen Materialparametern ist demzufolge immer ein Kom-
promiss zwischen Verspannung und Defektdichte.

Wird der Kristall elastisch verformt, so nimmt er seinen urspriinglichen Zustand wieder ein,
sobald die verformende Wirkung nachlésst. Im Rahmen der allgemeinen Elastizitatstheorie
kann somit der Zusammenhang zwischen der auf den Kristall einwirkenden Spannung und der
daraus resultierenden Verzerrung (Dehnung oder Stauchung) gebildet werden. Sind die Ver-
formungen klein und reversibel gilt zwischen der Spannung und der Verzerrung nach dem
Hook’schen Gesetz die folgende Beziehung:

O-l'j = Cijklgkl mit i,j, k,l (S {1,2,3} (21)

Folglich ist jede Komponente des Spannungstensors o;j; Uber die elastischen Konstanten Cij
mit den Komponenten des Verzerrungstensors gy verknupft, weshalb es sich bei dem Elastizi-
tatstensor Cijq um einen Tensor 4. Stufe handelt. Die Diagonalelemente des Spannungstensors
(Verzerrungstensors) charakterisieren die lineare Kristalldehnung bzw. —stauchung, alle ande-
ren Komponenten beschreiben die Scherspannung (Scherverzerrung). Da sowohl Spannungs-
als auch Verzerrungstensor symmetrisch sind, ist der Elastizititstensor invariant gegenuber
Vertauschung von i, j und k, | [Nye85]. Das bedeutet gleichzeitig, dass es im Wurtzitkristall
keine Scherkrafte gibt.

Das Koordinatensystem ist in dieser Betrachtung derart orientiert, dass die z-Achse parallel
zur [0001]-Richtung des hexagonalen Kristalls ausgerichtet ist. In der Regel sind c-orientierte
GaN Epitaxieschichten, die mittels des MOCVD Verfahrens hergestellt wurden, biaxial ver-
spannt [Kir00]. Das bedeutet, dass die Verspannung isotrop in der Basalebene vorliegt und die
Spannungskomponente in der [0001]-Wachstumsrichtung verschwindet. Daraus folgt:

01=0,%#0,03=0 (2.2)

Die sich aus der Verspannung ergebende Verzerrung des Kristalls wird tiber die relative Deh-
nung der Gitterkonstanten zum relaxierten Gitter (ag, Co) gemal:

a—a Cc—C
g =& =—2 85 =—2 (2.3)

beschrieben. Ist die Verzerrung (g1) negativ, ist die Kristallzelle gestaucht und somit kompres-
siv verspannt. Ist €; positiv, ist der Kristall in der Basalebene gedehnt und demnach tensil
verspannt. Bei der biaxialen Verspannung des Wurtzitkristalls ergibt sich aus Gleichung (2.3),
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dass Gitterkonstante der Basalebene und der Prismenebene Uber die elastischen Konstanten in
einem festen Verhéltnis zueinander stehen:

83 = _Zggl (24)

C33

Die Grofle dieses Verhéltnisses wird iiber das sogenannte Poissonverhéltnis v definiert, wel-
ches sich aus den materialspezifischen elastischen Konstanten ergibt [Kis96]:

y=—28_ - _Gs (2.5)

£3-2& C13—C33

Ist die Poissonzahl bekannt, kann bei einem biaxial verspannten Kristall aus der Verzerrung
der a-Gitterkonstanten der dazugehérige c-Gitterwert berechnet werden und andersherum.
Allerdings schwanken die theoretisch berechneten und auch die experimentell bestimmten
Werte fiir das Poissonverhéltnis relativ stark zwischen 0.14 und 0.37 [Kro03]. Fir die in die-
ser Arbeit berechneten Spannungswerte wurde ein Poissonverhaltnis von 0.21 angenommen,
welches sich aus den elastischen Konstanten aus Tabelle 2.2 ergibt.

Tabelle 2.2: Elastische Konstanten und die dazugehérigen biaxialen Module fir GaN und AIN Filme,
entnommen aus [Rum05]

C11(GPa) | C12(GPa) | C13(GPa) | C33(GPa) | C44 (GPa) | Mf (GPa)
GaN | 390 145 106 398 105 478
AIN 410 140 100 390 120 499

Ist die Epitaxieschicht (f) biaxial verspannt, so ist die Spannung in der Basalebene gleichma-
Rig verteilt. Dadurch lasst sich der Elastizitatstensor, welcher jede Dehnungskomponente mit
einer Spannungskomponente verbindet, zu dem sogenannten biaxialen Modul My vereinfa-
chen:

My = Cyy + Cpp — 2
i 11+ b2 =~

(2.6)
und zwischen Verzerrung und Spannung in der Basalebene der folgende Zusammenhang bil-
den:

Im Laufe dieser Arbeit wurden die Verspannungen fur dicke GaN Schichten nach Gleichung
(2.8) bestimmt. Die dafiir notwendigen Gitterparameter zur Berechnung der basalen Verzer-
rung wurden mittels hochauflésender Rontgenbeugung im streifenden Einfall gemessen (siehe
Abschnitt 2.3).
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2.1.4. Intrinsische und extrinsische Spannungsanteile

In Abhangigkeit von der Zahl der Gitterfehlanpassung und den gewéhlten Wachstumsparame-
tern werden drei Wachstumsverhalten der aufzuwachsenden Schicht unterschieden:

a) vollverspanntes Wachstum (pseudomorph): die Epitaxieschicht nimmt vollstandig
die Gitterkonstante des darunterliegenden Substrats an, es entstehen keine Anpas-
sungsversetzungen aufgrund des fehlerfreien und nahtlosen Gittertibergangs.

b) teilrelaxiertes Wachstum: die Epitaxieschicht nimmt nur teilweise die Gitterkonstan-
te des darunterliegenden Substrats an, Anpassungsversetzungen werden an den Stellen
gebildet, an denen der nahtlose Gitteriibergang unterbrochen ist und die aufgebaute
Spannungsenergie die Energie zur Bildung einer Versetzung tbersteigt.

c) relaxiertes Wachstum: die Epitaxieschicht wachst mit ihrer natiirlichen Gitterkon-
stante auf dem Substrat auf, da die aufgebaute Spannungsenergie dazu fuhrt, dass die
Schicht ihr natirliches Gitter annimmt, wobei Anpassungsversetzungen an der unteren
Grenzflache gebildet werden. Es gibt auBer der Orientierung keine Korrelation der
Ubereinanderliegenden Gitter mehr.

Je nachdem, ob die GaN Schicht beztglich ihrer nativen Gitterkonstanten a, gestaucht oder
gestreckt wird, spricht man von kompressiver (a < ag) oder tensiler Verspannung (a > ag). Ent-
sprechend andert sich der Gitterabstand ¢ in Wachstumsrichtung.

Beim Abkihlen von Prozesstemperatur auf Raumtemperatur ziehen sich Epitaxieschicht und
Substrat infolge der verschiedenen lateralen thermischen Ausdehnungskoeffizienten unter-
schiedlich stark zusammen. Die dabei aufgebaute thermisch induzierte Spannung gehért zu
den extrinsischen Spannungseinflissen. Im Gegensatz zum GaN Wachstum auf Saphir ist der
laterale thermische Ausdehnungskoeffizient des GaN groRer als der des Siliziumsubstrats.
Wahrend des Abkuihlprozesses zieht sich die GaN Schicht starker als das Silizium zusammen,
wodurch sich eine starke tensile Spannung in der Schicht aufbaut und zu einer konkaven
Waferkrimmung fiihrt. Aufgrund der starken thermischen Fehlanpassung von -56% zwischen
GaN und Si nimmt die thermisch induzierte Spannung einen erheblichen Anteil ein, weshalb
GaN Schichten ohne spannungskompensierende Zwischenschichten eine kritische Rissdicke
von nur ca. 1 um besitzen [Dad00].

Im Gegensatz dazu sind abgekiihlte GaN Schichten auf Saphir Substraten infolge der schwa-
cheren und vorzeicheninversen thermischen Fehlanpassung von +17 % leicht kompressiv ver-
spannt und die Wafer folglich konvex gekrimmt.

Wie hoch die thermisch induzierte Verzerrung (e) ist, hangt von der Temperaturdifferenz
zwischen Prozess- und Raumtemperatur gemal der Beziehung

T
Eth = fTRP(aSchicht" (T) — Usubstrat (T))dT (28)

ab, wobei hier zusétzlich die Temperaturabhdngigkeit der lateralen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten berlcksichtigt wurde. Bei einem ausreichend dicken Substrat wird die
gesamte thermisch induzierte Spannung von der diinnen Epitaxieschicht aufgenommen, wel-
che sich Uber das biaxiale Modul entspechend Gleichung (7) ergibt:

Oin = My - &py (2.9)
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Da bei nichtkubischen Kristallen der thermische Ausdehnungskoeffizient von der kristallo-
graphischen Richtung abhéngt, wird fur die Spannungsberechnung der Koeffizient parallel
(oyr) zur c-Achse verwendet. Beim kubischen Silizium wird von einer isotropen Wé&rmeaus-
dehnung ausgegangen. Fir die Spannungsberechnungen sind die entsprechenden lateralen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaN, AIN und den Heterosubstraten Si und Sa-
phir den Publikationen [Rod05, Fig09, Iba69 und Rod07] zu entnehmen.

Weil es gerade beim GaN Wachstum auf Si eine starke thermisch induzierte Spannungskom-
ponente gibt, wird versucht mit Hilfe von spanungsminimierenden Methoden diese zu kom-
pensieren. Eine hdufig angewandte Methode ist das Einfiigen von Niedertemperatur-AIN-
Zwischenschichten [Dad00], welche ausfiuhrlich in Kapitel 4 behandelt werden. Aufgrund der
chemischen Reaktion zwischen Ga und Si oberhalb einer Temperatur von 700 °C, wird AIN
auch als Nukleations- und Pufferschicht verwendet. Die GaN-basierte Struktur ist folglich
nicht nur von den thermischen Eigenschaften des Si Substrats, sondern auch von den einge-
fligten AIN Schichten abhangig.

Neben dem epitaktischen Aufwachsen flihren weitere sowohl wachstumsbedingte bzw. intrin-
sische Anteile, als auch extrinsische Einflusse zu einer unerwiinschten Spannung in der
Schicht. Die Koaleszenz der GaN Kiristallite wahrend des initialen Schichtwachstums und die
damit verbundene Defektstruktur verursachen eine zusétzliche tensile Verspannung [Dad03a,
Nix99]. Ebenso der Einbau von Storstellen, wie z.B. eine Si Dotierung und ungewollte
Fremdatome oder Punktdefekte verstarken die tensile Spannung und verursachen zusétzlich
noch ein von der biaxialen Verspannung abweichendes Verhalten (hydrostatische Verspan-
nung). Daruber hinaus gehoren auch Phasentibergédnge und Verénderungen von Versetzungs-
anordnungen dazu [Ber10, Rod09].
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2.2.  Metallorganische Gasphasenepitaxie

Die metallorganische Gasphasenepitaxie (MOCVD — metal organic chemical vapor depositi-
on) ist ein Verfahren zur Herstellung dunner Halbleiterschichten auf einem Substrat unter
Verwendung von organometallischen Quellen. Als metallorganische Ausgangsstoffe werden
beispielsweise Trimethylgallium (TMGa) oder Trimethylaluminium (TMAI) eingesetzt, die
die Gruppe-IlI-Elemente als Ausgangsstoffe liefern. Die Metallorganika TMGa und TMAI
liegen in flussiger Form in sogenannten Bubblern vor. Der Stickstofflieferant Ammoniak
(NHs3) und auch die Dotierquellen Silan (SiH,) oder German (GeH,) werden Hydride genannt
und liegen als Gase zum Teil verdiinnt mit Wasserstoff vor. Das hochreine Gasgemisch wird
mit Hilfe eines Tragergases (N, oder H,) iber das geheizte und in der Regel rotierende Sub-
strat geleitet. Bei den hohen Prozesstemperaturen werden die Molekile der Ausgangsstoffe
gespalten und diffundieren zum Substrat, auf dem sie adsorbieren und schliellich chemisor-
bieren, so dass sukzessive eine Schicht aus kristallinem Material wachst. Die einzelnen Reak-
tionen und Zerlegungen vor und wahrend des Wachstumsprozesses sind vielzéhlig und sehr
komplex. Der Reaktionsablauf ist im Detail nicht genau bekannt. Eine vereinfachte und ver-
anschaulichende Reaktionsgleichung zur epitaktischen GaN Gewinnung ist:

(CH3)3Ga + NH3 - GaN(fest) + 36H4(gas) (210)

Der epitaktische Wachstumsprozess ist extrem kritisch von der Temperatur abhangig. Er l&sst
sich in drei charakteristische Temperaturbereiche einteilen, in denen die Qualitdt und die
Wachstumsgeschwindigkeit der Schicht sich maligeblich unterscheiden. Bei geringen Tempe-
raturen ist die Zerlegung der Ausgangsstoffe unmittelbar Gber dem Substrat und der Einbau
unvollstandig. Die Beweglichkeit der Adatome und die Adsorption dieser sind in diesem Be-
reich empfindlich von der Temperatur abhéngig, weshalb die Wachstumsgeschwindigkeit im
kinetisch begrenzten Bereich exponentiell von der Temperatur abhéngt, was in Abb. 2.6 an-
hand des GaN Wachstumskinetik veranschaulicht wird. Etwa zwischen 600-1000 °C finden
die Vorreaktionen und Zerlegungen Uber dem Substrat nahezu vollstandig statt, weshalb das
Schichtwachstum vorwiegend von Oberfldchendiffusionsprozessen dominiert ist. In diesem
Transport begrenzten Wachstumsbereich ist die Diffusionsgeschwindigkeit der anzulagernden
Atome durch die Gasphase nahezu temperaturunabhédngig, weshalb auch die GaN Wachs-
tumsrate in diesem Temperaturbereich nédherungsweise konstant bleibt. Im Wesentlichen do-
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Abb. 2.6: Temperaturabhéangigkeit der GaN Wachstumsrate, welches in einem horizontalen

MOCVD Reaktor bei 85 Torr (~113mbar) abgeschieden wurde. Die durchgezogene Linie ist simu-

liert von [Tal01], die Messpunkte sind von [Che96].
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miniert das Angebot der Ausgangsstoffe die Wachstumsrate. Bei noch weiter steigenden
Temperaturen (>1000 °C) bricht die Wachstumsrate wieder ein, da hier die chemische Zerle-
gung der Ausgangsstoffe zu friih und deshalb nicht unmittelbar tiber dem Substrat stattfindet.
Zusatzlich desorbieren die Adatome aufgrund der hohen Substrattemperatur wieder, weshalb
der Wachstumsprozess desorptionslimitiert ist. Die Vorreaktionen sind allerdings von der
Desorption entkoppelt.

Mit der metallorganische Gasphasenepitaxie lassen sich reproduzierbar qualitativ sehr hoch-
wertigen Halbleiterkristallschichten abscheiden, wobei die Schichtdicken bis in den Submo-
nolagenbereich kontrollierbar sind. Die MOCD hat sich daher zum bedeutendsten Verfahren
fiir die Herstellung von optoelektronischen und leistungselektronischen nitrideischen Halblei-
terbauelementen entwickelt. In Abb. 2.7 sind der schematische Aufbau des verwendeten Ho-
rizontalreaktors mit Einzelwafersuszeptor und die entsprechende Fotografie des Reaktortyps
Aixtron A1X-200/4 RF-S abgebildet.
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Abb. 2.7: Schema eines horizontalen MOCVD Reaktors (links) und Fotografie des verwendeten Aixt-
ron 200/4 RF-S Reaktors (rechts) [Dad02].

Alle in dieser Arbeit vorgestellten Proben wurden mit diesem Verfahren hergestellt.
Eine umfassendere Darstellung des MOCVD Prozesses kann in den folgenden Arbeiten ver-
tiefend nachgelesen werden [Abl04, Mor08].
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2.3.  Rontgendiffraktometrie
2.3.1. Allgemeine Grundlagen

Die Rontgenstrukturanalyse ist ein zerstérungsfreies und leicht handhabbares Verfahren, wel-
ches die Beugung von Rontgenstrahlen an Kristallnetzebenen ausnutzt, um die kristallo-
graphischen Eigenschaften, wie Gitterparameter, Verspannung und Qualitdt zu bestimmen. In
der Halbleiterherstellung ist es eine der wichtigsten Methoden zur schnellen und einfachen
Qualitats-, Struktur- und Kompositionsanalyse, da die Probe unter atmospharischen Bedin-
gungen ohne die Notwendigkeit des Abkuhlens oder Hochheizens gemessen werden. Dazu
werden sie auf den entsprechenden Gitterreflex justiert und ein Beugungsbild um diesen Re-
flex herum aufgenommen. Abh&ngig vom Messmodus kdénnen mit diesem Verfahren alle n6-
tigen strukturellen Eigenschaften erfasst werden, weshalb die Réntgenbeugung in dieser Ar-
beit einen besonderen Schwerpunkt darstellt. Im Folgenden wird ein Uberblick uber die
Grundlagen der Beugungstheorie gegeben und darauf aufbauend werden auch die verwende-
ten Messaufbauten im Detail vorgestellt.

Bei der Rontgenbeugung an einem Kristallgitter wird die einfallende elektromagnetische ebe-
ne Welle an den Elektronen des periodischen Atomgitters elastisch gestreut, so dass die Elekt-
ronen selbst eine Schar von Kugelwellen emittieren, die in Abhéngigkeit von der optischen
Weglange destruktiv oder konstruktiv interferieren. Die emittierten und sich Uberlagernden
Kugelwellen sollen nach der kinematischen Betrachtung keine sekundéare Wechselwirkung
mit dem Kristall oder der Primérwelle haben und gelangen ungehindert zum Detektor. Zusétz-
lich wird angenommen, dass es sich um eine koharente Streuung handelt, d. h. dass einlaufen-
de und die von den Streuzentren auslaufenden Wellen eine feste Phasenbeziehung zueinander
besitzen.

Fur die Herleitung des Beugungssignals (vgl. Abb. 2.8) bestehend aus verschiedenen Streu-
amplituden, wird eine Kugelwelle betrachtet, die von der Rdntgenquelle Q mit geniigend gro-
Rem Abstand auf den Kristall mit dem Streuzentrum P zum Zeitpunkt t ausgeht.Aufgrund des
grollen Abstands zwischen Streuzentrum P und Quelle Q, kann die Kugelwelle n&herungs-
weise als ebene Welle betrachtet werden:

Abb. 2.8: Schematische Darstellung der elastischen Rontgenstreuung am Festkorper: Der Abstand

R zwischen Quelle Q und Kdrper ist grof3, so dass die von der Punktquelle ausgehenden Kugelwel-
len ndherungsweise als ebene Wellen am Objekt ankommen. Das gleiche gilt fir den Abstand zwi-
schen Gitterpunkt P und Detektor D (nach [1ba09]).
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W, (t) = WyekR+7)-iwot (2.11)

Da das Beugungsmuster aus der erzwungenen Schwingung der Elektronendichteverteilung
der untersuchten Kristallstruktur entsteht, muss die Amplitude am Detektionsort als Gesamt-
heit aller Streuprozesse proportional zur Elektronendichte p(7) sein. Weil die einfallenden
Rontgenstrahlen ausschlieBlich mit den Elektronen interagieren und diese die Streuung verur-
sachen, wird die Elektronendichte auch Streudichte genannt. Die gestreuten Wellen kénnen
am Detektionsort ndherungsweise beschrieben werden durch:
. o eiRR

Yp(t) =¥, )p(T) T (2.12)
waobei |ﬁ” — 7| der Abstand zwischen Streuquelle (Kristall) und Detektor beschreibt. Sind die
Abstande zwischen der Quelle zu den Streuzentrenquellen und dem Detektor zu den Streu-
zentrenquellen sehr groR, konnen die Wellenvektoren k und k' fur alle Streuzentren P im
Kristall gleich und parallel zu diesen Abstédnden gesetzt werden. Unter Verwendung von Glei-
chung (2.11) ist die Streuamplitude am Detektor:

W, (t) = %ei(ﬁ+k'§)e—iwotp(F)ei(E—k')?_ (2.13)

Den Detektor erreicht nicht nur die Welle eines Streuzentrums, sondern alle gestreuten Wel-
len die innerhalb des beleuchteten Kristallvolumens erzeugt werden. Die Streuamplitude am
Detektor ergibt sich daher aus der Integration Gber alle Streuzentren:

Y, (t) « e‘i“’otfp(?)ei@"ﬁ)f d3r. (2.14)

Flr Streuprozesse an einem starren Gitter ist die Elektronendichte p(7) zeitunabhangig,
wodurch die Streuwelle Wp nur noch in der Frequenz mo die Zeitabhéngigkeit enthalt, was
einer elastischen Streuung entspricht. Befindet sich das Gitter hingegen in Schwingung, han-
delt es sich um eine inelastische Streuung mit ® # ©o.

In den Rontgenbeugungsexperimenten wird allerdings nicht die Streuamplitude gemessen,
sondern die Intensitat, die aus dem Betragsquadrat der Streuamplitude gebildet wird:

R . 2

1(4K) o |¥p|? o |fp(?)e-mkrd3r| . (2.15)

Ein Intensitdtsmaximum wird dann aufgenommen, wenn der Streuvektor Ak gerade einem

reziproken Gittervektor G entspricht (von Laue Bedingung). Zudem entspricht die Streuinten-
sitat aus der Fourier-Transformierten der Elektronendichte p(7), woraus sich ableiten lasst,

dass umso groRere Ak und somit Primarwellenvektoren k notig sind, je kleiner die aufzul6-
senden Strukturen sind.

Weil bei der Erfassung der Streuintensitdt die Phaseninformation der komplexen Streu-
amplitude, welche die Elektronendichteverteilung und somit die genaue Kristallstruktur ent-
hélt, verlorengeht, wird zur exakten Strukturbestimmung programmgesteuert eine Modell-
struktur berechnet, deren simulierte Streuintensitat mit der gemessenen verglichen und bis zur
vollstandigen Ubereinstimmung iteriert wird [Gro12].
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Das Beugungsphanomen an einem Kristallgitter taucht nur dann auf, wenn die Wellenlange
des einfallenden Rontgenstrahls in der GroRenordnung der Netzebenenabstédnde des Kristalls
liegt (A <d), was dem Angstrém Bereich entspricht. Wie zuvor schon erwéhnt, erfolgt kon-
struktive Interferenz durch die Superposition der an den periodisch angeordneten Streuzentren

entstandenen Kugelwellen genau dann, wenn der Gangunterschied zwischen einfallendem (72)
und auslaufendem Wellenvektor (P) einem reziproken Gittervektor G entspricht, wodurch die
Beugungsbedingung erftllt wird und der Streuvektor Q gerade einem reziproken Gittervektor
G entspricht. Der Gittervektor steht senkrecht auf den vermessenen Netzebenen und besitzt

die Lange |§| = 2m/d, wodurch die jeweilige Netzebenenschar eindeutig bestimmt ist. Folg-
lich ist die Entstehung eines Beugungsreflexes nur unter bestimmten Auswahlregeln fur die
Wellenzahléanderung im reziproken Raum mdglich. Diese Beugungsbedingung ist auch be-
kannt als von Laue-Bedingung und kann wie folgt beschrieben werden:

Q=k'-k=4k=G. (2.16)

Abb. 2.9 (a) liefert eine geometrische Veranschaulichung der Laue-Bedingung mit Hilfe der
Ewald-Konstruktion. Ein Beugungsmaximum tritt genau dann auf, wenn ein reziproker Git-
terpunkt den Rand der Ewald-Kugel berlhrt, wobei der Radius der Ewald-Kugel durch die
Wellenl&nge der einfallenden Welle definiert wird:

YEwald = |E| = |ﬁ| = 2771 (2.17)
Eine zur Laue Bedingung dquivalente, aber stark vereinfachte Erklarung fir die Entstehung
von Beugungsreflexen von Kristallstrukturen gibt das Modell nach Bragg. Unter der Annah-
me, dass das Kristallgitter in Netzebenen mit dem Abstand d zerlegt werden kann und die
einfallende Welle an jeder dieser Netzebenen ,,reflektiert” wird, werden intensive Beugungs-
reflexe unter bestimmten Einfallswinkeln 6 gemessen. Bei diesen Winkeln entspricht der
Gangunterschied zwischen den von den Netzebenen reflektierten Strahlen einem ganzzahligen
Vielfachen der Wellenlédnge A, wodurch konstruktive Interferenz beobachtbar ist. Diese Defi-
nition wird Bragg-Bedingung genannt:

nd = 2dsin(0) n=123.. (2.18)

Dabei entspricht d dem Netzebenenabstand von zwei aufeinanderfolgenden Gitternetzebenen,
6 dem halben Winkel zwischen der einfallenden und der gebeugten Welle (Streuwinkel), wel-
cher experimentell gemessen wird, und n der Beugungsordnung. Abb. 2.9 (b) veranschaulicht
die Bragg-Bedingung grafisch. Die Bragg-Bedingung macht sich die Periodizitat des Kristall-
gitters zu eigen, da somit alle Gitterpunkte/-atome in parallele Netzebenenscharen unterteilt
werden konnen. Allerdings vernachléssigt dieses Modell die Symmetrie des jeweiligen
Bravais Gitters und die relative Intensitét der verschiedenen Beugungsreflexe, die mit hoheren
Ordnungen deutlich schwacher werden [Gro12].
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(a) (b)
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Abb. 2.9: Schematische Darstellung der Beugungsbedingung im reziproken Raum (Laue-Bedingung)
(a) und im Realraum (Bragg Bedingung) (b).

Der geometrische Zusammenhang zwischen der Laue- und der Bragg-Bedingung wird in

Abb. 2.9 veranschaulicht. Da fir die elastische Beugung die Bedingung |F| = |E| gilt, kann
fur den reziproken Gittervektor der folgende Zusammenhang gefunden werden:

G| = |ak| = 2|k|sin6 = nZEsing = n—=—= (2.19)
= 2;1: 2

i)
Adnki

wobei dy der Abstand der Netzebenen in der betrachteten Netzebenenschar ist. Aus der Be-
ziehung (2.19) ist sichtbar, dass die Laue- und Bragg-Bedingung &quivalent sind.

K-sin® = k-sin®

Netzebgne
(hkl) L G

Abb. 2.10: Geometrischer Zusammenhang zwischen reziprokem Gittervektor in Abh&ngigkeit vom
Einfallswinkel 0, nach [Grol2]

2.3.2. Methoden der Rontgendiffraktometrie

In dieser Arbeit wurden alle Proben mit monochromatischer Rontgenstrahlung mit Variatio-
nen des Drehkristall-Verfahren untersucht. Unter Verwendung unterschiedlicher Messgeome-
trien werden verschiedene Eigenschaften des Kristalls gewonnen. Im Beugungsfall entspricht

der Streuvektor gerade einem reziproken Gittervektor (5 = (3), welcher vom einfallenden und
ausfallenden Rontgenstrahl aufgespannt wird. Dabei wird die Lage des Streuvektors genau
durch den Einfallswinkel o und den Detektorwinkel 26 festgelegt. Zur grafischen Beschrei-
bung der Auswahlregeln der zu messenden Beugungsreflexe dient die Ewald-Konstruktion
(Abb. 2.9 (a)).
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q.[0001]
Ewald-Kugel Diffraktometerkreis

Probenoberflache

Abb. 2.12: Erweiterte Ewald-Konstruktion: Schnitt durch den reziproken Raum fiir einen (0001)-
orientierten hexagonalen Kristall. Der Diffraktometerkreis umschlief3t alle méglichen messbaren
Beugungsreflexe, die in konventioneller Reflexionsgeometrie (weilRer Bereich) und in Transmissi-
ons- oder schiefsymmetrischer Geometrie gemessen werden kdnnen, nach [Kro95].

Dies ist eine Kugelkonstruktion im reziproken Gitter mit dem Radius k= 2r/A. Der Beu-
gungsreflex tritt in dieser Darstellung genau dann auf, wenn auf der Ewald-Kugel ein Gitter-

punkt des reziproken Gitters liegt, wobei die Laue-Bedingung k' —k = G. erfullt wird. Dies

wird in der erweiterten Ewald-Konstruktion in Abb. 2.12 dargestellt, in der der Streuvektor Q
auf einem Gitterpunkt endet, welcher genau auf dem Rand der Ewald-Kugel (blau) liegt. Die-
se erweiterte Ewald-Konstruktion markiert alle moglichen messbaren Beugungsreflexe, wel-
che durch den Diffraktormeterkreis umschlossen werden. Der weil} hinterlegte Bereich um-
fasst alle Reflexe, die in konventioneller Bragg-Geometrie, d. h. in Reflexion gemessen wer-
den konnen. Die grau hinterlegten Halbkreise kennzeichnen alle Reflexe in schiefsymmetri-
scher Beugungsgeometrie oder in der Laue-Geometrie, d. h. in Transmission, zuganglich wer-
den. Der Radius der grauen Halbkreise entspricht gerade dem der Ewald-Kugel.

Bei der Kiristallstrukturanalyse mit Rontgenstrahlung wird der reziproke Gitterpunkt (hk(i)l)
durch Abtasten mit dem Streuvektor vermessen. Eine ideale, streng periodische Kristallstruk-
tur besitzt einen nulldimensionalen Gitterpunkt, welcher zu einem scharfen und intensiven
Rontgenreflex flhrt. Allerdings bestehen reale Kristalle aus
endlich dicken Schichten und besitzen infolge der epitakti-
| schen Abscheidung Stérungen, wie Granularitdt, Mosaizitat
©/26 und lokale Variationen der Gitterkonstanten. Durch diese Ab-
:/—’ p weichungen von der strengen Periodizitdt wird der reziproke
k' Gitterpunkt ,,verschmiert, wodurch die Rontgenmesskurve
verbreitert wird. Zusatzlich limitieren instrumentelle Einfllsse,
wie beispielsweise die Strahlgute, die Auflésung des rezipro-
74 ken Gitterpunktes. Wie der reziproke Raum vermessen werden
© R kann, gibt Abb. 2.11 anhand der qx und g, Richtung wieder.
(000) ", Abhéngig vom gewahlten Beugungsreflex und der verwende-
Abb. 2.11: Moglichkeiten ver- ten Beugungsgeometrie werden unterschiedliche Strukturin-
schiedener Winkelvariationen formationen gewonnen und anhand der Signalform lassen sich
zur Vermessung des reziproken  gie Ursachen der Gitterpunktverbreiterung ermitteln [Spi09].
Gitterpunktes (hkl) Die wichtigsten und auch am haufigsten verwendeten Messva-

b 47
T
EXi
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rianten sind der ®-Scan (a) und der w/26-Scan (b), die in Abb. 2.13 anhand der verschiedenen
Streuvektorbewegungen dargestellt sind.

Mit einem ®-Scan werden Informationen Uber die Mosaizitat (Twist und Tilt) des Kristalls
gewonnen. Indirekt stecken in dieser Messung auch Informationen uber die Defektdichte und
die KristallitgroBRe (Kohéarenzlange / KorngroRe) des nicht perfekt monokristallinen Nitridkris-
talls [Kag97]. Werden die w-Scans an verschieden Positionen tber der Probe aufgenommen,
kann sogar auf die Probenkrimmung geschlossen werden [Mor09b]. Die Probe wird bei die-
ser Messung um den Winkel o gedreht, wobei Quelle und Detektor in einer fixen Position mit
fest eingestelltem 26 Winkel stehen. Somit bleibt die Lange des Streuvektors konstant, der bei
der Drehung um o um seinen Ursprung bewegt wird. Die verschieden verkippten bzw. ver-
drehten Kristallite werden bei jedem Winkelschritt in die Beugungsbedingung gedreht,
wodurch eine Verteilung aller vorkommenden Kristallitorientierungen gewonnen wird. Beim
hexagonalen GaN lasst sich die Verkippung (Tilt) am symmetrischen (0002) Reflex bestim-
men, die Verdrehung (Twist) am (1010) Reflex, welcher senkrecht zur c-achsenorientierten
GaN Oberflache liegt und in der streifenden Strahlgeometrie gemessen wird. Je schmaler die
gemessene Verteilung, desto besser die Kristallinitat und folglich die Qualitat des Materials.
Mit der »/26 Messung werden ergédnzend zum w-Scan Aussagen uber die Gitterkonstanten,
die Verspannung und die Komposition durch die Aufnahme der Netzebenenabstandsvertei-
lung der gewahlten Orientierung gewonnen. Dabei werden Proben- und Detektorposition der-
art gekoppelt, dass sich mit jedem Winkelschritt o der Detektor um den doppelten Winkel 26
bewegt. Die Lage des Streuvektors wird dadurch festgehalten und nur dessen Lange variiert
(Abb. 2.13 b). Diese beiden Messungen lassen sich in der Messung einer reziproken Gitter-
karte (RSM - reciprocal space map) miteinander kombinieren. Der Streuvektor wird dabei in
seine Komponenten gx und g; geméal den Beziehungen (2.20) und (2.21) zerlegt [Spi09]. So
lassen sich alle wichtigen strukturellen Eigenschaften um einen reziproken Gitterpunkt mit
einer einzigen Messung erfassen.

qx = >sin(8) sin(w — ) (2.20)
4z = >sin(8) cos(w — ) (2.21)

Wird der RSM an einem symmetrischen Reflex vermessen, z. B. am (0002) Reflex von

(8) 49: (b) 4Y%:

(000) 9

Abb. 2.13: Variation des Streuvektors wéihrend eines w-Scans (a) und bei einem w/26-Scan (b).
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c-orientiertem GaN, wie es in Abb. 2.14 (a) dargestellt ist, gibt der Intensitatsverlauf entlang
g; Aufschluss Gber den Verspannungszustand der Schicht (kompressiv, tensil, relaxiert). Der
Verlauf entlang gy enthélt, analog zum ©-Scan, Informationen uber die Kristallqualitat. Die
blaue Markierung kennzeichnet die Reflexposition fur relaxiertes GaN. Taucht der GaN Re-
flex bei kleineren q,-Werten auf, ist die Schicht kompressiv in der Wachstumsebene ver-
spannt, andersherum entsprechen groliere q,-Werte einer tensil verspannten Schicht.

Bei der Vermessung asymmetrischer Netzebenen, vgl. Abb. 2.14 (b), lassen sich durch die
Streuvektorzerlegung die a- und c-Gitterkonstanten des Materials bestimmen. Darliber hinaus
geben diese beiden Gitterparameter Aufschluss Uber den Verspannungszustand, ob dieser
kompressiv, tensil oder relaxiert relativ zu vollstandig unverspanntem Material ist, und tber
den relativen Verspannungszustand (pseudomorph, teilrelaxiert oder vollstandig relaxiert)
bezogen auf die tbrigen Reflexe der Gesamtschichtstruktur. Da bei der Rontgenbeugung die
integrale Intensitét aller Schichten einer Struktur aufgezeichnet wird, ist die Zuordnung der
Einzelreflexe zu der Schichtfolge nicht mdglich. Nur wenn der Schichtaufbau bekannt ist,
kénnen die Reflexlagen geméaR Plausibilitatsiberlegungen den Schichtpositionen zugeordnet
werden und Verspannungszustande daraus abgeleitet werden, wie es spater in Kapitel 4.3 an-
hand einer komplexen GaN Templatestruktur auf Si gezeigt wird.

GaN (0002)

3.88 4 7.741¢

3.86 1 7.72+
N N
(o8 o
3.84 A 7.70 1
3.82 1 7.68

Abb. 2.14: Messungen reziproker Gitterkarten am (a) symmetrischen (0002) Reflex und am (b)
asymmetrischen (1124) Reflex eines c-orientierten GaN Kristalls.

Die Abb. 2.14 (b) gibt den asymmetrischen RSM an den (1124) GaN Netzebenen wieder, bei
dem die Richtungen entsprechend gedreht sind und die die Informationen der Messmodi ent-
halten (o und ®/260). Erganzend illustriert die eingefligte Skizze die Lage dieser asymmetri-
schen Netzebene in der hexagonalen Einheitszelle. Die Intensitat des GaN Reflexes zeigt eine
Verbreiterung entlang der »/20-Richtung, was auf eine Uberlagerung mehrerer Verspan-
nungszustande infolge verschieden verspannter Schichtfolgen im Material deutet. Der blaue
Punkt markiert auch hier die Reflexposition fir vollstandig relaxiertes GaN. Anders als beim
symmetrischen RSM wird der Verspannungszustand hier anhand der gx-Werte abgelesen.
Folglich befinden sich in diesem vermessenen GaN Schichtstapel neben kompressiv (gréiere
gx-Werte relativ zu geanrer) UNd tensil verspannten Schichtanteilen (kleiner gx-Werte relativ zu
Jaeanrer) aUcCh relaxierte Anteile. Analog zur symmetrischen Messung ist die Verbreiterung ent-
lang der m-Achse ein MaR fiir die Kristallqualitéat.

Mit der Messung einer reziproken Gitterkarte lassen sich nahezu alle strukturellen Eigen-



26 Grundlagen und angewandte Charakterisierungsmethoden

schaften einer Probe aus der charakteristischen Form und Intensitat der vermessenen Gitter-
punkte gewinnen. Allerdings tauchen an der Oberflache von realen Kristallstrukturen Relaxa-
tionseffekte auf, die nur mit oberflachenempfindlichen Messungen sichtbar werden. Auller-
dem erfassen die bisher erlauterten Methoden in der Bragg-Geometrie keine bzw. nur teilwei-
se Informationen Uber die Verdrehung (Twist) der Kristallite. Mithilfe von Rontgenmessun-
gen im streifenden Einfall (grazing incidence in-plane diffraction - GIID) lassen sich eben
diese Effekte bestimmen, wodurch die oberen Schichteigenschaften von dem Gesamtstapel
separiert werden kdnnen. Der Primarstrahl féallt unter einem sehr flachen Einfallswinkel a; auf
die Probenoberfldche und wird an den senkrecht zur Oberflache stehenden Netzebenen unter
Erfallung der Bragg-Bedingung gebeugt, siehe Abb. 2.15. Der Sekundarstrahl verlésst die
Probenoberflache unter dem Ausfallwinkel a;, welcher gleich dem Einfallswinkel a; ist. Der

Streuvektor (3 steht, definiert durch die Winkel der Primér- und Sekundarwellenvektoren,
unter dem gleichen Winkel aq zur Probenoberflache. Durch die Wahl des Messmodus lassen
sich bei der Messung eines »/26-Scans die in-plane Gitterkonstanten der Schicht bestimmen.
Entspricht der Einfallswinkel dem kritischen Winkel der externen Totalreflexion (aj=a;=arit),
werden nur Informationen aus dem oberflachennahen Bereich der dynamisch evaneszierenden
Primarwelle gewonnen, was einer Messtiefe von nur wenigen Nanometern entspricht. Durch
die schrittweise Variation des Einfallswinkels a; wird sukzessive die Eindringtiefe des Primar-
strahls und folglich die Informationstiefe verdndert, woraus ein tiefenabhéngiger Verlauf der
in-plane Gitterkonstante resultiert (GIID-Tiefenmap). Anhand dieses tiefenaufgeldsten Ver-
laufs lassen sich mogliche Spannungsvariation, wie beispielsweise Oberflachenrelaxation,
nachweisen. Die bestimmten in-plane Gitterkonstanten, die bei hexagonalen c-orientierten
Kristallen an den m- oder a-Ebenen gemessen werden (vgl. Abb. 2.15 rechts), lassen in Ver-
bindung mit den Gitterkontanten aus der symmetrischen /26 Messung, Ruckschlisse auf die
Verformung des Kristalls zu (biaxial, uniaxial oder hydrostatisch verspannt).

Besonders bei semi- oder non-polaren GaN Schichten tauchen verstérkt Anteile der uniaxialen
und hydrostatischen Verspannung auf, welche nur mit Hilfe von Réntgenmessungen in ver-
schiedenen Beugungsgeometrien nachweisbar sind [Mor09a, Sunl12].

Mit der o-Messung im streifenden Einfall erhédlt man den Twist, das heift die Verteilung der
verdrehten Kristallite (Twist). Diese Messung stellt die Erganzung zur Tiltermittlung aus dem
symmetrischen o-Scan dar, denn aus der um 90° gedrehten Beugungsgeometrie werden so die

'm K a-Ebenen
\\ : \ o (1010)
Netzebene .“m-Ebenen

Abb. 2.15: Beugungsgeometrie im streifenden Einfall (GIID) zur Untersuchung von Netzebenen, die
senkrecht zur Probenoberflache stehen. Bei hexagonalen c-achsenorientierten Kristallgittern werden
die a- oder m-Netzebenenscharen verwendet (siehe Hexagone rechts).
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vollstandigen Informationen tber das Koharenzvolumen und das Verhaltnis zwischen a- und
c-Defektkomponenten der vorhandenen Liniendefekte erzielt.

Weil die in-plane Gitterkonstanten (a oder m) mit der Rontgenmessung im streifenden Einfall
nur in Oberflachenndhe bestimmbar sind, bedient man sich zusétzlich der Beugung in Trans-
mission (Laue-Geometrie), um eine Tiefeninformation der Netzebenen zu erhalten. Die Beu-
gung in dieser Messgeometrie wird auch XTS-Methode (engl.: X-ray transmission scattering)
genannt. Die daflir zu wahlenden Reflexe sind in der erweiterten Ewaldkonstruktion den
grauen Halbkreisen zu entnehmen (Abb. 2.12). Aus der symmetrischen Messung erhalt man
bereits ein tiefenintegrales Signal, allerdings nur UGber die Verteilung der c-Gitterkonstante.
Tauchen aber Effekte wie Gitterseparation durch z. B. Dotierung oder verschieden verkippte
Doménen innerhalb einer Schicht auf, genligen die symmetrischen Beugungsinformationen
nicht. Des Weiteren l&sst sich aus der Kombination symmetrischer XRD und der XTS Mes-
sungen eine detaillierte Defektanalyse mit Informationen Uber die Struktur von Versetzungen
gewinnen [Rat00].

Die Probe wird geméall Abb. 2.16 senkrecht in den Strahlengang justiert, so dass der Rontgen-
strahl die Probe vollstdndig durchdringt und alle in-plane Netzebenen des jeweils justierten
Reflexes das tiefenintegrale Beugungsbild ergeben. Wird ein XTS-w»-Scan gemessen (Abb.
2.16 a), ergeben sich im Gegensatz zu den symmetrischen XRD und GIID-Messungen fol-
gende Unterschiede: Obwonhl die in-plane Gitterreflexe vermessen werden, wird nun mafigeb-
lich die Verkippung (Tilt) der Kristallite erfasst. Zusatzlich kann die Schichtdicke dunner
Schichten aus Schichtdickenoszillationen bestimmt werden, die sich bei der Probenrotation
um den Winkel o aus dem Beitrag der g,-Komponente (senkrecht zur Oberflache) ergeben
und die w-Messkurve Uberlagern [Ber10].

(a) Do (b) {Dono

Substrat

Abb. 2.16: Beugungsgeometrie der XTS-Messung fiir den (a) w-Scan und (b) w/26-Scan, nach
[Ber10].

Aulerdem sind die Intensitatsbeitrdge der Schichten anders gewichtet als bei der symmetri-
schen Beugung in Bragg-Geometrie. Da alle Schichten unabhé&ngig von der Lage im Schicht-
stapel gleich gewichtet sind, entspricht der intensivste Beitrag der dicksten Schicht.

So lassen sich bei der Messung eines XTS-w/260 Scans in Ergdnzung zur symmetrischen Mes-
sung, bei dem die obersten Schichten den wesentlichen Intensitatsbeitrag liefern, eine eindeu-
tigere Zuordnung verschiedener Spannungsanteile entlang der Schichtstruktur treffen.
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2.3.3. Eingesetzte Rontgenmessapparaturen

Hochauflésendes Rontgendiffraktometer

Mit Hilfe von hochauflésenden Rontgendiffraktometern kdnnen Gitterparameter von Halb-
leiterstrukturen genauestens bestimmt und kleinste Abweichungen dieser aufgeldst werden.
Abhéngig von der Beschaffenheit der Probe konnen die strahlformenden Komponenten des
verwendeten Rontgensystems in Monochromasie, Winkelaufldsung und Primarstrahlintensitat
angepasst werden. Fir die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten XTS- und symmetrischen
Messungen wurde die Rontgenanlage Seifert 3003 HR eingesetzt. Der Strahlengang dieses
Diffraktometers ist schematische in Abb. 2.17 dargestellt. Erganzend zeigt Abb. 2.18 die Fo-
tografie des Diffraktometers mitsamt beschrifteter Rontgenkomponenten. Die Apparatur be-
sitzt einen Hybridmonochromator als Primdroptik, bestehend aus einem W/Si-
Multilayerspiegel und einem 2-fach Ge(220) Channel-Cut-Monochromator. Aufgrund seiner
parabolischen Krimmung und dem lateralen Schichtdickengradienten, monochromatisisert
der Mulitlayerspiegel die zunédchst weiRe Rontgenstrahlung auf eine Energiebandbreite des
Cuk, Anteils und parallelisiert den Primarstrahl auf eine Reststrahldivergenz von 0.04°
(144 arcsec). Der danach folgende Ge(220) Kristall schérft den Strahl auf den Wellenl&ngen-
bereich der Cuk,; Strahlung und lasst den 2-fach reflektierten Strahl mit einer Restdivergenz
von nur 13 arcsec zur Probe passieren (siehe Hybridmonochromator in Abb. 2.17).
Sekundarseitig befindet sich ein Ge(220) Analysatorkristall, welcher auf den Cuk, Reflex
justiert ist und somit genau den Detektorwinkel 26 festlegt. Um einen Einfluss der Proben-
krimmung auf die Messung auszuschlie}en, wurde bei den ®»-Messungen zusétzlich eine
0.1 mm Sekundéarblende eingesetzt. Die Anlage wurde mithilfe des Programms Rayflex com-
putergestutzt gesteuert. Die Auswertung der Messgraphen erfolgte mit der Software Rayflex
Analyze.

F Goniometer

Ge(220) Channel-Cut-
Monochromator

WI/Si-Multilayerspiegel

Hybridmonochromator Y
Cu-Quellg
Strichfokus 0.04x12 mm?

B .
Ge(220) e i
Analysator

Detektor

Abb. 2.17: Strahlengang des eingesetzten hochauflosenden Rontgendiffraktometers ,, Seifert 3003
HR *“ mit Hybridmonochromator als strahlformende Primdroptik. Die Probe ist auf dem Goniome-
ter befestigt, welches alle eingezeichneten Drehbewegungen der Probe um die Goniometerachse
ausfihren kann.
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[Analysatorkristall

——— g ! L Hybridmonochromator | 3
Betekinr . . [Hybridmonochromator [§
 Detektor | Py , - 1<

Abb. 2.18: Fotografie des hochauflésenden Rontgendiffraktometers ,,Seifert 3003 HR“ mit stehen-

der Cu-Réntgenrohre, primarseitigem Hybridmonochromator, sekundarseitigem Analysatorkristall
und einem Szintillationszéhlrohr als Detektor.

Rontgendiffraktometer mit Flachendetektor

Fur die Messung der reziproken Gitterkarten (RSM) wurde das von der Uni Magdeburg kon-
zipierte Rontgendiffraktometer Bruker D8/GAADS eingesetzt (Abb. 2.19). Diese Anlage ist
mit einer Kupfer-Drehanode (TXS), welche im Vergleich zu herkdbmmlich eingesetzten ste-
henden Réntgentuben eine GroRenordnung mehr Intensitat liefert, und mit einem Flachende-
tektor von Vantech 2000 mit einer Pixelzahl von 2048 x 2048 auf einer Flache von 14x14 cm?
ausgestattet. Als Primaroptik werden hier ein gekrimmter Johansson-Ge(111)-Monochro-
mator Vario 1 in Kombination mit einer Hohenblende (10 mm) und einer variable Streu-
strahlblende (~130 um) eingesetzt, der ein monochromatisches und konvergentes Strahlen-
blndel auf die Probe fokussiert.

Mit dieser Anlage wurden neben den reziproken Gitterkarten auch Flachenmessungen zur
Homogenitétsanalyse an gréReren Proben mit Waferdurchmessern von 100 mm realisiert. Die
Information Uber die gesamte Flache wird aus dem schrittweisen Abrastern der Probe gewon-
nen. Dabei wurden unter anderem Rocking-Phi-Scans zur Darstellung der strukturellen Ande-
rung tber der Probenflache [Fri09] und GIID Maps zur ortsabhdngigen Analyse der Ober-
flachentopologie gemessen. Details zur Rontgenanlage und zu den Messverfahren im strei-
fenden Einfall sind in den Arbeiten von Krost et al. zu finden [Kro09].

/4 Johansson-Monochroma'tor
&Y/ =

=

' Bruker D8/GADDS HR

Abb. 2.19: Rontgenanlage Bruker D8/GADDS mit Flachendetektor, Cu-Drehanode und Johans-
son-Monochromator (kollimierender, gekrimmter Ge(111) Kristall).
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Rontgendiffraktometer flir Messungen im streifenden Einfall

Das Rontgendiffraktometer fur Messungen im streifenden Einfall besitzt eine aufrecht mon-
tierte Kupfer-Rontgenrohre, so dass der Linienfokus (12 mm x 1 mm) der Quellstrahlung
auch in dieser Messgeometrie als Strich auf die Probe gelangt. Zusétzlich ist die Rontgenréhre
héhenverstellbar, so dass der Einfallswinkel o; fir GIID-Tiefenmaps und zur Intensitatsmaxi-
mierung einstellbar ist. Um die maximale Intensitét zu nutzen, wird der Primérstrahl hier nicht
streng monochromatisiert. Der sekundarseitige Ge(220)-Analysatorkristall lasst sowohl die
Cukg als auch Cukg, Strahlung passieren. Die Parallelisierung der Strahlen erfolgt durch Sol-
lerkollimatoren und Blenden auf eine Winkeldivergenz von 0.15 °, siehe Abb. 2.20 (b). Somit
werden Einfalls- a; und Ausfallswinkel a; genau festgelegt [Kro09]. Als Goniometer dient ein
URDG (Seifert/FPM). Direkt tber der Probe wurde eine héhenjustierbare Schneidblende ein-
gesetzt, um die bestrahlte Flache zu limitieren, siehe Abb. 2.20 (a) und Abb. 2.21. An dieser
Anlage wurden ausschlieBlich Messungen im streifenden Einfall vorgenommen. Dabei wurde
immer der (1010)-Reflex vermessen, da sich die m-Ebenen bei c-orientiertem GaN immer
senkrecht zum Flat des Si-Substrats befinden und die Reflexjustage dadurch erleichtert ist.

Blende

(a) Draufsicht

Sollerkollimator
Blende

Cu-Rontgenrohre
(hohenverstellbar)

Sollerkollimator

(b) Seitenansicht

Ge(220) Analysator

Schneidblende
Sollerkollimator Blende Blende Sollerkollimator
Detektor

I] Ge(220) Analysator

Cu-Réntgenrohre

hohenverstellbar
( ) JO)

Abb. 2.20: Strahlengang des Rontgendiffraktometers fir Messungen im streifenden Einfall, (a) in
Aufsicht und (b) von der Seite. Als strahlformende Rontgenoptiken wurden Sollerkollimatoren und
Blenden eingesetzt. Den gewahlten Rontgenreflex selektiert der Sekundéarkristall mit einer mittle-
ren Energiedispersion von Cu (K,;+K,;).
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-

N ——
~l
,’*/

V4 3 Y !

Abb. 2.21: GIID-Messplatz fiir den streifenden Einfall. Uber dem Probenort befindet sich die
Schneidblende, die mit einer Mikrometerschraube hohenverstellbar ist.
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2.4.  Optische in-situ Messungen

Mit Hilfe von optischen in-situ Messungen lassen sich schon wahrend des Wachstums zersto-
rungsfrei wesentliche Informationen Uber die entstehende Halbleiterschichtstruktur gewinnen.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde fur diese Echtzeitmessung wéhrend des Wachstumsprozesses
das in-situ-Messgerat EpiCurve®TT der Firma LayTec eingesetzt. Mit diesem Gerét ist es
maoglich die Oberflachentemperatur, die Reflektivitat und die Krimmung des Wafers in Ab-
hangigkeit von der Wachstumszeit zu messen. Zu Beginn der Wachstumsexperimente wurde
ein in-situ Sensor eingesetzt, welcher mit
2 Laserstrahlen fur die Krimmungsmes-
sung und 2 Wellenlangen (633 nm,
950 nm) flr die Reflektivitat ausgestattet
war. Fir spatere Experimente wurde auf
einen fur das GaN Wachstum auf Si ge-
eigneterer Sensor umgestellt, welcher 3
Laserstrahlen fiir eine rauschérmere
Krimmungsmessung und 3 Wellenlédngen
fur die Reflektivitatstransienten bot (Abb.
2.22). Aus der Reflektivitatsmessung
lassen sich anhand der Fabry-Pérot Oszil-
lationen (FPO) die Schichtdicke und die
Wachstumsrate bestimmen. Konstruktive
s : Interferenz, d. h. ein Maximum in der
Abb. 2.22: Links: Fotografie des in-situ-Sensors ~ Reflektivitatstransienten entsteht  dabei

EpiCurve®TT der Firma LayTec, wie er auf dem  unter der Bedingung: mAg.s; = 2nd, mit
Reaktor montiert ist mit angedeutetem Strahlen- der Anzahl der Oszillationen m. der

gang zur Probe (rot). Rechts: schematische Strah- ichiwellenls q h .
lengange der verschiedenen Messungen mit dem  LiChtwellenlange Agen, dem Brechungsin-

in-situ Sensor. dex des wachsenden Materials n und der
Schichtdicke d. FPOs treten nur im op-
tisch transparenten Spektralbereich des Halbleitermaterials auf, weshalb die Mdglichkeit mit 3
Wellenl&dngen zu messen einen breiten Bereich moglicher Materialien mit unterschiedlichen
Bandliicken abdeckt. Anhand der Amplitude der Oszillationen kann zudem die Qualitét der
Schichtoberflache Gberwacht werden. So fihrt eine Oberflachenaufrauhung zu einer Minde-
rung der mittleren Reflektivitat und die Zunahme von Schichtdickeninhomogenitaten zu einer
kleiner werdenden FPO-Amplitude bei konstantem Signalniveau [Lay09]. Aulierdem kénnen
aus den Reflektivitatswerten im Absorptionsbereich der Schichten deren Oberflachenrauigkei-
ten exakt und eindeutig bestimmt werden.
Fur die pyrometrische Temperaturmessung des Wafers wird die simultan gemessene 950 nm
Reflektivitatsmessung verwendet, um die Temperatur von der Uberlagerung der Fabry-Pérot
Oszillationen zu entkoppeln. Die MOCVD-Anlage bietet ebenfalls eine Pyrometermessung,
welche die Temperatur der Suszeptorunterseite bestimmt. Letztere kann jedoch betréchtliche
Unterschiede zur Waferoberflachentemperatur von bis zu 100 K oder mehr haben. Zudem
belegt sich die Lichtfaser des Anlagenpyrometers im Laufe der Wachstumsprozesse, wodurch
weitere, langsame Temperaturfehler zustande kommen. Entsprechend wird hier stets die
Wachstumstemperatur anhand der in-situ Pyrometrie kontrolliert.
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Fur das Wachstum von GaN Strukturen ist die Krimmungsmessung hilfreich, um schon wah-
rend der Epitaxie Aussagen tber den Spannungsverlauf in den Schichten treffen zu kénnen
und um durch eine Anpassung der Prozessparameter die Struktur vor dem Reif3en im Abkuhl-
prozess zu schiitzen, was insbesondere beim Wachstum von GaN auf Si essenziell ist. Eine

o Ny S1

 S7
®

konkav
=—=—=Nullkrimmung
konvex

Abb. 2.23: Strahlengang zur Veranschau-
lichung des Prinzips der Kriimmungsmessung

Maoglichkeit zur Krimmungsbestimmung der
Probe wird in der Schemazeichnung in Abb.
2.23 widergegeben. Zwei parallele Laser-
strahlen treffen mit einem definierten Abstand
s auf den Wafer. Bei einem gekrimmten
Wafer werden die Laserstrahlen entsprechend
der Krimmung (konkav oder konvex) abge-
lenkt, so dass aus dem detektierten Abstand
der reflektierten Laserstrahlen die Abstands-
differenz berechnet und in die Waferkrim-
mung k umgerechnet werden kann [Berl0,

bei verschiedenen Waferkrimmungen. Flo01]. Dank der Krimmungskalibrierung

anhand geeigneter Referenzproben kann die native Krimmung des Substrats vor dem Be-
wachsen gemessen und die absolute Krimmung des Wafers wahrend des Schichtwachstums
bestimmt werden. Der aus der Spannung der Schicht resultierende Krimmungsbeitrag wird in
erster Naherung durch die Stoney-Gleichung beschrieben:

1 60rds _ 6Mrexxrds

K=—= =
R Mgd? Mgd?

(2.22)

Demnach wird die Krummung «x bestimmt durch Filmparameter, wie das biaxiale Modul M,
die in-plane Verzerrung &y und die Filmdicke d; und durch Substratparameter, wie das biaxia-
le Modul M und die Substratdicke ds [Sto09].

Die Stoney-Gleichung ist allerdings in dieser Form nur glltig, solange (a) von einer biaxialen
Spannung in Schicht und Substrat mit nur kleinen Verformungen ausgegangen wird, so dass
die lineare Elastizitatstheorie gilt; (b) die epitaktische Schicht weniger als ein Prozent der Ge-
samtdicke ausmacht und (c) der Wafer homogen und vollflachig isotrop ist, wobei Randeffek-
te vernachléssigbar sind [Fre04]. Unter diesen drei Annahmen besitzt der verspannte Wafer
eine spharische Krimmung. Allerdings kdénnen innerhalb der gewachsenen vielschichtigen
Halbleiterstruktur enorme Spannungen aufgebaut werden, beispielsweise durch Dotierungen
und Heterostrukturen. Diese Spannungen kénnen oberhalb eines temperaturabhangigen Kriti-
schen Werts teilweise durch das Substrat abgebaut werden, wobei sich der Wafer plastisch
deformiert und es zu einer aspharischen Krimmung kommt [Dad13, Fril2]. Die enormen
Spannungen enthalten h&ufig einen zusétzlichen uniaxialen oder hydrostatischen Spannungs-
anteil, weshalb die lineare Elastizitatstheorie nicht mehr uneingeschrénkt anwendbar ist. Clos
et al. erlauterten und berechneten den Zusammenhang zwischen Spannung und Krimmung im
Bereich nichtlinearer und nichtplastischer Verformungen, wobei die Abweichung von der
biaxialen Verspannung bis zu 100% betragen kann [Clo04, Clo10].

Die in dieser Arbeit aufgenommenen Krimmungsmessungen erfolgten an einfachen Test-
strukturen mit Schichtdicken bis zu 2.5 um. Fir die Berechnung der Verzerrungen bzw. Ver-
spannungen aus diesen Krimmungskurven ist die Stoney-Gleichung (2.22) noch anwendbar,
was anhand von Rontgendiffraktometrieuntersuchungen belegt wurde.
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2.5.  Mikroskopische Verfahren

2.5.1. Feldemissions-Rasterelektronenmikroskopie (FE-REM)

Mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie wird ein Abbild der elektronischen Oberflachen-
struktur der untersuchten Probe in extrem hoher Auflésung und Tiefenschérfe gewonnen. Da-
bei wird die Probe mit einem feinen, fokussierten Elektronenstrahl schrittweise abgerastert. Es
kénnen zwei verschiedene Elektronentypen detektiert werden. Die energiedrmeren Sekundar-
elektronen entstehen durch das HerausstoRen von Elektronen aus der Atomschale, wobei der
Bildkontrast durch Materialunterschiede mit unterschiedlichen Austrittsarbeiten und dem
vermehrten Austreten von Sekundarelektronen an Seitenflachen und Kanten begrindet ist.
Die energiereicheren riickgestreuten Elektronen sind von den Atomkernen (mit Kernladungs-
zahl Z) der Probe elastisch reflektierte Priméarelektronen, welche durch den entstehenden z-
Kontrast Riickschlisse auf die chemische Zusammensetzung der Probe zulassen.

Im Gegensatz zu den standardmalig eingesetzten Rasterelektronenmikroskopen, bei denen
die Primérelektronen thermisch emittiert werden, wird bei der Feldemissions-Raster-
elektronenmikroskopie eine spitze Wolfram-Kaltkathode eingesetzt, bei der die Elektronen
durch das anliegende hohe elektrische Feld aus der kalten Kathode heraustunneln und dadurch
eine extrem schmale Energieverteilung fiir ein verbessertes Auflésungsvermdgen besitzen.
Mit einem FE-REM lassen sich Auflésungen bis in den unteren Nanometerbereich erreichen,
so dass auch einzelne Quantenwells von MQW-Strukturen sichtbar gemacht werden kénnen.
Nachteilig bei der RE-Mikroskopie ist allerdings, dass die Proben leitfahig sein missen, da
sich ansonsten die Probe lokal elektrisch aufladt und den ankommenden Elektronenstrahl zu
Lasten der Auflésung defokussiert. Isolierende Proben kénnen dennoch mit dem REM unter-
sucht werden, wenn sie vorher metallisch oder mit Kohlenstoff beschichtet wurden.

Die in dieser Arbeit prasentierten FE-REM Bilder wurden an einem Hitachi S4800 bei Be-
schleunigungsspannungen von 15 kV aufgenommen.

2.5.2. Nomarski Mikroskopie

Das Nomarski-Mikroskop ist ein Interferenzkontrastmikroskop, welches eine vertikale Auflo-
sung besitzt, die wesentlich kleiner als die Wellenldnge des eingestrahlten Lichtes ist. Abge-
bildet wird der Hohenkontrast von Oberflacheninhomogenitaten innerhalb der untersuchten
Probenoberflache, wie z. B. Rauigkeiten, Wachstumsstufen oder Risse. Aufbau und Fotogra-
fien des Nomarski Mikroskops sind in Abb. 2.24 zu finden. Die extrem hohe Auflésung im
unteren Nanometerbereich wird erreicht, indem das einfallende, polarisierte Licht durch ein
Nomarski-Prisma in zwei kohérente und senkrecht zueinander polarisierte Teilstrahlen aufge-
spalten wird, die allerdings durch den polarisationsabhangigen Brechungsindex unter ver-
schiedenen Winkeln aus dem Prisma austreten und nach der Parallelisierung durch einen
Kondensor mit einem leichten Ortlichen Versatz auf die Probe auftreffen. Die an der Proben-
oberflache reflektierten Strahlen durchlaufen wieder den Primarstrahlengang bis zum No-
marski-Prisma, in dem die beiden unterschiedlich polarisierten Teilstrahlen zu einer Lichtwel-
le mit einer resultierenden Polarisation zusammengefuhrt werden. Diese resultierende Licht-
welle durchlduft anschlieBend einen Analysator, welcher eine zirkular polarisierte Lichtwelle,
d. h. von zwei Teilstrahlen ohne Phasendifferenz, vollstandig ausléschen wirde. Wird aller-
dings der optische Gangunterschied der beiden Teilstrahlen durch Unebenheiten in der Pro-
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Abb. 2.24: (a) Strahlengang durch die optischen Komponenten in einem Nomarski-Mikroskop
[Mil80], (b) Fotografien des eingesetzten Nomarski-Mikroskops mit vergroRert dargestelltem Ob-
jektivrevolver, wobei jedes Objektiv ein Nomarski-Prisma fur die Kontrastoptimierung besitzt (sie-
he Foto c)
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benoberflache verandert, so dass die resultierende Welle elliptisch polarisiert wird, kann ein
Anteil des Lichts den Analysator passieren. Im Mikroskop ist dann ein Hell-Dunkel-Kontrakt
in der Oberflachenabbildung erkennbar. Der Kontrast kann zusétzlich noch verstarkt werden,
indem die beiden Prismenanteile des Nomarski-Prismas gegeneinander verschoben werden.
Dadurch variieren der auftreffende Strahlabstand auf der Probe und gleichzeitig die Pha-
sendifferenz beider Teilstrahlen [Rei09]. In dieser Arbeit wurde das Nomarski-Mikroskop
Axioplan 2 Imaging mit einer AxioCamMRC5 Kamera der Firma Zeiss verwendet.

2.5.3.  Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Bei der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wird die Probe von einem feinen, homo-
genen Elektronenstrahl durchstrahlt und eine Abbildung bis hin zur atomaren Auflésung ge-
wonnen. Die Elektronen werden mit einer Spannung von ca. 200 kV in Probenrichtung be-
schleunigt und uber strahlformende Elektronenoptiken zu einem nahezu parallelen Strahl mit
geringer Divergenz auf die Probe gefuhrt. In der Probe werden die Elektronen durch die
Coulomb-Wechselwirkung am Kiristallgitter, ahnlich der Rdntgendiffraktometrie, gebeugt.
AnschlieBend werden die aus der Probe austretenden gebeugten Elektronen durch die Objek-
tivlinse (Kondensor) in der Beugungsbildebene fokussiert, in der eine Separation der ver-
schieden gebeugten Strahlanteile entsprechend ihrer Streuwinkel erfolgt. Aus dem Beugungs-
bild in der Beugungsbildebene lassen sich Abstand und Richtungen der entsprechenden Netz-
ebenen bestimmen. Das resultierende TEM Bild wird schlieBlich in der Abbildungsebene er-
zeugt. Der Strahlengang eines TEM in schematisch in Abb. 2.25 skizziert. Fur ausfuhrlichere
Details zum TEM-Prinzip und der Analyse wird auf [Goo01] und [Pen11] verwiesen. Die in
der Probe ablaufenden elastischen und inelastischen Beugungsprozesse werden empfindlich
von der Materialbeschaffenheit, wie Ordnungszahl, Gitterkonstanten und Kristalldefekte, be-
einflusst. So werden alle Veranderungen der Beugungseigenschaften in einem Hell-Dunkel
Kontrast sichtbar. Durch gezielte Selektion eines gebeugten Teilstrahls in der Abbildungsebe-
ne kann je nach Beugungsreflex der Verlauf und die Zuordnung spezieller Versetzungstypen
in der Probenstruktur sichtbar gemacht werden. Eine ausfuhrliche Beschreibung der TEM
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gestutzten Defektanalyse wird in [Met98] und [Tok08]

Elektronenquelle vertieft.
A Nachteilig bei der TEM Methode ist, dass die Proben
1\ fur die Elektronentransmission eine sehr geringe Dicke
] { ) [ Kondensor von etwa 100 nm besitzen missen. Dafir werden die
1 A 4 Kondensor Proben mit entsprechend hohem préaparativen Aufwand
in mehreren Schritten gedinnt. Fir die hochauflésende
Probe TEM (HRTEM) sind sogar noch Kkleinere Probenquer-
X U‘ 5 Kondensor schnitte (< 80 nm) notwendig. Die in dieser Arbeit ge-
X zeigten TEM-Bilder wurden vom Institut fur Kristall-
jﬁ’}ﬁggungﬁ’::gj:; ziichtung (IKZ) in Berlin angefertigt. Weiterfiihrende
TEM Analysen (HRTEM und STEM) an diesen Proben
+ Abbildungsebene werden in der Dissertation von Toni Markurt (IKZ)

Abb. 2.25: Funktionsprinzip eines  vorgestellt [Mar14].
TEM mit Strahlengang und Elekt-

ronenstrahl formenden Optiken,

nach [Rei09].

2.6.  Spektroskopische Verfahren - Photo- und Kathodolumineszenz

Sowohl die Photolumineszenz (PL) als auch die Kathodolumineszenz (KL) sind spektroskopi-
sche Verfahren zur Untersuchung der optischen Emissionseigenschaften der Proben. Dazu
werden im Halbleitermaterial Elektronen-Loch-Paare erzeugt, die anschlieBend rekombinie-
ren und bei strahlender Rekombination ein fur die jeweilige Halbleiterprobe charakteristisches
Spektrum emittieren. Aus Signalbreite und der energetischen Lage lassen sich Informationen
uber die Materialbeschaffenheit der Halbleiterstruktur gewinnen. So kénnen aus dem Ein-
zelspektrum Aussagen uber die Komposition, Verspannung, Leuchteffizienz und die Defekt-
dichte getroffen werden.

In der PL erfolgt fur diese Arebeit eine optische Anregung durch Photonenbeschuss mit einem
He-Cd-Laser (325 nm), dessen Photonenenergie groRer als die Bandlicke des zu untersu-
chenden Halbleitermaterials ist. Die PL wird standardmaRig bei Raumtemperatur mit einem
Anregungsfokus < 1 mm? durchgefiihrt. Fir eine detaillierte Storstellenanalyse bedient man
sich der Tieftemperatur-PL. Dabei wird die Probe mit Hilfe eines stickstoffdurchflossenen
Kryostaten auf ca. 10 K gekiihlt und anschlie3end schrittweise auf Raumtemperatur erwarmt.
Das sich fir jede Temperatur &ndernde Spektrum gibt Aufschluss Uber die Defektnatur in der
Probe.

Bei der Kathodolumineszenz (KL) wird die Anregungsenergie durch einen fokussierten Elekt-
ronenbeschuss zugefihrt, wobei die Messung in der Regel bei einer Temperatur von etwa 5 K
durchgefiihrt wird. Das Prinzip der Elektronenbeschleunigung gleicht dem des Rasterelektro-
nenmikroskops. Die Primdrelektronen werden je nach Probenbeschaffenheit mit etwa 3-7 kV
auf die Probe beschleunigt. Die vertikale Informationstiefe der von den Sekundérelektronen
erzeugten Lumineszenz betragt dabei etwa 80-200 nm [Bri05]. Die laterale Auflosung héngt
stark vom Strahlstrom, der Ladungstrégerdiffusion und der Beschleunigungsspannung ab. An
der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten KL-Anlage ist unter optimalen Anregungsbedin-
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gungen eine laterale Ortsauflésung von 45 nm mdglich, was hochortsaufgeldste Querschnitts-
aufnahmen zur vertikalen Spannungsanalyse in komplexen Probenstrukturen ermdoglicht
[Muel3]. Das emittierte Spektrum wird (ber den gesamten Halbraum integral detektiert und
spektral ausgewertet.
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3. Optimierung des Heterolbergangs
Si(111) - GaN

Dieses Kapitel gibt einen Leitfaden fir den Beginn des GaN Wachstums auf Si Substraten. Es
werden unterschiedliche Methoden vorgestellt, um den Einfluss von Temperatur, Dauer und
Komposition der Keimschicht auf die Qualitat des darauffolgenden GaN zu untersuchen.

3.1.  Ausgangssituation zur Nukleation von Gruppe-I11-Nitriden auf Si
(111)

Der erste und wichtigste Schritt fur eine GaN Struktur auf Si(111) ist die Keimschicht. Sie
erflllt vier Funktionen. Zum einen bestimmt sie wesentlich die Qualitat bzw. die Defektdichte
des darauffolgenden GaN, zum zweiten ist die Keimschicht der erste Schritt der Spannungs-
kompensation flr eine rissfreie GaN Struktur und zum dritten bildet sie eine Art Isolations-
schicht zwischen GaN und dem Siliziumsubstrat, um das sogenannte ,,Meltback Etching* zu
verhindern. Zuletzt soll durch die Keimschicht die Diffusion der Si-Substratatome in den
Verbindungshalbleiter unterbunden werden [Tin11].

Das ,,Meltback Etching® ist eine chemische Atzreaktion zwischen Ga und Si, die bei Wachs-
tumstemperaturen ab ca. 700 °C ausgeldst wird und zu einer starken Schadigung des Substrats
und der GaN Struktur fihrt [Kro02, Dad03]. Als Keimschicht wurden deshalb zu Beginn der
GaN auf Si Wachstumsuntersuchungen mehrere kristalline Materialsysteme, wie beispiels-
weise AlAs [Str97, Str99a], ZnO [Str99], BP [Nis00, Nis02], (3C)-SiC [Tak91, Kom09],
GaAs [Yan96], y-Al,03 [Wak04, Ohs99] und AIN [Pal04, Wat93, Kun95] und sogar LT-GaN
[Ish98, Hui04, Tak06] verwendet, letzteres um insbesondere das darauffolgende GaN gitter-
angepasst zu wachsen. Denn je hoher die Gitterfehlanpassung, die zwischen GaN und Si (111)
17% betrégt, desto hoher ist auch die Zahl der Anpassungsversetzungen an der Grenzflache.
Die Anpassungsversetzungen fuhren zu einer minimalen Rotation der initialen GaN Wachs-
tumsinseln. Koaleszieren die fehlorientierten GaN Inseln entstehen an den Bertihrungsflachen
Kleinwinkelkorngrenzen, die den Ursprung der vertikalen Linienversetzungen bilden
[Kwo09, Mor09]. Um das Entstehen von Anpassungsversetzungen zu verhindern, wurden
amorphe SixNy Schichten und SixNy Maskierungen als Nukleation eingesetzt [Nak98, Ars09,
Yod01]. Im Allgemeinen fiihrt das Uberwachsen der amorphen Schichten zu polykristallinem
GaN [Pal04]. Eine leichte Benetzung mit SixNy und das anschlieBende Uberwachsen mit AIN
reduziert wiederum die Zahl der Versetzungen betrdachtlich. Gleichzeitig wird die Kristall-
orientierung des Si Substrates auf die AIN und GaN Schichten Ubertragen, da es sich dabei
lediglich um eine Benetzung, nicht um eine geschlossene Schicht handelt [Ars09]. Fur epitak-
tische GaN Schichten werden weitestgehend reine AIN Keimschichten ohne vorhergehende
Substratnitridation angewendet. Um die Nitridation des Si Substrates zu verhindern, wird vor
dem Schichtwachstum reines, metallisches Al abgeschieden [Yan00, Dad03, Ca010, Che01].
Die AIN Bekeimung selbst ist eine polykristalline und nicht vollstandig koaleszierte Schicht.
Dabei werden die AIN-Keimschichten noch einmal in Tieftemperatur (LT) und Hochtempera-
tur (HT) Keimschichten unterschieden.

Tieftemperatur AIN-Keimschichten werden bei deutlich tieferen Temperaturen als die HT-
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AIN Keimschichten abgeschieden. Sie werden beztglich ihrer Wachstumskonditionen als
deutlich kritischer als die Hochtemperaturkeimschichten eingestuft. Bei einer Wachstums-
temperatur von ca. 630°C sollen nur wenige Graddekaden von dieser Zieltemperatur entfernt
keine gelingende Bekeimung mit guter GaN Qualitat mehr realisierbar sein [Dad11a]. Insbe-
sondere die Bekeimung im Mitteltemperaturbereich flihre zu einer geringen Kristallqualitét
des GaN. Eine einfache Erklarung fur den eingeschrénkten Tieftemperaturbereich soll sein,
dass ausschlie3lich HT-AIN eine strikte c-Achsenorientierung senkrecht zur Oberflache in der
darauffolgenden Schicht bewirken kann [Tin11]. Tatsachlich sind in der Literatur nur wenige
GaN auf Si Strukturen mit LT-AIN Keimschichten zu finden [Cao010, Xiol10, Dad03, Tinl11],
noch weniger sind Untersuchungen uber geeignete Wachstumskonditionen dieser dokumen-
tiert.

Hochtemperatur AIN Keimschichten werden bei Wachstumstemperaturen um ca. 1000°C
abgeschieden, welche von einigen Arbeitsgruppen angewandt werden [Kim10, Kim10a]. Al-
lerdings stoRt man auch hier in der Literatur nur in sehr wenigen Fallen auf GaN Strukturen,
die auf einer HT-AIN Bekeimung abgeschieden sind. Bisher ist nicht bekannt, ob HT-AIN
Keimschichten zu besseren Strukturen fiihrt, oder nicht. Einer der Griinde daflr liegt darin,
dass die Bekeimung einen essentiellen Teil der Bauteilstruktur darstellt, die jeder vertraulich
behandelt.

Nach der Keimschicht wird allerdings noch nicht direkt die erste GaN Schicht abgeschieden,
denn die AIN Bekeimungsinseln besitzen noch keine strikte c-Achsenorientierung, die dem
darauffolgenden GaN aufgeprégt wird und ein hochwertiges GaN Wachstum voraussetzt
[Rei09]. Auf die Nukleation wird folglich eine dicke Hochtemperatur (HT)-AIN Schicht ge-
wachsen, welche die mehrheitlich durch die vorgegebene Substratorientierung vorhandenen,
c-achsenorientierten Bekeimungskristallite favorisiert und eine einheitliche, geschlossene AIN
Schicht bildet. Wegen der kleineren Gitterparameter dieser relaxierten HT-AIN Schicht, wird
das darauffolgende GaN kompressiv vorgespannt, welches bei Prozesstemperaturen uber
1000°C bestrebt ist, die darunterliegenden Gitterparameter des Pseudosubstrates anzunehmen.
Um das Relaxieren des tiberwachsenden GaN und die damit einhergehende Bildung von An-
passungsversetzungen zu verhindern, wird des Ofteren zusatzlich ein gradierter AIGaN Puffer
eingebaut, der das GaN aufgrund der geringeren Gitterfehlanpassung versetzungsarmer, aber
weniger kompressiv vorgespannt, tberwachsen lasst [Kim 01, Lin09, Abl05, Weill]. Weitere
Versuche eine glattere und defektarme GaN Oberflache zu gewinnen, wurden mit HT-
AIN/LT-AIN Ubergittern [Ars08], mit dem Einbau eines quaternaren AlInGaN Puffers
[Wu05, Wu08] oder mit dem Einfiigen einer in-situ SiN Maskierung auf der AIN Keimschicht
[Dad03b] erreicht. SchlieBlich hat sich fir ein hochwertiges GaN Wachstum auf Si(111)
Substraten eine AIN/AIGaN Pufferstruktur mit einer SiN Maskierung etabliert, mit der die
Defektdichte im GaN noch einmal drastisch reduziert werden kann [Dad02a, Ars09, Hael0].
Die SiN Maske wirkt als ELO Struktur (epitaxial lateral overgrowth), wobei Si Atome Ga
Platze einer GaN-Monolage besetzen und mit langerer Maskierungszeit die Besetzungsdichte
der Si Atome hoher wird. Die SiN Maske wirkt als Filter fiir einen GroRteil der Linienverset-
zungen infolge der Defektannihilation, die durch den Spannungsaufbau der SiN Maske be-
guinstigt wird [Con02]. Dadurch kénnen im GaN Defektdichten im 108 cm™ Bereich erzielt
werden [Hael0].

Bevor der gitteranpassende und defektreduzierende Puffer gewachsen wird, beeinflusst die
AIN Bekeimung wesentlich die Eigenschaften des darauffolgenden Systems. In der Literatur



Optimierung des Heteroiibergangs Si(111) - GaN 39

existiert bislang keine umfassende Studie Uber die Empfindlichkeit der HT- oder LT-AIN
Keimschichten in Abhangigkeit von den Prozessparametern, ebenso wenig wie ein Vergleich,
ob HT- oder LT-AIN Keimschichten zu einer besseren GaN Qualitat fuhren. Im Folgenden
wird der Einfluss von Prozessparametern, wie Temperatur, Al-Vorstromzeit, AIN Wachs-
tumszeit und die Komposition bei terndren Keimschichten variiert und schliel3lich die HT-
und LT-AIN Bekeimungen beziglich der GaN Qualitat verglichen.

3.2.  Optimierungsvorgehen fur die gesamte Basisstruktur

Ein wichtiges Prozedere vor dem epitaktischen Bewachsen des Si-Substrates ist die nassche-
mische Vorbehandlung in einem mehrmaligem Wechsel zwischen der Sauremischung
H,S04:H,02:H,0 (3:1:1) und HF (5%). Dadurch wird die Substratoberflache zundchst oxi-
diert und anschlieBend durch die HF-Benetzung deoxidiert und gleichzeitig wasserstofftermi-
niert, welche etwa 24 Stunden anhalt [Gru91, Rei09].

Alternativ zur aufwendigen nasschemischen Behandlung koénnen die Si-Substrate auch im
Reaktor in einer Hyo-Atmosphare ausgeheizt werden.

Fur die Optimierung der Keimschichten wurden AIN-Keimschichten sowohl im Hochtempe-
ratur-. als auch im Tieftemperaturbereich sukzessive untersucht, aber auch ternare Nukleatio-
nen bestehend als AlGaN oder AlInN.

Fur die Dimensionierung der Keimschichten zur Verbesserung der GaN Schichtqualitat wurde
eine Basisstruktur verwendet, bestehend aus:

a) Nukleationsschicht (20-50 nm)
b) HT-AIN Schicht (~125 nm)
c) erste GaN Deckschicht (~700 nm)

Das Wachstum beginnt mit zunachst mit dem Abscheiden einer diinnen und reinen Alumini-
umbenetzung, um die Substratnitridation zu unterbinden. Die darauffolgende Keimschicht
besteht aus einer diinnen, nicht geschlossenen Schicht. Sowohl die HT, als auch fir die LT-
AIN Keimschicht wurden mit einem TMAI Fluss von 8.7 pmol/min und einem Ammoniak-
fluss von 22 mmol/min gewachsen. Die darauffolgende etwa 120 nm dicke HT-AIN-Schicht
(T =1020°C) wurde mit einem 4-fach hoéherem Aluminiumangebot von 34.6 pmol/min
(TMAI) bei NHs; =8.9 mmol/min abgeschieden, um dem darauffolgenden GaN die c-
Achsenorientierung aufzupragen und ein 2D-Wachstum des GaN zu erreichen [YueQ9]. Als
Substrat wurden 2 Silizium (111) Wafer verwendet. Die Siliziumsubstrate sind 500 um dick
und hoch mit Arsen dotiert, wodurch sie einen Widerstand von 0.01 Qcm besitzen.

Die GaN Deckschicht wurde in 2 Stufen gewachsen. Zuerst flhrt ein niedriges /111 Verhalt-
nis von 405 bei Flussraten von TMGa = 108.4 pumol/min und NH3z = 44 mmol/min zu einem
3-D Wachstum, danach erzielt ein nahezu verdoppeltes V/IIl Verhéltnis von 923 durch die
Verdopplung des Ammoniakflusses und einer leichten Reduktion des TMGa-Flusses auf
96.4 umol/min ein Ansteigen der Wachstumsrate mit gleichzeitigem Wachstumsmodenwech-
sel zum 2-D Wachstum. Als Tragergas wurde durchgehend H; eingesetzt.

Die Wirksamkeit jedes einzelnen Optimierungsschritts fur diese Basisstruktur wird anhand
der resultierenden Qualitatsverbesserung der GaN Deckschicht bewertet. Dabei werden un-
vermeidbare und reaktorbedingte, laterale Variationen der Schichteigenschaften, z. B. Tempe-
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raturschwankungen und -inhomogenitéten infolge von Waferverkrimmungen, als Fehlerquel-
le ausgeschlossen, indem nur im Zentrum der Wafer systematisch ausgewertet wird.

Fur die nachfolgenden Optimierungsschritte werden hauptséchlich die Halbwertsbreiten der
rontgenographischen w-Scans der GaN Deckschicht als MaR fur die Kristallqualitat verwen-

det. Die w-Halbwertsbreiten geben sowohl Informationen tber den Twist (1010) und Tilt
(0002), als auch tber die laterale oder vertikale Koharenzlange, d.h. Gber die mittlere GroRe
der idealen, storungsfreien GaN Kristallite [Met98, Rat00, Lee05]. Nach dem Mosaik-Block-
Modell korrelieren der Twist und der Tilt wiederum linear mit der Zahl der vertikalen Linien-
versetzungen [Met98]. Der Twist stellt dabei ein Mal3 fur alle Linienversetzungen mit einem
Burgers-Vektor mit a-Komponente dar, der Tilt gleichermalen fir alle Versetzungen mit c-
Komponente. Somit kann die Rontgendiffraktometrie indirekt zur Defektdichtebestimmung
verwendet und zur Erklarung der auftretenden Diskrepanz zwischen den Twist- und Tiltwer-
ten herangezogen werden. Je kleiner die w-Halbwertsbreite bei fester GaN Schichtdicke ist,
umso geringer ist die Anzahl der c-Typ Versetzungen (Tilt) und a-Typ Versetzungen (Twist)
in der GaN Deckschicht. Gleichzeitig weisen sehr kleine Tilt- und Twistwerte auf eine gute
Textur der GaN Schicht hin.

3.2.1. HT-AIN Keimschichten
Einfluss der Wachstumstemperatur

Fur die Optimierung der HT-AIN Keimschichten wurde zunéchst die Wachstumstemperatur
der Bekeimung zwischen 935°C und 1110°C variiert. Der Aluminiumvorfluss wurde fir die
Temperaturvariation anfanglich auf 4 Sekunden eingestellt.

Unter Verwendung der HT-AIN Keimschichten ist die Qualitat der GaN Schichten sehr emp-
findlich von der Prozesstemperatur der Bekeimung abhéngig. Bereits mit dem blof3en Auge ist
eine Aufrauhung am Rand der Wafer sichtbar, sobald die Bekeimungstemperatur auch nur um
wenige Grad (£10°C) vom optimalen Wert von 980°C abweicht. Je weiter die Temperatur
sinkt oder steigt, reicht die graue Mattierung immer weiter in die Wafermitte hinein.

Da die reaktorbedingten Temperaturschwankungen (beispielsweise durch die zunehmende
Linerbelegung [Rei09]) relativ groRR sind, schwankt auch die kristalline Qualitdt der GaN
Teststrukturen entsprechend stark (siehe Messwertstreuung in Abb. 3.1).

Der Vergleich der w-Halbwertsbreiten der verschiedenen GaN-Reflexe zeigt einen besseren
Tilt bei der geringsten Wachstumstemperatur von 935°C der HT-AIN Keimschichten. Aller-
dings sagen die w-Halbwertsbreiten im streifenden Einfall einen besseren Twist fiir Tempera-
turen knapp unter 1000°C aus. Der Grund fir die unterschiedlichen Qualitaten liegt in der
Anzahl und Art der sich bei der GaN Koaleszenz bildenden Versetzungen. Die erheblich ho-
heren Twistwerte weisen auf eine wesentlich hohere Dichte an Stufenversetzungen hin, die
niedrigeren Tiltwerte dadagen bedeuten eine geringere Anzahl an Schraubenversetzungen,
wobei eine geringe c-Typ Defektdichte nicht gleichzeitig mit einer geringeren a-Typ Defekt-
dichte korreliert.

Unter dem Aspekt, dass im GaN erheblich mehr a-Typ Versetzungen vorhanden sind, ist es
deshalb sinnvoller die Teststrukturen im Weiteren beziiglich eines niedrigen Twistes zu opti-
mieren.
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Abb. 3.1: w-Halbwertsbreiten des GaN auf einer HT-AIN Bekeimung, die bei verschiedenen Tem-

peraturen abgeschieden wurden.
Dass die Versetzungen schon wahrend der Bekeimung gebildet werden und in der darauffol-
genden HT-AIN Schicht fortlaufen, untermauern die Messungen der symmetrischen -
Halbwertsbreiten dieser HT-AIN Schichten (hier nicht gezeigt). Der Verlauf der HT-AIN o-
Halbwertsbreiten mit der Temperatur ist weitestgehend identisch mit entsprechenden GaN
Halbwertsbreiten. Demzufolge prégt die darunterliegende HT-AIN Schicht dem GaN nicht
nur die Orientierung auf, sondern bestimmt auch mafl3geblich dessen Qualitat. Die wesentlich
hoheren Tiltwerte des HT-AIN (~3200 arcsec) sind nicht allein aus dem schlechten Signal-
Rausch Verhéltnis und der geringen Schichtdicke (nur etwa 125 nm) des AIN zu erkléren,
sondern auch aus dessen wesentlich hoherer Defektdichte. Mit dem Uberwachsen des GaN
und der damit einhergehenden Spannungsanderung, knicken die Mischversetzungen ab und
annihilieren zu einem Grof3teil in den ersten 100 nm des GaN [Rom03, Mor09]. Aus diesem
Grund ist die GaN Qualitat um mehr als 2000 arcsec besser als das AIN darunter.

In den Nomarski Aufnahmen von den GaN Oberflachen in Abb. 3.2 zeigt sich, dass auch die
Oberflachenqualitat der GaN Teststruktur empfindlich von der Bekeimungstemperatur ab-
héngt. Bei Keimschichttemperaturen ab 1040°C ist die GaN Oberflache sehr feinkdrnig. Zu-
sétzlich tauchen jedoch vereinzelt Risse auf, was auf die starke tensile Verspannung innerhalb
der GaN Schicht hinweist. Kleine GaN Wachstumsinseln bedeuten eine feine Kornigkeit und
eine hohe Anzahl von Linienversetzungen und somit auf einen erhohte tensile Verspannung
hin [B6t01, Dad03, Mor08]. Bei Bekeimungstemperaturen unter 1040°C nimmt die Korngro-
Be zu. Die Kristallite sind grofer und gleichzeitig die Liniendefekte geringer, was auch die o-
Halbwertsbreiten belegen.

Ausnahmslos alle GaN Teststrukturen sind tensil verspannt. Die geringste tensile Verspan-
nung weisen die Teststrukturen mit einer Keimschicht auf, die bei Temperaturen zwischen
995 - 1040°C gewachsen wurden. Je heil3er die Keimschichten gewachsen wurden, desto ho-
her wurde die Rissdichte des GaN.
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Abb. 3.2: Nomarski Aufnahmen der GaN Oberflachen abhéngig von verschiedenen Wachstumstem-
peraturen der HT-AIN Keimschichten.

Einfluss der Aluminium-Vorstréomzeit

Die intensive Analyse der GaN Qualitat in Abhangigkeit von der initialen Al-Bedeckung der
Si-Substratoberflache ergibt, dass es auch beim Al-Vorstromen ein sehr enges Zeitfenster fir
eine gute GaN Qualitét gibt. Im Vorstromprozess wird das Si-Substrat zum Schutz vor Nitri-
dation mit reinem Aluminium benetzt, wobei die Benetzungszeit einen drastischen Einfluss
auf die darauffolgende Keimschicht und den nachfolgenden Schichtaufbau hat. Sowohl der
Al-Vorfluss, als auch die AIN Bekeimung wurden bei 1030°C durchgefiihrt. Das darauffol-
gende HT-AIN wurde bei 1020°C und das abschlielende GaN bei 1060°C abgeschieden. Die-
se Temperaturauswahl ergab die geringste Rissdichte und eine mittlere GaN Qualitat beziig-
lich der w-Halbwertsbreiten von <700 arcsec.

Schon wahrend des Herstellungsprozesses lasst sich die Schichtqualitat der Teststruktur mit-
hilfe von in-situ Reflexionsmessungen tberwachen. Die Reflektivitaten spiegeln die Qualitat
der GaN Oberflache schon nach wenigen Minuten des GaN Wachstums wieder (Abb. 3.3).
Mit einer Aluminiumbedeckung von 6 Sekunden bilden sich ausgepragte Oszillationen mit
hoher Amplitude aus, welche eine glatte Oberflache signalisieren. Die erste Oszillation nimmt
eine geringere Amplitude an, da dort die Schicht noch nicht vollstdndig geschlossen ist. Die
Schichtdickenoszillationen erreichen ihr Maximum, wenn die Schicht vollstandig geschlossen
ist.

Bei zu viel (16 sek.) bzw. zu wenig (2 sek.) vorangehender Aluminiumbedeckung entstehen
keine ausgepragten Oszillationssignale, was auf eine starke Rauigkeit infolge von 3-D Wachs-
tum und ausbleibender Koaleszenz der GaN Oberflache hindeutet. Die Qualitat einer gelun-
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genen Keimschicht l&sst sich allerdings erst wahrend des GaN Wachstums einschéatzen, weil
die AIN Keimschicht und die darauf gewachsene dinne HT-AIN Schicht auf dem Si-Substrat
zu dunn fir die eingesetzen Wellenl&dngen sind und somit keine eindeutige Morphologieinter-
pretation zulassen.
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Abb. 3.3: In-situ Reflektivitatsmessung, gemessen mit 633 nm, von der GaN Teststrukturen in Ab-
hangigkeit von drei verschiedenen Aluminiumbenetzungszeiten vor dem Keimschichtwachstum.

Die GaN w-Halbwertsbreiten in Abhangigkeit von der Al-Bedeckungszeit zeigen, wie von der
in-situ Reflexionsmessung prognostiziert, ein deutliches Qualitatsoptimum bei einer Vor-
stromzeit von 6 Sekunden (Abb. 3.4). Diese Aluminiumbenetzung hat dabei einen groferen
Einfluss auf die Verdrehung der GaN Kiristallite (Twist), bzw. auf die Dichte der Linienver-
setzungen mit a-Komponente, als auf den Tilt. Bei Vorstromzeiten zwischen 6-8 Sekunden
besitzt das GaN einen &hnlichen Tilt und wird erst mit noch hoheren Vorstrémzeiten schlech-

ter.
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Abb. 3.4: w-Halbwertsbreiten vom GaN in Abhangigkeit von variierten Al-Vorstromzeiten.

Die Rontgenergebnisse bestatigen Resultate von Chen et al., dass bei ungentgender bzw. feh-
lender Aluminiumbedeckung die GaN Oberflache stark aufraut [CheOl], da die Si-
Substratoberflache beim Zuschalten des Ammoniak nitridiert und die strenge Orientierung des
GaN Kristalls behindert. Die raue Oberflache fiihrt zu einem hohen diffusen Streuanteil bei
der o-Messung im streifenden Einfall, weshalb der Twist bei 2 sek. Al-Benetzung sehr
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(2350 arcsec) hoch ist. Wie auch eine einfache visuelle Inspektion zeigt, ist zwischen 4 und 9
Sekunden langer Aluminiumvorstromzeit die Oberflache glatt und spiegelnd. Starkere Alumi-
niumbedeckungen flhren wieder zu einer matten Oberfl&dche, was durch die Reaktion zu einer
AlSi Legierung bei Uberangebot von Al erklart werden kann [Che01].

Der Vergleich der GaN Oberflachen in den Nomarski Aufnahmen (Abb. 3.5) bestatigt eben-
falls die Beobachtung von Chen et al., dass es bei zu geringer Aluminiumbedeckung zu einer
Aufrauhung der GaN Oberflache kommt [CheO1]. Bei Vorstromzeiten zwischen 4-9 Sekun-
den sind die GaN Oberflachen glatt, allerdings tauchen bei nur 4 Sekunden Aluminiumbede-
ckung vereinzelt Risse auf. Ab 10 Sekunden setzt wieder die Oberflachenaufrauhung ein, die
mit starkerer Aluminiumbedeckung ausgepréagter wird. Die starkere Oberflachenaufrauhung
mit der Aluminiumbedeckung steht im Widerspruch zu Kim et al. Sie beobachten eine hohere
Rissdichte mit zunehmender Aluminiumbedeckung [Kim10, Kim10a]. Bei ihren Teststruktu-
ren werden allerdings bei geringerem Reaktordruck (66 mbar) gewachsen, was die Spannung
der GaN Schicht bei der HT-Prozesstemperatur empfindlich beeinflussen kann.

Abb. 3.5: Nomarski Aufnahmen der GaN Oberflachen in Abhangigkeit von der Aluminium Vor-
stromzeit vor dem Abscheiden der HT-AIN Keimschicht.

Die Ursache der schlechten GaN Morphologie bei nur 2 sek. Aluminiumbedeckungszeit zei-
gen die FE-REM Aufnahmen in der Draufsicht in Abb. 3.6. Die GaN Inseln sind nicht voll-
stdndig koalesziert. In den schmalen Inselzwischenrdumen ist die HT-AIN Oberflache zu er-
kennen, die keine scharfe Grenzflache zum darauffolgenden GaN bildet, sondern aus einzel-
nen Konglomeraten ohne hexagonale Symmetrie zu bestehen scheint. Dies ist konsistent zu
den schwachen in-situ Reflektivitatssignalen wahrend der HT-AIN Abscheidung in Abb. 3.3.

10.0um | S4800 15.0kV 7.9mm x100k SE(U) 500nm

Abb. 3.6: FE-REM Draufsichtaufnahmen in verschiedenen VergroRerungen der GaN Oberflache
mit 2 sek. Aluminiumbedeckung vor der HT-AIN Bekeimung.



Optimierung des Heteroiibergangs Si(111) - GaN 45

it LA BT CRL § 1
Abb. 3.7: Nomarski Aufnahmen der GaN Oberflache mit 16 sek. (links) und 30 sek. Aluminium-
vorstromzeit (rechts).

Je weiter die Aluminiumbenetzung gesteigert wird, desto feinkérniger wird die GaN Oberfla-
chenrauhigkeit. Die GaN Oberflachenmorphologie bei 16 sek. Al-Bedeckung ist gréber, als
die feinkodrnige GaN Oberflache mit héherem Aluminiumgehalt (z.B. 30 sek.). Die hochaufl6-
senden Nomarski Aufnahmen in Abb. 3.7 zeigen eine nicht vollstandig koaleszierte GaN
Schichtoberflache bei 16 sek. Al-Vorstromzeit , die zusatzlich einige Risse besitzt. Bei hohe-
rer Aluminiumbedeckung (30 sek.) scheint die Koaleszenz gehemmt. Die GaN Inseln wirken
abgerundet und das Zusammenwachsen der Inseln wesentlich weniger vorangeschritten.

Kritische Rissdicke der GaN Deckschicht

Nachdem fir HT-AIN Keimschichten eine Wachstumstemperatur von 1030°C und eine 6 se-
kiindige Aluminiumpradeposition als die optimalen Prozessparameter fur eine hochwertige
und rissfreie GaN Struktur ermittelt wurden, interessiert nun welche kritische Rissdicke der
GaN Schicht mit dieser Keimschicht erreicht werden kann. Unter Beibehaltung des Puffersys-
tems wurde die GaN Schichtdicke schrittweise bis zur Rissgrenze erhoht. Mit dicker werden-
der GaN Schicht reduzieren sich der Halbwertsbreiten beider Réntgenreflexe, vgl. Abb. 3.8.
Dies liegt am Annihilieren von Versetzungen mit entgegengesetzten Burgers-Vektoren, was
zu einer Verbesserung der Twist- und Tiltwerte fihrt. Die Schicht beginnt bei 900 nm GaN
Dicke zu reif’en und wird mit steigender Schichtdicke immer rissiger. Bis dahin nimmt der
Tilt kontinuierlich mit der Schichtdicke ab, steigt aber nach Uberschreiten der Rissgrenze

wieder leicht an. Die o-Halbwertsbreite des (1010) Reflexes im streifenden Einfalls nimmt
ebenso bis zur kritischen Rissdicke ab und steigt danach wieder abrupt an. Die Verschlechte-
rung der Kristallqualitat nach Uberschreiten der Rissgrenze hat moglicherweise etwas mit den
entstehenden Mikrorissen zu tun, die mit steigender Schichtdicke zunehmen [Lee07]. Neben
dem spannungsbedingten Abknicken der Versetzungen wird noch eine zusétzliche Beweg-
lichkeit der Versetzungen aufgrund eines thermisch  getriebenen Vakanzen-
Diffusionsmechanismus angenommen, welcher das Annihilieren von entgegengesetzten Lini-
enversetzungen unterstitzt [Fol05, Morl0]. Entstehen die Mikrorisse wahrend des Wachs-
tums, werden die Beweglichkeit der Versetzungen und folglich der Annihilationsprozess die-
ser gestort, was das Einbrechen der GaN Qualitat nach dem ReiRen der Schicht erkléart.
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Abb. 3.8: w-Halbwertsbreiten des symmetrischen (0002) GaN Reflexes (links) und des (1010) Refle-
xes im streifenden Einfalls (rechts) in Abh&ngigkeit von der steigenden GaN Schichtdicke, welche

auf der optimierten HT-AIN Keimschicht gewachsen ist.

Mit Erreichen der kritischen Rissdicke von ca. 900 nm, steht die GaN Schicht unter 0.9 GPa
tensiler Spannung, siehe Abb. 3.9. Schon bei nur 280 nm besitzt die Schicht eine Spannung
von 0.66 GPa. Mit jeden weiteren 100 nm werden zusétzlich ca. 0.1 GPa tensile Verspannung
aufgebaut. Mit einer zusatzlichen AlGaN Schicht wurde bereits eine 2 um dicke GaN Schicht
auf einer HT-AIN Keimschicht realisiert [Men10]. Eine Variation der HT-AIN Dicke soll
ebenfalls einen hohen Einfluss auf die GaN Qualitat haben. Mit einer HT-AIN Dicke von
120 nm wurden nahezu rissfreie 2.5 um GaN Schichten realisiert [Kim10a]. Um eine defekt-
und spannungsoptimirte GaN Struktur fir das Bauteilstrukturwachstum herzustellen, muss
vor Erreichen der kritischen Rissdicke eine Zwischenschicht eingefiihrt werden. Die Resultate
der entsprechenden Zwischenschichtoptimierung werden in Kapitel 4 ausfiihrlich vorgestellt.
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Abb. 3.9: Zunahme der Spannung mit der GaN Schichtdicke auf der optimierten HT-AIN Keimschicht
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3.2.2. LT-AIN Keimschichten

Einfluss der Wachstumstemperatur

Fur die Tieftemperaturbekeimung wurde die Wachstumstemperatur zwischen 530°C und
840°C bei einer anfanglichen Al-Vorbenetzung von 10 Sekunden variiert. Der Einfluss der
Bekeimungstemperatur auf die Kristallqualitat der abschlieBenden GaN Schicht wurde anhand
von symmetrischen und streifend einfallenden ®-Scans untersucht. Aufgrund der Schwan-
kungen infolge der reaktorbedingten Temperaturedrifts kann sowohl aus der Tiltmessung
(Abb. 3.10 a) als auch aus der Twistmessung (Abb. 3.10 b) kein eindeutiges Temperaturopti-
mum fur die Tieftemperaturbekeimung abgeleitet werden. In beiden Messungen ist aber ein
Trend zu erkennen, in dem ein Temperaturbereich zwischen 675°C und 725°C deutlich wird,
in welchem die Keimschicht zu einer besseren GaN Qualitat fihrt als davon abweichende
Keimschichttemparturen. Da mit Hilfe der Twistmessung die Anzahl der im GaN vermehrt
auftauchenden a-Typversetzungen qualitativ erfasst wird und die Reduktion der a-Typ Ver-
setzungen ein maligebliches Qualitatskriterium fir GaN Strukturen darstellt, wird bei der
Keimschichtoptimierung insbesondere der Einfluss auf den Twist berlcksichtigt. Fir die wei-
teren Experimente wird eine Keimschichttemperatur von 685°C gewahlt, da diese Temperatur
im besagten optimalen Teperaturbereich liegt und zusatzlich zu einem Minimum des Twists
fuhrte.
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Abb. 3.10: Einfluss der Wachtumstemperatur der LT-AIN Keimschicht auf die GaN Qualitat. (a)
Verkippung (Tilt) innerhalb der GaN Schicht aus der w-(0002)-Messung und (b) Verdrehung (Twist)
der GaN Kristallite aus der w-(1010)-Messung.

Neben dem Tilt und Twist wird auch das c/a-Verhaltnis als weiteres Kriterium zur Tempera-
turoptimierung herangezogen, siehe Abb. 3.11. Ein idealer hexagonaler Kristall besitzt ein
c/a-Verhéltnis von 1.63299, welches das ideale Achsenverhdltnis fiir eine perfekt dichte Ku-
gelpackung in der Atomanordnung beschreibt. Der Grad der Abweichung von dem c/a-
Verhéltnis, welches idealerweise im GaN erreicht werden kann, stellt die Gute der GaN Kris-
tallqualitat dar. Aus dieser Betrachtung heraus ergibt sich auch hier als optimale Bekeimungs-
temperatur ein Bereich von etwa 50° um 700°C herum, wenn man dem Verlauf des Trends
folgt. Die in der Literatur verwendeten Temperaturen von 700°C [Xi010], 720°C [Dad03],
820°C [Caol0] fuhren in der hier prasentierten Serie zu keinen besseren GaN Qualitéaten.
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GaN auf Si(111) mit LT-AIN Keimschicht
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Abb. 3.11: GaN Gitterverhaltnis c/a in Abhangigkeit von der Bekeimungstemperatur der LT-AIN
Keimschicht. Die Gitterparamter sind aus den symmetrischen und streifend einfallenden w/26-
Messungen gewonnen.

Fir die Prozessoptimierung wurden zusétzlich die symmetrischen Réntgenmessungen am
AIN hinzugezogen. Auch das unmittelbar nach der Keimschicht folgende 125 nm dicke HT-
AIN, welches die strikte c-Achsenorientierung auf das GaN (Ubertragt, zeigt im temperaturab-
hangigen Verlauf der o-Halbwertsbreiten eine bessere Schichtqualitat bei einer Wachstums-
temperatur von 685°C.

Interessanterweise korreliert der Verlauf der AIN c-Gitterkonstante direkt mit dem Verlauf
der w-Halbwertsbreiten (Abb. 3.12). Dieser Zusammenhang steht im Wiederspruch zu der
Beobachtung, dass defektreichere Kristalle starker tensil verspannt seien [Frall].Es sei hier
noch angemerkt, dass die Qualitats-Spannungs-Korrelation des AIN fiir jede hier vorgestellte
Wachstumsserie im Rahmen der LT-AIN Keimschichtoptimierung beobachtet wird. Betrach-
tet man jedoch den Verlauf des Keimschichttemperatur abhdngigen GaN Tilt mit dessen Git-
terkonstanten, ist dieser Zusammenhang nicht mehr sichtbar. Vielmehr ist der Wert der GaN
c-Gitterkonstante unabhéngig vom GaN Tilt.
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Abb. 3.12: c-Gitterkonstante (links) und Tilt (rechts) des HT-AIN, welches unmittelbar unter dem GaN
gewachsen ist. Interessanterweise korreliert der Verlauf der Gitterkoanstanten mit dem Verlauf des
Tilts.
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Abb. 3.13: Nomarski Aufnahmen der GaN Teststruktur bei optimaler Bekeimungstemperatur von
685°C (links) und der nicht optimalen Bekeimungstemperatur von 840°C (rechts). Die Proben-
oberflache zeigt Risse vom Abkihlprozess

Obwohl aus den Rontgenmessungen eine deutliche Verbesserung der GaN Qualitat von der
optimalen Bekeimungstemperatur zu verzeichnen ist, konnte keine einzige der 700 nm GaN
Teststruktur mit einer Temperatur variierter Tieftemperaturbekeimung rissfrei hergestellt
werden. Die Nomarski-Aufnahmen in Abb. 3.13 zeigen die gerissenen GaN Oberflachen der
Proben mit optimaler (links) und nicht optimaler Bekeimungstemperatur (rechts). Die mikro-
skopische Oberflachenanalyse zeigte, dass die Rissdichte mit hoheren Keimschichttemperatu-
ren starker ausfallt. Je geringer die Keimschichttemperatur, desto weniger Risse zeigen die
GaN Strukturen. Besonders die Proben mit Bekeimungen zwischen 530°C und 625°C zeigen
nur vereinzelte Risse, wahrend die Proben bei heilReren Bekeimungen deutlich mehr Risse
insbesondere im Randbereich aufweisen. Aus diesem Grund wurde im Folgenden keine
weitere Analyse der kritsichen Rissdicke angestrengt.

Zuletzt werden die in-situ Reflektionsdaten als qualitatsbeurteilende Messung der GaN Test-
strukturen hinzugezogen (Abb. 3.14). Abhangig von der Bekeimungstemperatur lassen sich
unterschiedlich starke Amplituden des Reflektionssignals beobachten, die fur unterschiedliche
Oberflachenqualitaten stehen. Je ausgepragter die Amplitude ist, desto glatter ist die Proben-
oberflache. Wahrend die Reflektionsmessungen nach den heiReren Bekeimungen bei 690°C
und 730°C sehr schwach ausfallen und bei kalteren Bekeimungen (610°C und 625°C) aus-
geprégter sind, zeigt sich die maximale Reflektionsamplitude bei 685°C. Die Bekeimung bei
685°C zeigt sich folglich auch im in-situ Reflektionssignal als optimale Bekeimungstempera-
tur. Auch hier sind alle GaN Schichten nach der Rontgenanalyse der c-Gitterkonstanten tensil

GaN mit LT-AIN Keimschicht auf Si(111)
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Abb. 3.14: In-situ Reflektionsmessung bei 633 nm wahrend des GaN Wachstums. Die ausgepragte
Amplitude des GaN Signals in Abh&ngigkeit von der Keimschichttemperatur zeigt deutlich ein
Temperaturoptimum bei 685°C.
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verspannt.

Einfluss der Aluminium-Vorstromzeit

Wie auch schon bei den HT-AIN Keimschichten gezeigt, ist neben der Bekeimungstemperatur
die Aluminiumbenetzung vor dem eigentlichen Keimschichtwachstum essentiell. Das Substrat
wird zum Schutz vor Nitridation mit reinem Aluminium benetzt, wobei die Benetzungszeit
einen drastischen Einfluss auf die darauffolgende Keimschicht und den nachfolgenden
Schichtaufbau hat. Die Benetzungszeit des Alumniums wird bei einem konstant gehaltenen
TMAI-Fluss von 8.7 umol/min (20 sccm) und der zuvor optimierten Keimschichttemperatur
von 685°C variiert.

In Abb. 3.15 sind der Tilt (a) und der Twist (b) des GaN aus den ®-Scans der entsprechenden
Reflexe in Abhéngigkeit von der Al-Vorstromzeit dargestellt. In beiden Darstellungen ist
deutlich zu erkennen, dass die Qualitidt des GaN nur schwach von der vorangehenden Alumi-
niumbenetzungszeit abhangt, sobald die Benetzungszeit 4 Sekunden bersteigt. Im Bereich 4
bis 16 Sekunden sind die Abscheideintervalle enger gewahlt, weil sich dort das Optimum flr
die Aluminiumvorbehandlung befindet, siehe vergroRerter Bildausschnitt in den Abb. 3.15 (a)
und (b). Dabei zeigt der Verlauf des GaN Tilts eine optimale Benetzungszeit bei 10 Sekunden
fur die beste Schichtqualitat, was mit einer geringeren Anzahl an c-Typ Versetzungen einher-
geht. Die Twistanalyse zeigt hingegen eine optimale Aluminium Vorstrémzeit bei 6 Sekun-
den, bei denen die GaN Schicht einen verringerten Anteil an a-Typ Versetzungen besitzt.

Um aus den nicht eindeutigen Aussagen der Tilt- und Twistmessungen eine optimale Al-
Abscheidezeit flr die weiteren Experimente ableiten zu kdnnen, wird die Oberflachenmikro-
skopie mit dem Nomarski-Mikroskop herangezogen, siehe Abb. 3.16 Wéhrend bei der Tem-
peraturvariation der Keimschicht keine Struktur rissfrei, aber mit gleichbleibend glatter Ober-
flache hergestellt werden konnte, zeigte sich eine deutlich starkere Abhéngigkeit der Riss-
dichte und der Oberflachenmorphologie von der Aluminium Vorbehandlung.

Bei zu geringen Al-Benetzungszeiten bis zu 2 Sekunden fiihrt das weitere Wachstum zu einer
rauen Oberflache, da die Substratbenetzung mit nur 2 sek. reinem Aluminium (bzw. TMAI)
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Abb. 3.15: Tilt und Twist der GaN Teststruktur in Abh&ngigkeit der Aluminium Vorstromzeit zur
Optimierung der LT-AIN Bekeimung. In beiden Graphen wurde der Bereich zwischen 4 bis 16 Se-
kunden vergroRert als Bildausschnitt dargestellt.
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nicht ausreicht, um die Nitridation der Substratoberflache zu verhindern. Die Réntgenanalyse
dieser Proben zeigt eine immens schlechte GaN Qualitat mit sehr hohen Twist und Tilt Wer-
ten (Abb. 3.15). Zusatzlich zeigt die Probe mit 2 Sek. Al-Benetzung zahlreiche Risse (Abb.
3.16 links).

Ab 4 Sekunden Aluminium Vorstromzeit ist die Benetzung ausreichend, um die Substratober-
flache vollstandig mit Aluminium zu bedecken und die qualitaitsmindernde Nitridierung zu
verhindern. Fir die Benetzungszeiten zwischen 8 und 12 Sekunden ist die Probenoberflache
spiegelglatt und rissarm. In diesem Bereich ist die beste Oberflachenqualitat mit geringster
Rissdichte bei 10 Sekunden zu beobachten.

Abb. 3.16: Nomarski-Mikroskopie der GaN Oberflache in Abhangigkeit der Al Substratbenetzungszeit
vor dem Keimschichtwachstum.

Wie im vorherigen Abschnitt schon erwéhnt, zeigen die AIN Schichten der Proben mit Tief-
temperatur-Keimschicht einen zusammenh&ngenden Verlauf zwischen der o-Halbwertsbreite
und der c-Gitterkonstanten des AIN zeigen. Diese Korrelation zwischen AIN Kristallitvertei-
lung und Gitterverzerrung liegt auch in Abhéngigkeit von der Al-Benetzungszeit vor, siehe
Abb. 3.17. Wird die Kristallitverteilung als Mal} fiir die c-Typ Versetzungen (Schraubenver-
setzungen) betrachtet, so reduziert sich die Defektdichte von der AIN Schicht (2033 arcsec
@10 sek.) zur GaN Schicht (692 arcsec @10 sek.) um den Faktor 2.9, d.h. mehr als 1/3 der
Schraubenversetzungen wird an der AIN/GaN Grenzflache geblockt. Es erfolgt bei dem Mate-
rialwechsel folglich eine sprunghafte Reduktion der Defektdichte, welche keinen Einfluss auf
die Kristallitverteilung in der abschliefenden GaN Schicht hat.

Die direkte Korrelation zwischen AIN Kiristallitverteilung und der Gitterkonstanten und die
plotzliche Brechung dieser Korrelation im darauffolgenden GaN lasst die Vermutung zu, dass
an der Grenzflache vom GaN/AIN weitere Anpassungsversetzungen infolge von nicht voll-
stdndig pseudomorphem GaN Wachstum gebildet werden. Diese weiteren Anpassungsverset-
zungen beeinflussen das Spannungsverhalten in der GaN Schicht derart, dass die im AIN beo-
bachtete Korrelation zwischen Tilt und Verzerrung im GaN verlorengeht.



52 Optimierung des Heteroiibergangs Si(111) - GaN

®(0002) AIN auf Si(111) mit LT-AIN Keimschicht aus ©/260-Scan (0002) AIN auf Si(111)

4.990

14000 o (@) (b)
1 [ ]
12000 . 4.985-
: =<
2 10000+ -t
# ] L 4980
o c
T 80004 %
m 1 c
4.975+
= 6000 2
| L
=
40004 © 49704 "
20004 wwmmemm . " " Ll [T . . -
T T T T T T T 4965 T v T v T v T M T v T v T
0 10 20 30 40 50 60 0 10 20 30 40 50 60
Al-Vorstrémzeit (sek.) Al-Vorstrémzeit (sek.)

Abb. 3.17: Einfluss der Al-Vorstromzeit (a) auf die w-Halbwertsbreite der etwa 120nm dicken HT-
AIN Schicht und (b) auf die Gitterkonstante ¢ dieses AIN. Der Benetzungsgrad abhéngige Verlauf
zeigt eine deutliche Korrelation zwischen der AIN Kristallitverteilung und der AIN Gitterverzer-
rung, die auch schon im Keimschichttemperatur-Verlauf in Abb. 3.12beobachtet wurde. Mit gerin-
gerer Verteilung der Kristallitverkippung nimmt die Verzerrung (Stauchung) der AIN Einheitszelle
Zu.

Zwischenbilanz: Vergleich HT- und LT-Keimschicht

Zieht man nach den gewonnen Untersuchungen eine Bilanz, welche der beiden Zwischen-
schichten, HT-AIN oder LT-AIN, nun die bessere fiir eine ideale GaN Pufferstruktur darstellt,
scheint schlielich doch die LT-AIN Keimschicht diejenige zu sein, die mehr strukturelle und
morphologische Vorteile besitzt.

Bei den HT-AIN Bekeimungen flihrten hohere Prozesstemperaturen zwar zu einer rissfreien
GaN Schicht, allerdings nahm die Kornigkeit und somit die Defektdichte des GaN erheblich
zu. Die LT-AIN Keimschichten dagegen erzielten eine grobere Kdrnigkeit der GaN Kristallite
mit vor allem weniger a-Typ Versetzungen. Tabelle 3.1 stellt die Kernparameter der beiden
optimierten Keimschichtserien gegenuber.

Tabelle 3.1: Vergleich der GaN Qualitaten auf den optimierten Keimschichten der HT- und der LT-
Wachstumsserie.

HT-AIN Keimschicht | LT-AIN Keimschicht
Temp., Al-Vorstrom 1030°C, 6 sek. 685°C, 10 sek.
Tilt 660 arcsec 692 arcsec
Twist 1324 arcsec 1050 arcsec
Kaornigkeit sehr feinkdrnig grobkorning
Spannung 0.97 GPa 0.71 GPa
Oberfléche glatt, rissfrei glatt, sehr wenige Risse

Werden zudem die Ergebnisse der Keimschichttemperaturen beider Serien zusammengefihrt,
ergibt sich ein interessanter Verlauf mit einem ausgezeichneten Temperaturminimum fur die
optimale GaN Qualitat, siehe Abb. 3.18. Sowohl die Tilt- als auch die Twistmessung identifi-
zieren einen Temperaturbereich um 800°C als den fur die Keimschicht optimale Temperatur,
was zundchst erst nach der vollstandigen Analyse und der Gegenuberstellung der Keimschich-
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Abb. 3.19: Einfluss der Ausheizzeit der Keimschicht auf die Kristallqualitat des GaN (a) und des da-
runterliegenden HT-AIN (b).

ten deutlich wurde. Zudem ist aus der Literatur bekannt, dass der mittlere Temperaturbereich
fiir das Keimschichtwachstum gerade zu keiner guten GaN Qualitat fuhre [Hag01, Dadl1la].
Eine mogliche Erklarung sei der Ubergang der Oberflachenrekonsrukttion des Si, was aller-
dings bis heute nicht abschlieend geklart ist. Des Weiteren ist nicht vorherzusehen, ob eine
Optimierung der Keimschichten im Mitteltemperaturbereich zu besseren GaN Qualitéten
fuhrt, als die bisher durchgefuhrten Verbesserungen der HT- und LT-Keimschichten. Deshalb
wird aufbauend auf diesen gewonnen Resultaten flr die weiteren Optimierungsschritte die
LT-Keimschichten mit den optimierten Parametern verwendet.

3.2.3.  Weitere Optimierung am HT-AIN

Nachdem die Keimschichten beziiglich Wachstumstemperatur und Al-VVorbenetzung opti-
miert wurden, wird nun der Fokus auf die stabilisierende HT-AIN Schicht gelegt. Im Folgen-
den wird der Einfluss dieser Schicht auf das GaN beleuchtet.

Variation der Temperzeit der Keimschicht

Bevor das stabilisierende HT-AIN abgeschieden wird, wird die darunterliegenden Keim-
schicht fiir wenige Minuten bei 1040°C ausgeheizt. Inwieweit dieses Ausheizen einen ,,aus-
heilenden* Effekt auf die Kristallinitdt des AIN und folglich auch des GaN hat, zeigen die ®-
Halbwertsbreiten in den Abb. 3.19 (a) und (b). Zwischen 30 Sekunden und 8 Minuten wurde
die Ausheizzeit der Keimschicht variiert, wobei in den vorherigen Versuchen fur 110 Sekun-
den getempert wurde. Eine optimale Temperzeit konnte fur 2,5 min (150 sek.) fur ein deutli-
ches Qualitatsmaximum festgestellt werden, bei der die w-Halbwertsbreite des ca. 700 nm
dicken GaN auf 683 arcsec reduziert wurde. Der Verlauf der Halbwertsbreiten der darunterli-
genden AIN Schicht bestatigt das Qualitatsoptimum fir eine bestimmte Ausheizzeit, die flr
die beste AIN Kristallinitdt bei 3 Minuten liegt. Wird die w-Halbwertsbreite des symmetri-
schen (0002) Reflexes als MaR fir die Zahl der Schraubenversetzungen betrachtet, kann die
Dichte der Schraubenversetzungen durch das zeitoptimierte Tempern sowohl im AIN als auch
im GaN kontrolliert werden.

In den w-Halbwertsbreiten, die den Twist wiederspiegeln, lasst sich diese Abhangigkeit der
GaN Qualitat von der Temperzeit nicht feststellen. Abb. 3.20. Folglich hat das Tempern
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ausschlieBlich Auswirkungen auf die Verkippung und somit auf die Defekte mit c-
Komponente. Die Versetzungen mit a-Komponente bleiben von der Temperzeitoptimierung

unbeeindruckt.
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Abb. 3.20: Abhingigkeit der GaN w-Halbwertsbreite vom (101 0) Reflex von der
Temperdauer der LT-AIN Keimschicht

HT-AIN Dickenvariation

Die HT-AIN Schicht wird nun in der Dicke variiert. Diese Schicht ist unmittelbar auf der
Keimschicht gewachsen und besitzt eine strikte c-Achsenorientierung, welche sie aus der Se-
lektion der vereinzelten c-GaN Kristallite der darunterliegenden Keimschicht angenommen
hat. Ein Optimum in dieser HT-AIN Schichtdicke ist auch hier zu verzeichnen. Mit wachsen-
der HT-AIN Dicke verbessern sich die m-Halbwertsbreiten des GaN fir beide untersuchten
Reflexe, siehe Abb. 3.21. Der Einfluss des HT-AIN wurde hier nur bis zu einer Dicke von
200 nm untersucht. Der Verlauf der Halbwertsbreiten deutet aber an, dass noch groRere
Schichtdicken die GaN Qualitéat weiter verbessern. Die Ursache dafiir liegt in der Annihilation
der abknickenden Liniendefekte mit wachsender AIN Schichtdicke. Ein Teil der im AIN
ubermalig vorhandenen Defekte lschen sich mit wachsender Schichtdicke aus, da das Ab-
knicken der Defekte spannungsgetrieben ist und die HT-AIN tensil verspannt sind (Abb. 3.22
a). Eine stark tensil verspannte AIN Schicht fordert folglich mit wachsender Schichtdicke eine
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Abb. 3.21: Einfluss der HTAIN Schichtdicke auf die GaN w-Halbwertsbreiten des symmetrsichen
und des Reflexes im streifenden Einfall.
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starkere Defektausloschung als eine unverspannte. Der Materialwechsel vom AIN zum GaN
reduziert zusatzlich einen erheblichen Teil (>30%) der Versetzungen. Aus diesem Grund ist
eine stetige Verbesserung der GaN Kristallinitat mit steigender HT-AIN Dicke zu beobachten.

Eine deutliche Reduktion der c-TypVersetzungen in Abhé&ngigkeit von der zunehmenden HT-
AIN Schichtdicke, zeigt Abb. 3.22 (a). Das bedeutet, dass mit zunehmender HT-AIN Schicht-
dicke die Defekte annihilieren. Damit einhergehend steigt auch die tensile Spannung inner-
halb der HT-AIN Schicht, wenn die Schichtdicke zunimmt (Abb. 3.22 b). Dies ist ein Beleg
fir die Aktivitat der Defekte mit steigender Spannung. Die Defekte bewegen/wandern nicht
nur, sondern léschen sich gegenseitig aus, wodurch die tensile Spanung in der Schicht zu-
nimmt. Dadurch wird zunéchst die Kristallinitat des HT-AIN verbessert, Abb. 3.22 (a), wel-
che sich dann auf das darauffolgende GaN auswirkt, vgl. Abb. 3.21 (a).
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Abb. 3.22: Entwicklung der AIN (0002) w-Halbwertsbreite (a) und c-Gitterkonstante (b) mit wach-
sender AIN Schichtdicke.

Ein groRer Einfluss auf die GaN Qualitat durch die Variation der HT-AIN Schichtdicke wurde
bereits von anderen Arbeitsgruppen prognostiziert. Kim et al. verwendeten eine 120 nm dicke
HT-AIN Schicht, mit denen sie nahezu rissfreie 2.5 um dicke GaN Schichten realisieren
konnten [Kim10a]. Der Ansatz einer dicken HT-AIN Schicht wurde nun auch von weiteren
Arbeitsgruppen aufgegriffen, um vor allem auf groRen Si-Substratdurchmessern dickes und
rissfreies GaN zu wachsen. Insbesondere bewirkt das dickere HT-AIN eine Reduzierung der
notwenigen Zwischenschichten, die zur Spannungskompensation in dicken GaN Strukturen
eingesetzt werden und reduziert zusatzlich die Wahrscheinlichkeit des Meltback Etchings.
[Tri12].

3.3.  Ternare Keimschichten

Hochtemperatur AIGaN Keimschichten

Aufgrund der Atzreaktion »Meltback-Etching* zwischen Ga und Si, sind keine Ga-haltigen
Keimschichten auf Si empfehlenswert. Allerdings findet diese Reaktion erst ab einer be-
stimmten Menge an Ga im Prozentbereich statt. Zudem verringert die Ga Zugabe in die AIN
Keinschicht den Kontaktwiderstand und fuhrt aufgrund der besseren Ga-Mobilitat zu glatteren
Keimschichten. Was genau bei einer Ga-haltigen Keimschicht passiert, die unter Hochtempe-
raturbedingungen abgeschieden wurde, wird anhand der folgenden Resultate gezeigt. Der
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= Probenaufbau folgt einer ahnlichen Struktur, wie

i schon bei den AIN Keimschichten, in der die
Keimschicht etwa 50 nm einnimmt (Abb. 3.23).

| ~125 nm HT-AIN . .

i ~50 nm AIGaN Keimschicht Darauf folgt eine ca. 125 nm dicke HT-AIN

Si (1) Schicht und schlielich das ca. 700 nm dicke

GaN. In diesen Experimenten wurde die metalli-
Abb. 3.23: Aufbau der GaN Teststruktur ~ sche Benetzung vor dem Zuschalten des Ammo-
mit AlGaN Keimschicht. niaks fur 7 Sekunden durchgefiihrt. Die AlGaN

Keimschicht wurde bei etwa 1030°C abgeschieden, wobei die Zugabe des Ga-Eduktes in

Form von Triethylgallium (TEGa) zwischen 0 und 93.6 pmol/min (0-160 sccm) variiert wur-

de.

Wie die m-Halbwertsbreiten in Abb. 3.24 zeigen, hat die Galliumzugabe keinen qualitétsver-
bessernden Einfluss auf die GaN Schichtqualitat. Sowohl der Tilt (Abb. 3.24 (a)) als auch der
Twist (Abb. 3.24 (b)) nehmen mit zunehmendem Ga-Fluss zu. Folglich nimmt durch die Ga
Keimschichtbeimengung sowohl die Zahl der c-typ Defekte als auch der a-Typ Defekte zu.
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Abb. 3.24: Einfluss der Ga-Zugabe in die HT-AIGaN Keimschicht die w-Halbwertsbreiten des
sysmmetrischen (0002) (a) und des in der Oberflachenebene liegenden (1010) GaN Reflexes (b).

Bei Betrachtung der GaN Schichtspannung in Abhédngigkeit vom zugeschalteten TEGa-Fluss
zeigt sich zunéchst eine starke Schwankung bis 100 sccm ohne einen klaren Spannungsein-
fluss durch die Ga-Beimengung (Abb. 3.25). Erst dartiber hinaus bei TEGa-Flissen von 120
und 160 sccm ist eine deutliche Spannungszunahme durch die AlGaN Keimschicht zu ver-
zeichnen.

Ausnahmslos alle HT-AlGaN Keimschichten fiihren zu Meltback Etching. Die Proben weisen
im heiBen Waferzentrum die fiir Meltback Etching charakteristsichen Atzspuren (Sprenkel)
auf. Die FE-REM Aufnahmen in Abb. 3.26 verdeutlichen das Aussehen des Meltback Et-
ching. Neben den aufgerauten Atzflachen tauchen zusétzlich auch Risse um das Meltback
Etching auf. Das Meltback Etching wird starker mit steigendem Ga-Fluss. Bei einer Zugabe
von 160 sccm TEGa war die gesamte Wafermitte der Probe stark vom Meltbak Etching auf-
geraut.
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Abb. 3.25: Spannung der GaN Deckschicht in Abhangigkeit von der TEGa-Zugabe in die HT-
AlGaN Keimschicht.

Eine besondere Darstellung, um den Einfluss des Meltback Etching auf den GaN Kiristall zu
verdeutlichen, ist ein réntgenographisches Topografieraster. Im streifenden Einfall wird die
Waferoberflache bei fest eingestelltem Detektorwinkel auf den (1010) GaN Reflex abgeras-
tert. Damit wird ein Abbild der Oberflachenbeschaffenheit geschaffen, welches aus Kristall-
verdrehung, Verspannung und Waferkrimmung besteht. Jede Farb&nderung ist eine Abwei-
chung von den voreingestellten, festen Bedingungen des gewéhlten GaN Reflexes und hat
seine Ursache in mindestens einem der drei genannten Einfllsse.

Die Topografiemessungen in Abb. 3.27 zeigen flr jede AlGaN Keimschicht mit verschiede-
ner Ga-Konzentration den zentralen Bereich, in dem die Sprenkel vom Meltback Etching
konzentriert sind. Erstaunlicherweise nimmt die Topografie eine flachige Anderung in dem
Bereich an, der mit Atzspuren besetzt ist. Der Randbereich ist frei von Atzspuren und besitzt
eine andere Qualitét als die Mitte. Zusitzliche m-Messungen am selben GaN Reflex ergaben,
dass die Randbereiche eine um etwa 100 arcsec hohere Halbwertsbreite als das Zentrum be-
sitzen. Nach diesen Beobachtungen breitet sich das Meltback Etching mit zunehmendem Ga-
Gehalt vom Waferzentrum zum Rand aus und beeinflusst gleichzeitig den betroffenen Bereich
vollflachig beziiglich des Twists. AufRerhalb dieses Bereichs besitzt das GaN eine schlechtere
Qualitat mit hoherer Versetzungsdichte mit a-Typ Komponente.

120 sccm TEGa [ 160 sccm TEGa

S4800 15.0kV 11.9mm x200 SE(M) S 5 100um

Abb. 3.26: FE-REM Aufnahmen der GaN Oberflache, die auf einer HT-AIGaN Schicht mit ver-
schiedenen Ga-Gehalt gewachsen wurden.
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Abb. 3.27: Rontgentopografiemessungen im streifenden Einfall in Abhéngigkeit vom Ga-Gehalt in
der HT-AlGaN Keimschicht. Die Farbkdierung zeigt jede Abweichung von dem fest eingestellten
Beugungsreflex (1010). Einfe Farbanderung in der gezeigten Topografiemessung geht einher mit
einer Spannungs- oder einer Twistdnderung. Alle Farb&nderungen sind relativ zum Waferzentrum
zu betrahcten, auf welches der Strahl justiert wurde.
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Schlief3lich sind Hochtemperatur AlGaN Keimschichten keine geeignete Option, um die GaN
Struktur defektarm, glatt und rissfrei herzustellen.

Tieftemperatur AlGaN Keimschichten

Aufgrund der Atzreaktion , Meltback-Etching zwischen Ga und Si bei Temperaturen ab etwa
700°C werden nun Ga-haltige Keimschichten préasententiert, die unter Niedertemperaturbe-
dingungen abgeschieden wurden. Der Probenaufbau ist derselbe, wie in Abb. 3.23 dargestellt.
Die 10 sekindige Al-Vorbenetzung wurde zusammen mit der darauffolgenden AlGaN Keim-
schicht bei etwa 675°C abgeschieden. Die Zugabe des Triethylgallium (TEGa) wurde zwi-
schen 0 und 19.8 pmol/min (0 — 80 sccm) variiert.

Beim Betrachten der w-Halbwertsbreiten in Abb. 3.28 ist eine deutliche Verschlechterung der
GaN Qualitat mit steigendem Ga-Gehalt in der Keimschicht zu erkennen. AulRerdem zeigen
die Halbwertbreiten beider Reflexe (0002) und (1010) den gleichen Verlauf, was darauf hin-
deutet, dass der entsprechende Ga Gehalt der AIGaN Keimschicht gleichermafen die Bildung

der Stufen- als auch die Schraubenversetzungen beeinflusst.
Unmittelbar nach der AlGaN eimschicht folgt eine reine HT-AIN Schicht. Auch in dieser
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Abb. 3.28: Einfluss der Ga-Zugabe in die AIGaN Keimschicht die w-Halbwertsbreiten des sysm-
metrischen (0002) (a) und des in der Oberflachenebene liegenden (1010) GaN Reflexes (b).
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Schicht héngt die Bildung der Schraubenversetzungen vom Ga-Gehalt in der Keimschicht ab,
siehe Abb. 3.29. Beim Ubergang vom AIN zur GaN Schicht werden auch hier wieder 30 Pro-
zent der Schraubenversetzungen reduziert, wie der Vergleich der symmetrischen -
Halbwertsbreiten aus Abb. 3.28 (a) und Abb. 3.29 (a) beweist.
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Abb. 3.29: Einfluss der Ga-Zugabe in die LT-4/GaN Keimschicht auf die w-Halbwertsbreiten des
sysmmetrischen (0002) AIN Reflexes (a) und der c-Gitterkonstante des HT-AIN (b).

In welchem Verspannungszustand die HT-AIN Schicht auf die AlGaN Keimschicht auf-
waéchst, ist bislang nicht bekannt. Abb. 3.29 (b) zeigt den Verlauf der AIN Gitterkonstanten
mit sich verandernder AlGaN Komposition. Mit steigendem Ga-Gehalt in der Keimschicht
verringert sich die Lange der AIN c-Achse. Daraus ist abzuleiten, dass die zugverspannte AIN
Schicht entweder teilverspannt oder pseudomorph auf die Keimschicht aufwachst und sich
das Gitter des AIN infolge des grofier werdenden Basalgitters biaxial verzerrt.

Die AlGaN Keimschicht hat des Weiteren keinen signifikanten Einfluss auf die Oberflachen-
morphologie des GaN. Die Proben sind allesamt glatt und weisen nur einzelne Risse auf, sie-

20sccm TEGa 40sccm TEGa

60scom TEGa | (S5 15 # 80scom TEGa

N Meltback etching

Abb. 3.30: Nomarski-Mikroskopieaufnahmen der GaN Oberflache auf AlGaN Keimschichten mit
unterschiedlichen Ga-Konzentrationen in der Keimschicht.
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he Abb. 3.30. Meltback Etching ist sehr wenig vorhanden und nur an den Rissstellen zu be-
obachten. Die Strukturen mit LT-AIN Keimschichten aus Abschntt 3.2.2 weisen gleiche
Oberflachenmorphologien mit vergleichbaren Rissdichten und Meltback Etching Spuren auf.
Die Zugabe von Ga in die Tieftemperaturkeimschicht ruft folglich keine zusatzliche und
ibermaRige Atzreaktion des Ga mit dem Substrat hervor. Weiterhin schadigt eine AlGaN
Keimschicht nicht die Oberflachenqualitat des GaN, sondern liefert &hnliche Oberflachen-
morphologien wie mit LT-AIN Keimschichten.

Einfluss der Metallkomposition wahrend der Substratvorbenetzung:

Nach dem erfolgreichen Wachstum von AlGaN Keimschichten ohne die Strukturzerstérung
durch eine ausgedehnte Meltback Etching Reaktion wurde nun die Komposition der metalli-
schen Vorbehandlung des Substrates verandert. Anstelle der bishereigen, reinen Al-Benetzung
wurde nun auch Ga mit 19.79 pumol/min (TEGa) mit in den Vorstrom eingelassen. Auch hier
war die Abscheidetemperatur mit 675°C unterhalb der kritischen Temperature, bei der das
Meltback Etching einsetzen sollte (~700°C). Interessant ist nun, welchen Einfluss die Ga-Al
Mischung auf die Gesamtstruktur im Vergleich zur identischen Struktur mit reiner Al-
Benetzung hat. Die Fotografien in Abb. 3.31 belegen, dass beide Proben glatt und glanzend
sind, wobei die Probe mit dem AlGa Vorbehandlung eine Vielzahl von Meltback Etching
Spuren aufweist.

N

N

Meltback Etching

10 sek. Al-Vorfluss 10 sek. AlGa-Vorfluss

Abb. 3.31: Fotographischer Vergleich der GaN Teststruktur mit AlIGaN Keimschicht mit 10
Sekunden Al-Vorfluss (links) und 10 Sekunden Al-Ga-Vorfluss (rechts) auf 2 ““ Si-Substrat.

Ein hochaufgeldsterer Blick auf die GaN Oberflachen zeigt allerdings sehr deutlich, welchen
neagtiven Einfluss die Ga-Zugabe in der Vorflussbehandlung hat. Die Oberflache ist voll-
flachig und vielfaltig gerissen. An den Risskreuzungen bilden sich Meltack Etching Spuren.
Vereinzelt finden sich groRe geétze Areale, siehe Abb. 3.32 rechts.
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Abb. 3.32: Nomarski Mikroskopie von der GaN Teststrukturen mit AlIGaN Keimschichten und Al-
Vorfluss (links) und AlGa-Vorfluss (rechts).

In der Rontgenstrukturanalalyse wird noch deutlicher, wie stark die Ga-Zugabe in der
metallischen Substratbenetzung die darauffolgende Kiristallinitat beeintrachtigt (Abb. 3.33).
Im Vergleich zur reinen Aluminium Benetzung verursacht das GaAl-Gemisch eine drastische
Verschlechterung der o-Halbwertsbreiten um mehr als 56%. Das bedeutet, dass im Vergleich
zur Struktur mit reiner Aluminium Vorbehandlung die Anahl der Schrauben- und
Stufenversetzungen um das Dopplete zunehmen. Diese Gegeniiberstellung hebt hervor wie
entscheidend der erste Schritt einer GaN auf Si Struktur ist. In diesem Fall verursachte die
minimale Zugabe von nur 19.8 umol/min TEGa eine Qualitatsverschlechterung um 50% in
der Kiristallinitat. Die Oberflachenaufnahmen belegen zusétzlich, dass auch die GaN
Oberflache und auch die gesamte Struktur durch die vielen Risse und Atzungen infolge der
initialen AlGa-Substratbenetzung zerstort ist. Nur eine geringe Abweichung von den
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Abb. 3.33: Einfluss der verdnderten initialen Metallbenetzung vor dem AlGaN
Keimschichtwachstum. Die schwarze Kurve zeigt die w-Halbwertsbreite fir die Struktur mit reiner
Al-Benetzung. Die blaue Kurve zeigt die mit der gemischten Metallbenetzung aus Al und Ga (80sccm
TEGa).
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optimalen Wachstumsparamtern kann die Qualitat der Gesamtstruktur entscheiden.

Zuletzt werden noch die symmetrischen 6/260-Messungen hinzugezogen, um die Ursache flr
die starke Verschlechterung der GaN Kristallinitat zu ergriinden (Abb. 3.34). Gemessen wur-
de Uber die Reflexe der gesamten Struktur, so dass sowohl die GaN, AlGaN und auch die AIN
Anteile aufgenommen worden sind. Die Messung der Probe mit reiner Aluminium Substrat-
benetzung (schwarze Kurve) zeigt einen ausgepréagten scharfen GaN Reflex, welcher fur die
bessere Qualitat verglichen zum breiteren GaN Reflex der Probe mit AlGa Benetzung (blaue
Kurve) spricht. Zusétzlich ist in der schwarzen Kurve ein ausgepragter AIN Reflex von der
HT-AIN Schicht und ein schwacherer AlGaN Reflex der Keimschicht zu sehen. Die Reflex-
lage und -form des AIN deuten auf eine tensile Verspannung und eine gute Qualitat der
Schicht hin. Daraus lasst sich schlussfolgern, dass infolge der erfolgreichen 10 sekiindigen
Al-Benetzung eine gute AlGaN Keimschicht abgeschieden werden konnte, die ein verspann-
tes und hochwertiges Aufwachsen der folgenden HT-AIN und auch der GaN Schicht fordert.
Die Mischbenetzung hingegen behinderte das Aufwachsen einer hochwertigen AIGaN Keim-
schicht, was am verbreiterten AlGaN Reflex in der blauen Kurve abzulesen ist. Die Beschaf-
fenheit dieser Keimschicht unterschreitet vermutlich eine kritische Qualitat, so dass das ver-
spannte Aufwachsen der HT-AIN Schicht mit hinreichender Qualitat nicht moglich ist und
dieses stattdessen relaxiert. Aufgrund der misslungenen Bekeimung und der schwachen HT-
AIN Qualitat konnte folglich kein hochwertiges und defektarmes GaN erzielt werden.

10° ©/20(0002) GaN auf Si(111) mit AIGaN Keimschicht

GaN —— Al Vorfluss
— AlGaVorfluss
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Abb. 3.34: Vergleich der 6/260 Messungen der beiden GaN Teststrukturen mit reinem Al Vorstrom
(schwarze Kurve) und gemischtem AlGa Vorstrom (blaue Kurve).

AlInN Keimschicht

Nachdem nun der Einfluss der AIN und AlGaN Keimschichten auf die GaN Schichtqualitét
untersucht und bekannt ist, wird jetzt der Einfluss einer AlInN Keimschicht untersucht. Es
gibt bisher nur wenige Untersuchungen zu In-haltigen Schichten am Wachstumsbeginn einer
GaN Struktur. J. Wu et al. fugten nach der initialen dinnen AIN Bekeimung eine AlinGaN
Schicht ein, um das darauffolgende GaN durch die feine Durchstimmbarkeit des quaternéren
Gitters besser und kontrollierter kompressiv vorzuspannen und eine rissfreie Struktur nach
dem Abkduhlprozess zu garantieren [Wu05, Wu08].

Rahmatalla und Boota analysierten den Einfluss von AlInN Keimschichten auf GaN Schich-
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ten auf Saphir Substraten unter Zuhilfenahme einer TiN Benetzungen vor dem Keimschicht-
abscheiden. Allerdings beobachteten sie stark fluktierende Spannungen, eine schlechte Ober-
flachenmorphologie und eine hohe Storstellenkonzentration infolge der nach ihren Vermutun-
gen zerfallenen AlINN Schicht [Rah08].

L. W. Wu und F. R. Chien patentierten ihre AlInN Keimschichten in GaN Strukturen auf Sa-
phir, um mit der geeigneten Al-In Komposition die Defektdichte im gitterangepasst aufge-
wachsenen GaN erheblich zu reduzieren und die Lichtausbeute und Wellenlangen-uniformitat
der finalen LED Struktur zu verbessern [Wu07].

GaN
d=228nm

AlIn, N d=45nm
Al-predeposited

Si (111)

S$4800 15.0kV 8.4mm x200k SE(U) 200nm

Abb. 3.35: FE-REM Bruchkantenaufnahme und schematischer Schichtaufbau der GaN Teststruk-
tur mit AlInN Keimschicht.

Neben der besseren Gitterfehlanpassung mithilfe von AlInN Schichten auf Si Substraten soll
zusétzlich die wesentlich bessere Oberflachenqualitdat vom AlInN dazu dienen die darauffol-
genden Puffer- und GaN Schichten strukturell zu verbessern.

Der Aufbau der Teststrukturen ist der FE-REM Seitenkantenaufnahme und dem erganzenden
Schema in der Abb. 3.35 zu entnehmen. Die Keimschicht wurde bei 730°C abgeschieden.

(a). ' '
AllnN Keimschicht GaN auf AliInN Keimschicht GaN auf AlInN Keimschicht
mit Alln Vorfluss mit Alln Vorfluss mit Al Vorfluss

Abb. 3.36: Fotografien der Wafer mit AlInN Keimschicht. (a) AlInN Keimschicht mit Alln Vorbe-
handlung, (b) GaN auf AlInN Keimschicht mit Alin Vorbehandlung und (c) GaN auf AlInN Keim-
schicht mit reiner Al Vorbehandlung auf 2 Si-Substraten.

Es ist zu beachten, dass die hier prasentierten Resultate nicht optimierte Wachstumsexperi-
mente sind, die auf der Rezeptgrundlage der zuvor optimierten Strukturen hergestellt wurden.
Dennoch ist es bemerkenswert, dass von den insgesamt 3 hergestellten Proben eine Probe ein
vorzeigbares Resultat mit glatter Oberflache darstellt. In Abb. 3.36 sind die Fotografien der 3
Wachstumsversuche mit AIInN Keimschicht zu sehen. Begonnen mit der bloRen Keimschicht
mit Alln Vorstromung (a) tiber das Uberwachen dieser Keimschicht mit einer diinnen GaN
Schicht darauf (b) bis zur glatten GaN Probe auf der AlInN Keimschicht, allerdings mit rei-
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| AllnN Keimschicht mit Alln Vorfluss 88

Abb. 3.37: Nomarski Aufnahmen von der GaN Oberflache der beiden Teststrukturen mit AlinN
Keimschicht und unterschiedlicher metallischer Vorbehandlung. Links: 10 sek. Alln Vorfluss und
rechts: reiner Al Vorfluss.

nem Al Vorfluss (10 sek.). Auch hier zeigt sich, dass die reine Al Substratbenetzung fir eine
gute Qualitat der Struktur sorgt. Die Beimengung von In in den Vorfluss fihrt zur Aufrau-
hung der Folgeschichten.

In den Nomarski Aufnahmen der beiden GaN Teststrukturen mit AlInNN Keimschicht sieht
man zusétzlich, dass die Probe mit der Alln Vorbehandlung gerissen ist und eine schlechtere
Oberflache besitzt, Abb. 3.37 (a). Die Probe mit reiner Al Vorbehandlung ist nicht gerissen
und besitzt eine leicht porose Oberflache. Beide Proben zeigen zudem keine Spur von Melt-
back-Etching.

Die FE-REM Aufnahme der GaN Oberflache der besseren Probe mit reiner Al Benetzung
zeigt eine von vielen Pits durchsetzte Oberflache, die von den durchstoRenden Linienverset-
zungen herrithren, Abb. 3.38. Nach nur 230 nm GaN Schichtdicke ist die Defektdichte im
GaN noch sehr hoch (~10** cm™) und die GaN Schicht gerade koalesziert.

S4800 15.0kV 8.2mm x100k SE(U) 500nm

Abb. 3.38: Draufsicht FE-REM Aufnahme der GaN Struktur mit AlInN Keimschicht und initialer
Al-Benetzung.

Die GaN Schicht wurde auf die AlInN Keimschicht unter nicht optimierten Wachstumskondi-
tionen aufgewachsen. Dennoch erreicht die GaN Kristallqualitdt bei einer so geringen
Schichtdicke von nur 228 nm eine o-Halbwertsbreite von 1605 arcsec im (0002) und

3263 arcsec im (1010) Reflex, vgl. Abb. 3.39.
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Abb. 3.39: w-Scans von der GaN Teststruktur auf Si(111) mit AllnN Keimschicht und reinem Al
Vorstrom. Die Halbwertsbreiten der w-Kurven sind fur die jeweiligen Reflexe mit angegeben.

AbschlieRend ist zu den terndren Keimschichten zu sagen, dass die AlGaN Keimschichten
nachweislich keinen Vorteil fur die GaN Qualitat bringen. Die AlINN Keimschichten aller-
dings zeigten schon bei nicht optimierten Wachstumsversuchen gute Resultate mit nahezu
glatten GaN Oberflachen und riss- und atzfreien Schichten. Sie bieten eine vielversprechende
Grundlage flr weitere Untersuchungen.
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4. Defekt- und Spannungsreduktion
durch Zwischenschichten im GaN

Aufbauend auf der Keimschichtoptimierung im vorherigen Kapitel wird in diesem Abschnitt
die weitere Optimierung der GaN Basisstruktur bis zur kompletten Templatestruktur vorge-
stellt. Zunachst wird der Einfluss von LT-AlGaN Zwischenschichten bezliglich der Defekt-
und Spannungsreduktion im GaN beleuchtet, welche im Uni-eigenen MOCVD Reaktor auf 2
Si(111) Substraten gewachsen wurden. Weiterfuhrend werden die Analysen an optimierten
Zwischenschichten prasentiert, die im Rahmen des BMBF Projektes GaNonSi auf 100 mm
Si(111) Substraten hergestellt wurden. Ziel des Projektes war es effiziente und kostengunstige
InGaN-Lichtquellen auf Silizium-Substraten fur die Allgemeinbeleuchtung zu entwickeln, die
der auf Saphir mindestens ebenbirtig ist. Die Uni Magdeburg konzentrierte sich dabei auf die
strukturelle Charakterisierung mittels der Rontgendiffraktometrie und die mikrooptische Cha-
rakterisierung mittels der Kathodolumineszenz und Photolumineszenz. Der Schwerpunkt der
hier prasentierten Messungen liegt auf der réntgenographischen Charakterisierung. Einige der
optischen und transmissionselektronischen Untersuchungen werden zur Erganzung hinzuge-
zogen.

4.1.  Ausgangssituation zu GaN Pufferstrukturen auf Si(111)

Unabhédngig vom verwendeten Heterosubstrat nimmt der GaN Kristall beim Wachstum kei-
nen vollstandig entspannten Zustand an. Aufgrund der zahlreichen Versetzungen, die sich
infolge der Gitterfehlanpassung zwischen Substrat und Epitaxieschicht bilden, wachst mit
zunehmender GaN Schichtdicke die intrinsische Zugverspannung [Hea99, Fen02]. Wéhrend
des Abkiihlens von Prozess- auf Raumtemperatur addiert sich zur intrinsischen Spannung die
noch wesentlich hohere thermische Spannungskomponente aufgrund der unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 56% von Epitaxieschicht und Si Substrat
[Rod05]. Bei Schichten, die dicker als ein 1 um sind, kann die starke sich aufbauende tensile
Verspannung zum Reillen der Schicht fiihren [Dad00]. Zusétzliches Dotieren mit beispiels-
weise Si fur die n-Leitfahigkeit im GaN, fiihrt zu einer weiteren Verstarkung der tensilen Ver-
spannung (siehe auch Kapitel 5) und zu einem weiteren Herabsetzen der kritischen Rissdicke
[Rom99, Dad07]. Um der Uberschiussigen Zugspannung entgegenzuwirken, werden in den
GaN Schichtstapel spannungskompensierende Zwischenschichten eingefiigt. Dadurch wird
die darauffolgende GaN derart kompressiv vorgespannt, dass nach dem Abkiihlen eine span-
nungsarme und rissfreie GaN Struktur entsteht. Als universelle Zwischenschicht fir GaN
Strukturen auf Silizium haben sich dunne Tieftemperatur (LT-) AIN Schichten etabliert
[Kro02, Rei03, Bla02, Luo08, Kro03, Kim09]. Erstmalig wandten Amano et al. LT-AIN
Schichten in AlIGaN Schichten auf Saphir zur Spannungskompensation an [Ama98]. Die din-
nen AIN Schichten relaxieren bei tiefen Wachstumstemperaturen um ca. 500°C und kénnen
das darauffolgende GaN kompressiv vorspannen, wenn dieses pseudomorph oder nur teilre-
laxiert auf dem AIN aufwéchst. Dadgar et al. Ubertrugen diese Technologie fur das GaN
Wachstum auf Silizium Substraten und erzielten damit eine maximale rissfreie GaN Schicht-
dicke von 14.3 um [Dad00, Dad11]. Zusatzlich verbessern die LT-AIN Zwischenschichten
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auch die Oberflachenmorphologie und die Kristallqualitat der GaN Schichten durch die Re-
duktion der Linienversetzungen, da die Zwischenschichten gleichzeitig als Defektfilter wirken
kénnen [Xuel0, Ama98,Con05, Fel01, Kim01].

Um zu einer vollstdndigen, einige um dicken GaN Struktur auf Si zu gelangen, mussen diinne
Zwischenschichten eingefuigt werden. Ein wesentlicher Bestandteil der Strukturverbesserung
ist die Optimierung der Zwischenschichten fiir eine maximale Kompression und Reduktion
der Defekte, wobei eine minimale Anzahl an Zwischenschichten verwendet werden sollte,
damit die vertikale Leitfahigkeit minimal beeintrachtigt wird. Im Idealfall wiirden die Bau-
elemente frei von Zwischenschichten realisiert werden.

Bei Halbleiterbauelementen, wie beispielsweise LEDs, liegen die tblichen GaN Pufferdicken
zwischen 2-7 um und Dotierungen im mittleren 10'® cm™ Bereich. Die hohe Strukturdicke ist
zum einen erforderlich, weil die GaN auf Si LEDs aufgrund der hohen Absorption des Si
Substrates (zwischen 60-70%) im sichtbaren Spektralbereich als Dunnschicht-LEDs gefertigt
werden, um hohe Effizienzen zu ermdéglichen. Dazu wird die LED Struktur zunachst umge-
dreht und mit der p-Seite auf ein neues leitfahiges Tragersubstrat mit einem hochreflektieren-
den Ag-Lot geldtet (p-side down). AnschlieBend wird in einem 2-stufigen Atzprozess zu-
néchst das Si-Epitaxiesubstrat nasschemisch entfernt, und anschlielend in einem weiteren
Atzprozess mit erhitzter KOH der untere und defektreiche Teil des GaN Unterbaus entfernt.
Bei dieser zweiten Atzbehandlung wird der GaN Unterbau stark beschadigt, weshalb unbe-
dingt genugend GaN Volumenmaterial vorhanden sein muss. Zum anderen darf die Zahl der
Linienversetzungen in der aktiven Schicht nicht héher als 5-10° cm™ sein, da eine hohe TD-
Dichte die Effizienz der Leuchtdiode vornehmlich durch nichtstrahlende Rekombinationen an
Versetzungen limitiert [Ros97, Sug98]. Zuséatzlich wirken Linienversetzungen als geladene
Streuzentren, die die Ladungstragermobilitdt und somit die homogene Stromverteilung im
Bauteil einschranken [Wei98]. Wird eine LED in Sperrrichtung betrieben, verursachen hohe
Versetzungsdichten einen erhohten Leckstrom [Koz98]. AuRerdem dienen sie als Diffusions-
pfad fir den p-Dotanten Mg, was ebenfalls zu einer geringeren Effizienz des Bauteils flhrt
[Kur98]. Welchen drastischen Einfluss die Versetzungsdichte auf die interne Quanteneffizi-
enz einer GaN LED haben kann, zeigen die Untersuchungen von Dai et al., in denen die IQE
einer defektreicheren LED mit 1.2-10° cm™ 30% betragt. Eine Reduktion der Versetzungs-
dichte auf 5.3-10% cm™ erhoht die IQE bereits auf 55% [Dai09]. Fiir hocheffiziente LEDs sind
folglich Versetzungsdichten im Bereich 108 cm™ erforderlich, was nur durch eine hinreichend
dick gewachsene GaN Pufferstruktur mit optimierten defekt- und spannungsreduzierenden
Zwischenschichten zu erreichen ist, denn mit dicker werdenden GaN Schichten knicken die
gemischten Versetzungen ((a+c)-Typ Versetzungen) ab und annihilieren, wodurch sich die
Kristallqualitat verbessert [Mor09, Rag05], siehe auch Kapitel 2.1.2.
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4.2.  Grundlegendes zu Zwischenschichten in GaN Strukturen

Die Verwendung klassischer LT-AIN Zwischenschichten ist fur das GaN auf Si Wachstum
mittlerweile bekannt und etabliert. Viele Arbeitsgruppen verwenden bereits reine AIN Zwi-
scehnschichten fur ihre GaN Strukturen [Dad00, Frall, Liu07, Con05, Xia09, KimQ9, Rag05,
Luoll]. Bei diesen ,klassischen” LT-AIN Zwischenschichten werden an der unteren Grenz-
flache eine Vielzahl von Anpassungsversetzungen durch die Relaxation des AIN erzeugt. Das
Entstehen von Anpassungsversetzungen an der unteren Grenzflache indiziert, dass die Zwi-
schenschicht mit einer vom GaN verschiedenen in-plane Gitterkonstanten aufwéchst, d.h.
relaxiert oder teilrelaxiert zum darunterliegenden GaN wachst. An der oberen Grenzflache
wéchst das darauffolgende GaN idealerweise vollverspannt zum relaxierten AIN und es ent-
stehen idealerweise nur wenige bis keine Anpassungsversetzungen. Dadurch werden zwei
aufeinanderfolgende GaN Schichten entkoppelt. Das Modell der relaxierten LT-AIN Zwi-
schenschicht zeigt Abb. 4.1.

0990000000000000000000000090092°  Abb. 4.1: Modell der relaxierten LT-AIN Zwischenschicht in
M ceceessssss einer GaN Matrix. Die vermehrten Anpassungsversetzungen
an der unteren Grenzflache werden durch die Relaxation des
AIN gebildet. Anpassungsversetzungen an der oberen Grenz-
flache entstehen durch das pseudomorphe GaN zum AIN nur
noch wenige.

:F...oooo

Allerdings haben reine AIN Schichten den Nachteil, dass sie zu einer hohen Anpassungsver-
setzungsdichte an der oberen AIN/GaN Grenzflache fiihren. Dadurch wird zum einen die GaN
Qualitat infolge der aus den Anpassungsversetzungen resulteirenden Linienversetzungen nicht
verbessert und zum anderen werden die GaN Schichten nicht genligend entkoppelt. Reiher et
al. zeigten schon 2003, dass der Grad der Spannungsrelaxation im GaN nicht nur von der
Wachstumstemperatur der AIN Zwischenschicht abh&ngt, sondern auch von der Beimengung
von Gallium [Rei03]. Fir die Optimierung der tensilen Spannungskompensation und gleich-
zeitigen Defektreduktion im GaN Schichtstapel werden im Folgenden AlGaN Zwischen-
schichten mit geringem Ga-Anteil systematisch bezuglich Wachstumstemperatur und Wachs-
tumszeit untersucht. Ebenfalls wurde die ideale Dicke der unteren GaN Schicht bestimmt,
bevor eine Zwischenschicht eingefugt werden kann, damit die darauffolgende GaN Schicht
die bestmdgliche Qualitét erreicht. Die Proben wurden in einem AIXTRON 200/4-RS Reak-
tor auf 2 Si(111) gewachsen.

Dickenvariation der unteren GaN Schicht

Im vorherigen Abschnitt wurde der Einfluss der Keimschicht auf das Koaleszenzverhalten
und die Kristallqualitat der GaN Schicht untersucht. Dabei schnitten die LT-AIN Keimschich-
ten als die beste Keimschichtoption ab. Deshalb wurden fir die Optimierung der Zwischen-
schichten ebenfalls LT-AIN Keimschichten verwendet, die bei 720°C mit einer vorangehen-
den 12 sekiindigen Al-Substratbenetzung abgeschieden wurden und nachfolgend 8 min aus-
geheizt wurden. Die darauffolgende HT-AIN Schicht wurde etwa 200 nm dick gewachsen.
Dann folgt eine dicke GaN Schicht, die von einer LT-AIN Zwischenschicht unterbrochen ist,
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siehe Abb. 4.2. Die obere GaN Schicht ist bei der Variati-

2. GaN on der unteren GaN Schichtdicke 820 nm dick. Zun&chst
LT-AIGaN Zwischenschicht ~ Wwurde die AlGaN Zwischenschicht bei 830°C fur 75 sek.

1. GaN mit einem TEGa-Fluss von 2.5 pmol/min (10 sccm) ab-
I T (-2000m) geschieden. Bevor jedoch die erste LT-AlGaN Zwischen-
si(11) schicht in den GaN Stapel eingefligt werden kann, muss
Ve das darunterliegende GaN vollstandig koalesziert sein.

Abb. 4.2 Schematischer Aufbau Zuné&chst Yvéchst .das GaN kompressiv auf dem AIN auf,
der GaN Teststruktur auf Si (111)  Welches eine kleinere basale Gitterkonstante besitzt und
fur die Optimierung der LT-AIN  zum Teil an das tberwachsende GaN Ubertragt. Die Viel-
Zwischenschichten. zahl von Linienversetzungen, bestehend aus Stufen-,
Schrauben- und gemischten Versetzungen, klettern und annihilieren teilweise mit zunehmen-
der GaN Schichtdicke [Mor09, Dad03]. Dadurch wird die anfanglich aufgebaute Druckspan-
nung in den ersten 100 nm wieder abgebaut. Durch weiteres Versetzungsklettern wird zusatz-
liche Zugspannung aufgebaut [Rag05]. Der weiter mit der Schichtdicke zunehmende Zug soll
mit dem Einfugen der Zwischenschichten gehemmt werden. Ist der Aufbau der tensilen Ver-
spannung durch zu hohe Schichtdicke jedoch zu weit vorangeschritten, erreicht eine Zwi-
schenschicht keine ausreichende Spannungskompensation mehr und die GaN Struktur reif3t
nach dem Abkuhlen, wie es die GaN Oberflache in Abb. 4.3 (a) verdeutlicht. Diese untere
GaN Schicht tberschreitet mit 673 nm schon die kritische Zugspannung, die die verwendete
Zwischenschicht noch kompensieren kann. Ist die untere GaN Schicht allerdings noch nicht
vollstandig koalesziert, bildet die darauf abgeschiedene Zwischenschicht keine geschlossene
und planare Schicht, sondern fugt sich vielmehr in die Inselzwischenrdaume ein. Dadurch ent-
steht eine unregelmaBige und raue Grenzflache, die das obere GaN nicht mehr homogen
kompressiv vorspannen kann, was aufterdem zum ReifRen der Schicht fiihrt [Kim10a].
Ebenfalls zur Rissbildung kommt es, wenn das untere GaN zwar koalesziert ist, sich aber auf-
grund des Defektkletterns mit wachsender Schichtdicke noch keine stabile Subkornerstruktur
mit entsprechendem a-Typ Versetzungsnetzwerk (Mikrostruktur) ausgebildet hat. Dann ist
diese Mikrostruktur noch nicht vollstdndig ausgebildet und die eingefligte Zwischenschicht
unterbricht diese Entwicklung, was sich wiederum ungunstig auf den Spannungsverlauf in der
darauffolgenden zweiten GaN Schicht auswirkt [Rag05], wie es die gerissene GaN Ober-
flache der Teststruktur mit nur 344 nm unterer GaN Dicke in Abb. 4.3 (c) zeigt. Mit 515 nm
ist die Mikrostruktur des unteren GaN vollstandig entwickelt und die dinne AIN Schicht

d(unleres GaN) = 673 nm (b) ; dumeros GaN) = 51 5 nm (c)
| : (0245

Abb. 4.3: Nomarski Aufnahmen der GaN Oberflachen, welche mithilfe von spannungskompensie-
renden LT-AIN Zwischenschichten kompressiv vorgespannt wurden. Die darunterliegende GaN
Schichtdicke wurde zwischen 344 nm (c) und 673 nm (a) variiert. Mit einer unteren GaN Dicke von
515 nm (b) wird eine rissfreie Struktur erreicht.
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spannt das darauffolgenden GaN ausreichend kompressiv vor, so dass schlieflich nach dem
Abkuhlen eine rissfreie Struktur entsteht, Abb. 4.3 (b).

Die in-situ Krimmungsmessung in Abb. 4.4 verdeutlicht anhand der stark fallenden Krim-
mungskurve die starke kompressive Spannungswirkung der nur etwa 15 nm dinnen Zwi-
schenschicht auf die darauffolgende GaN Schicht. Das schwach kompressiv verspannte untere
GaN besitzt mit 515 nm Dicke bereits eine vollstdndig ausgebildeten Mikrostruktur, was an
dem konstanten Kurvenanstieg der Krimmung zu erkennen ist. Bevor die Zwischenschicht
abgeschieden wird, wird die Prozesstemperatur auf die Bedingungen fur relaxierendes AIN
von 830°C gesenkt. Nach dem AIN Wachstum wird die Temperatur wieder auf die Bedingun-
gen fir GaN (1035°C) angehoben. Doch bevor wieder GaN abgeschieden wird, wird die
Struktur fir wenige Minuten auf hoher Temperatur gehalten, um die adsorbierten Al und N
Oberflachenatome zu ordnen und zu stabilisieren. Die Zeitfenster um die LT-AIN Abschei-
dung verdeutlichen zusétzlich, wie stark sich die Krimmung der Probe durch die Tempera-
turdnderungen fur den Wechsel der Wachstumsbedingungen andert, welche als graue Kurve
in Abb. 4.4 zu sehen ist.
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Abb. 4.4: In-situ Krimmungsmessung der rissfreien Teststruktur mit optimaler unterer GaN Di-
cke von 515 nm.

Mithilfe der Rontgendiffraktometrie im streifenden Einfall wurde die Verzerrung bzw. die
Verspannung des oberflachennahen GaN der Teststrukturen bestimmt (Abb. 4.5). Ist die unte-
re GaN Schicht zu diinn oder zu dick, erzeugt die eingefligte Zwischenschicht keine ausrei-
chende Druckspannung. Wie im oberen Abschnitt bereits erldutert, ist die Mikrostruktur samt
des Versetzungsnetzwerks bei zu geringen GaN Unterbauten nicht vollstdndig ausgebildet
und fuhrt zum Fortlaufen der Versetzungen in der GaN Folgeschicht, welche mit wachsender
Schichtdicke abknicken und weitere Zugspannung aufbauen. Je unvollstandiger die Mikro-
struktur der GaN Basis ausgebildet ist, desto weniger Druck Ubt die Zwischenschicht auf das
nachfolgende System aus. Bei zu dicken GaN Unterbauten ist die tensile Verspannung bereits
so stark, dass der durch die Zwischenschicht im nachfolgenden GaN aufgebaute Druck nur
noch einen kleinen Teil kompensieren kann. Die Verzerrungen oberhalb der optimalen
515 nm steigen daher mit dicker werdenden GaN Unterbauten weiter an.
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Abb. 4.5: Verzerrung bzw. Spannung der GaN Deckschicht in Abhangigkeit von der unteren GaN
Schichtdicke.

Die o-Halbwertsbreiten fiir den symmetrischen (0002) GaN Reflex (Abb. 4.6 a) und fur den

(1010) GaN Reflex im streifenden Einfall (Abb. 4.6 b) zeigen, wie sich die Qualitat der obe-
ren GaN Deckschicht mit variierender unterer GaN Dicke verhdlt. Betrachtet man die o-
Halbwertsbreiten als MaR fur die Defektdichte der Linienversetzungen, wird bei dinneren,
unteren GaN Dicken die Defektannihilation durch das zu friihe Einfligen der Zwischenschicht
unterbunden und zahlreiche Versetzungen setzen sich in der darauffolgenden Schicht fort. Je
dinner die untere GaN Schichtdicke ist, desto mehr Versetzungen werden an ihrer Auslo-
schung gehindert und setzen sich in der Folgeschicht fort. Wird die Zwischenschicht zu spét
eingeflgt, d. h. auf GaN Schichten, deren Verspannungszustand eine zu kompensierende kri-
tische Dicke Uberschritten hat, nimmt die Kristallqualitit ebenfalls wieder ab und Tilt und
Twist steigen an. Dieser Effekt stellt allerdings einen Widerspruch dar. Man wirde davon
ausgehen, dass sich mit dem Einfligen der Zwischenschicht auf dicken Templates die Qualitat
nicht &ndert und Twist und Tilt eine Séttigung erreichen. Auch Kim et al. beobachten mit wei-
ter steigenden GaN Unterbaudicken eine Verschlechterung der Kristallqualitat und versuchen
diesen Effekt anhand eines Modells von Hytch et al. zu erkliren, in dem die Relaxation hoher
Kristallspannungen zum einen in Form von Mikrorissbildung, und zum anderen durch die

®(0002) GaN auf Si(111) ®(1070) GaN auf Si(111)
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Abb. 4.6: Réntgenhalbwertsbreiten fiir den symmetrischen (0002) und fiir den (1010) GaN Reflex
im streifenden Einfall in Abhangigkeit von verschiedenen unteren GaN Dicken. Eine untere GaN
Dicke von 515 nm fiuhrt zur besten GaN Qualitat der (berwachsenen oberen Schicht. Alle Struktu-
ren mit unteren GaN Dicken zwischen 400 und 600 nm sind risfrei.
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Bildung neuer Linienversetzungen geschehen soll [Kim10, Hyt98]. Allerdings widerspricht
dieses Modell dem Verhalten von durchgewachsenem GaN ohne Zwischenschicht, in dem
sich ebenfalls hohe tensile VVerspannng mit wachsender Schichtdicke aufbaut, die Kristallqua-
litat aber bei Uberschreiten der kritischen Rissdicke sich nicht verschlechtert. Das Ansteigen
der Halbwertsbreiten mit weiter steigender untere GaN Schichtdicke (>515 nm) ist daher
nicht ohne weitere Untersuchungen erklarbar. Die Variation der unteren GaN Schichtdicke
ergab des Weiteren, dass alle Stukturen mit Unterbaudicken zwishcen 400-600 nm rissfrei
waren.

Da jedoch die Defektdichte mit wachsender Unterbaudicke bzw. mit steigender basaler Ver-
zerrung (tensiler Verspannung) ansteigt, muss die Lage der Zwischenschicht unmittelbar mit
der basalen Gitterkonstante des darunterliegenden GaN korrelieren. Abb. 4.7 illustriert ein
Modell, wie sich die Versetzungen im Kristallsystem, abhéngig von der Lage des Zwischen-
schichteinbaus, verhélt. Danach muss die GaN Gitterkonstante auf die darauf abgeschiedene
relaxierte AlGaN Zwischenschicht abgestimmt werden, damit keine neuen Anpassungsverset-
zungen an der oberen Zwischenschichtgrenzflache entstehen kdnnen. Bei der optimierten
GaN Unterbaudicke ist das Verhdltnis zwischen unterer und darauffolgender a-
Gitterkonstante so abgestimmt, dass die einlaufenden Linienversetzungen geblockt werden
und an der unteren Grenzflache durch die Gitterfehlanpassung zahlreiche Anpassungsverset-
zungen gebildet werden (gelbe Markierungen). Das darauffolgende GaN waéchst gitterange-
passt, weshalb sich an der oberen Grenzflache keine bzw. kaum Anpassungsversetzungen
bilden. Ist das Verhdltnis der Gitterkonstanten mit starker gezerrtem GaN Gitter zu grof, kann
das AIN durch die Uberzahl von Anpassungsversetzungen nicht ,,ungestort wachsen. Das
AIN wéchst dann 3-D artig und rau auf. An der oberen Grenzflache entstehen deswegen neue
Anpassungs- und Linienversetzungen, die zu einer Verschlechterung von Twist und Tilt im
darauffolgenden GaN fiihren.

zu diinne optimale zu dicke
GaN Basis GaN Basis GaN Basis
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Abb. 4.7: Modell zur Veranschaulichung verschiedener Zwischenschichtpositionen in Abhéngigkeit
von der darunterliegenden basalen Gitterkonstante a.

Fur die Optimierung der spannungskompensierenden Zwischenschicht ist die Dicke des da-
runterliegenden GaN ein essentieller Parameter. Dabei muss das Verhéltnis zwischen den
aufeinanderfolgenden basalen Gitterkonstanten auf ein Optimum abgestimmt werden. Die
Zwischenschicht kann auch bei groReren GaN a Gitterkonstanten eingefugt werden, solange
das Verhaltnis der Gitterparameter zueinander fest bleibt, beispielsweise durch die Anderung
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der Komposition einer eingefligten AIGaN Zwischenschicht, wie es in Abschnitt 4.3 erlautert
wird.

Einfluss der Zwischenschichtdicke

Nachdem die optimale untere GaN Schichtdicke fiir die verwendete AlGaN-Zwischenschicht
bestimmt wurde, wird nun der Einfluss der Zwischenschicht beziiglich der Wachstumstempe-
ratur und der Schichtdicke untersucht. Die in-situ Krummungskurven in Abb. 4.8 veranschau-
lichen, dass die ideale Zwischenschichtdicke bei einer Abscheidezeit von 75 sek. erreicht ist.
Bei zu dlnnen oder zu dicken Zwischenschichten wird das GaN weniger stark kompressiv
vorgespannt.
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Abb. 4.8: In-situ Krimmungskurven der GaN Teststrukturen mit verschieden dicken LT-AlGaN
Zwischenschichten.

Die basale Gitterverzerrung bzw. GaN-Schichtspannung, welche mit Hilfe der Rontgendif-
fraktometrie im streifenden Einfall bestimmt wurde, zeigt ein deutliches Spannungsminimum
der Deckschicht bei einer Abscheidedauer der Zwischenschicht von 75 sek. (siehe Abb. 4.9),
was einer Dicke von etwa 10 nm entspricht. Krost et al. beobachten ebenfalls eine maximale
kompressive Verspannung durch Einfugen klassischer LT-AIN Zwischenschichten bei einer
Zwischenschichtdicke von 10 nm [Kro03].

Alle geringeren oder héheren Abscheidezeiten fiihren zu einer héheren Verspannung. Eine
Erklarung dafir ist, dass eine zu geringe Abscheidezeit noch keine geschlossene Zwischen-
schicht bildet oder die Relaxation der Zwischenschicht an der unteren Grenzflache nicht aus-
reichend ist. Wird das GaN auf einer nicht geschlossenen Zwischenschicht aufgewachsen,
konnen die darunterliegenden Versetzungen nicht gefiltert werden (abknicken und annihilie-
ren). Sie laufen in der Folgeschicht weiter. Eine detaillierte TEM-Analyse an verschieden
dicken LT-AIN Zwischenschichten zeigte zudem, dass diinne AIN Schichten raue Ubergange
zum GaN besitzen und an den Grenzflachen kein Netzwerk von Anpassungsversetzungen
gebildet wird. Bei 4 nm Zwischenschichtdicke ist die Verspannungsénderung des auf die Zwi-
schenschicht folgenden GaN bereits nahezu Null [Kro03].

Das Zunehmen der tensilen Verspannung bei Ubersteigen die optimalen Zwischenschichtdi-
cke hat seine Ursache in einer hoheren Anzahl von Versetzungen. Nach dem Zwischen-
schichtwachstum wird diese fur etwa 2 min bei 1015°C ausgeheizt, um eine hohe c-
Achsenorientierung zu erhalten. Ist die Zwischenschicht zu dick, reicht die Ausheizzeit nicht
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aus und es bleiben teilweise polykristalline Anteile in der Zwischenschicht, die das Koales-
zenzverhalten der Folgeschicht beeinflussen [Con05]. Das Uberwachsen einer zu dicken Zwi-
schenschicht mit unzureichendem Ausheizprozess fiihrt deshalb ebenfalls zu einer gesteiger-
ten Anzahl von Versetzungen, die die tensile GaN Schichtspannung verstarken.
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Abb. 4.9 Einfluss der Wachstumsdauer der LT-AlGaN Zwischenschicht auf die Verzerrung bzw.
Verspannung der GaN Deckschicht.

Diese Modelle werden zusitzlich durch die w-Halbwertsbreiten zur Bestimmung des Tilts
(Abb. 4.10 a) und Twists (Abb. 4.10 b) bestatigt. Sowohl c-Typ Versetzungen (Tilt) als auch
a-Typ Versetzungen (Twist) werden mit zu geringer und zu hoher Zwischenschichtdicke ver-
starkt gebildet. Jedoch zeigt sich hier eine optimale GaN Kristallqualitat bei einer Zwischen-
schicht, welche bei 60 sek. abgeschieden wurde. Die Zwischenschichtdicke bei dieser Ab-
scheidedauer ist gerade optimal, um die unteren Versetzungen effizient zu blockieren und
beim Uberwachsen der GaN Deckschicht mdglichst wenig neue zu generieren.
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Abb. 4.10: Einfluss der Wachstumstemperatur der AlGaN Zwischenschicht auf die w-
Halbwertsbreiten des (a) symmetrischen (0002) und (b) des in der Oberflachenebene liegenden
(1010) Reflexes der GaN Deckschicht.

Bei Betrachtung der GaN Oberflachenmorphologie mit Hilfe der Nomarski Mikroskopie in
Abb. 4.11 ist lediglich ein geringer Einfluss der Zwischenschichtdicke auf die Oberfl&chen-
qualitat zu verzeichnen. Alle Strukturen sind rissfrei und besitzen eine glatte Oberflache. Die
Probe, deren Zwischenschicht bei 75 sek. gewachsen wurde, besitzt die glatteste Oberfl&che.
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Die Oberflachen mit dlnnerer (45 sek.) und dickerer (150 sek.) Zwischenschicht weisen eine
leichte Rauigkeit auf.

150 sek.

>

Abb. 4.11: Nomarski Aufnahmen der GaN Deckschichtoberflache in Abhangigkeit von der Wachs-
tumsdauer der eingefligten LT-AlGaN Zwischenschicht.

Einfluss der Wachstumstemperatur

Aufgrund der Tatsache, dass die Zwischenschichten priméar zur Spannungskompensation in
die GaN Schicht eingefiigt werden, wird in den folgenden Wachstumsexperimenten die Zwi-
schenschicht fur 75 sek. abgeschieden, mit der eine minimale tensile Verspannung der Deck-
schicht erzielt werden konnte.

Die Wachstumstemperatur bestimmt den Verspannungsgrad der Zwischenschicht, wobei ge-
ringere Temperaturen zur Relaxation und hohe Temperaturen zu einem pseudomorphen
Wachstum flhren. Dies stellen die in-situ Kriimmungsmessungen in Abb. 4.12 in Abhangig-
keit verschiedener Abscheidetemperaturen dar. Bei den Temperaturen zwischen 860°C und
885°C waéchst die AlGaN Zwischenschicht teilrelaxiert auf. dadurch wird das darauffolgende
GaN nur schwach kompressiv vorgespannt. Erst bei Temperaturen von 830°C und niedriger
relaxiert die diinne AlGaN Schicht und erzielt ein stark kompressiv verspanntes GaN, welches
nach dem Abkiihlprozess einen flachen Wafer mit Kriimmung 0 km™ hinterlasst. Die Kriim-
mungskurven fur die Zwischenschichttemperaturen zwischen 750°C und 830°C erzielten den
identischen Verspannungszustand in der GaN Deckschicht (hier nicht gezeigt). Aus diesem
Grund wurde die Temperatur nicht tiefer als 750°C eingestellt.
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Abb. 4.12: In-situ Krimmungskurven der GaN Teststrukturen mit jeweils einer, bei verschiedenen
Temperaturen abgeschiedenen AIGaN Zwischenschichten.
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Das Temperaturfenster, in dem die relaxierten AlIGaN Zwischenschichten gewachsen werden
konnen, ist mit mehr als ATzs=80°C (750-830°C) sehr breit. Der Einfluss der relaxierten Zwi-
schenschichten innerhalb dieses Temperaturbereichs auf die GaN Kristallqualitat ist daher als
gleichbleibend zu erwarten und nur von den Reaktorschwankungen bestimmt, siehe Abb.
4.13. Weil die Wachstumsexperimente gerade in dem Temperaturfenster der AlGaN Relaxa-
tion durchgefiihrt wurden, kann aus den w-Halbwertsbreiten in Abb. 4.13 (a) und (b) keine
konkrete Abscheidetemperatur flr eine optimale GaN Kristallqualitat abgeleitet werden.
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Abb. 4.13: Einfluss der Wachstumstemperatur der AlGaN Zwischenschicht auf die w-
Halbwertsbreiten des (a) symmetrischen (0002) und (b) des in der Oberflachenebene liegenden
(1010) Reflexes der GaN Deckschicht.
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Vergleicht man nun die Qualitat der GaN Struktur mit 1340 nm Dicke basierend auf der di-
cken- und temperaturoptimierten Zwischenschicht von 475 arcsec (Tilt) und 1450 arcsec
(Twist) mit der Qualitat der GaN Basisschicht, welche auf der optimierten LT-AIN Keim-
schicht einen Tilt von 692 arcsec und einem Twist von 1050 arcsec erzielte, stellt sich heraus,
dass durch das Einfugen der AlGaN Zwischenschicht zwar die Zahl der c-Typ Defekte sinkt,
aber die a-Typ Defekte zunehmen. Um die Bildung der Versetzungen zu unterbinden und
gleichzeitig eine optimale Spannungskompensation zu erreichen, kdnnen Gradienten in der
AlGaN Zwischenschichten zu hervorragenden Kristallqualitaten fuhren, wie die folgenden
Abschnitte zeigen.

4.3. Funktionsweise von Gradienten in ternaren Zwischenschichten

Im Rahmen des BMBF-Projektes GaNonSi wurde die Optimierung einer GaN Templatestruk-
tur (oder auch Pfferstruktur) beztglich Verspannung und Defektdichte fur das darauffolgende
Uberwachsen mit der aktiven Schicht fokussiert. Die Proben wurden auf 100 mm Si(111)
Substraten mittels des MOCVD Verfahrens in zwei verschiedenen Reaktortypen hergestellt.
Die Proben vom Probentyp a sind in einem Einzelscheiben Showerhead Reaktor gewachsen
worden. Die Proben vom Probentyp b sind in einem Showerhead-artigen Multiwaferreaktor
mit hoher Suszeptordrehgeschwindigkeit hergestellt worden. Der prinzipielle Probenaufbau
beider Probentypen ist in Abb. 4.14 dargestellt. Diese Probenstruktur dient der einfachen Op-
timierung des Herstellungsprozesses, ohne eine zeit- und kostenaufwendige LED-Struktur
wachsen zu missen. Fur das erfolgreiche Wachstum letzterer ist eine rissfreie Schichtdicke
fiir die elektronischen Bauelementschichten von ca. 2 um notwendig. In den hier untersuchten
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GaN
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Si substrate
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Abb. 4.14: Probenaufbau der optimierten GaN Templatestrukturen vom Probentyp (a) und vom
Probentyp (b).

Proben wird die eigentliche elektronische Bauelementstruktur durch eine hoch siliziumdotier-
te Abschlussschicht simuliert.

4.3.1. Verschiedene AlGaN Zwischenschichtansatze

Zur Findung einer geeigneten Zwischenschicht fir GaN auf groRflachigen Si-Substraten von
100 mm wurden zundchst mehrere Ansatze untersucht. Dabei kamen terndre AlGaN Zwi-
schenschichten zum Einsatz, welche unter Hochtemperatur- und auch unter Niedertempera-
turbedingungen, sowie mit und ohne Gradienten hergestellt wurden.

Zunachst wurde fir die Entwicklung und Optimierung der GaN Templatestrukturen der Ein-
fluss der Temperaturbedingungen (HT- oder LT) auf den Relaxationsgrad der ternaren AlGaN
Zwischenschichten untersucht. Dabei wurden erhebliche Unterschiede im Wachstumsmodus,
aber weniger im Relaxationsgrad festgestellt. Wahrend LT-AlGaN Schichten in einem 3-D
Inselwachstum (Stranski-Krastanov) aufwachsen und ein dichtes Netzwerk von Anpassungs-
versetzungen an der unteren Grenzflache bilden, wdachst die HT-AlGaN Schicht im 2-D
Wachstumsmodus (F.-van-der-Merwe) mit einer geringeren Zahl von Anpassungsversetzun-
gen auf. Wie das Versetzungsnetzwerk bei beiden Zwischenschichttypen (LT-AlGaN und
HT-AIGaN) ausgebildet ist, zeigen die Bruchkanten Hellfeld-TEM Aufnahmen in Abb. 4.15.
Beide Aufnahmen wurden an Teststrukturen angefertigt, bestehend aus einer unteren dicken
GaN Schicht (ca. 1 um) und der darauf gewachsenen Zwischenschicht. Die LT-AlGaN
Schicht ist ca. 60 nm dick und besitzt in den unteren 15 nm einen Aluminiumgradienten, der
zur Folge hat, dass sich die Anpassungsversetzungen nicht in einer Linie an der Grenzflache
ordnen, sondern hohenverteilt entlang des Gradienten liegen (rot markiert). Die LT-AlGaN
Schicht ist nicht Gberwachsen, weshalb an der oberen Grenzflache keine Anpassungsverset-
zungen sichtbar sind. Die nur 35 nm dicke HT-AIGaN Schicht besitzt keinen Gradienten und
entsprechend in einer Linie angeordnete Anpassungsversetzungen. Zusétzlich wurde diese
Schicht mit einer dinnen GaN Deckschicht (5 nm) iberwachsen.
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HT-AlGaN

Abb. 4.15: Hellfeld-TEM Aufnahme an der Bruchkanten der Teststrukturen vom Probentyp b mit
LT-AlGaN Zwischenschicht inklusive unterem Al-Gradienten (oben) und HT-AlIGaN Zwischen-
schicht (unten).

Auch hier sind keine Anpassungsversetzungen an der oberen Grenzschicht erkennbar, da die
Deckschicht 3-D-artig tberwuchs und nach 5 nm noch nicht koalesziert ist, was aus weiteren
TEM Analysen ersichtlich wurde.

Um die Struktur der Zwischenschichten mittels der Rontgendiffraktometrie sichtbar zu ma-
chen, ist die Messung einer reziproken Gitterkarte (reciprocal space map - RSM) an einem

asymmetrischen GaN Reflex sinnvoll. Bei der Messung am asymmetrischen (1124) GaN Re-
flex werden sowohl Informationen Uber die Gitterparameter der Basalflachen des c-
achsenorientierten Wurtzitkristalls gewonnen, als auch uber die Prismenflachen. Daraus las-
sen sich zusatzlich Aussagen lber die Komposition und den Verspannungszustand bzw. den
Relaxationsgrad einzelner Schichten und Schichtanteile in der Gesamtstruktur treffen (siehe
Abschnitt 2.3.2). Die Messung einer solchen reziproken Gitterkarte ist allerdings ein integra-
les Verfahren, d.h. die auftauchenden Reflexe kdnnen nicht direkt einer Lage in der Ge-
samtstruktur zugeordnet werden. Ist der Aufbau der gemessenen Struktur bekannt, erfolgt die
Zuordnung der Reflexe folglich aus Plausibilitatsuberlegungen. In diesem Fall wurde eine
breite Variation von Teststrukturen untersucht, die die eindeutige Zuordnung der Reflexe zu-
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Abb. 4.16: Asymmetrischer RSM der GaN Teststrukturen vom Probentyp b mit 60 nm dicker LT-
AlGaN Zwischenschicht und unterem AlGaN Gradienten (a) und 35 nm HT-AlIGaN Zwischen-
schicht (b).
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lasst. Die asymmetrischen RSMs zu den LT- und HT-AlGaN Zwischenschichten sind in Abb.
4.16 dargestellt.

Betrachtet man die Intensitat entlang der Relaxationsgeraden, besitzen alle Reflexe, die sich
auf dieser Geraden befinden, freie und unverspannte Gitterkonstanten und entsprechen, ab-
héngig von der Lage auf der Geraden, einer bestimmten AlGaN Komposition. Der intensive
GaN Reflex liegt auf der Relaxationsgeraden und nimmt demzufolge seine naturliche, unver-
spannte Gitterkonstante an. Die Reflexe des 4-stufigen AlGaN Puffers liegen links von der
Geraden und sind kompressiv verspannt. Genauer verspannnen die Pufferschichten mit zu-
nehmendem Galliumgehalt immer stérker kompressiv, erkennbar an dem gréRRer werdenden
Abstand links zur Relaxationsgeraden. In die andere Richtung der Relaxationsgeraden verhalt
es sich ebenso, allerdings sind die Gitter dann tensil verspannt. Die rot eingekreisten Intensita-
ten markieren das Signal der Zwischenschicht. Beide Schichten sind teilrelaxiert und ihre
Signale liegen in unterschiedlichen Hohen zur Relaxationsgeraden, d.h. sie besitzen folglich
nicht dieselbe AlGaN Komposition. Die LT-AlGaN Schicht ist mit ca. 81% leicht alumini-
umbhaltiger als die HT-AlGaN Schicht, welche nur ca. 70% Aluminium besitzt. Die LT-
AlGaN Schicht besitzt einen unteren Al-Gradienten, was die Verlangerung des Signals er-
klart. Aus der TEM Analyse ist bekannt, dass die LT AlGaN Schicht Kompositionsfluktionen
aufweist, was diesen Effekt noch verstarkt. Der Relaxationsgrad der beiden Zwischenschicht-
typen l&sst sich mithilfe der Beziehung:

1 1
q'mess _ mess mess  1Mess
_“r Substrat __ 9x,f 9x,Substrat 4.1
r= qlelax_  mess - 1 1 ( . )
f Substrat relax .1Mess
xf qx,Substrat

bestimmen. Die LT-AlGaN Schicht ist beztiglich des darunterliegenden GaN um 75% (+20%)
relaxiert, die HT-AlGaN Schicht nur etwa 50% (x20%).

In der TEM Analyse wird der Relaxationsgrad aus dem mittleren Abstand der Anpassungs-
versetzungen bestimmt. Fir die LT-AlGaN Schicht betragt dieser 92% (£20%) und fiir die
HT-AlGaN Schicht 82% (£20%).

Wird die HT-AlGaN Schicht mit dickem GaN (~1.5 um) tUberwachsen, entstehen auch an der
oberen Grenzflache Anpassungsversetzungen. Die Koaleszenz des tiberwachsenden GaN ist
folglich ein zwingendes Kriterium zur Bildung von Anpassungsversetzungen, da sich vorwie-
gend mit dem Verbinden der GaN Wachstumsinseln Verspannungsfelder in der Basalebene
ausbilden. Die Dichte der oberen Anpassungsversetzungen ist gemal dem Modell der klassi-
schen LT-AIN Zwischenschicht nach Abb. 4.1 wesentlich geringer als die der unteren Grenz-
flache (Abb. 4.17). Das auf die HT-AlIGaN Schicht folgende GaN ist kompressiv vorgespannt

HT-AlGaN JK

:

Abb. 4.17: Hellfeld cross-section TEM Aufnahme der HT-AlIGaN Zwischenschicht in einer dicken
GaN Matrix.
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und vom darunterliegenden GaN entkoppelt, was zusétzlich mithilfe von symmetrischen 0/26-
Messungen anhand der Reflexaufspaltung nachgewiesen wurde (Cunteres can = 5.1884 A, Coperes
can = 5.1824 A).

Die Oberfléchen der HT- und LT-AlGaN Teststrukturen wurden zusatzlich mittels AFM un-
tersucht. Beide Schichten sind gerissen und weisen ein dichtes Rissnetzwerk auf. Bei der mit
dickem GaN uberwachsenen HT-AlGaN Schicht zeigt die HRTEM Analyse iberwachsene
Risse, die darauf hindeuten, dass zumindest die HT-Zwischenschichten schon wahrend des
Wachstums reiRen. VVon tberwachsenen HT- Zwischenschicht wurde ebenfalls eine asymmet-
rische reziproke Gitterkarte aufgenommen und der einfachen HT-AlGaN Teststruktur gegen-
Ubergestellt (Abb. 4.18). Beide Proben, sowohl die diinn mit GaN bedeckte als auch die mit
dickem GaN Uberwachsene HT-AlGaN Zwischenschicht zeigen dieselbe Reflexlage der Zwi-
schenschichten. Die Zwischenschichten sind infolge des Reif3ens (teil)relaxiert, was die Refl-
exposition im RSM bestétigt. Al-Konzentration und Relaxationsgrad sind bei beiden Proben
vergleichbar.
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Abb. 4.18: Vergleich der asymmetrischen RSMs (1124) der GaN Teststruktur vom Probentyp b mit
dinner HT-AIGaN Zwischenschicht (a) mit 5 nm diinnem GaN uberwachsen und (b) mit 1.5 um
dickem GaN (iberwachsen.

Der Vergleich der Konzepte zeigt, dass Zwischenschichten mit abrupten Grenzflachen nahezu
eine Linienanordnung der Anpassungsversetzungen aufweisen. Ein gradueller Ubergang zur
Zwischenschicht fuhrt zu einer breiten Hohenverteilung der Anpassungsversetzungen. LT-
AlGaN Zwischenschichten relaxieren mit 80% Relaxationsgrad stérker als die HT-AlGaN
Schichten (70%). Anders als bei den reinen HT-AIN Zwischenschichten (teil)relaxieren auch
die HT-AIGaN Schichten. Fir die Weiterentwicklung der Zwischenschichten fur eine GaN
Templatestruktur werden die gradierten LT-AlGaN Schichten weiter verwenet unrd unter-
sucht.

4.3.2. Doppelgradierte LT-AlGaN Zwischenschichten

Die finalen GaN Templatestrukturen besitzen insgesamt drei Zwischenschichten (vgl. Abb.
4.14), wobei die unterschiedlichen Zwischenschichttypen fir die etwa 4.4 um dicken GaN
Unterbauten optimiert wurden. Die Zwischenschichten vom Probentyp b besitzen einen Al-
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Abb. 4.19: Konzentrationsprofil der AlIGaN Zwischenschichten zu erkennen in den z-Kotrast TEM
Aufnahmen (links) und dem z-Kontrast Linienausschnitt (rechts)[IKZ10].

GaN Doppelgradienten, wobei eine untere und eine obere gradierte AlGaN Schicht eine hoch-
aluminiumhaltige Kernschicht mit etwa 65-70% Aluminium einschlieen. Das Konzentrati-
onsprofil der ersten und zweiten doppelgradierten Zwischenschichten ist in den z-
Kontrastaufnahmen in Abb. 4.19 dargestellt. Der untere Gradient ist mit etwa 13 nm etwas
dinner als der obere Gradient (ca. 18 nm). Die Kernschicht ist nur etwa 8 nm dick. Die zuge-
horige Linienmessung (Abb. 4.19 rechts) der z-Kontrastaufnahmen zeigt den relativen Ver-
lauf der Aluminiumkonzentration entlang der Zwischenschicht. Darin ist deutlich zu erken-
nen, dass die Gradienten unterschiedliche Anstiege enthalten, entsprechend ihrer Position. Die
untere Schicht besitzt einen starkeren Gradienten, als die obere.

Wie schon im vorherigen Abschnitt gezeigt, hat auch hier der untere AlGaN-Gradient zur
Folge, dass sich die Spannungsfelder in verschiedenen Lagen des Gradienten aufbauen, so
dass die entstehenden Anpassungsversetzungen nicht exakt in einer Grenzflache liegen, son-
dern entlang des Gradienten hohenverteilt sind, siehe Abb. 4.20. Die roten Markierungen in
TEM-Aufnahme (a) kreisen die Anpassungsversetzungen der unteren Grenzschicht ein, die
blauen die der oberen, die zusatzlich ein Indiz und ein MaR fur die Relaxation sind. In der

(b)
Abb. 4.20: TEM-Analyse der doppelgradierten Zwischenschicht vom Probentyp b mit verschieden
dichten Anpassungsversetzungen oberhalb und unterhalb der Zwischenschicht. Im linken TEM Bild
sind die oberen (blau) und unteren (rot) Anpassungsversetzungen markiert, wobei die unteren De-
fekte durch den Gradienten in der Hohe verteilt liegen. In der TEM Aufnahme rechts liegen die
unteren Anpassungsversetzungen teilweise schon im darunterliegenden GaN [IKZ11].
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HRTEM Aufnahme (b) ist zusétzlich der z-Kontrast der Zwischenschicht schwach erkennbar.
Eine statistische TEM Analyse ergab zudem, dass es keine vollverspannten Bereiche im unte-
ren Gradienten gibt. Es taucht in jeder untersuchten Struktur ein dichtes Netz von Anpas-
sungsversetzungen an der unteren Zwischenschichtgrenzflache auf, die die Relaxation der
AlGaN Schicht belegen.

Die Anpassungsversetzungen bilden sich nicht nur im unteren Gradienten, sondern einige
wenige schon im darunterliegenden GaN. D.h. schon vor dem Beginn der unteren gradierten
Schicht entstehen auch im GaN starke Spannungsfelder, die zur Bildung von Anpassungsver-
setzungen flhren. Die TEM Bilder in Abb. 4.20 zeigen wesentlich weniger obere Anpas-
sungsversetzungen verglichen zu den unteren, was bedeutet, dass das nachfolgende GaN (na-
hezu) die Gitterkonstante der Zwischenschicht annimmt und dadurch kompressiv vorgespannt
und von der unetren GaN Schicht entkoppelt ist, wie es in dem Modell der klassischen LT-
AIN Zwischenschichten in Abb. 4.1 veranschaulicht ist.

Die dopppelgradietren Zwischenschichten funktionieren neben der Spannungskompensation
zusétzlich als Filter fur threading dislocations ((a+c)-Typ, c-Typ und a-Typ). In den TEM
Aufnahmen in Abb. 4.21 ist genau zu erkennen, dass die Versetzungen in die Zwischen-
schicht einlaufen und schon kurz zuvor im GaN abknicken (Pfeile). Die Spannung, die im
GaN unmittelbar unter der AlGaN Schicht aufgebaut wird, fihrt zum Abknicken der Verset-
zungslinien, wie es bereits in [Rom03] beschrieben ist. Im nachfolgenden GaN tauchen die
Linienversetzungen nicht mehr auf; da sie durch das Spannungsfeld der unteren Zwischen-
schichtgrenzflache abknickten und mit einer anderen Versetzung mit entgegengesetztem Bur-
gers-Vektor annihilierten. Auch diese TEM Aufnahmen zeigen eine unterschiedliche Dichte
der oberen und unteren Zwischenschichtlibergange, was in Summe zu einer starkeren Kom-
pression im darauffolgenden GaN fiihrt, welches leicht teilrelaxiert mit nur wenigen oberen

Abb. 4.21: TEM Aufnahme der ersten und zweiten Zwischenschicht in einem GaN Template vom
Probentyp b. Die roten Pfeile markieren die Anpassungsversetzungen am unteren Grenzlibergang
von GaN zu AlGaN. Die grinen Pfeile zeigen die abknickenden Linienversetzungen durch das an
der unteren Grenzflache GaN/AlGaN aufgebaute Spannungsfeld [IKZ11].
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Anpassungsversetzungen auf der Zwischenschicht aufwéchst. Die doppelgradierten Zwi-
schenschichten scheinen laut den TEM-Aufnahmen zunéchst genauso zu funktionieren, wie
reine LT-AIN Zwischenschichten.

Um die genaue Funktionsweise der doppelgradierten AIGaN Zwischenschichten zu verstehen,
wird das Modell in Abb. 4.22 zu Hilfe gezogen, welches aufbauend auf den detailierten Ront-
genuntersuchungen entwickelt wurde. Die Zwischenschicht ist dabei durch alle eingenzeich-
neten Al-Atome (rot) gekennzeichnet. Die doppelgradierte Schicht besteht aus zwei Span-
nungsanteilen. Der untere AlGaN Gradient relaxiert mit zunehmender Dicke und nimmt nach
oben hin mit zunehmenden Al-Gehalt eine kleinere a-Gitterkonstante an.

Abb. 4.22: Modell des partiellen Relaxierens.
Die Zwischenschichten bestehen aus einem
unteren AlGaN Schichtgradienten, welcher

—— relaxiert und einem oberen Schichtsystem
AlGaN pseudomorph  (AlGaN Kernschicht + oberer AlGaN
AiGaN | Schichtgradient), welcher vollverspannt auf
graded % ..es dem relaxierten Anteil wéchst.
AlGaN g LTy |
e GG GREE 8 6 83 6 6 86 8 & 6 8 T THT

ceccccccsss eecsss o AN
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Die darauffolgende AlGaN Kernschicht und der obere Gradient wachsen pseudomorph zum
unteren Gradienten und nehmen die a-Gitterkonstante der oberen Grenzflache des unteren
AlGaN-Gradienten an. Im relaxierten Zwischenschichtbereich entstehen die vielen Anpas-
sungsversetzungen, die aufgrund des AlGaN Gradienten nicht in einer scharfen Grenzflache
liegen, sondern Uber die Hohe des gesamten unteren Schichtgradienten verteilt sind. Der da-
rauffolgende pseudomorphe Anteil, besteht aus einer etwa 8 nm diinnen stark aluminiumhal-
tigen AlGaN Kernschicht und dem etwa 16 nm dicken oberen Gradienten. Die gesamte
Zwischenschicht ist demzufolge nur partiell relaxiert. Die darauffolgende GaN Schicht wéchst
idealerweise pseudomorph zu der partiell relaxierten Zwischenschicht. Die TEM Aufnahmen
zeigten zwar, dass das obere GaN leicht relaxiert, da an der AlGaN/GaN Grenzflache einige
wenige Anpassungsversetzungen auftauchen. Allerdings ist der Relaxationsgrad sehr gering
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Abb. 4.23: Asymmetrischer RSM einer vollstandigen GaN Template Struktur mit 3 doppelgradier-
ten AlGaN Zwischenschichten. Diese Probe ist vom Probentyp b und wurde am asymmetrischen

(1124) GaN Reflex gemessen.
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und die kompressiv vorspannende Funktion der partiell relaxierten Zwischenschichten voll-
standig gegeben. Dieser Mechanismus setzt sich fur alle weiteren Zwischenschichten fort.

Bei der Betrachtung der reziproken Gitterkarte der GaN Templatestrukturen mit den doppel-
gradierten Zwischenschichten (Abb. 4.23) ist der Anteil der Zwischenschichten zwar deutlich
von der restlichen Pufferstruktur separierbar, allerdings lasst sich die partielle Ralaxation
nicht anhand dieser durchgewachsenen Schichtstruktur nachweisen.

Das Signal, welches von dern Zwischenschichten herlhrt, liegt auf der gx-Position relativ zum
GaN Reflex und ist zudem noch aufgrund der graduellen Al-Verteilung entlang g, langgezo-
gen. Weil die Gitterkarte das aufsummierte Signal aller Schichtanteile zeigt, lasst der RSM
zunachst vermuten, dass AlGaN Gitter dieselbe basale Ordnung annimmt, wie die GaN
Schichten.

Um die Spannungsanteile der doppelgradierten Zwischenschichten aus dem Réntgensignal zu
separieren, wurde die Struktur mithilfe des Trockenétzverfahrens stickweise um jeweils eine
GaN- und eine Zwischenschicht reduziert. Betrachtet man nun die asymmetrischen RSMs in
Abb. 4.24, bleiben die Schwerpunkte der senkrechten pseudomorphen Reflexe mit abneh-
mender Zwischenschichtzahl bei einem festen g, Wert von -6.31 nm™. Gleichzeitig schiebt
und verschmalert sich das GaN Signal mit abnehmender Schichtenanzahl infolge der geringe-
ren Beugungsintensitat. Diese mit abnehmenden Schichtanteilen gemessenen RSMs zeigen
deutlich, dass die AlGaN Zwischenschichten in jeder Position dieselbe partiell relaxierte Al-
GaN Gitterstruktur nach dem Modell in Abb. 4.22 annehmen, und das GaN auf jede Zwi-
schenschicht pseudomorph aufwéchst. Ein leichter qx-Versatz der AlGaN-Zwischen-
schichtsignallage ist nach jedem tzschritt zu erkenn und ist eine Folge einer leicht veranderten
Al-Konzentration im unteren Zwischenschichtgradienten. Durch die Al-Konzentration in der
Kernschicht wird auch die Vorspannung des darauffolgenden GaN mal3geblich beeinflusst.
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Abb. 4.24: Asymmetrischer RSM der GaN Templatestruktur mit (links) zwei und (mitte) nur einer
doppelt gradierten AlGaN Zwischenschichten. Rechts besitzt die Struktur nur eine GaN Schicht

und keine Zwischenschicht. Die Proben wurden am asymmetrischen (1124) GaN Reflex gemessen.

Bei einem der Ruckétzexperimente atzte die gesamte GaN Templatestruktur soweit und aniso-
trop herunter, dass neben der unteren GaN Schicht auch noch wenige Stellen der Zwischen-
schicht erhalten blieben, wie es die FE-REM Bruchkantenbilder aus verschiedenen Fokustie-
fen in Abb. 4.25 (a) zeigen. Diese Probe ist beispielhaft, um die Entkopplung der ersten Zwi-
schenschicht von der ersten GaN Schicht zu veranschaulichen. Denn das Signal der
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Abb. 4.25: (a) FE-REM Aufnahmen der anisotrop trockengeatzten Probe vom Probentyp b, bei der
nicht nur die erste GaN Schicht ibriggeblieben ist, sondern auch einige Artefakte der doppelgra-
dierten Zwischenschicht und (b) der dazugehdrige asymmetrische RSM. Die senkrechte schwarze
Linie markiert den Schwerpunkt des Zwischenschichtsignals, die Schemazeichnung zeigt den Struk-
turaufbau.
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partiell erhaltenen Zwischenschichtfragmente liegt auf einer anderen qx-Position als das da-
runterliegende GaN, welches folglich ein vom AlGaN abweichendes basales Gitter besitzt.
Die senkrechte schwarze Linie markiert den Schwerpunkt des Zwischenschichtsignals, wel-
ches eindeutig nicht pseudomorph zum darunterliegenden GaN ist. Die a-Gitterkonstante der
Zwischenschicht ist mit ca. 3.175 nm erheblich kleiner als das tensil verspannte GaN, dessen
a-Gitterkonstante bei ~ 3.194 nm liegt.

Anhand des asymmetrischen RSMs an diesen Zwischenschichtfragmenten enthaltenen Struk-
tur kann anschaulich das Modell der partiell relaxierten Zwischenschichten angewandt wer-
den, siehe Abb. 4.26. Die einzelnen Anteile der doppelgradierten Zwischenschicht sind farb-
lich den Reflexen im RSM zugeordnet. Es ist zu beriicksichtigen, dass die Zuordnung der
Reflexe vor allem die Zuordnung des relaxierten AlGaN Bereichs aufgrund der Uberlagerung
der Intensitéten aller Strukturanteile grob und nicht exakt ist.
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Abb. 4.26: Zuordnung der Teilbereiche (relaxiert und pseudomorph) der doppelgradierten Zwi-
schenschicht zu den Intensitaten im asymmetrischen RSM der geatzten Probe vom Probentyp b mit
Zwischenschichtartefakten nach anisotropem Atzen.
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Um auszuschlieRen, dass durch das Atzen der Struktur Relaxationseffekte der stark aufgerau-
ten Oberflache zu einem Verschieben der Intensitdten im RSM gefuhrt haben, wird der sym-
metrische ®/20@-Scan am (0002) GaN Reflex zum RSM von der vollstdndigen Schichtstruktur
hinzugezogen (Abb. 4.27). Im symmetrischen ®/2@-Scan wird die Aufspaltung des GaN Re-
flexes durch die kompressiv vorspannenden und entkoppelnden Zwischenschichten sichtbar.
Da der asymmetrische RSM eine Kombinationsmessung der a und c-Gitterkonstanten ist, da-
gegen der hinzugezogene symmetrischen ®/20-(0002)-Scan lediglich Informationen Uber die
c-Gitterkonstanten der Struktur enthalt, ist die Einordnung des w/2©-Scans nur zur Veran-

schaulichung. Ein senkrecht zur Relaxations-
intensity geraden laufender Schnitt durch den intensi-
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o

gen, bezeichnen die Maxima der verschiede-
nen Anteile im GaN Schichtstapel. Folgt man
der gestrichelten senkrechten Linie, auf der
die pseudomorphen Reflexe liegen, wird
deutlich, dass der Reflex, der zum untersten
GaN gehort (tensil verspannt), nicht auf einer
Position mit dem Signal der Zwischenschich-
ten liegt. Die Maxima der Reflexe aus den
oberen GaN Schichten liegen nicht exakt, wie
A in dem oben beschriebenen Modell, auf der
3 ? Linie des pseudomorphen Zwischenschicht-
Abb. 4.27: Zuordnung der GaN Spannungsan-  Signals. Das liegt zum einen an der leichten
teile aus dem symmetrischen Reflex zu den  Relaxation des aufwachsenden GaN (siehe
GaN Anteilen im asymmetriscehn RSM der  tepg Aufnahme in Abb. 4.20) und zum ande-
vollstandigen GaN Template Struktur. i . . .
ren an der sich graduell mit der Schichtdicke
abbauenden kompressiven Verspannung. Weil die oberen GaN Schichten Si-dotiert sind, wird
der Abbau der kompressiven Spannung noch verstarkt. Die genaue Analyse der einzelnen
Verspannungszustande im gesamten GaN Schichtstapel und die Qualitatsentwicklung mithilfe
optimierter Zwischenschichten werden im nachsten Abschnitt 4.3.3. detailliert behandelt.

1.7E+04

Einfach gradierte LT-AlGaN Zwischenschichten

Die Proben vom Probentyp a, die in dem Showerhead-Einzelwaferreaktor hergestellt wurden,
besitzen ebenfalls einen AlGaN Gradienten in den Zwischenschichten, allerdings mit nur ei-
nem oberen Gradienten. Diese Zwischenschichten wurden ebenfalls mittels der TEM-Analyse
charakterisiert, Abb. 4.28. Sowohl in der TEM z-Kontrastaufnahme der Zwischenschicht
(Abb. 4.28 a) als auch in dem relativen Kompositionsprofil (Abb. 4.28 b) ist zu erkennen,
dass der untere Ubergang zur Zwischenschicht abrupt und der obere Ubergang verschmiert ist
bzw. die Aluminiumkonzentration nach oben hin kontinuierlich abnimmt. Dabei ist der obere
Gradient mit nur 5-7 nm halb so dick, wie der des Probentyps b.
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Abb. 4.28: TEM Aufnahme(z-Kontrast) der Zwischenschicht vom Probentyp (a) mit dazugehori-
gem EDX-Lienscan (griiner Pfeil + Intensitatsprofil darunter) [IKZ10].

Die hochaufgeldste TEM Analyse ergab, dass die Zwischenschicht ab einer Dicke von 10 nm
vom 2-D Wachstum zum 3-D Wachstum tbergeht. Der obere Gradient ist folglich kein echter
Gradient, sondern eine starke Rauigkeit der oberen Grenzflache. An der unteren Grenzflache
entstehen Anpassungsversetzungen, die aufgrund des abrupten GaN/AIN Ubergangs in einer
Linie an der Grenzflache liegen. Jedoch bildeten sich einige wenige Anpassungsversetzungen
bereits vereinzelt im unteren GaN aufgrund erhéhter Spannungsfelder, die beim Wachsen der
Zwischenschicht im unteren GaN entstehen (Abb. 4.29). Das Auftauchen vermehrter Anpas-
sungsversetzungen im GaN kann auflerdem ein Indiz dafiir sein, dass die kritische GaN
Schichtdicke bzw. tensile Schichtspannung erreicht ist, um eine kompressiv gegenwirkende
Zwischenschicht einzufligen [Rag05].

Die Anzahl der Anpassungsversetzungen an der unteren Zwischenschichtgrenzflache ist ver-
glichen zu den doppelgradierten Zwischenschichten vom Probentyp b gering. Auch an der
oberen Grenzflache tauchen nur vereinzelt Versetzungen auf und das darauffolgende GaN
waéchst kohdrent weiter. Aus den w/26-Messungen wurde deutlich, dass die einfach gradierten
LT-AlGaN Zwischenschichten vom Probentyp a vollverspannt sind und daher keine Entkopp-
lung durch eine messbare Kompression auf das darauffolgende GaN ausuiben. Die z-Kontrast
Aufnahme (ber einen weiten Bereich zeigt eine Region der Zwischenschicht mit Anpas-
sungsversetzungen an den Grenzflachen, aber auch eine Region, die weder an der oberen,
noch an der untern Grenzflache Versetzungen besitzt.

(@) (b)

Abb. 4.29: z-Kontrast-Aufnahme (a) und HRTEM Aufnahme (bs) der Probe vom Typ b mit oberem
Zwischenschichtgradienten. Die roten Pfeile markieren Anpassungsversetzungen.

Im Vergleich der Zwischenschichten mit Einzelgradienten (Probentyp a) und Doppelgradien-
ten (Probentyp b) in Abb. 4.30 zeigt sich, dass im RSM der Probe mit einfachgradierten Zwi-
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Abb. 4.30: Vergleich der asymmetrischen RSMs von den GaN Templatestrukturen mit (a) einfach
gradierten AlGaN Zwischenschichten vom Probentyp a und (b) mit doppelgradierten AIGaN Zwi-
schenschichten vom Probentyp b. Gemessen wurde am asymmetrischen (1124) GaN Reflex.

schenschichten ebenfalls ein Signal auftaucht, welches sich an der gx-Position des GaN befin-
det und von den Zwischenschichten herriihrt. Betrachtet man die RSMs beider Zwischen-
schichttypen, wird aus beiden Signalverldufen deutlich, dass die beiden AlGaN Zwischen-
schichten unterschiedliche Konzentrationen und Gradienten enthalten. Beim Probentyp a ist
die Zwischenschicht deutlich aluminiumhaltiger als bei Probentyp b. Der Vergleich zeigt,
dass der maximale Aluminumgehalt der Zwischenschicht bei Probentyp a im Bereich von 95-
100% liegt, was an dem hohen q,-Wert des pseudomorphen Reflexes abzulesen ist. Der Al-
GaN Gradient dartiber besitzt im Vergleich zur Kernschicht ein nur schwach aluminumhalti-
ges Konzentrationsgefalle, welches etwa zwischen 60-30% Al liegt. Die Zwischenschichten
vom Probentyp b zeigen im RSM eine Kontinuitét in der Aluminiumverteilung. Das langliche
Signal Uber dem GaN ist nahezu gleichméaRig intensiv. AulRerdem besitzen die Zwischen-
schichten vom Probentyp b kein reines AIN, denn auch die Kernschicht besteht aus AlGaN.
Aus den z-Kontrast-Profilen der TEM Aufnahmen ist bekannt, dass die Kernschicht den
héchsten Aluminiumgehalt besitzt. Die Zwischenschicht-Reflexe mit hochstem qg,-Wert bzw.
kleinster c-Gitterkonstante, welche dem AlGaN mit hochstem Al-Gehalt zugeordnet werden
kann, stimmen mit einer Konzentration von 65-70% Uberein.

Die RSMs zeigen zudem, dass der Gberwiegende GaN Schichtanteil der Templatestruktur mit
einfachgradierten Zwischenschichten tensil verspant ist (Probentyp a), dagegen ist die Struk-
tur vom Probentyp b mit doppelgradierten Zwischenschichten kompressiv verspannt, was aus
den TEM-Bruchkantenanalysen auch so zu erwarten war.

Die Wirkungsweise der einzelnen Zwischenschichten wird mithilfe der vertikalen Kathodo-
lumineszenzmessungen an der Bruchkante beider Probentypen sichtbar (Abb. 4.31). Die ver-
tikal laufende gestrichelte Linie markiert die Wellenlange der D% X-Lumineszenz, bei der ein
idealer, unverspannter GaN Kristall leuchten wiirde. Lumineszenz bei langeren Wellenldngen
korreliert mit tensil verspanntem GaN, andersherum bedeutet GaN Lumineszenz bei kiirzeren
Wellenléngen einen kompressiven Verspannungszustand [Pas10]. Weil diese Methode mit
~60 nm lokal hochaufgel6st ist und die Luminenszenz empfindlich von den Einflussen der
Bruchkanteneffekte (Oberflachenrelaxation, Beschadigung) und der Si-Dotierung abhangt, ist
hier im Wesentlichen der vertikale Verlauf und nicht die absolute Lage der Lumineszenz ent-
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Abb. 4.31: Kathodolumineszenzmessung an der Bruchkante der Probentypen a (a) und b (b). Dar-
gestellt ist der vertikale Spannungsverlauf des GaN im Bereich der bandkantennahen Lumineszenz
vom GaN [Dem10].In dem vertikalen Signalverlauf ist keine spannungsentkoppelnde Wirkung
durch die einfachgradierten Zwischenschichten in Probentyp a zu erkennen. Dagegen belegt das
Springen des KL-Signals bei Probentyp b eine deutlich Spannungsentkopplung durch die doppel-
gradierten Zwischenschichten.

scheidend [Muel3]. Auffallig ist bei Probentyp a mit einfach gradierten Zwischenschichten,
dass keine Verénderung der Lumineszenzposition nach Einfligen einer Zwischenschicht zu
beobachten ist. Die tensile Verspannung im GaN nimmt kontinuierliche mit der Schichtdicke
zu. Demzufolge ist der GaN Stapel ohne oder nur mit geringer Beeinflussung bzw. Span-
nungsentkopplung durch die Zwischengewachsen gewachsen worden. Das Gegenteil ist bei
Probentyp b der Fall, bei der nach jeder doppelgradierten Zwischenschicht die Wellenlange
der GaN Lumineszenz springt. In diesem vertikalen Lumineszenzprofil ist deutlich zu erken-
nen, dass jede einzelne Zwischenschicht eine stark entkoppelnde Wirkung hat. Aus der nach
oben breiter werdenden Lumineszenz ist zudem der Einfluss der Si-Dotierung im zu erken-
nen. Die Lumineszenz im untersten, undotierten GaN weist die schmalste Linienbreite auf,
wahrend nach oben mit steigender Dotierung das Signal immer breiter wird. Besonders beim
Probentyp a ist die Spektrenverbreiterung infolge der Si-Dotieung zu sehen.

Mit Hilfe dieser vertikalen KL-Bruchkantenanalyse klart sich schlieRlich auf, dass die Zwi-
schenschichten des Probentyps a mit einfachgradierten Zwischenschichten keine bzw. nicht
messbare Funktion in der Spannungskompensation besitzen. Daraus l&sst sich schlielZlich die
Signalposition in dem entsprechenden RSM in Abb. 4.30 (a) erklaren. Denn die einfachgra-
dierten Zwischenschichten sind nahezu vollstdndig pseudomorph zu den jeweils darunterlie-
genden GaN Schichten gewachsen. Nur sehr wenige Anpassungsversetzungen waren an der
oberen Zwischenschichtgrenze zu beobachten.

Mit Hilfe der umfassenden Rontgenanalysen zusammen mit den TEM und KL Ergebnissen
konnte schlieBlich der signifikante Unterschied der beiden Zwischenschichttypen entschlis-
selt werden. Die einfachgradierten Zwischenschichten vom Probentyp a sind nahezu vollver-
spannt auf dem darunterliegenden GaN gewachsen. Bezliglich der Spannung wéchst der GaN
Schichtstapel nahezu unbeeinflusst von den Zwischenschichten mit kontinuierlich zunehmen-
der tensiler Verspannung auf. Der kompressive Spannungseinfluss dieser pseudomorphen
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Zwischenschichten ist gering und fuhrt bei einer Gesamtschichtdicke von ca. 4.4 um gerade
noch nicht zum ReiRen, aber zu einer insgesamt tensilen VVerspannung der Probe, was an der
konkaven Waferkrimmung einer Profilmessung nachgewiesen wurde. Diese Zwischenschich-
ten besitzen nur in geringem Mal die beabsichtigte Funktion der LT-AIN Zwischenschicht
und fihren zu keiner messharen Entkopplung der einzelnen GaN Schichtanteile.

Die doppeltgradierten AlGaN Zwischenschichten der Proben vom Typ b besitzen hingegen
die erwartete Funktion der Spannungsentkopplung und spannen das darauffolgende GaN stark
kompressiv vor. Allerdings relaxieren diese Zwischenschichten nicht vollstandig, wie es bei
den klassischen LT-AIN Schichten der Fall ist [Bla02, Rei03], sondern relaxieren partiell ent-
lang des graduellen Zwischenschichtsystems, wie es in dem dazu entwickelten Modell in
Abb. 4.22 sizziert ist. Nur der untere AlGaN gradierte Zwischenschichanteil und die Kern-
schicht relaxieren und nehmen mit zunehmendem Aluminiumgehalt eine kleinere basale Git-
terkonstante an. Der darauffolgende obere Schichtanteil, bestehend aus einem oberen AlGaN
Gradienten, nimmt die basalen Gitterparameter des unteren Zwischenschichtteils vollstandig
an, ebenso wie das darauffolgende GaN. Der untere AlGaN Gradient besitzt folglich die ei-
gentliche spannungsentkoppelnde Funktion der Zwischenschicht, indem er durch das graduel-
le Relaxieren den darauffolgenden Schichten die basalen Gitterparameter vorgibt. Dabei wirkt
die AlGaN Kernschicht als stabilisierende Schicht, um die Gitterkonstante an der Grenzflache
des unteren AlGaN Gradienten zur AlGaN Kernschicht zu fixieren. Der obere AlGaN Gradi-
ent spielt fir den Spannungsaufbau und die Defektreduktion keine Rolle und ist in diesem
System redundant. In den Gesprachen mit den Epitaktikern kam schlie3lich heraus, dass der
obere Gradient tatsachlich unbeabsichtigt war und eine Folge von Ga Anlagerungen an die
eventuell 3-D artige Keimschichtoberflache sein kénnte.

4.3.3. Einfluss der AlGaN Zwischenschichtdicke

Wie die doppeltgradierten LT-AlGaN Zwischenschichten kompressiv auf das darauffolgende
GaN wirken, wurde im letzten Abschnitt ausfthrlich erklart. Weiterhin hat die Dicke der Zwi-
schenschicht einen entscheidenden Einfluss auf den Verspannungszustand der darauffolgen-
den GaN Schicht und zuletzt auf die Verspannung der gesamten Templatestruktur. Um den
Einfluss der Zwischenschichtdicke zu untersuchen, wurden in den etwa 4.4 um dicken GaN
Stapel 3 der doppelgradierten Zwischenschichten gleicher Dicke gewachsen. Die Zwischen-
schichtdicke innerhalb der drei Proben wurde zwischen 16 nm, 20 nm und 28 nm variiert.
Diese Dickenangaben beziehen sich auf die gesamte Dicke der AlGaN Schicht, d.h. auf den
unteren und obene Gradienten und die Kernschicht. Mit Hilfe von o/26 Messungen im strei-
fenden Einfall wurde die kompressive Restspannung der oberen GaN Deckschicht in Abhén-
gigkeit von der Zwischenschichtdicke bestimmt, wie der Tabelle 4.1 zu entnehmen.

Tabelle 4.1: Dicken der Zwischenschichten und die Spannung der GaN Oberflache vom GaN Schicht-
stapel berechnet aus Rontgen-GIID Messungen

Dicke | ocan (OF)

diinne Zwischenschichten | 16 nm | -0,082 GPa
mittlere Zwischenschichten | 20 nm | -0,429 GPa
dicke Zwischenschichten 28 nm | -0,515 GPa
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Die Zunahme der kompressiven Verspannung im GaN mit dicker werdenden Zwischen-
schichten spiegelt sich direkt in den ex-situ Krimmungsprofilen wieder (Abb. 4.32). Bei ge-
ringen Zwischenschichtdicken ist die Krimmung konvex und besitzt nur eine geringe Durch-
biegung von 24 um. Mit zunehmender Zwischenschichtdicke wird die konvexe Krimmung
starker (Durchbiegung 54 pum). Allerdings Ubersteigen 28 nm eine kritische Zwischenschicht-
dicke, wodurch die wahrend des Wachstums aufgebaute kompressive Spannung teilweise
durch plastische Deformation des Si Substrates entlastet wird. Bei der plastischen Deformati-
on des Substrates gleiten die Netzebenen im Si entlang der Gleitebenen, wodurch sich der
Wafer asymmetrisch verformt. Das plastische Deformieren wird oberhalb einer bestimmten
Spannung ausgelost, begunstigt durch die hohe Wachstumstemperatur. Bei diesem Mecha-
nismus wird hauptséchlich Spannung im Substrat abgebaut. Die Spannung in der Schicht
bleibt erhalten, so dass der Wafer nach dem Abkdhlen rissfrei bleibt. Allerdings ist die Ver-
formung des Wafers stark sattelformig mit einer Durchbiegung von 925 pm.

~_(c) _sample C - thick IL

(a) sample A - thin IL (b)sample B - medium IL

z[um (BVcalia: £ z [pm] BV " ]
PV-value: 24 pm ﬂ 5 PV-value: 54 ym = :(;/W\fa‘sllze‘ :125 pm|
bow: 13.6 ym 21 bow:35um | gw, DS

Abb. 4.32: 3-D Krimmungsprofile der GaN Templatestrukturen mit verschiedenen Zwi-
schensichichtdicken. Die konvexe Kriimmung nimmt mit der Zwischenschichtdicke zu. Die Probe
mit den dicken Zwischenschichten ist sattelférmig nach plastischer Deformation.

Der zugehdrige ,,.Bow®, ein nach dem SEMI-Standard bestimmter Krimmungswert, ist mit
nur 6.4 um sehr klein verglichen zur Durchbiegung (Min-Max-Wert) und stellt fur asymmet-
rische Krimmungsprofile keine zuverlassige Angabe dar. Speziell fiir die fotolithografische
Weiterverarbeitung mdissen geringe Bow-Werte eingehalten werden, welche fir einen
100 mm Wafer bei etwa 30-60 um Bow lie-
gen [Oli07].

Die plastische Verformung bei der Probe mit
dicken Zwischenschichten hinterldsst im Sili-
zium feine Streifen entlang der Gleitebenen,
die in der Nomarski Mikroskopie vorrangig in
der Nahe des Flats sichtbar werden (Abb.
4.33).

Mithilfe der symmetrischen Réntgenmessung
in der ©/206 Konfiguration lassen sich die
Variationen der c-Gitterkostanten direkt
der plastisch deformierten Probe mit dicken ijssen. A_bhanglg v_on dem gemess?nen
Zwischenschichten. Streifen, charakteristsiche Winkelbereich lassen sich alle zur Oberflache

Markmale der Verformung, sind durch das parallelen Netzebenen erfassen, so dass
GaN auf der Si Oberflache sichtbar. sowohl alle Kompositionen zwischen AIN

) = 5

5 ot e B L B

Abb. 4.33: Nomarski Mikroskopieaufhnahme
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und GaN, als auch alle Verzerrungen dieser Gitter eingefangen werden. Allerdings stellt diese
Messung eine Integration aller vohandenen Netzebenen innerhalb der Schichtstruktur dar, so
dass sich die Reflexe vom AlGaN Unterbau und den Zwischenschichten tiberlagern und nicht
trennen lassen (Abb. 4.34). Die Fluktuation der AIGaN Anteile zwischen den Proben kann
ihre Ursache in den verschiedenen Zwischenschichtdicken haben, aber auch eine Folge der
starken Variation der AlGaN Komposition und Verspannug im Puffer sein.

/26 (0002) GaN auf Si (111)
15 GaN

dicke ZS
— mittlere ZS
0.1 dinne ZS

0.01 4

1E-3 4

1E-4 4

norm. Intensitat (willk. Einheiten)

34.0 345 350 355 36.0 36.5
26) (Grad)

Abb. 4.34: Symmetrische w/20@ Messung am (0002) GaN Reflex der drei Proben mit verschieden
dicken Zwischenschichten. Die AlGaN Signale aus dem Puffer und den Zwischenschichten sind
iberlagert und lassen sich nicht trennen.

Zur Trennung dieser sich (berlagernden AIGaN Signale konnen die asymmetrsichen
reziproken Gitterkarten zuhilfe genommen werden. Wird nur der entsprechende Bereich
extrahiert, in dem die interessanten Reflexe (von den Zwischenschichten und dem AlGaN
Puffer) auftauchen, und integriert diesen entlang g, So entsteht ebenfalls eine Verteilung aller
c-Gitterkonsten bzw. eine quasi-symmetrische Rdntgenmessung (Abb. 4.35 rechts). Die
Proben wurden sowohl bei den symmetrischen Rontgenmessungen als auch bei den RSMs im
Waferzentrum gemessen. Alle drei Proben besitzen einen exakt gleichen AlGaN Puffer, denn
die aufintegrierten Signale aus den RSMs liegen genau tbereinander (Abb. 4.35 rechts unten).
Folglich ist das Wachstum der AIGaN Pufferstruktur ein gut kontrollierter und
reproduzierbarer Prozess. Dass die Aluminiumkomposition bzw. der Verspannungszustand
des Puffers Uber den Wafer stark fluktuiert, zeigt Abb. 4.35 rechts oben. Das extrahierte

RSM (112 dicke ZS q, integriert vom RSM (1124) AlGaN Zwischens.
8.14 Intensitat 141 GaN T T T T — —
(counts) a — diinne ZS
9.0E+06 0.1+ —— mittlereZS{
805 % B o ~ —— dicke ZS
3 | = S 26e+06 L 0.014 1
79 : - ) 7.3E+05\;:‘ 1E-31 1
£ 216405 8 1E-44, T T T T : ; .
= ‘I %) 7.70 7.75 780 7.85 790 7.95 8.00 8.05
No” 60E+04 14 : : ; ; : . s
w781 = AlGaN Puffer
c
= | & . 176404 —
DN , = AN
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Abb. 4.35: Aus den asymmetrischen RSMs (links) extrahierte und aufintegrierte AlIGaN Reflexe, die
zum Puffer (rechts unten) oder zu den Zwischenschichten (rechts oben) gehéren.
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Zwischenschichtsignal schwankt beziiglich der AlGaN Zusammensetzung in den Proben, was
bei exakt gleichen Al-Kompositionen in den unterschiedlich dicken Schichten nicht zu
erwarten ware. Demnach besitzen die dinnen Zwischenschichten im Mittel weniger
Aluminium, die dicken Schichten im Vergleich mehr. D.h. sie sind nicht nur mit
unterschiedlicher Dicke gewachsen, sondern kompositionell ebenfalls etwas unterschiedlich,
obwohl sie laut dem Epitaktiker identisch gewachsen wurden.

Den Einfluss dicker werdender Zwischenschichten auf die Entkopplung der einzelnen GaN
Schichten und auf den Verspannungszustand des obersten GaN, zeigen die hochaufldsenden
®/26-Messung fiir den GaN (0002) Reflex in Abb. 4.36. Die oberste GaN Schicht ist zugleich
auch die dickste Schicht (~2 um) im gesamten Stapel und dominiert in der symmetrischen
Konfiguration die Intensitat. Mit diinnen Zwischenschichten erreicht das oberste GaN eine
nur leicht kompressive Verspannung, was mit der geringen konvexen Krimmung des gesam-
ten Wafers einhergeht (vgl. Abb. 4.32) und mit den Spannungswerten aus Tabelle 4.1 Uber-
einstimmt. Mit immer dicker werdenden Zwischenschichten, baut sich zunehmend mehr
kompressive Spannung im GaN auf, erkennbar am Schieben der Intensitdtsmaxima zu kleine-
ren 26-Winkeln. Die zugehdrigen Krimmungsmessungen belegen die hohe aufgebaute Ver-
spannung anhand einer starkeren Biegung mit dicker werdenden Zwischenschichten bis hin
zur plastischen Deformation des Substrates bei Uberschreiten einer kritischen Zwischen-
schichtdicke. Die Entkopplung der einzelnen GaN Schichten in mehrere Reflexanteile wird
mit steigender Zwischenschichtdicke ausgepragter. Zu beiden Seiten des Hauptreflexes tau-
chen deutliche Schultern auf. Die Schulter bei groReren 26-Werten rithrt von dem tensil ver-
spannten untersten GaN Schicht her. Bei allen drei Proben liegt dieser Reflex an derselben
Stelle, d.h. die untere GaN Schicht ist bei allen 3 Proben identisch.

0/20 (0002) GaN auf Si

, [ dicke zs’ '
10" 4—— mittlere ZS
—— diinne ZS

10°4

Intensitat (cps)

10°4 kompressiv < tensil ]

34.44 34.50 34.56 34.62 34.68
20 (Grad)

Abb. 4.36: Hochauflosender 6/26-Scan in dem Winkelbereich, in dem nur der GaN Reflex der drei

Proben mit verschieden dicken Zwischenschichten sichtbar ist. Die Entkopplung der GaN Schicht-

anteile wird in der Aufspaltung des GaN Reflexes in 3 Reflexanteile sichtbar.

Um die einzelnen Spannungsanteile des GaN Templates bestimmen zu kdénnen, wurde die
Struktur schrittweise zuriickgeétzt und schliel3lich mittels der Rontgendiffraktometrie ein ver-
tikales Spannungsprofil bestimmt. Flr die schichtselektiven Spannungswerte wurden die c-
Gitterkonstanten aus den symmetrischen ©/20 Scans verwendet, siehe Abb. 4.37.

Die Abweichung der gemessenen c-Gitterkonstanten vom relaxierten Gitter gibt die Gitter-
verzerrung wieder. Ein c-planar gewachsener GaN Kiristall ist in der Regel biaxial verzerrt.
Das bedeutet, dass bei Dehnung oder Stauchung der a-Gitterkonstanten ebenso die c-Gitter-
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©/20 (0002) (}aN ; ©/20 (0002) GaN ©/26 (0002) GaN
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s e

\
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Abb. 4.37: /20 Messungen inklusive Simulationen an einer stufenweise gedtzten Template Struk-
tur. Die eingefugten Schemazeichnungen zeigen die verbliebene Struktur, wobei (links) die am
meisten geatzte Struktur und (rechts) die am wenigsten geatzte Struktur abgebildet sind.

konstante in einem festen Verhéltnis schrumpft oder ausdehnt. Dieses feste Verhaltnis der c
zu a-Gitterkonstanten wird Poissonrelation genannt, die durch die materialspezifische Pois-
sonzahl v festgelegt ist (sieche Grundlagen 2.1.3). Fir die durchgefiihrten Berechnungen wurde
eine Poissonzahl von v = 0.2103 angenommen [Pol96].

Nach jedem Trockenatzschritt wurde jeweils eine Zwischenschicht entfernt. Die am meisten
geétzte Struktur besteht nur noch aus einer GaN Schicht (Abb. 4.37 links), die mittlere Struk-
tur besteht aus 2 GaN Schichten (Abb. 4.37 mitte), die eine Zwischenschicht enthalt, und die
rechte Struktur besitzt 3 GaN Schichten und 2 Zwischenschichten (Abb. 4.37 rechts). Ent-
sprechend der tbriggebliebenen GaN Schichtanteile bestehen die dazugehérigen Simulationen
aus der gleichen Anzahl an Verteilungen. Dadurch ist es moglich, die einzelnen Reflexpositi-
onen der entsprechenden GaN Schichtlage zuzuordnen. Beginnend mit der am meisten geatz-
ten und gleichzeitig simpelsten Struktur, wird deutlich, dass diese Schicht im Wesentlichen
tensil verspannt ist, aber zusétzlich eine kompressive Schulter besitzt, die etwa 3% der Ge-
samtintensitat ausmachen. Dieser kompressiv verspannte Anteil kommt mdglicherweise aus
dem Schichtanteil, der direkt auf dem vorspannenden AlGaN Puffer gewachsen ist. Dieser
Anteil besitzt eine hohe Anzahl an Linienversetzungen, die zu einem groRen Teil in den ersten
10 bis 100 nm annihilieren und dadurch einen Ubergang vom kompressiven in den tensilen
Verspannungszustand bewirken [Rag05, Dad02, Can05, RomO03, Fol05]. Eine ausfuhrliche
TEM Analyse der Defektannihilation in verschiedenen GaN Wachstumsphasen liefern Moram
et al. in Ref. [Mor09], allerdings auf Saphirsubstraten. Cantu et al. erweiterten diese Analyse
und zeigten, dass nur Linienversetzungen mit a-Komponente (Stufen- und gemischte Verset-
zungen) am Relaxationsprozess beteiligt sind. Das Abknicken von Schraubenversetzungen
wird in den nitridischen Schichten wegen der verminderten Anzahl kaum beobachtet. Auf-
bauend auf der Simulation der am Einfachschicht aus Abb. 4.37 links werden die die simulier-
ten Verteilungen dieser unteren GaN Schicht fiir die Simulationen an der néchst dickeren
Struktur aus Abb. 4.37 (mitte) festgehalten. Fir eine einfache visuele Zuordnung werden die
festgehaltenen und Ubertragenen Verteilungen in der gleichen Farbe kodiert, wie in der Simu-
lation zuvor. Anhand des zweiten ausgepragten GaN Reflexes (blau), welcher bei einem nied-
rigeren 20-Winkel auftaucht, wird deutlich, wie stark die erste Zwischenschicht das untere
und obere GaN entkoppelt und das zweite GaN stark kompressiv verspannt. Auch hier ist ein
weiterer verborgener Reflex auf der stark kompressiven Winkelseite zu erkennen. Dieser Re-
flex beinhaltet nicht nur den kompressiv verspannten GaN Anteil direkt Uber dem AlGaN
Puffer, sondern zusétzlich den Anteil, der sich direkt uber der Zwischenschicht befindet und
noch stérker kompressiv vorgespannt ist, als das GaN im oberen Bereich der zweiten Schicht.
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Weil diese zweite GaN Schicht mit 2.5-10'® cm™ schwach Si-dotiert ist, wird der Relaxati-
onsmechanismus des kompressiv vorgespannten GaN noch zusétzlich verstarkt [Can03,
Dad03, Dad04a]. Die schwach intensive, verborgene Verteilung gibt demzufolge den Span-
nungsgradienten entlang der Si-dotierten GaN Schicht wieder. In der Simulation der Messung
vom dicksten GaN Stapels (Abb. 4.37 rechts) taucht eine weitere Verteilung (grin) auf, die
verglichen zur darunterliegenden Schicht starker kompressiv verspannt ist und den weiter
vorspannenden Charakter der zweiten Zwischenschicht bestatigt, wie es auch die TEM Ana-
lyse zeigt.
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Abb. 4.38: w/20 Scan mit vollstindiger Simulation der gesamten GaN Templatestruktur mit drei
doppelgradierten Zwischenschichten (links) und PL-Spektren von jeder stufenweise geétzten GaN
Templatestruktur (rechts). Die einzelnen Verteilungen bzw. Spektren sind farblich den entspre-
chenden GaN Schichten des Gesamtstapels zugeordnet. Zusétzlich sind die Spannungswerte ange-
geben, die sich aus den Maxima der Verteilungen bzw. Spektren ergeben.

Mit Hilfe der vorangegangen Simulationen bzw. Reflexzuordnung zur jeweiligen GaN
Schicht im Schichtstapel, ist nun eine vollstdndige Simulation flr die Messung der gesamten
GaN Templatestruktur moglich (Abb. 4.38 a). Mithilfe der Gleichung (2.7) wurden die ent-
sprechenden Verspannungswerte berechnet. Anhand dieser Spannungswerte wird verdeut-
licht, welche enorme Druckverspannung durch die verhéltnismaRig dinnen Zwischenschich-
ten erzeugt wird. Die erste Zwischenschicht baut laut den Réntgendaten mit nur 28 nm Dicke
eine Spannungsdifferenz von 1.11 GPa auf. Um die Rontgenergebnisse mit einer ebenfalls
spannungssensitiven Methode zu vergleichen, wurden an den geétzten Strukturen Draufsicht
Photolumineszenzmessungen (PL) bei tiefer Temperatur (T = 10 K) durchgefiihrt (Abb. 4.38
b). Bei den daraus bestimmten Spannungswerten ist allerdings zu beriicksichtigen, dass die
GaN Oberflache durch das Atzen stark aufgeraut ist und die PL Messung moglicherweise
dadurch beeinflusst ist. Die starke Oberflachenbeschadigung ist auch der Grund, warum fir
die Spannungsberechnung keine GIID-Messungen, die von einer glatten Oberflachenmorpho-
logie abhangig sind, vorgenommen wurden. Die PL Messungen bestatigen qualitativ den
durch die Rontgenanalyse bestimmten Spanungsverlauf, allerdings gibt es aufgrund genannter
storender Einfllsse im qualitativen Vergleich leichte Abweichungen.

Da nun aus den schichtselektiven 0/20-Messungen die Reflexlagen der verschiedenen
Schichtanteile im GaN Template definiert sind, kann nun auch die Kristallqualitat mit Hilfe
von ®-Scans gemessen werden. Die w-Halbwertsbreiten des symmetrischen und des in der
Oberflachenebene liegenden (10-10) Reflexes enthalten Informationen (iber die GaN Kristal-
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litgroRe (laterale und vertikale Kohdrenzlange), die Verdrehung (Twist) und die Verkippung
(Tilt) [Met98]. Aus den in hoheren Beugungsordnungen gemessenen Halbwertsbreiten wurde
der Einfluss der lateralen und vertikalen Kohé&renzlangen bestimmt, der sich fur alle drei Pro-
ben als vernachléssig herausstellte, da die KristallitgroRe (laterale Kohadrenzlange) groRer als
das Bestrahlungsvolumen war. Daraus folgt, dass die w-Halbwertsbreiten direkt mit dem
Twist und Tilt korrelieren.

Mit dicker werdenden Zwischenschichten zeigt sich eine gegenldufige Tendenz von Twist
und Tilt (Abb. 4.39 a). Wéhrend der geringste Twist von 488 arcsec mit dem Einbau dicker
Zwischenschichten erreicht wird, nimmt der Tilt zugleich den groRten Wert mit 390 arcsec an.
Andersherum gelingt der geringste Tilt (340 arcsec) mit dunnen Zwischenschichten, aber
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Abb. 4.39: w-Halbwertsbreiten des symmetrischen (0002) Reflexes, die dem Tilt entspricht und des

(1010) Reflexes, die dem Twist entspricht (links) und Schrauben- und Stufenversetzungsdichten aus
der Draufsicht TEM-Analyse (rechts) in Abhéangigkeit von der AIGaN Zwischenschichtdicke.

gleichzeitig steigt der Twist auf 520 arcsec. Betrachtet man nun den Twist als MaR fir die
Menge an Stufenversetzungen und ebenso den Tilt als MaR fiir die Schraubenversetzungs-
dichte, bedeutet dies, dass die Schraubenversetzungen mit dem Einbau dicker Zwischen-
schichten starker reduziert werden, als mit diinnen Zwischenschichten. Dagegen werden die
Stufenversetzungen starker durch dinne Zwischenschichten unterdriickt, weniger dafir die
Schraubenversetzungen. Von der statistischen TEM Analyse ist bekannt, dass 85% der Lini-
enversetzungen eine reine a-Komponente besitzen. D.h. im oberen GaN dieser Schichten do-
minieren hauptsachlich die Stufenversetzungen. Die statistische Versetzungsanalyse ergab,
dass die Probe mit den diinnen Zwischenschichten eine absoluten Liniendefektdichte von
1.1-10° cm™ besitzt, von denen 1.8-10% cm™ Schraubenversetzung einnehmen. Mit dicken
Zwischenschichten wird schlieldlich eine geringere absolute Versetzungsdichte von
6.8-10% cm? mit nur 9-10” cm™ Schraubenversetzungen erzielt, was fiir GaN auf Si Strukturen
einen hervorragenden Ausgangspunkt fir das weitere Uberwachsen mit der aktiven
Schichtstruktur darstellt.

An der Probe mit den diinnen Zwischenschichten wurde eine Bruchkanten TEM Analyse mit
verschiedenen Beugungsebenen angefertigt (Abb. 4.40). Die TEM Aufnahme (a) ist eine Kol-
lage mehrerer nebeneinanderliegender Positionen, die in der (1120) Beugungsebene gemessen

wurden. Die Aufnahme (b) zeigt die gleichen Positionen gemessen in der (0004) Beugungs-
ebene.
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Abb. 4.40: Dunkelfeld Bruchkanten TEM Aufnahme der Probe mit 3 diinnen doppelgradierten Zwi-
schenschichten [Mar11].

Die Beugungsbilder zeigen, dass durch den Einbau der Zwischenschichten die Versetzungsli-
nien zu einem grofRen Teil gefiltert werden. Nach der zweiten Zwischenschicht tauchen kaum
noch Kontraste von c-Typ Versetzungen auf. In der letzten Schicht sind sie vollstandig elimi-
niert, wobei die dunne Préparatdicke nach oben hin berticksichtigt werden muss. Die Anzahl
der Verletzungslinien mit a-Komponente berwiegt dagegen deutlich. Durch die Zwischen-
schichten werden auch die Versetzungen mit a-Komponente reduziert, allerdings werden die
a-Typ Versetzungen nicht vollstandig ausgeléscht. Anhand der abknickenden Versetzungen
mit a-Komponente wird der kompressiv vorspannende und entkoppelnde Charakter der Zwi-
schenschichten auf die darauffolgenden GaN Schichten besonders deutlich. Die erste Zwi-
schenschicht besitzt bereits eine hohe kompressiv vorspannende Wirkung, die zweite Schicht
baut eine noch starkere Druckspannung auf, was an der zusétzlichen Neigung der bereits ab-
knickenden Linienversetzungen sichtbar ist. Die letzte Schicht besitzt nur noch eine schwache
spannungskompensierende Funktion, aber eine stark defektreduzierende. Nach den bisherigen
Rdntgenergebnissen wird mit dicker werdenden Zwischenschichten mehr kompressive Span-
nung in der Struktur aufgebaut. Die TEM Resultate belegen das Abknicken der a-Typ Verset-
zungen mit dem Einbau kompressiver Spannung. Das Modell nach Romanov und Speck, nach
dem eine hohere Druckverspannung einen gréfieren Abknickwinkel der Linienversetzungen
mit a-Komponente bewirkt [Rom03], findet hier Anwendung.

Bei dem Vergleich von w-Halbwertsbreiten mit der Defektz&dhlung aus der TEM-Analyse tritt
eine Diskrepanz auf. Die Zunahme des Tilts mit dickeren Zwischenschichten aus Abb. 4.39
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(a) steht im Widerspruch zu den Defektdichten der TEM-Auswertungen aus Abb. 4.39 (b). Es
ist dabei zu berticksichtigen, dass der Tilt ein integriertes Signal tber den gesamten GaN
Schichtstapel ist und die Entwicklung der GaN Qualitat mit entsprechender Gewichtung der
Schichtdicke und Tiefe wiedergibt. Innerhalb der Struktur kénnen die Versetzungen mit c-
Komponente durch die Zwischschichten gefiltert oder erzeugt werden, was allerdings aus der
Summeninformation nicht trennbar ist. Die Entwicklung des Tilts mit der Zwischenschicht-
dicke gibt lediglich den Trend der Kristallqualitat der Gesamtstruktur an. In diesem Fall tragt
die oberste GaN Schicht, weil sie die dickste Schicht ist, maBgeblich zum Tilt bei.
Im Gegensatz zu den Tiltmessungen sind die Twistmessungen sehr oberflachensensitiv und
nur tUber wenige Nanometer Tiefe integriert. Gemessen wird bei der Geometrie im streifenden
Einfall am kritischen Winkel der Totalreflexion, bei dem der einfallende und monochromati-
sche Strahl mit einer geringen dynamischen, materialspezifischen Tiefe in die Probenoberfla-
che eindringt, aber gleichzeitig durch den flachen Einfallswinkel einen groRen Bereich der
Probenoberflache beleuchtet. Deswegen enthalten die Twistwerte ausschlieBlich Informatio-
nen Uber die Versetzungen mit a-Komponente in den obersten Nanomentern der GaN-
Deckschicht und stimmen zweifelsfrei mit den TEM-Daten (berein.

Eine mdgliche Erklarung fir die Diskrepanz zwischen Réntgen und TEM koénnte die durch
die Zwischenschichten induzierte kompressive Verspannung im darauffolgenden GaN sein.
Nach dem Modell von Romanov und Speck knicken sowohl a-Typ als auch (a+c)-Typ Ver-
setzungen bei Anderung der Kritallspannung ab [Rom03]. Das Abknicken der a-Typ Verset-
zungen beeinflusst die Prismenflache des Wurtzitkristalls bzw. den Streuvektor der in c-
Richtung zeigt und trdgt zur Verbreiterung der symmetrischen m-(0002)-Halbwertsbreite bei.
Veréndert sich durch die eingebaute kompressive Spannung der Abknickwinkel der gemisch-
ten Versetzungen, verandert sich das Verhdltnis der a- und c-Komponenten des Burgers-
Vektors und gleichermalRen der Beitrag zum Twist und Tilt. Mit kleiner werdender a-Burgers-
Vektorkomponente nimmt folglich der Twist ab, gleichzeitig steigt mit zunehmender c-
Burgers-Vektorkomponente der Tilt. Das Abknicken gemischter Versetzungen erklart
demnach gleichermaRen die Reduktion der Defekte mit a-Komponente und das Ansteigen der
Defekte mit c-Komponente, was die Diskrepanz zwischen den ®-(0002)-Halbwertsbreiten
und den TEM Daten aufklért.
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Abb. 4.41: Vertikales Spannungsprofil (links) und Qualitatsentwicklung bestimmt anhand der -
(0002)-Halbwertsbreite der GaN Templatestruktur mit dicken doppelgradierten Zwischen-
schichten.
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Mit den Spannungswerten der 4 unterschiedlichen und ausgepragten GaN Verteilungen aus
Abb. 4.38 wurde ein vertikales Spannungsprofil entlang der Schicht berechnet (Abb. 4.41).
Dem Spannungsverlauf wurde ein einfaches Modell zugrunde gelegt, in dem die graduelle
Relaxation als linear angenommen wurde. Zusétzlich wurde in jedem Trockenatzstadium die
®-(0002)-Halbwertsbreite gemessen, so dass neben dem Spannungsverlauf auch die struktu-
relle Qualitatsentwicklung dargestellt werden kann (Abb. 4.41 rechts). Aus dieser Gegeniiber-
stellung geht hervor, dass jede Zwischenschicht in dem GaN Schichtstapel eine individuelle
Funktion besitzt, abhangig von der Position im Schichtstapel. Die unterste Zwischenschicht
baut eine hohe kompressive Verspannung von insgesamt 1.11 GPa auf, bewirkt aber keine
Verbesserung der kristallinen Qualitat. Die zweite Zwischenschicht baut weitere 0.45 GPa
kompressive Verspannung auf, verbessert aber gleichzeitig die Kristallqualitdt um 120 arcsec.
Die letzte Zwischenschicht baut kaum weitere kompressive Spannung auf, hat dagegen einen
essentiellen Einfluss auf die o-Halbwertsbreite und verbessert den GaN Tilt schlieflich um
36%, was eine drastischen Reduktion von Schraubenversetzungen bedeutet. Das Filtern von
Schraubenversetzungen wurde auch in der TEM-Aufnahme in Abb. 4.40 bestatigt, in der die
oberste GaN Schicht keine c-Typ Versetzungen im (0004) Beugungskontrast mehr zeigt. Die-
se vertikale Spannungs- und Qualitatsanalyse verdeutlicht, dass jede einzelne Zwischen-
schicht innerhalb der Struktur separat bezlglich ihrer Aufgabe zur Spannungskompensation
und Defektreduktion optimiert ist.

Abschlielend ist zu sagen, dass mit Hilfe der Dickenoptimierung der doppelgradierter Zwi-
schenschichten eine finale Defektdichte von 6.8-10% cm™ mit einer minimalen Anzahl von 3
Zwischenschichten erzielt werden konnte.

4.3.4. Einfluss der Al-Komposition

In dem Kapitel zuvor wurde detailliert beschrieben, welchen Einfluss die AlGaN Zwischen-
schichtdicke auf die Gesamtspannung und die Linienversetzungen in der GaN Template
Struktur hat. Welchen Einfluss nun eine schwankende Aluminiumkonzentration in den Zwi-
schenschichten auf das darauffolgende GaN besitzt, wird nun in diesem Abschnitt erlautert.

Um der hohen thermischen tensilen Verspannung entgegenzuwirken, die wéhrend des Ab-
kiihlprozesses im GaN auf Si aufgebaut wird, missen die eingebauten Zwischenschichten
eine entsprechend hohe kompressive Spannung im darauffolgenden GaN aufbauen. Die Ge-
nauigkeit der zunehmenden Aluminiumkomposition des unteren Zwischenschichtgradienten
bestimmt die basalen Gitterkonstanten der nachfolgenden GaN Schicht. Wird die abschlie-
Rende AlGaN Komposition des unteren Gradienten nicht exakt erreicht, werden sowohl die
Kompression des GaN als auch die Defektreduktion vermindert.

Im Randbereich sind die Spannungsfelder aufgrund der Wachstumsinhomogenititen am en-
denden Kiristall sehr hoch und férdern die Rissbildung. Eine zu geringe Druckspannung er-
hoht zusétzlich die Wahrscheinlichkeit des Reil3ens. In Abb. 4.42 (a) sind die positionsabhan-
gigen symmetrischen o/2®-Messungen einer GaN Struktur mit 3 identischen doppelgradier-
ten Zwischenschichten dargestellt. In der Wafermitte sind die Aluminiumkonzentrationen
gezielt gelungen und die Entkopplung der einzelnen GaN Schichten durch eine ausgepragte
Reflexaufspaltung des Rontgensignals erkennbar. Weiter zum Waferrand hin nimmt die Alu-
miniumkonzentration in den Zwischenschichten ab, was zu einer geringeren kompressiven
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Abb. 4.42: ©/26 Rontgenmessungen am (0002)GaN Reflex gemessen von der Mitte zum Rand ei-
ner GaN Template Struktur mit drei doppelgradierten Zwischenschichten.

Vorspannung des GaN fuhrt, wie an der geringeren Reflexaufspaltung und der weniger kom-
pressiven Restspannung des obersten (intensivsten) GaN Signals zu erkennen ist. Dies wird
auch im Verlauf der oberflachennahen basalen Gitterkonstanten aus den ©/2@ Messungen im
streifenden Einfall bestétigt (Abb. 4.42 b). Unmittelbar am Waferrand fehlt die Kompression
von den Zwischenschichten vollstandig. Das GaN ist zugverspannt und eine Aufspaltung
nicht mehr vorhanden. In der Wafermitte betrdgt die Spannung vom oberen GaN -0.52 GPa,
welche schrittweise zum Rand bis zu -0.13 GPa abnimmt und schlieBlich unmittelbar am
Rand auf +0.26 GPa umschlagt.

Vom Waferzentrum und dem Waferrand wurden Bruchkanten TEM-Aufnahmen angefertigt,
die analog zu den Rontgenmessungen eine geringere Kompression der aluminiumschwa-
cheren Zwischenschichten auf das GaN im Randbereich zeigen (Abb. 4. 43). Noch deutlicher
wird allerdings, dass die Defektreduktion der Linienversetzungen im Randbereich schwéacher
ausfallt, als im Zentrum. Wahrend im Waferzentrum die Linienversetzungen mit a-

Komponente (im 11 00-Begungskontrast) und c-Komponente (im 0002-Begungskontrast)
nach der ersten Zwischenschicht wesentlich reduziert und die Versetzungen mit Schraubenan-

Abb. 4. 43: Dunkelfeld Bruchkanten TEM Aufnahmen an den (1100) und (0002) Beugungsebenen
von der Wafermitte mit hoherem Al-Gehalt in den Zwischenschichten (links, magentafarbener
Rahmen) und vom Waferrand mit geringerem Al-Gehalt (rechts, schwarzer Rahmen) der GaN
Templatestruktur mit insgesamt drei Zwischenschichten.
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teil nach der zweiten Zwischenschicht nahezu vollstandig eliminiert sind, verlieren die alumi-
niumschwacheren Zwischenschichten im Waferrandbereich die Filterwirkung und ein GroR-
teil der Linienversetzungen setzen sich in der ndchsten GaN Schicht fort.

Bei den Linienversetzungen handelt es sich vornehmlich um gemischte Versetzungen, die
sowohl einen Schrauben- als auch einen Stufenversetzungsanteil besitzen. Gemischte Verset-

zungen sind deshalb in beiden Beugungskontrasten (1100) und (0002) sichtbar. Das Modell in
Abb. 4.44 (a) verdeutlicht, wie sich die Filterwirkung der Zwischenschichten mit geringerem
Aluminiumgehalt reduziert. Bei einem hohen Al-Gehalt im Gradienten der Zwischenschicht
(Abb. 4.44 b) wird starke kompressive Spannung aufgebaut, die zum Abknicken der Verset-
zungen fuhrt. Mit héherer Spannung, werden die Versetzungslinien starker geneigt und anni-
hilieren mit Versetzungen, die einen entgegengesetzten Burgers-Vektor besitzen [Rom03,
Con02, Mor09].

Verringert sich der Aluminiumgehalt in der Zwischenschicht, wird weniger Spannung aufge-
baut und der Neigungswinkel der Versetzungen ist geringer. Die Spannung reicht nicht aus,
um das Abknicken und Annihilieren der Versetzungen herbeizufiihren und die Versetzungen
laufen in der ndchsten GaN Schicht weiter.

(a+c) Typ Versetzungen

Wafermitte Waferrand
(a) (b)
Abb. 4.44: Abknicken und Annihilieren der gemischten Linienversetzungen ((a+c)-Typ) bei hohem
Al-Gehalt (links) und mit geringem Al-Gehalt (rechts) in der Zwischenschicht.

Um dieses Modell und die Bruchkanten TEM Messungen zu belegen, wurden positionsab-
héngige ®-Scans einlang des Wafers durchgefihrt. Mit geringerem Aluminiumgehalt in den
Zwischenschichten nehmen die Versetzungen mit c-Komponente ab, was an dem sinkenden
Tilt in Abb. 4.45 (a) beobachtbar ist. Direkt am Rand steigt der Tilt abrupt an und weist auf
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Abb. 4.45: Positionsabhdingige w-Halbwertsbreiten am symmetrischen (0002) Reflex (links) und

am (1010) Reflex im streifenden Einfall an einer GaN Template Struktur mit 3 doppelgradierten
Zwischenschichten.
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die erhohte c-Typ Versetzungsdichte hin. Die Versetzungen mit a-Komponente hingegen
bleiben im inneren Waferbereich nahezu konstant (Abb. 4.45 (b). Erst am Rand steigt der
Twist und somit die Zahl der a-Typ Versetzungen stark an, was im Einklang mit den ©/26
Messungen aus Abb. 4.42 ist. Da unmittelbar am Rand der Spannungszustand der GaN Struk-
tur zum tensilen umschlagt, steigt dort gleichzeitig die Zahl das Versetzungen stark an, was
die zugehorigen Tilt- und Twistwerte belegen. Da Zwischenschichten am Rand sprunghaft
einen erheblich Anteil an Aluminium verlieren, ist die entkoppelnde und defektfilternde Wir-
kung aufgehoben. Gerade fur die gleichmaRige und vollflachige Effizienz einer auf der Temp-
latestruktur gewachsenen Multiqguantumwell (MQW) Struktur ist die Homogenitét der Puf-
ferstruktur und somit die Konstanz der Aluminiumgehalte in den Zwischenschichten ein not-
wendiges Kriterium. Die unmittelbaren Randbereiche werden in der Weiterverarbeitung nicht
berucksichtigt. Der prozessierbare Waferkern dagegen muss eine strikte Homogenitat der
strukturellen Eigenschaften aufweisen. Schon kleinste Schwankungen in der Aluminiumkon-
zentration konnen starke Auswirkungen auf den Spannungszustand und die Defektdichte des
GaN und somit auf die kritische Rissdicke der Struktur aufweisen, weshalb es diese Schwan-
kungen zu minimieren gilt.

4.4.  Homogenitatsuntersuchungen

Fur immer groRer werdende Waferdurchmesser erhéht sich die Anzahl der Bauteile bei
gleichbleibenden Prozesskosten. Allerdings nur dann, wenn die gewachsene Struktur tiber den
gesamten Wafer die gleichbleibende Eigenschaften zeigt. Die Homogenitét der Kristallquali-
tat, Dicke, Verspannung und optischen Eigenschaften sind essentiell fur die Verwendbarkeit
des vollstandigen Wafers in der Halbleiterindustrie. Im Folgenden werden verschiedene Me-
thoden vorgestellt, wie die Homogenitét beziiglich verschiedener Eigenschaften untersucht
werden kann.

Die beiden Probentypen a und b wurden in unterschiedlichen vertikalen MOCVD-
Reaktortypen hergestellt. Der jeweilig verwendete Reaktor hat dabei einen wesentlichen Ein-
fluss auf die Waferhomogenitat. Bei dem Showerheadreaktor fur Probentyp a stromt das Gas
vertikal nach unten und dann seitwaérts iber den rotierenden Wafer zum Gasauslass. Der Ab-
stand zwischen Gaseinlass und Suszeptor ist mit ca. 17 cm gering, weshalb es zum einen
kaum Vorreaktionen gibt und zum anderen wenig Turbulenzen. In dem eingesetzten Planeten-
reaktor flr den Probentyp b ist der Abstand zwischen Gaseinlass und Suszeptor sehr grof, so
dass die einstromenden Gase nicht gleichmaRig verteilt, sondern in Segmenten eingelassen
werden. Die Gase werden durch die hohe Rotation des Suszeptors nach unten gezogen, ver-
wirbeln spiralformig auf der Oberflache und stromen schliel3lich seitlich weg. Um die starken
Turbulenzen einzuddmmen, die ein gleichmaRiges Wachstum verhindern, werden durch ge-
eignete, programmgestiitzte Parameterwahl, wie Gasmenge, Rotationsgeschwindigkeit und
Druck die Stromungen kontrolliert.

Die Fotografien in Abb. 4.46 zeigen, dass durch die beiden verschiedenen Reaktortypen auch
wesentliche Unterschiede im Wachstumsprozess und somit in den Schichtdicken vorliegen,
was an den unterschiedlich verteilten Schichtdickeninterferenzen sichtbar wird. Im Shower-
headreaktor von Probentyp a bilden sich durch die Rotation des Wafers um die eigene Ach-
senmitte radialsymmetrische Interferenzmuster aus (Abb. 4.46 a). Im Multiwafer-
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Abb. 4.46: Fotografie der Waferoberflache des Probentyps a (a) und der des Probentyps b (b) auf
100 mm Si Wafers.

Planetenreaktor dagegen drehen sich insgesamt 6 Wafer wéhrend des Wachstumsprozesses
um die Suszeptorachse. Es entsteht ein bestimmter anlagentypischer Gasfluss tber den
Wafern, der zu einer unregelmaiigen Schichtdicke fihrt, sichtbar an einem streifigen Interfe-
renzmuster (Abb. 4.46 b). Im Wesentlichen sind die Schichtdickenschwankungen eine Abbil-
dung der Gasverteilung tber den Wafer wéhrend des Wachstums.

Auffallig ist, dass das Krimmungsverhalten der Wafer mit den Interferenzmustern korreliert,
die sich aufgrund der Schichtdickenschwankungen an der Oberflache zeigen (vgl. Abb. 4.47).
Die Probe (a) besitzt ein konkaves und symmetrisches Krimmungsprofil, was mit den kon-
zentrischen Interferenzringen in der Fotographie Ubereinstimmt. Die absolute Durchbiegung
(Peak-to-Valley-value) liegt bei 20.47 um, was fiir einen 100 mm Wafer einem Kriimmungs-
radius von 61 m entspricht. Der nach dem SEMI-Standard definierte Bow betragt 13.5 um
(Abb. 4.47 a). Im Krimmungsprofil der Probe (b) stimmt das Minimum gegeniliber dem Flat
mit den verdichteten Interferenzstreifen tberein. In der Ndhe des Flats laufen die Interferenz-
streifen auseinander, was im Krimmungsprofil als Maximum sichtbar ist (Abb. 4.47 b). Die
Durchbiegung betragt hier lediglich 11.34 um, bei einem Bow von nur 8.85 um. Fir eine fo-

Abb. 4.47:  Krimmungsprofil vom Probentyp a mit einer Durchbiegung von
20.47 um und einem Kriimmungsradius von 61 m (a), sowie vom Probentyp b mit einer Durchbie-
gung von 11.34 um, aber keinen eindeutigen Krimmungsradius aufgrund des asymmetrischen
Profils (b).
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tolithografische Weiterverarbeitung der Wafer ist die Krimmung ein wichtiges Mal3 flr die
Prozessierbarkeit. Wafer mit zu kleinen Krimmungsradien bzw. zu grof3er Durchbiegung
wirden in der Kontakt-Fotolithografie unscharfe Strukturen mit weichen Kanten bedeuten. In
der Chipherstellung mittels Kontaktlithografie darf deshalb abhangig von den individuellen
Geratespezifikationen ein kritischer Krimmungswert von ca. 30 pum fur 100 mm Wafer nicht
uberschritten werden.

Eine ortsabhé&ngige Darstellung der Oberflachenbeschaffenheit (Rauigkeit, Twist und Krim-
mung) wird durch die réntgenographische Topographiemessung im streifenden Ein- und Aus-
fall gewonnen. Dabei wird zunachst auf den (1010) Beugungsreflexes mit maximaler Intensi-
tat justiert und anschlieflend bei diesen festgelegten Bedingungen gemessen. Die vollflachige
Information erhélt man tber die ortsempfindliche Detektion mit dem Flachendetektor, indem
der Wafer schrittweise abgerastert wird. Genauere Details zur Réntgenanlage und zum Mess-
verfahren im streifenden Einfall sind in Kapitel 2.3.2 erldutert.
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Abb. 4.48: Réntgentopografiemessung an den (1010) GaN Netzebenen vom Probentyp a (a) und

vom Probentyp (b).
Der Vergleich beider Rontgentopografiemessungen der Probe a mit einfach gradierten Zwi-
schenschichten und der Probe b mit doppelgradierten Zwischenschichten in Abb. 4.48 zeigen
einen Intensitatsverlauf, der den Krimmungsmessungen (Abb. 4.47) und den Fotografien
(Abb. 4.46) &hnlich ist. Aufgrund des streifenden Einfalls des Primarstrahls gegeniiber dem
Flat entstehen entsprechend der Krimmung schattige Bereiche und intensiv bestrahlte Berei-
che. Der charakteristische Intensitatsverlauf ist bei beiden Proben hauptséchlich von der indi-
viduellen Kriimmung dominiert, was zusétzlich durch @-Maps im streifenden Einfall gepruft
wurde, siehe Abb. 4.50Fehler! Verweisquelle konnte nicht gefunden werden.
m oberen Rand der Topografiemessung Abb. 4.48 (a) behindern Risse am Rand das Beu-
gungssignal. Die Risse sind in der Fotografie aufgrund der Lichtverhéltnisse nicht zu erken-
nen. Bei der Probe vom Typ b liegen die [1010] Ebenen nicht exakt parallel zu den [1012]

Ebenen des Si Substrates, wodurch das Waferabbild in der Topografiemessung leicht ins ova-
le verzerrt wird [Dad07a].

Fur eine vollflachige Twistmessung zur Homogenitdtsanalyse der GaN Kristallitverdrehung
wird der einfallende Strahl derart auf den Wafer projiziert, dass dieser die Mitte des Wafer
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Abb. 4.50: Ortsabhangige w-Scans (w-Map) entlang des Wafers vom Probentyp a (a) und vom
Proebntyp b (b).

komplett Uberstrahlt und somit die maximale Lange des Wafers erfasst, (Details zu den Topo-
grafiemessungen sind Ref. [Kro09] zu entnehmen.)

Der Wafer rotiert bei dieser Messung schrittweise um einen kleinen Winkelbereich Aw + 0.3°.
Der Flachendetektor detektiert des gebeugte Signal ortssensitiv, so dass zu jeder Position x
ein -Scan entsteht. Die Wafer wurden zwischen den Topografiemessungen und den ®-Maps
nicht bewegt, so dass die Positionen Y=0 bei beiden Messungen exakt tbereinstimmen. Bei
ndherer Betrachtung der ®o-Maps in Abb. 4.50 gibt es einen Zusammenhang zum Intensitats-
verlauf der Topografien. Die intensitatsschwachen Bereiche der Topographiemessung tauchen
im o-Map mit schwécherer Intensitat und breiterer Verteilung (groRerem Twist) auf. Demzu-
folge wird die Rontgentopografie zum Teil auch von dem Verlauf der Kristallqualitat, in die-
sem Fall des Twists, entlang des Wafers bestimmt. Die Gegenuberstellung des Twistverlaufs
beider Proben zeigt, dass Probe a einen deutlich schlechteren Twist und somit eine schlechte-
re Kristallqualitéat besitzt als Probe b. Das erklart auch die verminderte Intensitét von Probe a

in der Topografiemessung. Eine genaue Messung ergab fir Probe a eine «-(10 1 0)-
Halbwertsbreite von 666 arcsec und 372 arcsec fiir Probe b.

Ein Gegenbeispiel zu den beiden bisherigen Proben, deren Intensitatsverlauf in der Rontgen-
topografie maRRgeblich von der Krummung beeinflusst ist, stellt eine weitere Probe (c) vom
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Abb. 4.49: Rontgentopographiemessung (links) und ortsabhdngige w-Scans (rechts) an den
(1010) GaN Netzebenen der Probe ¢ vom Probentyp b.
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Probentyp b dar (Abb. 4.49). Dieser Wafer besitzt eine nahezu symmetrische Krimmung mit
einem Min-Max-Wert von 7 um, was im Bereich der nativen Kriimmung des Substrates liegt.
Die zugehorigen ortsabhéngigen w-Messungen im streifenden Einfall (w-Map) belegen, dass
der fur ein symmetrisches Krimmungsprofil untypische Intensitatsverlauf in diesem Fall vom
Twist dominiert wird. Bei dieser Probe ist die Krimmung zwar optimal, allerdings der Twist
sehr schlecht. Diese Probe besitzt die gleichen anlagentypischen Interferenzmuster, wie Probe
(b) in Abb. 4.46, und zeigt dieselbe Korrelation zur Topografiemessung.

Die Reaktorgeometrie hat folglich einen Einfluss auf die Qualitatsverteilung. In Abschnitt
4.3.4 wurde bereits gezeigt, dass eine homogene Temperaturverteilung einen mafRgeblichen
Einfluss auf die Komposition der AlGaN Zwischenschichten, welche die Qualitat der darauf-
folgenden GaN Schicht bestimmt. Ist der Wafer wéhrend des Wachstums stark gekrimmt, ist
keine homogene Temperaturverteilung mehr gewahrleistet, genauso wenig wie ein gleichmé-
Riges Zwischenschichtwachstum mit vollflachig konstanter GaN Qualitéat.

Bei einem flachen Wafer wéhrend des Wachstums wird zwar eine gleichméBige Qualitatsver-
teilung garantiert, dagegen ist die Krimmung nach dem Abkuhlen aufgrund der hohen ther-
mischen Fehlanpassung von GaN und Si groR und fiihrt im Zweifel zum ReilRen der Schicht.
Gerade flr das InGaN/GaN MQW Wachstum, ist die homogene Temperaturverteilung ent-
scheidend fur den gleichméRigen Indiumeinbau und somit fur die Lage der LED Emissions-
wellenlédnge. Ein Abstand von weniger als 100 um (Wafer - Suszeptor) bedeutet schon eine
Temperaturabweichung von etwa 10 K [Kro05, Dad04a], wobei eine Temperaturvariation von
nur +1 K schon eine Wellenlangenverschiebung von -1.5 nm ausmacht. Aufgrund dessen
konzentrieren sich MOCVD-Reaktorhersteller auf die voneinander entkoppelte Einstellung
der einzelnen Heizzonen, um bei gekrimmten Wafern eine gleichméRRige Temperaturvertei-
lung zu erzielen [Sch10].

Die Rontgentopografie im streifenden Ein- und Ausfall ist eine mogliche Methode die
Oberflachenqualitat des Wafers routiniert in einem Zeitfenster von ca. 8 h zu untersuchen.
Um die einzelnen Einflisse auf den Intensitétsverlauf klaren zu kénnen, muss zusétzlich der
ortabhéngige Twist (0-Map) gemessen werden (zusétzlich ca. 3 h). So l&sst sich mit einem
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Abb. 4.51: Rontgentopografie der vertikal intergrierten strukturellen Eigenschaften. Aufgetragen
sind die ortsabhangigen Halbwertsbreiten, die am (0002) GaN Reflex gemessen wurden. Die Ab-
bildung rechts zeigt das Prozedere, nach dem die Probe schrittweise gemessen wurde.
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vergleichsweise geringen Zeitaufwand von 12 h die Homogenitat der Oberflachenqualitat
uber den gesamten Wafer ermitteln. Fur einen 150 mm Wafer l1&ge der Zeitaufwand bei insge-
samt 15h (o-Map bleibt konstant bei 3 h), d.h. bei einem Faktor 1.25 mehr, obwohl die
Waferflache 2.25 mal gréier als die eines 100 mm Wafers ist. Mit weiter steigenden Wafer-
durchmessern kdnnen somit Homogenitdtsmessungen mit geringem Zeitaufwand, aber hoher
Informationsdichte, praktiziert werden.

Bei der Homogenitatsanalyse sind nicht nur die Oberflacheneigenschaften von Interesse. Flr
die Untersuchung der Homogenitét des vertikalen Strukturaufbaus ist ein Rocking-X-Phi-Map
als weitere Topografiemessung geeignet, Abb. 4.51. Eine Rockingkurvenhalbwertsbreite ent-
hélt sowohl Informationen Uber die Kristallverkippung (Tilt) und KristallitgroRe (vertikale
Kohérenzlange) also auch Uber die Verteilung verschiedener Netzebenenabsténde, die sich
aus Verspannungs- und Kompositionsvariationen ergeben. An verschiedenen Positionen X
kombiniert mit einer schrittweisen Rotation des Wafers ergibt sich ein vollflachiger Gang der
vertikalen Struktur. Auch hier gibt es wieder eine Korrelation des Intensitatsverlaufes mit dem
anlagentypischen Interferenzmuster. Der Bereich, in dem die verdichteten Interferenzstreifen
liegen, ist hier ein Bereich &hnlicher Grolie und Lage, in dem die Halbwertsbreite schmaler
ist. Eine schmalere Rockingkurvenhalbwertsbreite bedeutet entweder eine bessere Kristall-
qualitat (Tilt) bei konstanter vertikaler Netzebenenverteilung, eine Zunahme der Netzebenen-
verteilung, z.B. der vertikalen Verspannung, bei gleichbleibendem Tilt, oder eine Kombinati-
on aus beidem. Eine Entkopplung beider Einflusse bedarf weiterer Messungen. Daher ist die-
se Methode ausschlieBlich fiir eine schnelle Homogenitatsanalyse der vertikalen Struktur ge-
eignet. Sie stellt eine Ergédnzung zur Rontgentopographiemessung im streifenden Einfall dar.

Analog zur Rontgentopografie im streifenden Einfall, bei welcher die verschiedenen Einflusse
auf das Intensitatsprofil mit Hilfe des zusétzlich gemessenen w-Maps aufgeschliisselt wurde,
kann die Topografie der vertikalen Struktur ebenfalls (ber zusétzliche ®/26 und -
Messungen separiert werden. Abb. 4.51 zeigt eindeutige Unterschiede zwischen der lateralen
Konstanz der Aluminiumkomposition zwischen den beiden Anlagentypen. Die Probe a aus
dem Showerhead-Reaktor mit konzentrischen Heizzonen und einer laminaren Gasstrdmung
zeigte eine streng gleichméaRige vertikale Aluminiumverteilung tGber den Wafer. Demzufolge
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Abb. 4.52: Positionsabhangige »/20-Scans der beiden Proben (a) Probentyp a aus dem Shower-
head-Reaktor in der Einzelwaferkonfiguration und (b) Probentyp b aus dem Multiwafer-
Planetenreaktor. Dargestellt ist der 26 Winkelbereich, in dem der GaN (0002) Reflex bis zum AIN
(0002) Reflex gemessen ist.
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sind sowohl der AIN/AIGaN Puffer als auch die AlGaN Zwischenschichten in diesem Reaktor
lateral sehr genau herstellbar, wie Abb. 4.52 (a). Die Probe b aus dem Planetenreaktor weist
hingegen eine starke Schwankung der positionsabhéngigen vertikalen Aluminiumverteilungen
auf, vgl. ®/206-Scans in Abb. 4.52 (b). Die Anlagengeometrie des Planetenreaktors zeigt daher
eindeutige Nachteile gegenuber dem Showerhead-Reaktor mit Einscheiben-Probenhalter. Der
ungleichmaRige laterale Aluminiumeinbau ist ein Effekt der anlagentypischen Strémungscha-
rakteristik der Prakursorengase Uber den Wafer, da eine krimmungsbedingte Temperaturdis-
krepanz einen marginalen Einfluss auf die AIGaN Komposition und nur einen minimalen Ein-
fluss auf die Wachstumsrate des AlGaN haben [Groll, HuaO7].

Die laterale Homogenitat der Alumiumkompositionen in den einzelnen Schichtsegmenten
beeinflusst vornehmlich die GaN Qualitat, da die AlGaN Komposition gerade fiir eine Verset-
zungsreduktion im darauffolgenden GaN optimiert ist. Es ist daher zu erwarten, dass der Tilt
ebenso lateral schwankt.

Die positionsabhingigen w-Halbwertsbreiten in Abb. 4.53 wurden an denselben Positionen
vermessen, wie die entsprechenden »/20-Scans in Abb. 4.52. Entgegen der Erwartung, dass
eine homogene Aluminiumverteilung auch gleichzeitig eine gleichmaRige GaN Qualitat ga-
rantiert, zeigt gerade der Probetyp a aus dem Einzelwafer-Showerheadreaktor keine tiber den
Wafer konstante Qualitat Abb. 4.53 (a). Zwar bestimmt die AlGaN Zwischenschichten die
GaN Qualitat malRgeblich, aber mdgliche prozessbedingte Gasverwirbelungen bei nicht opti-
mierten GaN-Wachstumsbedingungen haben eventuell ebenfalls einen Qualitdtsmangel zur
Folge, was die Ursache fur die laterale Tiltvariation bei Probe a sein konnte. Probe (b) mit
inhomogenem Al-Einbau in den Zwischenschichten zeigt entsprechend den Erwartungen eine
ungleichmaRige laterale GaN Qualitat Abb. 4.53 (b).
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Abb. 4.53: Positionsabhéngige w-Halbwertsbreite der beiden Proben (a), die im Einzelwaferreak-
tor gewachsen wurde und Probe (b), die im Multiwaferreaktor hergestellt wurde. Die w-Scans
wurden am (0002) GaN Reflex an verschiedenen x-Positionen entlang des 100 mm Wafers gemes-
sen.

AbschlieBend zu diesem Abschnitt ist hinzuzufiigen, dass die rontgenographischen Homoge-
nitatsuntersuchungen eine zerstérungsfreie und schnelle Methode zur vollflachigen Verbildli-
chung der kristallinen Eigenschaften sind. Zudem stellen sie eine wertvolle Erganzung zu der
sonst konventionell angewandten Photolumineszenzmessung (PL) dar. Mit der Rontgenho-
mogenitatsanalyse und dem zugehdrigen PL-Mapping kénnen wichtige Zusammenhange der
optischen und kristallinen Qualitidt gezogen werden. In diesem Kapitel werden durch die ront-
genografischen Homogenitatsuntersuchungen die Einflisse beider Reaktortypen und Wafer-
konfigurationen im Vergleich deutlich. Die vorgestellten Proben sind Proben aus dem Temp-
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late-Optimierungsprozess und zeigen, dass noch Entwicklungsspielraum bezuglich der Ho-
mogenitat besteht.
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5. Hoch n-dotierte GaN-Schichten

Bisher wurde in den Kapiteln 2 und 3 gezeigt, wie auf dem Heterosubstrat Si(111) durch ge-
eignete Optimierung der Pufferstruktur ein aullerordentlich defektarmes, fiir Bauelemente
geeignetes undotiertes GaN gewachsen werden kann. Um jedoch diese Pufferstrukturen fir
finale Bauelemente erfolgreich und wirtschaftlich anwenden zu kénnen, ist noch eine weitere
technologische Hirde zu nehmen: die Entwicklung von Prozessschritten, welche eine sehr
hohe n-Leitfahigkeit im GaN erlauben und dabei die Schwéachen des Si-Dotanten in solchen
hoch n-dotierten GaN-Schichten komplett vermeiden. Entsprechend wurde im Rahmen dieser
Arbeit die Ge-Dotierung des GaN entwickelt, welche in Oberflachenmorphologie, Dotierhéhe
und resultierender finaler Waferkrimmung der etablierten Si-Dotierung deutlich tiberlegen
ist.

5.1.  Ausgangssituation zur n-Dotierung von GaN

Eine hohe Dotierung, sowohl fir eine gute p- als auch fir eine gute n-Leitfahigkeit sind es-
sentiell fir Halbleiterbauelemente, um eine homogene Stromverteilung und eine nieder-
ohmige Kontaktierung zu gewdhrleisten. Um thermische Verluste in den Halbleiterbauele-
menten zu reduzieren, muss der Schichtwiderstand minimiert bzw. die Ladungstragermobilitét
maximiert werden. Dies erfolgt durch eine prazise Kontrolle einer moglichst hohen Dotie-
rung. Als n-Dotant wird in den nitridischen Halbleitermaterialien konventionell Silizium ver-
wendet. Weil die Gruppe-1l1-Nitride eine native n-Hintergrunddotierung durch eine Vielzahl
von Defekten mit Donatorcharakter, wie O, Si und N-Vakanzen, besitzen, lasst sich die n-
Dotierung mit hohen Aktivierungseffizienzen und genauer Kontrollierbarkeit erreichen
[Koi91, Nak92, Mur91, Lee97, Fis69, Wic95]. Durch die nativen Storstellen mit Donatorcha-
rakter wird die n-Dotierung sogar begunstigt. Im GaN betrégt die Aktivierungsenergie vom Si
12-17 meV [G6t96]. Zusatzlich bildet sich bei hoheren n-Dotierungen ein Storstellenband aus,
welches die Aktivierungseffizienz durch Absenken der Si-lonisierungsenergie erhéht [Koi91,
Lee97, Fis69]. Allerdings ist die Si-Dotierhdhe limitiert. Wird eine Si-Dotierung von
1-10" cm tberschritten, tauchen vermehrt Pits an der Oberflache durch eine gesteigerte Bil-
dung von Liniendefekten und Rissen aufgrund erhohter tensiler VVerspannung mit steigender
Dotierung auf [Nak92, Mur91]. Im Gegensatz zu GaAs wurde in GaN keine Selbstkompensa-
tion bzw. Sattigung der Si-Dotierung beobachtet [Dru82].

Da Si in der Einbaumenge begrenzt ist und es bei hoher Dotierung zu einer wesentlichen Ma-
terialverschlechterung flhrt, wurden auch mdgliche Alternativen, wie Ge, Se und O unter-
sucht [Nak92, Yi96, Kor99]. German (GeHy,), als Quelle des Alternativdotanten Germanium,
zeigt eine geringere Einbaueffizienz, wobei bereits spekuldare Oberflachen mit Ladungstréger-
konzentrationen bis 1-10™ cm™ erreicht wurden [Nak92]. Eine weitere Erhéhung der Ge La-
dungstrédgerkonzentration fuhrte zu einer Aufrauhung der Oberflache und zu einer Vielzahl
von Pits. Allerdings liegt die Aktivierungsenergie von Ge im GaN bei 19 meV, welche sehr
nah an der des Si liegt [G6t99].

Die Versuche mit H,Se als Se-Dotant ergaben eine starke Abhéngigkeit der GaN Wachstums-
effizienzen von der H,Se Zugabe und das Auftauchen von tiefen Kratern (V-Pits) in der Ober-
flache [Guo95]. AuRerdem ist das hochdotierte GaN:Se durch die beim Wachstum gebildeten
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positiv geladenen Galliumvakanzen stark kompensiert. Sauerstoff als weitere Moglichkeit zur
n-Dotierung besitzt eine etwas héhere Aktivierungsenergie von 35 meV verglichen zum Si.
Aullerdem ist die Dotierkonzentration nur schwer kontrollierbarer [Pta01, She02, Ber87].
Im Folgenden werden die Dotierexperimente mit dem konventionell verwendeten Donator Si
und der moglichen Alternative Ge vorgestellt. Dabei werden die Dotierkonzentrationen bis an
die Maximalgrenze der Materialvertraglichkeit gefihrt. Im Falle der Ge Dotiereigenschaften
werden die bisherigen Beobachtungen teilweise wiederlegt. Die aktuell diskutierten Modelle
beziiglich der Materialeigenschaften von Si-dotiertem GaN werden umrissen und die bisher
ungeklarte Aufrauhung der GaN Oberflache ab einer kritischen Si Konzentration erlautert.
Abschlielend wird gezeigt, dass Germanium eine hervorragend geeignete Alternative zu Si
darstellt, wobei Ladungstragerkonzentrationen bis in den 10%°cm™ Bereich erreicht werden
kdnnen ohne einer Oberflachenaufrauung oder Rissbildung durch additiven tensilen Span-
nungsaufbau [Fril2a].

n-Dotierung mit Silizium

Silizium hat sich Ober die Jahre als flacher Donator mit niedriger Bindungsenergie von
30.5meV und einer geringen Aktivierungsenergie (12-17 meV) fiir die Gruppe-Il1-Nitride
etabliert [G6t96]. Allerdings ist das Auftreten zusatzlicher tensiler Verspannung durch den Si-
Einbau und die damit einhergehende Reduktion der kritischen Rissdicke ein groRer Nachteil.
Bei héheren Dotierkonzentrationen (>1-10"° cm™) raut zusatzlich die Oberflache auf. Bisher
sind die Ursachen daflir noch nicht abschlieRend geklart. Zahlreiche Untersuchungen ergaben,
dass die Si-induzierte tensile Verspannung empfindlich von der Dichte der Stufenversetzun-
gen des darunterliegenden Materials abhéngig ist [Dad04, Dad07]. TEM-Analysen zeigen,
dass der Aufbau tensiler Verspannung bzw. der Abbau kompressiver Verspannung durch
Klettern der Stufenversetzungen bewirkt wird, wobei das Klettern innerhalb der Basalebene
bzw. das Abknicken der Versetzungen um die [0001]-Richtung durch die Si-Dotierung ausge-
l6st werden soll [Rom03, Can03, Dad06]. Um den Effekt der tensilen Verspannungsanhdu-
fung mit dem Einbau von Si zu erkldren, wurden folgende Modelle entwickelt. Dadgar et al.
postulieren aufbauend auf dem ,.effektiven Versetzungsklettern-Modell“ von Romanov und
Speck [Rom03], dass sich die Si Atome bevorzugt am Versetzungskern anlagern und dort
eine SiN Maskierung bilden. Diese lokale Maskierung fuhrt in der darauffolgenden Atomlage
zu einer Bewegung des Versetzungskerns, wodurch sich die sich einschiebende Versetzungs-
ebene um einen Gitterplatz verschiebt bzw. verkiirzt. Uber alle Atomlagen gesehen knickt die
Versetzungslinie durch die immer kiirzer werdenden Versetzungsebenen innerhalb der dotier-
ten GaN Schicht ab [Dad07].

Romano et al. beobachten eine erhéhte Oberflachenrauigkeit mit der Si-Dotierung und neh-
men zur Erklarung das Kristallite-Koaleszenz-Modell von Nix und Clemens [Nix99] zu Hilfe.
Durch die erhéhte Oberflachenaufrauung wird die Oberflachendiffusivitat der Atome wéhrend
des Wachstums limitiert. Das entsprechende Atom lagert sich nicht mehr energetisch giinstig,
sondern zuféllig an, wodurch sich eine erhéhte tensile Verspannung aufbaut [Rom99].

Der immer wieder diskutierte GroReneffekt (size-effect) des sich einbauenden Si Atoms wird
vom Deformationspotential des sich leicht um das Si verformende Kristallgitter derselben
GroRenordnung, mit inversem Vorzeichen, aufgehoben und ist keine Ursache fir die additive
tensile Verspannung [Rom99, Rom00]. Das dritte, aktuell stark diskutierte Modell von Mo-
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ram et al. schldgt vor, dass durch die Prasenz des Siliziums die Beweglichkeit von Versetzun-
gen limitiert wird [Mor11]. Beim Siliziumeinbau bildet sich eine ,,Si-Storstellenwolke™ um
die Versetzung aus, die diese fixieren und deren Beweglichkeit einfrieren. Dadurch wird die
Aktivierungsenergie flr das Klettern und Gleiten der Versetzungen erhoht und folglich die
Versetzungsbeweglichkeit gehemmt. Dieses Modell stiitzt sich auf die Theorie der Cottrell-
Wolkenbildung in kubisch-raumzentrierten Metallgittern [Cot49]. In diesem Modell wird die
Versetzungsbewegung durch den Einbau von Fremdatomen auf Zwischengitterplatzen behin-
dert. Dies geschieht infolge der bevorzugten Anlagerung der Fremdatome an die Versetzun-
gen, da sich dadurch die Verzerrungsfelder des Fremdatoms und der Versetzung Uberlagern
und zu einem Minimum der Gesamtenergie kompensieren. Allerdings ist Morams Modell fur
das dotierte GaN luckenhaft. Der Einbau von Si soll einen Spannungsabbau aufgrund der ver-
setzungsfixiereden Si-Storstellenwolke behindern, wobei davon ausgegangen wird, dass im
undotierten GaN in den initialen Wachstumsstadien hohe tensile Verspannungen vorliegen,
welche durch die Versetzungsbewegung mit wachsender Schichtdicke abgebaut werden kénn-
ten. Allerdings ist bereits belegt, dass das Abknicken von Versetzungen nur zu weiterer tensi-
ler Verspannung fuhrt und die initiale tensile Verspannung gerade verstarkt und nicht ent-
spannt [Rom03, Rag05, Xiell, Dad03]. Moram et al ignorieren in ihrem Modell auBerdem,
dass es in der Gitterstruktur des Wurtzitkristalls keine Scherkrafte in den Gleitebenen gibt,
wie es bei den kubischen Gittern der Fall ist, und es daher zu keinem Gleiten der Versetzun-
gen entlang der Basalebene mit damit verkniipftem Spannungsabbau kommen kann [Rom03].
Zuletzt veroffentlichten Xie et al. 2011 eine interessante Erklarung, die stark von den drei
bisherigen Modellen abweicht. Das Abknicken der Versetzungen in Si-dotierten GaN Filmen
soll nach ihren Annahmen eine Folge von oberflachengetriebenem Klettern der Versetzungen
sein, welches durch Ga-Vakanzen gefordert wird, deren Konzentration von der Position des
Fermi-Niveaus abhangt [Xiell]. Durch die erhohte freie Ladungstragerkonzentration mit ho-
herer Si-Dotierung steigt das Fermi-Niveau an, wodurch die Bildungsenergie Ga-Vakanzen
herabgesetzt und deren Formation begunstigt wird. Mithilfe einer ladungstragerkompensie-
renden Co-dotierung zeigten sie, dass die tensile Nettospannung geringer ausfallt, als im ein-
fach Si-dotierten GaN. Dass die tensile Verspannung mit immer weiter steigender Si-
Dotierung in die Sattigung Ubergeht, hat nach Xie et al. seine Ursache in der Degeneration des
Halbleiters oberhalb einer Ladungstragerkonzentration von 2-10%° cm™, wodurch die Bil-
dungsenergie der Ga-Vakanzen wieder ansteigt und ein weiteres Abknicken der Versetzungen
gehemmt werden soll.

Die Ursache flr das zusatzliche Aufrauen der Si-dotierten GaN Oberflache wird erstmals in
den Arbeiten von Wienecke et al. thematisiert. Darin soll Si im GaN eine oberflacheninaktive
Wirkung als ,,antisurfactant” haben, die eine Oberflichendegradation bewirkt [Wiel3]. An-
sonsten geht keines der Modelle auf die Oberflachenaufrauung durch den Si-Einbau ein



114 Hoch n-dotierte GaN-Schichten

n-Dotierung mit Germanium

Germanium ist ein zu Silizium isovalentes Element aus der 4. Hauptgruppe des Periodensys-
tems der Elemente. Es besitzt auf einem Ga-Platz im GaN eine vergleichbare Bindungsener-
gie von 30.2 meV und wurde von einigen wenigen Arbeitsgruppen bereits als mogliche Alter-
native zum Si Dotanten eingesetzt [Xiell, Nak92, Dadllb, Qi08, Zha95, Osh10, Wiel3,
Hag04]. Allerdings konnte sich Germanium noch nicht als Alternative durchsetzten, da es
zunéchst keine Vorteile gegentiber Si zu besitzen schien. Bereits Anfang der 90er Jahre er-
reichten Nakamura et al. mittels des MOVPE Verfahrens hergestellten Ge dotierten GaN
Schichten eine freie Ladungstragerkonzentration von maximal 1-10*° cm?, allerdings beo-
bachteten sie bei diesen hohen Ladungstragerkonzentrationen eine Oberflachenaufrauung und
zahlreiche Pits [Nak92]. AuRerdem besitzt Germanium eine geringere Einbaueffizienz als
Silizium, weshalb Germanium zunéchst nicht nach einer vielversprechenden Alternative aus-
sah. Zhang et al. setzten Ge in AlGaN Strukturen auf Si und Saphir Substraten bis zu einer
Ladungstragerkonzentration bis 3.7-10™ cm™ ein und beobachteten keine Verschlechterung
der optischen Eigenschaften in den glatten und rissfreien dotierten Strukturen [Zha95]. Das
konnte in hochwertigen HVPE GaN Kristallen Defektdichten von nur 10° cm™ ohne zusétzli-
che Defektbildung oder Beeinflussung der optischen Eigenschaften bestatigt werden [Osh10].
Weiter berichten Hagemann et al. 2004, dass GaN mit Germanium im MBE Verfahren bis zu
4-10%° cm™ ohne Rissbildung n-dotiert werden kann. Erst bei Ladungstragerkonzentration im
Legierungsbereich von 3.6-10° cm™ war eine Verschlechterung der Oberflachenmorphologie
und eine deutliche Verénderung der strukturellen und elektrischen Eigenschaften aufgrund
einer metallischen Ge-Phasenbildung zu beobachten [Hag04]. Dass der Einbaumechanismus
von Germanium von dem von Silizium verschieden sein muss, zeigten Dadgar et al. 2011
anhand von in-situ Krimmungsaufnahmen von dotierten GaN Strukturen auf Si Substraten,
welche keinerlei tensile Spannungszunahme durch die Ge-Dotierung aufwiesen [Dadl11b].
Dem widersprechend berichteten Xie et al., dass die Dotierung mit Germanium zu der glei-
chen tensilen Spannungszunahme wie durch Si Dotierung fuhrt und untermauern damit ihr
Modell, dass durch die durch Dotierung induzierte Anhebung des Fermi-Niveaus eine ver-
mehrte Bildung von Ga-Vakanzen beginstigt wird, die die Ursache der bisher unverstandenen
tensilen Zusatzspannung sein sollen.

Die Oberflachenstabilitat betreffend vermuten Wieneke et al. dass Ge, anders als das Si, als
Sufactant wirkt, wodurch die Oberflache ihrer non-polaren GaN Schichten spiegelnd glatt
bleibt [Wiel3]. Anders als das stabile SizN4 bei hoher Si-Dotierung, welches eine wachs-
tumsblockierende Passivierung bildet, zerfallt die GesN4 Verbindung schon bei Temperaturen
ab 700°C, weshalb diese Verbindung bei der Germaniumdotierung. im GaN nicht entste-
hen[Car90]. Germanium scheint demzufolge eine favorisierbare Alternative fir eine hohe n-
Leitfahigkeit ohne die Beeintrédchtigung der strukturellen und vor allem optischen Eigenschaf-
ten des GaN Kiristalls zu sein.
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5.2.  Untersuchungen zur Siliziumdotierung

Um die durch die Si-Dotierung verstérkte tensile Spannungszunahme und die Oberflachenauf-
rauung bei erhéhter Dotierung zu untersuchen und aufzuklaren, wurden verschiedene GaN
Teststrukturen auf 2 c-Saphir mittels des MOVPE Verfahrens hergestellt. Der Aufbau dieser
Teststrukturen ist der Schemazeichnung in Abb. 5.1 zu entnehmen. Der identische Schicht-
aufbau wird im spéteren Abschnitt 5.3. auch fur die Germanium dotierten GaN Schichten
verwendet. Nach einer zweistufigen AIN Keimschicht von etwa 80 nm Dicke und einer ca.
200 nm darauffolgenden gradierten AlGaN Schicht, wurde eine etwa 1.3 pm dicke undotierte
GaN Schicht abgeschieden, um den Einfluss des

GaN:Si GaN:Ge | ~1pum Dotanten auf das Koaleszenzverhalten auszu-

schlieBen. AbschlieBend folgt eine ca. 1 um di-

u-GaN u-GaN | ~1.3pm cke Si-dotierte GaN Schicht. Die Flussraten der

NN UV ~80 nm/ 240 nm  Dotierquelle Silan (SiH4) wurden derart variiert,
dass die resultierenden Ladungstragerkonzentra-

c-Saphir c-Saphir tionen zwischen 1.5-10* cm™ bis 2.24-10"° cm

betrugen. In Tabelle 5.1 sind die eingestellten
Abb. 5.1: Aufbau der Si-dotierten GaN  pyyseraten und die dazugehorigen Ladungstra-
Teststruktur (links). Der identische Aufbau . . .
wird spater auch far die Germanium do- gerkonzentrationen aufgelistet. Alle Schichten
tierten GaN Strukturen verwendet (rechts). ~ wurden unter Wasserstoffatmosphare gewach-
sen. Die dotierten Schichten wurden bei einer
Prozesstemperatur von durchschnittlich 1070°C mit einem molarem Trimethylgalliumfluss
(TMGa) von 96 pmol/min und einem Ammoniakfluss (NH3z) von 89 mmol/min hergestellt.
Die Ladungstragerkonzentrationen wurden mittels Hall-Effekt Messungen nach der van-der-

Pauw Geometrie bestimmt und mit SIMS Messungen an Stichproben bestatigt.

Tabelle 5.1: Eingestellte SiH, Flussraten und die entsprechenden Ladungstréagerkonzentrationen der
Si-dotierten GaN Strukturen nach Abb. 5.1.

Silan (SiH/
n(cm?) | fe (sccm) | dy (nmol/min)
1.5-108 0.5 2.2
2.1-10% 0.8 3.6
2.5.10% 1.0 45
5.4.10% 2.0 8.9
1.1-10%° 4.0 17.8
1.4-10% 6.0 26.8
2.2.10%° 10.5 46.9

Zundchst besitzen die Si-dotierten Strukturen bis zu einer Ladungstragerdichte von weniger
als 1-10"° cm™ eine hohe Transparenz mit glatter Oberflache. Mit héheren Dotierungen setzt
die Aufrauung ein und die Oberflache erscheint matt. Ein genaues Bild der Oberflachenmor-
phologie fur die verschiedenen Dotierniveaus geben die Nomarski Mikroskopieaufnahmen in
Abb. 5.2 wieder. Bei geringeren Dotierungen bis etwa 5.1-10*® cm™, welche konventionell in
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GaN basierten Bauelementen eingesetzt wird, ist die Oberflache sehr glatt und stérungsfrei.
Erst mit dem Uberschreiten der Ladungstragerkonzentration von 1-10™ cm™ setzt die Aufrau-
ung der Oberfldche mit einer hohen Dichte von Oberflichenlochern (,,Pits®) ein. Bei noch
hoheren Si-Dotierung von 2.2-10™ cm™ ist die Oberflache sehr stark aufgeraut. Teilweise
ziehen sich tiefe Graben durch die Oberfl&che, die darauf hindeuten, dass die Schicht regel-
recht weggeatzt wurde.

1.5-10" cm?

Abb. 5.2: Nomarski Aufnahmen von der Si-dotierten GaN Oberflache fur verschiedene Dotierkon-

zentrationen.
In den héher aufgelosten FE-REM Aufnahmen in Abb. 5.3 ist noch deutlicher zu erkennen,
dass die stark Si-dotierte GaN Oberflache aus einzelnen Plateaus besteht, die aus vollstandig
durchgewachsenen Schichtteilen mit glatter Oberflache und dazwischen liegenden tiefen Gra-
ben bestehen, die wie abgetragene Bereiche aussehen (a). Die Aufnahme eines Grabens (b)
zeigt eine unregelmaRige Anordnung von unterschiedlich groRen hexagonalen Gebilden, die
einer hexagonalen Oberflache nach einem Oberflachenabtrag durch z.B. Sputtern oder einer
Trockenétzbehandlung ahnelt [Fri07].
Die um 60° geneigten Aufnahmen (c - d) untermauern, dass die tiefen Grében eine reduzierte
Schichtdicke und eine raue Oberflache besitzen. In hdchster VergroRerung (d) ist der Kontrast
zwischen undotiertem und Si-dotiertem GaN aufgrund der unterschiedlichen Leitféhigkeiten
beider Schichten zu erkennen. Zusatzliche Oberflaichenaufnahmen mit der p-Ramanspek-
troskopie in der Draufsicht untermauern, dass es sich bei einem erhdhten Si Einbau um eine
defektdekorierende Atzung durch das SiH,. handeln kénnte. Die Messungen sind in der Dis-
sertationsschrift von Max Bugler wiederzufinden [Blig13].
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Abb. 5.3: FE-REM Aufnahmen von der Oberflache der stark Si-dotierten GaN Struktur
(n=2.24.10" cm™). Die Probe zeigt Bereiche, die durch die erhohte Si-Dotierung weggeatzt
wurden. Es handelt sich vermutlich um eine defektdekorierende Atzung durch das SiH,.

Neben der Menge der eingebauten Si Atome, scheint auch die Prozesstemperatur ein Kriti-
scher Parameter zu sein, der diese Atzreaktion fordert. Zahlreiche Arbeiten belegen bereits,
dass es eine kritische Si-Dosierung fur eine einsetzende Oberflachenaufrauung gibt, wobei die
vorgestellten MOVPE-GaN Schichten bei hohen Prozesstemperaturen um ca. 1000°C ge-
wachsen wurden [Rom99, Morll, Dad04]. Dagegen lasst sich bei Si-dotierten MBE-GaN
bzw. AlGaN, welche bei tieferen Temperaturen von etwa 700°C hergestellt wurden, keine
Aufrauung oder Qualitatsverschlechterung beobachten [1de02], was ein Hinweis fur die tem-
peraturgetriebene Reaktivitat des einzubauenden Siliziums ware.

Die stark chemische Reaktivitat zwischen Ga und Si bei Temperaturen iber 700°C ist bereits
bei der GaN Epitaxie auf Si-Substraten als das sogenannte ,,Meltback Etching® bekannt, wel-
ches zur Zerstérung und Unbrauchbarkeit der GaN Struktur fiihrt [Kro02a, Rei09]. Allerdings
liegen die Mengenverhaltnisse der Reaktanden Ga und Si beim ,,Meltback Etching® im Pro-
zentbereich. Bei einer Dotierung liegt der atomare Anteil im Promillebereich, weswegen hier
zunéchst nicht vom klassischen Meltback Etching ausgegangen werden kann.

Weil die Oberflachenaufrauung erst bei hdéheren Si-Konzentrationen auftritt und die
Schichtstruktur gleichzeitig mit dem reaktiven Tragergas Wasserstoff gewachsen wurde, wur-
de im Weiteren untersucht, inwieweit der reaktive Wasserstoff die chemische Atzreaktion der
hochdotierten GaN:Si Schichten beeinflusst. Dazu wurde die Struktur mit der maximalen Do-
tierung noch einmal unter N, Atmosphare wiederholt.
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Abb. 5.4: Hochdotiertes GaN:Si, welche mit verschiedenen Tragergasen gewachsen wurden. Die
obere Probe wurde durchweg in einer H, Atmosphére gewachsen. Bei der unteren Probe wurde der
Si-dotierte Schichtanteil mit N2-Trégergas gewachsen. Die Dotanten bauen sich abhangig vom
Tragergas unterschiedlich stark ein. Bei beiden Proben wurde derselbe Silanfluss verwendet.

Zum Vergleich der verschiedenen Trégergaseinflisse werden die in-situ Reflektivitaten her-
angezogen, welche signifikant das stark abweichende Wachstumsverhalten bei unterschiedli-
chen Gasatmosphéren (H, und N,) hervorheben (Abb. 5.4). Wéhrend die durchgéngig Was-
serstoff getragene Struktur deutlich ein Abklingen der Intensitat aufgrund starker einsetzender
Oberflachenaufrauung mit schwachen Restoszillationen erkennen l&sst, ist der Messung mit
Tréagergaswechsel zu entnehmen, dass kaum Schichtvolumen unter dem schwereren und we-
niger reaktiven N, Gas abgeschieden wurde. Vielmehr verursacht der Gaswechsel auf N ei-
nen abrupten Einbruch der Wachstumsrate.

Aus verschiedenen Arbeiten ist bereits bekannt, dass beim Schichtwachstum von GaN die
Wahl des Tragergases dramatisch das Koaleszenzverhalten, die Oberflachenbeschaffenheit
und die Kristallqualitat der Schicht beeinflusst. So reduziert eine Stickstoff getragene GaN
Epitaxie nicht nur die Wachstumsrate wegen seiner geringeren Reaktivitat, sondern férdert
auch die Formation kleiner und dichter GaN Bekeimungsnuklei, was wiederum defektreiche-
res GaN mit zusétzlich rauer Oberflache und ungewollten Sauerstoffstorstellen zur Folge hat
[Cho06, Cho07, Par00, Kar84]. Aus diesem Grund wird Ublicherweise H; als Trégergas fur
qualitativ hochwertiges GaN eingesetzt.

Obwohl das Tragergasexperiment keine Reproduktion der hochdotierten GaN:Si Struktur er-
zielte, weil das Wachstum unter N,-Atmosphére zu keiner messbaren Schichtdicke fiihrte,
belegen die entsprechenden Nomarski Aufnahmen in Abb. 5.4 doch, dass das hochkon-
zentrierte Angebot des Siliziums nicht allein fiir die chemische Atzreaktion im GaN verant-
wortlich ist, sonst hétte das hohe SiH, Angebot auch mit N, Tragergas eine Oberflachenét-
zung verursacht. Im Gegensatz zu der Wasserstoff getragenen Dotierung, ist diese Oberflache
glatt und enthalt lediglich einige hexagonale Pyramiden infolge des stickstoffinduzierten 3-D
Wachstums. Weitere Dotierexperimente mit Stickstofftragergas und angepasstem bzw. ver-
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doppeltem Ga-Fluss weisen zwar eine stabile Wachstumsrate mit Anzeichen fiur ein 3-D
Wachstum auf, allerdings ohne jegliches Anzeichen einer riickatzenden Reaktion mit dem
erhohten Siliziumeinbau.

Aus diesen Untersuchungen schlussfolgernd erfolgt eine chemische Atzreaktion zwischen
GaN und dem eingebauten Silizium Dotanten ausschlieBlich wasserstoffassistiert und erst ab
einer kritischen Dosierung des Siliziums, welche bei einem molaren SiH4-Fluss von
46.9 nmol/min bereits erreicht ist.

Zu der Anderung des Wachstumsmodus mit dem Si-Einbau haben Rosa und Neugebauer an-
hand von Dichte-Funktional Berechnungen ermittelt, dass sich vorzugsweise an den GaN
Wachstumsoberflachen die chemisch stabile Verbindung SisN,4 bildet, welche die Oberflache
chemisch passiviert und eine weiteres Uberwachsen behindert [Ros02, Ros06]. Somit wiirde
Silizium als ein oberflacheninaktiver Stoff, als ,,Antisurfactant®, wirken, der die Oberflichen-
spannung einer Grenzflache heraufsetzt. Aus diesem Grund soll der Wachstumsmodus bei
Anwesenheit von Si zu einem dreidimensionalen Wachstum umschlagen und unabhéngig von
der gewahlten Wachstumsrichtung des GaN Kristalls eine schlechte Oberflachenqualitat mit
vielen Lochern, Streifen oder Kratern hinterlassen [Wiell, Fril2a, Mor10, Wiel3, Tou09].
Diese Erklarung mag bei moderaten Si-Dotierungen fiir Konzentrationen < 1-10* cm™ gelten,
bei sehr hohen Konzentrationen stoR3t sie allerdings an die Grenzen und kann die dominieren-
de Atzreaktion zwischen Si und Ga mit fehlenden bzw. abgetragenen Schichtarealen nicht
mehr erkléren. Es stellt sich auch die Frage, warum der Passivierungseffekt nicht auch bei
niedrigen Si-Konzentrationen (10*® cm™) auftaucht. Demnach miisste es eine bestimmte an-
gebotene Si Menge geben, die die Formation der SizN4 Verbindung ausldst. Eine abschlie-
Rende Erklarung zu den beobachteten Aufrauungs- und Atzeffekten wird am Ende dieses Ab-
schnitts gegeben.

Neben der Oberflachendegradation ist die Zunahme der tensilen Verspannung ein weiterer
Nachteil, der mit der Si-Dotierung einhergeht. Mit unterschiedlichen und im Folgenden an-
gewandten Messmethoden kann die Spannungsentwicklung in Abh&ngigkeit vom Si-Einbau
erfasst und verdeutlicht werden.

Im Speziellen ermdglichen in-situ Messungen die Beobachtung des Spannungsverlaufs schon
wahrend des Herstellungsprozesses der Struktur. In Abb. 5.5 geben die Krimmungskurven
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Abb. 5.5: In-situ Kriimmungsmessungen der GaN:Si Teststrukturen mit verschiedenen Ladungstra-
gerkonzentrationen.



120 Hoch n-dotierte GaN-Schichten

eine direkte Indikation fur die Spannungssteigerung bei verschiedenen Ladungstrager-
konzentrationen mit dem Zuschalten der Dotierquelle. Eine Spannungsanderung geschieht nur
dann, wenn sich der Anstieg der in-situ Krimmungskurve &ndert. Bleibt der Anstieg zwischen
zwei aufeinanderfolgenden Schichten gleich, erfolgt dort keine Spannungsanderung und beide
Schichten besitzen die gleiche Verspannung. Durch den AIN/AIGaN Puffer wird in der da-
rauffolgenden u-GaN Schicht zunéchst eine schwache kompressive Vorspannung erzeugt,
was an dem anfanglichen Abfall der Krimmungskurven zu erkennen ist. Diese Kompression
schlagt aufgrund der Defektannihilationen mit voranschreitender GaN Dicke zur Zugspan-
nung in tensile Spannung um [Rag05, Mor09, Mat00, Fol05]. Abhéngig von der Materialqua-
litdt der einzelnen Proben, die unglucklicherweise stark durch die reaktorbedingten Tempera-
turschwankungen variieren kann, besitzt die GaN Basisschicht einen individuellen Span-
nungszustand, bevor der Dotant eingebaut wird. Wird nun die Silanquelle zugeschaltet, ist
abhangig von der Dotierhéhe eine Anderung des Anstiegs der Krimmungskurven erkennbar.
Bei der niedrigeren Si-Konzentrationen (1.5-10" cm™) andert sich der Kriimmungsanstieg mit
dem Zuschalten des Si Dotanten noch nicht. Bei hoéheren Dotierungen ab
5.1-10™ cm™ und héher ist allerdings klar erkennbar, dass eine zusatzliche tensile Verspan-
nung abrupt mit der Dotierung einsetzt und mit weiterem Dickenzuwachs weiter graduell zu-
nimmt (parabolisch wachsender Anstieg). Die Messungen zeigen demzufolge, dass die Span-
nung in den hoéherdotierten Schichten nicht konstant ist, sondern mit zunehmender Schichtdi-
cke immer weiter zunimmt. Ohne entsprechende TEM Aufnahmen lassen sich allerdings kei-
ne konkreten Aussagen Uber eventuelle Si-getriebene Annihilationsmechanismen oder ein
Wandern von Linienversetzungen treffen. Deswegen wird an dieser Stelle auf die Arbeiten
von Contreras et al. und Dadgar et al. verwiesen [Con02, Dad04].

Einen umfassenderen Eindruck, was mit der GaN Kristallstruktur wahrend der Dotierung ge-
schieht, gibt die zusatzliche Betrachtung der in-situ Refektiviatsmessung und der Oberfla-
chenmikroskopie wieder (Abb. 5.6). Den in-situ Messverlaufen ist deutlich zu entnehmen, wie
die Oberflachenqualitdt mit steigender Si-Dotierung degradiert. Bei moderaten Ladungstra-
gerkonzentrationen von 1.5-10™ cm™ zeigt die Reflektivitét eine stabile Amplitude mit aus-
gepréagten Fabry-Perot Oszillationen. Die dazugehdrige Nomarski Aufnahme zeigt entspre-
chend eine glatte und storungsfreie Oberflache. Bei hoheren Dotierungen (1.4-10'° cm™)
nimmt nicht nur die Schichtspannung zu, sondern zusétzlich raut die Oberflache auf, wie an
dem sinkenden Reflektivitatssignal mit wachsender Schichtdicke augenfallig wird. Entspre-
chend belegt die dazugehorige Oberflachenaufnahme die mit dichten Lochern lberzogene,
degradierte Oberflache.

Bei der maximalen Dotierung mit einer Ladungstragerdichte von 2.2-10* cm™ kann kein zu-
verlassiges Kriimmungssignal aufgrund der diffusen Oberflachenstreuung an der stark aufge-
rauten Oberflache mehr gemessen werden. Sowohl Kriimmungs- als auch Reflektivitatssignal
bestehen im Wesentlichen aus Artefakten der fehlerhaften Streuintensitat. Das Reflektions-
signal bricht kurze Zeit nach dem Zuschalten des Si Dotanten vollstandig ein und zeigt unre-
gelmé&Rige kurzwellige Fabry-Perot Oszillationen, die eine raue und gleichzeitig inselartige
Schichtstruktur erahnen lassen, welche mittels Nomarski-Mikroskopie bestatigt wurde.
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Abb. 5.6: In-situ Reflektometrie- und Krimmungsmessung verschieden Si-dotierter GaN Strukturen
links) und die dazugehdrigen Nomarski Aufnahmen (rechts). Die obere GaN-Struktur mit geringer
Dotierung (1.5-10" cm™) zeigt eine gute Oberflachenqualitat und keiner additiven Spannungszu-
nahme. Mit weiter steigender Doetierung (1.4-10"° cm®und 2.2-10%° cm™®) wird die Oberfléche rau
und die tensile Spannung nimmt zu.

Untersuchungen mittels der Rontgendiffraktometrie geben einen vollstdndigen Aufschluss
uber die Gitterstruktur der dotierten Schichten mitsamt der darunterliegenden Struktur. Fur
die Analyse der c-Gitterkonstanten wurde der (0002) GaN Reflex in symmetrischer Bragg-
Geometrie fir die verschiedenen Ladungstragerdichten gemessen (Abb. 5.7 a). Bei héheren Si
Dotierungen ist in der symmetrischen Rontgensignatur eine klare Reflexaufspaltung aufgrund
der starkeren tensilen Verspannung der dotierten Schichten zu beobachten. Der konstante Re-
flex bei kleineren 20-Winkeln entspricht dem kompressiv verspannten u-GaN Puffer, der
zweite Reflex bei hoheren Winkeln entspringt dem Si-dotierten GaN mit Kkleinerer c-
Gitterkonstante. Mit hoherer Si-Dotierung steigt die tensile Spannung, erkennbar an der star-
ker werdenden Auspragung der Reflexaufspaltung. Durch die hohe Oberflachenaufrauhung
mit maximaler Si-Dotierung (2.2-10* cm™, blaue Kurve) zeigt das abschlieRende GaN:Si eine
Relaxation, weshalb die Reflexaufspaltung weniger ausgepragt ist. Aus diesem Grund liegt
der Reflex des hochdotierten GaN:Si nahezu am relaxierten GaN Wert c,.
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Abb. 5.7: w/26-Rontgenmessungen in (a) symmetrischer Beugungsgeometrie und (b) in Transmissi-
onsgeometrie (Laue-Geometrie) fuir verschiedene Si-Konzentrationen im GaN.

Ergénzend zur symmetrischen Rontgenmessung wird mit Hilfe der Rdntgentransmissions-
messung (XTS) die Entwicklung der a-Gitterkonstanten entlang der Struktur aufgenommen,
um zu untersuchen, ob die dotierte Schicht kohédrent auf dem undotierten Puffer gewachsen ist
(Abb. 5.7 b). Die XTS Messungen belegen anhand der auch hier zu beobachtenden Aufspal-
tung des (1010) GaN Reflexes, dass die Si-dotierte Schicht nicht koharent auf dem undotier-
ten Puffer gewachsen ist, sondern eine wesentlich groRere a-Gitterkonstante als das darunter-
liegende GaN annimmt. Nur bei geringen Dotierungen um 1.5-10™ cm™ ist ein koharentes
Uberwachsen zu verzeichnen und die dotierte Schicht fiihrt die a-Gitterkonstante des Puffers
fort. Vergleicht man die Reflexlagen bzw. Gitterparameter aus beiden Rontgenmessmethoden,
wird deutlich, dass die GaN Einheitszelle durch die Si Dotierung sehr stark tensil, aber den-
noch biaxial unter Beibehaltung des Poissonverhaltnisses, verspannt ist, d.h. der dotierte Kris-
tall ist biaxial stark verzerrt.

Wie stark die durch den Si Einbau induzierte Verzerrung der dotierten Schichten ist, wurde
mittels der Rontgenmessungen im streifenden Einfall (GIID) bestimmt, die sich aus den ge-
messenen Gitterkonstanten senkrecht zur Oberflache ergeben (siehe auch Abschnitt 3.1.2). In
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Abb. 5.8: Verzerrung e, der Basalebene des dotierten GaN Kristalls in Abhangigkeit von der Si-
Dotierung. Ab einer kritischen Ladungstragerkonzentration von ca. 2:10*° cm™ beginnt die Oberfla-
chenaufrauung und damit einhergehend die Relaxation des GaN, welche zu geringeren Verzerrungen
mit kleineren tensilen Spannungen fuhrt.
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Abb. 5.8 ist aufgetragen, wie mit wachsender Si-Konzentration die Verzerrung bis zum Ein-
setzen der Oberflachenaufrauung positiv ansteigt, was einer Zunahme von tensiler Verspan-
nung entspricht. Die Verzerrung steigt sogar noch weiter an, obwohl die Probenoberflache mit
dichten Lochern tbersét ist und eine beginnende Aufrauung zeigt (vgl. Abb. 5.6, Mitte). Erst
mit dem Einsetzen der starken Aufrauung infolge des Ruckétzens relaxiert die Oberflache und
die Verzerrung nimmt wieder ab.

Die drastische Spannungszunahme mit dem Si Einbau wird in der Gegenuberstellung der
Spannungswerte der dotierten und der darunterliegenden undotierten Schicht noch deutlicher,
siehe Tabelle 5.2. Die Differenz zwischen beiden Schichtverspannungen kann bis zu 1 GPa
betragen. Wéhrend die undotierte Schicht immer druckverspannt ist, wird die dotierte Schicht
mit zunehmender Dotierung starker zugverspannt. Ubersteigt die Zugspannung die Grenze
von 1 GPa, wird die Schicht reiBen. Die sich aufbauende Zugverspannung ist folglich ein do-
tierungs-limitierender Prozess (wenn viele Versetzungen vorhanden sind). Sofern nicht schon
vorher die Oberflachenaufrauung einsetzt, wird die Schicht wegen der hohen Spannungen
rei3en.

Tabelle 5.2: Vergleich der Verspannungen der Si dotierten GaN Schichten und der darunterliegenden
undotierten GaN Schicht. Ein negatives Vorzeichen bedeutet kompressive Verspannung, ein positives
bedeutet entsprechend tensile Verspannung.

n (Cm_3) c (GPa) gan:si | 6 (GPa) ygan | Ac (GPa)
1.5-10% -0.53 -0.53 0
5.1-10% 0.06 -0.7 0.76
1.4-10% 0.42 -0.58 1.0
2.2.10" 0.13 -0.5 0.63

Welchen Einfluss die Si-Dotierung auf die Kristallqualitat haben kann, zeigen die Rdntgen-
halbwertsbreiten der ®-Scans in Abb. 5.9. In der etwa 1 um dicken dotierten Schicht ver-
schlechterte sich der Tilt durch den Si-Einbau um mehr als 100 arcsec verglichen zum darun-
terliegenden u- GaN. Bei niedrigen Si-Konzentrationen sind die Qualitdten der undotierten
und Si-dotierten GaN Schichten gleich und kdnnen aufgrund der fehlenden bzw. zu schwa-
chen (0002)-Reflexaufspaltung nicht separiert werden. Weil die w-Halbwertsbreiten ein Maf}
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Abb. 5.9: Vergleich der symmetrischen w-Halbwertsbreiten des (0002) GaN Reflexes der dotierten
GaN:Si Schicht (Quadrate) und der darunterliegenden undotierten u-GaN Pufferschicht (Drei-
ecke). Die w-Halbwertsbreiten sind ein Mal fur die Versetzungsmenge und beschreiben die Quali-
tat des GaN Kristalls, die fiir die undotierte und dotierte Schicht signifikant unterschiedlich sind.
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fiir die dem gemessenen Reflex ansprechende Versetzungsdichte darstellt, kann aus den Tilt-
Werten geschlussfolgert werden, dass mit dem Si Einbau bei diesen Experimenten zusatzliche
Versetzungen mit Schraubenanteil gebildet werden. Nur wenige Gruppen berichten tber die
durch Silizium Storstellen beeinflusste Kristallqualitat [Nak92, Fril2a, Kwa05]. Romano et
al. sind darunter die einzigen, die keine zusatzlich Versetzungsbildung durch Si-Dotierung
und folglich keine Qualitatsverschlechterung des dotierten GaN Kristalls beobachten[Rom00].
Ob die Si-Dotierung tatsachlich zu einer additiven Bildung von Versetzungen fihrt, bleibt
aber weiterhin umstritten. Eine mogliche Erklarung daftr wird in der abschliefdenden Inter-
pretation dieses Kapitels gegeben.

Aus den gewonnen Untersuchungen der Si-Dotierung und unter Betrachtung der bisher vorge-
stellten Modelle [Xiell, Fol09, Morll, Dad04] lasst sich ein vollstandiges Modell aus den
einzelnen Theorien ableiten. Jedes Modell mitsamt seiner Experimente und Berechnungen
tragt einen wichtigen Beitrag zum Gesamtverstandnis ber die Dotierung bei, welches sich
mit den hier présentierten Wachstumsexperimenten vervollstandigt wird.

Interpretation zur Ursache der Si-induzierten Spannungszunahme

Der undotierte GaN Kristall besitzt eine geringe aber messbare n-Leitfahigkeit aufgrund von
sich mit dem Schichtwachstum einbauenden nativen Stérstellen, darunter auch Gallium und
Stickstoff Vakanzen [She02]. Fur die Si-Dotierung sind die Gallium Vakanzen (Vg,) von we-
sentlicher Bedeutung, denn diese Vakanzen sind tiefe Stdrstellen mit Akzeptorcharakter und
attraktiv fir die Anlagerung der Donatoren, wobei sie ein Vga-Siga Komplex bilden [Neu96].
Die Bildungsenergie der Ga Vakanzen ist abhangig von der Lage des Fermi-Niveaus. lhre
Bildungsenergie sinkt, wenn das Fermi-Niveau durch zunehmende n-Leitfahigkeit des dotier-
ten GaN ansteigt [Wri98]. Das heit die Bildung der Ga-Vakanzen wird durch die Si-
Dotierung beglnstigt, weshalb ausschlieBlich diese Storstellen bei n-GaN interessant sind.
Alle weiteren Defekte, wie zum Beispiel Stickstoff Vakanzen (Vs;), spielen in diesem Materi-
al eine untergeordnete und zu vernachlassigende Rolle [Neu94]. Der Si-dotierte GaN Kristall
besteht folglich aus einem hohen Anteil ladungskompensierter Storstellenkomplexe.

Des Weiteren besteht GaN aus einer hohen Dichte von Linienversetzungen, von denen die
Versetzungen mit einer a-Burgers Vektorkomponente diejenigen sind, deren Linienrichtung
durch Spannungsénderungen im Kristall veranderbar ist [RomO00] und die im n-GaN als Elekt-
ronenfallen wirken, so dass sie die Donatoratome kompensieren [Wri98]. Diese Versetzungen
besitzen einen Versetzungskern, eben dort, wo die jeweilige Versetzung im Kristall entsteht.
Dieser Versetzungskern besitzt ein Eigenspannungsfeld mit erhéhter Verzerrungsenergie in-
folge der leichten Deformation des den Versetzungskern umgebenden Kristallgitters [Cot49].
Eine Ga-Vakanz wird ebenfalls von einem Verzerrungsfeld umgeben. Um im Kristallgitter
eine minimale Gesamtverzerrung und folglich einen energetisch ginstigen Zustand zu erlan-
gen, lagern sich die Ga-Vakanzen bzw. die Vga-Siga Komplexe vorzugsweise an den Verset-
zungskernen an [Wri98].

Um nun die Zunahme der Zugverspannung mit der Si-Dotierung zu erkléaren, kdnnen sowohl
das ,,Oberflachenvermittelte Kletter-Modell* (surface-mediated climb model) nach Follstedt
et al. [Fol09] als auch das Modell der Maskierung des Versetzungskerns durch eine SiN Ver-
bindung nach Dadgar et al. [Dad04] herangezogen werden. In beiden Modellen fuhrt das Ab-
knicken der Versetzungslinien zu einer Zunahme der tensilen Spannung. Nur sehen Follstedt
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et al. die Ursache dafir in den an der Wachstumsoberflache generierten Ga-Vakanzen und
Dadgar et al. in der Anlagerung und Bildung von versetzungsmaskierendem SiN, welches das
Fortlaufen der Linienrichtung in den darauffolgenden Atomlagen beeinflusst. Da aber die Ga-
Vakanzen immer als Komplex mit einem Si-Dotanten auftreten, ist folglich dieser Vga-Sica
Komplex fiur das Abknicken der Versetzungen verantwortlich.

Die Frage, ob die Si-induzierte Spannung in die Sattigung geht, kann nicht eindeutig beant-
wortet werden. Bei den vorgestellten Resultaten setzte eine Oberflachenaufrauung ein, noch
bevor eine Spannungssattigung erkennbar war. Allerdings beobachten mehrere Arbeitsgrup-
pen ein Stagnieren [Marl11, Fol09] oder sogar ein Abklingen der Spannung [Xiell].

Interpretation zur Ursache der Si-induzierten Oberflachenaufrauung

Betrachtet man des Weiteren den Effekt der Oberflachenaufrauung mit erhohter Si-
Konzentration, lasst sich bei geringen bis moderaten Dotierungen (10%'-10" cm™) das Silizi-
um ohne Degradation der Oberflache einbauen. Erst bei héheren Dotierkonzentrationen kann
die Bildung von Lochern bis zur vollstdndigen Aufrauung beobachtet werden. Diese Phano-
mene fuhrten Lahreche et al. und Tanaka et al. auf die Formation der chemisch stabilen Ver-
bindung Si3N4 zuriick, welches die GaN Oberflache chemisch passiviert und ein weiteres
Uberwachsen blockiert [Lah99, Tan00]. Deshalb wird Si im GaN als ,, Antisurfactant* be-
zeichnet. Die chemische Passivierung setzt allerdings erst ab einer bestimmten Si Konzentra-
tion ein. Dazu wurden von Halibu et al. konkrete Berechnungen angestrengt, die die Bildung
der chemisch stabilen Verbindung SizN4 bestétigen, sobald im GaN eine kritische molare Si
Konzentration erreicht ist [Hal06]. Daraus lasst sich schlussfolgern, dass die Bildung des
stabilen und wachstumsblockierenden SisNj4 erst einsetzt, wenn zuvor alle Ga-Vakanzen
durch die Bildung eines Vg,-Sica Komplexes gesattigt sind und im Umkehrschluss keine wei-
teren Ga Vakanzen mehr gebildet werden kénnen. Was geschieht, wenn der GaN Kristall mit
einer Uberdosierung dotiert wird, haben die hier prasentierten Experimenten deutlich gezeigt.
Ab einer den Kristall iiberkompensierenden Dotierung von mehr als 2-:10* cm™ wurde die
Oberflache unter Wasserstoffatmosphare zurtickgeétzt. Zu vermuten ist, dass es sich bei die-
ser Atzreaktion um die gleiche, aber minderdosierte Reaktion wie beim ,Meltback Etching*
handelt. Der Uberschuss an ungebundenem Si, welches nicht als Passivierung die Oberflache
bedeckt, regiert zusammen mit dem Ga, wodurch grofRe Schichtbereiche abgetragen werden.
Bei der Si Dotierung gibt es folglich 3 konzentrationsabhangige Stadien, die die Materialei-
genschaften des GaN bestimmen:

1. Geringer Dotierung (<1-10™ cm™) mit einem Anteil an ladungskompensierter Stor-
stellenkomplexen, die zu einem materialvertraglichen Si Einbau fihrt.

2. Hohe Dotierung (1-2-10"° cm™) mit SisN, Oberflachenpassivierung infolge vollstan-
dig kompensierter Storstellenkomplexe, die zur Oberflachenaufrauung fihrt.

3. Sehr hohe Dotierung (>2-10* cm™) mit wasserstoffgetriebener Reaktion zwischen Si
und Ga, die zum Zurtickatzen der Struktur fihrt.

Interpretation zur Ursache der Si-induzierten Kristallverschlechterung

AbschlieRend wird die Frage nach der VVerschlechterung der Kristallqualitat mit steigender Si-
Dotierung geklart. Es wurde zuvor bereits die bevorzugte Anlagerung der Ga-Vakanzen an
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die Defektkerne erwahnt. Vielmehr sei hier die Behauptung aufgestellt, dass die Ga-Vakanzen
diese Versetzungskerne erst erzeugen, da die Ga-Vakanzen ein flr eine Linienversetzung
gunstiges Verzerrungsfeld erzeugen. Da die Bildung vermehrter Ga-Vakanzen mit der Si-
induzierten Anhebung des Fermi-Niveaus einhergeht, ist die Zunahme der Kristalldefekte mit
steigender Si-Dotierung eine naturliche Folge daraus.

AbschlielRend ist zu Silizium als Donator in GaN und den anderen Nitriden zu sagen, dass die
Wahl dieses Dotanten einen Kompromiss zwischen guter, defektarmer Kristallqualitat, welche
fiir die Herstellung von hochwertigen Bauelementen, insbesondere von optischen Bauelemen-
ten, zwingend notwendig ist, und zwischen hoher Leitfahigkeit darstellt, die allerdings bis zu
einer Ladungstragerkonzentration von 1-10™ cm™ aufgrund einsetzender Oberflachenaufrau-
ung limitiert ist. Insgesamt sind der Einbau des Si und die damit einhergehenden strukturellen
Verdnderungen im GaN, insbesondere die Interaktion des Si Atoms mit den im GaN vorherr-
schenden Stufenversetzungen, noch nicht vollstandig verstanden. Die Annahme einer chemi-
schen Atzreaktion zwischen GaN und dem eingebauten Si ab einer kritischen Konzentration
von 1 - 2:10" cm™ erklart die Spannungsrelaxation mit weiter steigendem Si Einbau. Mit Si
ist keine hohe n-Leitfahigkeit ohne Qualitatseinbullen erreichbar.
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5.3.  Prozessentwicklung fur die Germaniumdotierung

Um die zahlreichen sich widersprechenden Aussagen Uber die Germanium Dotierung zu pri-
fen, wurden systematisch die Ladungstragerkonzentrationen von Germanium zwischen 3-10'®
bis 2.2:10%° cm™ variiert. Der Schichtaufbau der Teststrukturen ist identisch mit dem Aufbau
der Si-dotierten Schichten und ist in Abb. 5.1 wiedergegeben. Wie schon bei den vorherigen
Dotierexperimenten wurden die freien Ladungstragerkonzentrationen mithilfe von Hall-Effekt
Messungen bestimmt. An einigen ausgewé&hlten Proben wurden zusétzlich SIMS Untersu-
chungen von der Firma RTG Mikroanalyse GmbH durchgefihrt. Fur die Dotierung wurden
zwei verschiedene Germanium Prékursoren verwendet, das Metallorganikum Isobutylerman
(IBGe) und das Gas German (GeH,), welches zu 10% in H, verdiinnt vorliegt. Das Metallor-
ganikum Isobuthylgerman (IBGe) wird aus Bubblern zugefiihrt, wobei die Bubblertemperatur
den Partialdruck und gleichzeitig die Flussmenge des zugeflihrten Germananteils bestimmt.
Die Bubblertemperatur wurde zusétzlich zur Variation der Flussraten zwischen 0°C und 10°C
variiert.

Einer der Grinde, warum sich Germanium trotz erfolgreicher Dotierung mit moderaten La-
dungstragerkonzentrationen bis in den 10%° cm™ Bereich nicht als Donator fiir GaN durchge-
setzt hat, ist wohl die wesentlich geringere Einbaueffizienz verglichen zum Silizium [Nak92,
Sheu02]. Sowohl mit German (GeH,) als auch mit der metallorganischen Quelle Isobuthyl-
german (IBGe) sind hohere molare Flussraten von bis zu drei GroRenordnungen notwendig,
um die gleiche Ladungstragerkonzentration wie mit der Si-Dotierung (SiH;) zu erreichen
(Abb. 5.10). Mit einem molaren SiH4 Fluss von 9 nmol/min lassen sich bereits Ladungstra-
gerkonzentrationen im Bereich von 5-10'® cm™ erzielen. Dagegen miissen Flussraten von
9000 nmol/min eingestellt werden, um mit GeH, oder IBGe eine vergleichbare Ladungstra-
germenge zu erreichen.
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Abb. 5.10: Freie Ladungstragerkonzentrationen der verschiedenen Donatorquellen in Abhéngigkeit
von der molaren Flussrate.

Allerdings besitzt die Dotierung mit Germanium einen immensen Vorteil, denn mit ihr sind
wesentlich hohere Ladungstragerkonzentrationen erreichbar. Die Limitierung fir die Si-
Dotierung bei den gewahlten Wachstumsbedingungen lag dabei schon bei 2.2-10" cm™ auf-
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grund der starken Oberflachenaufrauhung. Mit der Germaniumdotierung kénnen sogar La-
dungstragerkonzentrationen von 2.2-10%° cm™ erreicht werden, was eine GroRenordnung tiber
dem Maximalniveau der Siliziumdotierung liegt. Tabelle 5.3 gibt eine Ubersicht, welche ein-
gestellten Flussraten in den entsprechenden Ladungstrdgerkonzentrationen resultierten. Die
verwendeten Wachstumsparameter sind dieselben wie bei den Si-Dotierungen aus Abschnitt
5.2. Die Wachstumstemperatur lag bei den aufgelisteten Proben zwischen 1070 - 1080°C.

Tabelle 5.3: Ubersicht der erzielten und mittels Hall-Effekt Messungen bestimmten Ladungstrager-
konzentrationen n aus den eingestellten Gasmengen f bzw. den molaren Flussraten @y, fur die beiden
Germanium Dotierquellen GeH, und IBGe. Beim IBGe steht die jeweilig eingestellte Bubblertempera-
tur in Klammern ergénzend zur Flussrate.

GeH4 IBGe
n feﬁ. q)M n feff. q)M
cm’ sccm | nmol/min | cm™ sccm nmol/min
1.3-10"% | 0.8 3569 | 3.1-10%" | 0.3 (5°C) | 1044
2.0-10" [ 1.0 4462 | 1.6-10" | 1.4 (0°C) | 3757
3.2.10% [ 2.0 8923 | 2.4-10" | 2 (0°C) | 5367
1.5-10% | 4.0 17846 | 3.9:10™° | 3 (0°C) | 8050
3.4-10° [ 6.0 26769 | 1.3-10" | 6 (0°C) | 16100
5.3-107 | 8.0 35692 | 3.0-10” | 8 (5°C) | 27849
8.3-10” | 10.0 44615 | 8.4-10" | 20 (5°C) | 69623

Waihrend die GaN Oberflache mit erhéhtem Si Einbau von 1-10'° cm™ und zudem abhéngig
von der Kristallqualitat bzw. im Speziellen von der Zahl der a-Typ Versetzungen aufraute,
bleiben die Germanium dotierten GaN Proben auch noch im oberen 10™° cm™ Bereich trans-
parent und weisen eine glatte, spiegelnde und ebene Oberflache unabhangig von der Dotier-
hohe und vom eingesetzten Ge-Prakursor auf, wie in den Nomarski Aufnahmen in Abb. 5.11
zu sehen ist. Lediglich die stark Ge-dotierten Proben wiesen vereinzelt Pits auf der Oberflache
auf, was darauf hindeutet, dass durch die Ge-Dotierung Versetzungen dekoriert werden. Diese

Abb. 5.11: Nomarski Aufnahmen der Germanium dotierten GaN Oberflachen fiir verschiedene La-

dungstragerkonzentrationen unter Verwendung zwei verschiedener Ge-Prakursoren. Die obere Serie
wurde mit Hilfe von GeH, dotiert, die untere mit Hilfe des metallorganischen IBGe.

—
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Pits sind nur bei sehr hohen Einbaumengen vorhanden, wobei sich die Dichte mit zunehmen-
dem Ge-Einbau erhoht.

Nichtsdestotrotz ist die Gewinnung einer stabilen glatten Oberfldche mit moderater und sogar
hoher Germaniumdotierung ein Resultat, welches bisher nur bei den MOCVD-Proben der Uni
Magdeburg erreicht wurde [Fril3, Dadllb, Wiel3]. Sowohl Nakamura et al. [Nak93], als
auch Xie et al. [Xiella] berichteten, dass bei ihnen die GaN:Ge Oberflache bereits ab einer
Ladungstragerkonzentration von 1-10™ cm™ aufraute.

Daher ist anzunehmen, dass die Wahl der Wachstumsparameter einen entscheidenden Ein-
fluss auf die Kristallqualitat und dartber hinaus auch auf die Einbaueffizienz hat. Letzteres
wird in Abb. 5.12 deutlich, wenn man die freien Ladungstrdgerkonzentrationen in Abhangig-
keit von den molaren Flissen der eigenen Experimente mit denen von Nakamura et al. ver-
gleicht, welcher die gleichen Prékursoren verwendete [Nak92]. Im Vergleich der Si-
Dotierungen in Abb. 5.12 (a) sind die Einbaueffizienzen &hnlich. Dagegen zeigt die Gegen-
uberstellung der Germaniumdotierungen in Abb. 5.12 (b) einen immensen Unterschied. Hier
weichen die Einbaueffizienzen um drei GréRenordnungen voneinander ab. Laut den Nakamu-
ra Daten haben seine GeH, Versuche eine um nur eine GrofRenordnung geringere Einbaueffi-
zienz als die der Konkurrenzquelle SiH,. Letztendlich fiihren die Nakamura Wachstumspara-
meter zwar zu einer effizienteren Germaniumdotierung, aber die eigenen, weniger effizienten
Bedingungen resultieren in beeindruckend hohen Ladungstrdgerkonzentrationen mit glatten
Oberflachen.
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Abb. 5.12: Vergleich der Einbaueffizienten der eigenen Wachstumsexperimente mit den Referenzdaten
von Nakamura et al., welcher die gleichen Prakursoren verwendet [Nak92]. In (a) werden die Si-
dotierten Proben unter Verwendung von SiH, verglichen, in (b) die Ge-dotierten unter Verwendung
von GeH,.

Unterschiedliche Einbaueffizienzen wurden auch bei &hnlichen Versuchen mit anderen Si
Prékursoren mit einer Abhé&ngigkeit der Einbaueffizienz von der Bindungskettenldnge der
Ausgangsmolekiile gezeigt. So baut sich Si aus der einfacheren Verbindung SiH, 10-fach bes-
ser ein als das komplexere SioHg (Disilan) ein [Sheu02]. Die gleiche Diskrepanz ist fir ver-
schiedene Germaniumquellen zu erwarten, wie z.B. fur GeCl, verglichen zu GeH,4. GeH, und
IBGe besitzen jedoch die gleich Einbaueffizienz, vgl. Abb. 5.10.

Eine weitere Frage, die sich mit der Einbaueffizienz der Donatoren stellt, ist, ob es eine ma-
ximale Dotiergrenze gibt. Laut Sheu et al. sei bisher keine Limitierung fiir GaN:Si beobachtet
worden [Sheu02]. Damit ist aber eine Ladungstrdgerkompensation gemeint, wie sie bei-
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spielsweise bei GaAs zu beobachten ist. In den Resultaten aus Abschnitt 5.2. wird jedoch Klar
aufgezeigt, dass es fir Silizium in der Tat eine obere Einbaugrenze gibt, da die Oberflache bei
einem Uberangebot des Si stark aufraut. Dies wird von Halibu et al. untermauert, die eine
kritische molare Si-Konzentration im GaN berechneten, bei der das SiH; mit dem Ammoniak
(NHj3) das chemisch stabile und elektrisch isolierende SizN, bildet, welches die GaN Oberfla-
che passiviert und ein weiteres tberwachsen blockiert, was wiederum eine klare obere Ein-
baugrenze darstellt [Hal06].

Etwas anders sieht es hingegen bei der Germaniumdotierung aus. Mit steigendem GeH, Fluss
wéchst die Ladungstrégerdichte fir beide Ge-Prékursoren linear an, wobei sich keine Satti-
gung der Ladungstragerkonzentration andeutet. Die maximal erreichte Ladungstragerkonzent-
ration der hier gezeigten GaN:Ge Proben lag bei 2.2:10%° cm™, wobei die zugehérige SIMS
Messung einen Germaniumgehalt von 4-10%° cm™ ergab. Entsprechend sind nur 65% der ein-
gebauten Germaniumatome bei dieser hohen Konzentration als Donator aktiviert. Die restli-
chen Atome sind elektrisch inaktiv und vermutlich durch tiefe Storstellen kompensiert. Bei
Betrachtung einer geringer dotierten GaN:Ge Probe mit einer Ladungstrédgerdichte von
3.3-10" cm™ ergab die entsprechende SIMS Messung (Nsivs = 3.5-10%° cm™) einen weitaus
hoheren aktivierten Anteil von 94%. Schliellich scheint der Einbau aktivierbarer Donatoren
mit zunehmendem Germaniumgehalt in die Sattigung zu gehen. Hagemann et al. bestétigen
ebenfalls eine maximale Dotierhdhe, die mit 4-10%° cm™ erreicht ist und beobachteten mit
einer weiteren Steigerung des Germaniumgehaltes die Wandlung der glatten Oberflachen-
morphologie in grobe Korner infolge einer Phasenseparation in GesN4 und rein metallisches
Germanium [HagO04]. Die Strukturen von Hagemann et al. sind aber in einer MBE hergestellt,
in der GesN, bei den verwendeten Wachstumstemperaturen stabil ist. In der MOCVD ist GeN
nicht stabil, da es bereits bei 700°C zerfallt [Car90].

Zusétzlich zu den hohen notwendigen Flussraten flr eine moderate Ladungstragerkonzentra-
tion ist der Germaniumeinbau empfindlich von der Wachstumstemperatur abhéngig. Zur De-
monstration des temperaturabhangigen Einbaus wurde die GeH, Flussrate konstant gehalten
und die Wachstumstemperatur zwischen 1060°C und 1110°C in 10 Gradschritten variiert,
siehe Abb. 5.13. Bei hohen Temperaturen ist der Einbau des Germaniums wegen des Dampf-
druck-getriebenen Einbaus limitiert [Hag04]. Aufgrund der hohen Oberflachentemperatur
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Abb. 5.13: Temperaturabhangigkeit des Germaniumeinbaus in den GaN Kristall bei konstantem
GeH, Fluss. Aufgetragen ist die Suszeptortemperatur tber der freien Ladungstragerdichte, welche
mittels Hall-Effekt-Messungen ermittelt wurde.
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desorbieren die Germaniumatome wieder, was zu einem verminderten Germaniumgehalt in
der GaN Schicht fuhrt. Mit sinkender Wachstumstemperatur, welche mit Hilfe des EpiCur-
ve®TT in-situ Sensors an der Suszeptoroberflache gemessen wurde, steigt der Germanium
Einbau und somit auch die freie Ladungstragerkonzentration. Wird die Temperatur um 50°C
gesenkt, erhoht sich die Einbaueffizienz bereits um eine GrdRenordnung. Die optimale
Wachstumstemperatur liegt fir die verwendete Reaktorgeometrie und der tbrigen Prozesspa-
rameter bei 1060°C. Allerdings sank bei dieser Wachstumstemperatur mit dem Zuschalten des
GeH, (oder IBGe) die Wachstumsrate um etwa 0.1 pum/h. Im Vergleich dazu reduzierte sich
die Wachstumsrate beim Zuschalten des SiH; nur um etwa 0.05 um/h, was seine Ursache in
den unterschiedlichen AtomgrdfRen von Si und Ge haben kénnte, welche die Diffusion zur
Waferoberflache beeintrachtigt und die Oberflachenadsorption bei grofieren Atomen redu-
ziert. Fur die Germanium Dotierung wurde die Wachstumstemperatur fur eine maximale
Wachstumsrate im transportbegrenzten Wachstumsbereich optimiert, welche bei etwa 1070°C
lag und bei der die Wachtumsrate nicht einbricht, aber die Einbaueffizienz noch hinreichend
hoch ist.

GeHy-Fluss = konstant (44.6 umol/min)

" n=1.4-10"cm’lf Sn=a.110%cm’fl. . - "n=8310"m®

Lol
S

20 ym
=

‘o

T =1105°C T =1080°C T =1060°C
Abb. 5.14: Nomarski-Aufnahmen des temperaturabhangigen Germaniumeinbaus bei konstantem GeH,
Fluss von 44.6 umol/min. Neben der verbesserten Einbaueffizienz, weisen die GaN Oberflachen bei

reduzierter Temperatur vermehrt Pits auf.

Mit dem Absenken der Wachstumstemperaturen erhéht sich zwar die Einbaueffizienz, aller-
dings wird dadurch nicht nur die Wachstumsrate leicht reduziert, ungliicklicherweise ist zu-
dem eine Defektzunahme zu beobachten, wie die Nomarski-Aufnahmen in Abb. 5.14 zeigen.
Mit zunehmendem Germaniumeinbau infolge der Temperatursenkung erscheinen vermehrt
Pits an der Oberflache, die von dekorierten Linienversetzungen herriihren, die an der Oberfl&-
che angelangt in Léchern enden. Bei der niedrigsten Wachstumstemperatur von 1060°C wur-
de zwar eine hohe Ladungstragerdichte von 8.3-10*° cm erreicht, allerdings nimmt die Zahl
der Pits bei dieser Konzentration schon eine hohe Dichte an. Fur die Dotierung mit Germani-
um gibt es infolgedessen ein enges Temperaturfenster (~1070°C), bei dem das Germanium
zwar mit schwacher Effizienz eingebaut wird, aber die Wachstumsbedingungen gerade gut
genug sind, um eine glatte und pitarme Oberflache zu gewahrleisten.

Da die Bildung dieser Pits durch die Qualitat der darunterliegenden Pufferstruktur stark beein-
flusst werden kann, wurde die Pufferqualitdt mit Hilfe einer defektreduzierenden SiNy Maske
verbessert. Den Vergleich zwischen GaN:Ge Oberflachen mit defektreichem und defektredu-
ziertem Puffer gibt Abb. 5.15 wieder. Das Ergebnis zeigt eine ausgezeichnet glatte, hochdo-
tierte Schicht mit einer erheblich reduzierten Pitanzahl. Nur noch sehr vereinzelt lassen sich
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Abb. 5.15: Vergleich der Oberflachenqualitit von hochdotierten GaN:Ge Proben (n~2:10% cm?).
Eine geh&ufte Pitanzahl ist bei hohem Germaniumeinbau an der GaN Oberflache zu beobachten
(a). Mithilfe einer defektreduzierenden SiN, Maske kann die Pitmenge erheblich reduziert werden

(b).

diese Oberflachenstorungen erkennen. Folglich ist es moglich eine hoch n-leitfahige GaN
Schicht herzustellen, die, verglichen zur Si-Dotierung, mehr als eine GréRenordnung héhere
Ladungstragerkonzentration aufweisen und zusatzlich eine einwandfrei glatte Oberflache oh-
ne jegliche Aufrauung besitzen kann. Eine wachstumsblockierende Passivierung durch die
Bildung einer GesN4 Verbindung kann bei der Germaniumdotierung nicht vorkommen, da die
GesN4 Verbindung, anders als das stabile SizNy4 bei der Si-Dotierung, schon bei Temperaturen
ab 700°C zerfallt [Car90].

Schon von der Siliziumdotierung ist bekannt, dass es nicht moglich ist das GaN ohne einen
undotierten Puffer darunter zu dotieren. Wird die undotierte Pufferschicht weggelassen,
wéchst das GaN rau auf und kann nicht zu einer geschlossenen 2D Schicht koaleszieren. Die
Ursache dafiir liegt darin, dass GaN in den initialen Wachstumsstadien zu allererst 3D-artig
wéchst und erst in spateren Atomlagen ein vollstdndiges 2D-Wachstum erlangt. Wird der
Dotant schon wahrend des inselartigen Wachstumsstadiums zugeschaltet, behindern die Do-
tieratome die Ga-Diffusion an der Probenoberflache, so dass kein 2D-Wachstum erreicht wird
[Dad13a].

Das gleiche gilt auch fir die Germaniumdotierung, was in den Fotografien in Abb. 5.16 ver-
anschaulicht ist. Jede Ge-dotierte Struktur, solange sie mit einem u-GaN Puffer gewachsen

GaN undotiert GaN:Ge (5.1:10" cm®) GaN:Ge (5.1:10" cm®)
mit u-GaN Puffer ohne u-GaN Puffer

Abb. 5.16: Fotografien undotierter und dotierter GaN Proben. Gegeniibergestellt sind undotiertes
GaN, hochdotiertes GaN:Ge gewachsen auf einem undotiertem GaN Puffer und hochdotiertes
GaN:Ge ohne Puffer.
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wurde, ist transparent und glatt und besitzt die gleiche phdnomenologische Qualitat wie die
undotierte Referenzprobe (ganz links). Wird jedoch das GaN Wachstum bereits mit gedffneter
Dotierquelle begonnen, raut die Oberflache, genau wie beim Si, auf und die gesamte Schicht
entwickelt zusatzlich eine braune Férbung, siehe Abb. 5.16 rechts. Es ist zu vermuten, dass
diese braune Férbung von einer Phasenseparation reinen Germaniums herrihrt, die im umlie-
genden GaN Kristall eine charakteristische Braunfarbung verursacht. Schlie3lich ist mit den
oberflachendiffusionseinschrankenden Dotanten, ob Si oder Ge, kein glattes Schichtwachstum
in den ersten GaN Wachstumslagen erzielbar, warum die durchgéngig dotierten Schichtstruk-
turen grundsétzlich aufrauen. Bevor die Dotierquelle zugeschaltet wird, muss das darunterlie-
gende u-GaN vollstandig koalesziert sein.

Als néchstes wird der Einfluss der Germaniumfremdatome auf die Spannungsénderung des
Kristalls untersucht. Dazu werden zundchst die in-situ Krimmungsmessungen herangezogen
(Abb. 5.17).

Bei der Betrachtung dieser fiir verschiedene Germaniumdotierungen (Abb. 5.17 a) ist insbe-
sondere der Bereich zwischen undotiertem GaN (u-GaN) und dotiertem GaN (GaN:Ge) von
Interesse. Bei allen Proben geht der Kurvenanstieg von undotierter zu dotierter Schicht ande-
rungsfrei Uber. Der Germaniumeinbau fihrt demnach zu keinem zusatzlichen Spannungsauf-
bau, wie es bei der Siliziumdotierung der Fall ist. Die blaue Kurve mit der hochsten Ladungs-
tragerkonzentration von 5.1-10"° cm™ lasst zwar eine leichte Anderung des Anstiegs bei Zu-
schalten des Germaniumdotanten vermuten, allerdings ist die Signal-zu-Rausch Qualitét bei
diesen Krimmungsmessungen schwach, weshalb der Ubergang nicht eindeutig sichtbar ist.
Nachfolgende Réntgenmessungen belegen, dass alle Germanium dotierten Proben den glei-
chen Spannungszustand wie der darunterliegende Puffer besitzen (siehe Abb. 5.18).
AuBerdem sei angemerkt, dass der Krimmungsverlauf am Grenzflacheniibergang deutlicher
sichtbar gemacht wurde, indem die Krimmungskurven zueinander verschoben wurden. Des-
halb sind die Krummungswerte relativ zu einander zu betrachten. Des Weiteren ist der Beginn
der Krimmungskurven fur jede Probe unterschiedlich, was auf die Anlagenschwankungen
und die daraus folgenden unterschiedlichen Pufferqualitaten zurlickzufiihren ist.

GaN:Ge auf Alz0s dotiert mit GeH« GaN:Ge/Si auf Al20z n~1.5-10""cm
2254 AIN/AlIGaN u-GaN GaN:Ge | 2254 AIN/ u-GaN f«—— GaN:Ge/Si —
Puffer AlGaN
= Puffer :
_ § 2004 GaN:Si(H,)
5 200 4 - \
3
§, € 1754
3 1754 E
- 2
2 5.1-10"%cm™ 2 107
© 150 19 3 :
2 " Y3.410%m® =
% - S =125
= 1.510'%cm™ GaN:(IB)Ge
125 47
100 4 ;
] Wl @ AT [eaneet) )
3000 4000 5000 6000 3000 4000 5000 6000
Zeit (Sekunden) Zeit (Sekunden)

Abb. 5.17: In-situ Kriimmungsmessungen der GaN Strukturen mit dotierter Abschlussschicht. (a)
mit Germanium dotierten GaN Strukturen verschiedener Ladungstragerkonzentrationen und (b)
dotierte GaN Strukturen, die mit einer Ladungstragerdichte von n~1.5-10" cm™ mithilfe von SiH,,
GeH, und IBGe dotiert wurden.
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Den Vergleich des Spannungseinflusses der unterschiedlichen Prakursoren gibt Abb. 5.17 (b)
wieder. Bei gleicher Ladungstragerkonzentration verhalten sich beide Germaniumquellen
identisch und zeigen keinerlei Einfluss auf eine Spannungszunahme im dotierten Kristall. Im
Vergleich dazu nimmt die Spannung durch die SiHs-Zugabe bei gleicher Dotierkonzentration
erheblich zu (rote Kurve).

Eine weiterflihrende Spannungsanalyse wurde mit Rontgendiffraktometriemessungen durch-
gefiihrt (Abb. 5.18 (a und b)). Analog zu den Untersuchungen an den Si-dotierten Strukturen
(Abschnitt 5.2) wurde die vertikale Verteilung aller im Schichtstapel vorhandenen c- und a-
Gitterkonstanten der Germanium dotierten Proben verschiedener Ladungstragerniveaus mit
Hilfe der ©/20 Messungen sowohl in symmetrischer Bragg-Geometrie als auch in der Trans-
missionsgeometrie (Laue-Geometrie) vermessen.

Sowohl in der symmetrisch- als auch in der transmittierend-gebeugten Réntgensignatur ist fir
alle Ladungstragerdichten keine Reflexaufspaltung zu beobachten.

Lediglich ein einzelner ausgepragter Reflex ist erkennbar und entspricht der Uberlagerung der
beiden GaN Schichten, dem stark kompressiv verspannten undotierten Puffer und der Ge-
dotierten Schicht darauf, welche infolge ihrer identischen Verzerrung zusammenfallen. Die
Rdntgenkurven der symmetrischen (0002) Messung (a) sind vergleichsweise schmal und wei-
sen daher auf eine gute Kristallqualitat mit wenig vertikalen Spannungsinhomogenitéten hin.

Die XTS Messungen in Abb. 5.18 (b) belegen anhand der fehlenden Aufspaltung des (1010)
GaN Reflexes, dass die Ge-dotierte Schicht vollstandig koharent auf dem darunterliegenden
Puffer aufgewachsen ist. Kombiniert man die Ergebnisse der beiden Rontgenmethoden, zeigt
sich trotz eines hohen Germaniumeinbaus eine durchgehend stabile GaN Einheitszelle mit
unverandertem c/a Verhéltnis.

©/20 (0002) GaN /26 XTS (1010) GaN__
(a) GaN+GaN:Ge ‘ F(b) ' GaN:Ge

M

Intensitat (willk. E.)
Intensitat (willk. E.)
=

5.1-10"%cm™ |3

C 3 19 3
3.4-10"%cm’ 3.410_cm
1.5:10'%m™ [ 1510 cm” :

N E: r 1wy

:

.

! 18 3 b 18 3 '
c, ' 2.0-10"%m” f2.0-10"°cm 'mg
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26 (Grad) 2e (Grad)

Abb. 5.18: w/2@-Rdntgenmessungen an Germanium dotiertem GaN in (a) symmetrischer Beugungs-
geometrie und (b) in Transmissionsgeometrie (Laue-Geometrie) flir verschiedene Ladungstrager-
konzentrationen. Die Proben wurden mit GeH, dotiert.

Eine leichte Reflexaufspaltung war ausschlieRlich bei den hochdotierten Proben zu verzeich-
nen, die eine sehr hohe Pitdichte wegen des defektreichen Puffers mit geringer Qualitat besit-
zen. Die Verbesserung der Pufferqualitat lieR auch die Reflexaufspaltung verschwinden. Die
Schwankungen in der Reflexlage haben ihren Ursprung auch hier wieder in den unterschiedli-
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chen Pufferqualitaten durch vor allem reaktorbedingte Temperaturschwankungen im initialen
Wachstum.

Tieftemperatur-Photolumineszenzmessungen unterstiitzen die Aussagen der Réntgen- und der
in-situ Kriimmungsmessungen. Der Vergleich der bandkantennahen D°X-Lumineszenz in
Abb. 5.19 (a) zeigt deutlich den Spannungsunterschied zwischen den verschieden dotierten
Proben in Abhéngigkeit der eingesetzten Prakursoren. Wahrend die Spektren der GaN:Ge
Proben eine ausgeprégte Lumineszenz bei 356 nm aufweisen, ist die Lumineszenz der GaN:Si
Schicht mit 356.7 nm rotverschoben. Alle Spektrenmaxima liegen im kurzwelligen Bereich
relativ zur spannungsfreien GaN Lumineszenz, d.h. alle dotierten Schichten sind druckver-
spannt. Dennoch weist die Si-dotierte Probe eine deutlich geringere kompressive Spannung
als die beiden GaN:Ge Strukturen auf. Die leichte Lumineszenzverbreiterung der beiden ho-
her dotierten Proben (rot und griin) hat seine Ursache in der gesteigerten Anzahl freier La-
dungstrager.

Interessanterweise besitzen die Schichten unterschiedlich starke Defektlumineszenzen, wel-
che unmittelbar mit der Materialreinheit korrelieren, siehe Abb. 5.19 (b). Die Si-dotierte Pro-
be weist eine um den Faktor 2 starkere gelbe Lumineszenz auf als die beiden GaN:Ge Struk-
turen. Diese starke Defektlumineszenz geht mit einer geringeren Kristallqualitat einher. Folg-
lich fihrt der Si Einbau zu einer deutlicheren Verschlechterung der Materialqualitat, der Ge
Einbau dagegen weniger stark.

o [(a relaxed (D°X) 1(b
10°1(@) 10° g( ) —— GaN:Ge(H,), 2.0E18 cm®
O ~ —— GaN:(IB)Ge, 6.8E17 cm”
w .o -3
~ 10" — GaN:Si(H,), 1.5E18 cm
210" 3
w0 7] >
o —— GaN:Ge(H,), 2.0E18 cm®| & 1074
E 10-2_ . 3 E
= —— GaN:(IB)Ge, 6.8E17 cm™®| = 1
o ——GaN:Si(H,), 1.5E18cm® | & |
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i OMpressiv ) tensil [T=10K E ? T=10K
10 —— N L : ' i ) -
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Abb. 5.19: Tieftemperatur PL-Messungen an den Si- und Ge-dotierten Strukturen. Die PL-Spektren
in (a) zeigen die hoher spektral aufgeldsten Lumineszenzmaxima der GaN D°X Lumineszenz. Der
gesamte Spektralbereich der Probenlumineszenz ist in (b) dargestellt, in dem zuséatzlich die Defekt-
lumineszenz (gelbe Lumineszenz) zu sehen ist.

Eine genauere Aussage Uber die Materialgiite kann mit Hilfe der rontgenographischen o-Mes-
sungen getroffen werden. Entsprechend der untersuchten Kristallebenen geben die w-Halb-
wertsbreiten Aufschluss Gber den Tilt (Abb. 5.20 a) und den Twist (Abb. 5.20 b) der GaN
Kristallite, welche wiederum ein MalR flr die Dichte der Liniendefekte darstellen. Da mit er-
hohtem Ge-Einbau vereinzelt Pits auf der Oberflache durch mit Ge dekorierte Versetzungen
auftauchen, kann hier nun eine Aussage dariiber getroffen werden, welche Defekte vorwie-
gend in den dotierten Schichten vorliegen.

Betrachtet man die m-Halbwertsbreiten der GaN:Ge Schichten, ist ein leichter Qualitatsvorteil
durch die Verwendung des GeH, Prékursors zu erkennen. Zwar streuen die Werte recht stark
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Abb. 5.20: w-Halbwertsbreiten der verschieden dotierten GaN Schichten (a) gemessen am symmet-
rischen (0002) GaN Reflex und (b) am im streifenden Einfall gemessenen (1010) GaN Reflex. Ent-
sprechend der eingesetzten Dotierquellen (IBGe, GeH,, SiH,) sind die Daten symbolkodiert.

um 520 arcsec im Tilt und um 2200 arcsec im Twist, dennoch besitzen die mit GeH, dotierten
Proben eine bessere Kristallqualitdt mit weniger Defekten als die tbrigen Proben. Die Quali-
taten der IBGe behandelten Schichten sind dagegen etwas geringer und bewegen sich um
600 arcsec im Tilt und 2400 arcsec im Twist. Die starke Schwankung insbesondere bei den
Germanium dotierten Proben ist eine Folge der variierenden Pufferqualitaten aufgrund insta-
biler Wachstumsbedingungen und dem Zusammenfiihren mehrerer Wachstumsserien aus Re-
produktionsexperimenten.

Bei den Messungen an den Si-dotierten Proben sind nur die Tiltwerte aussagekraftig. Die
Messungen im streifenden Einfall sind wegen der aufgerauten Oberflache durch Streueffekte
verfalscht. Insgesamt bewegen sich alle Proben in demselben Qualitatsbereich. Trotz der
Streuung ist kein Trend einer Kristallverschlechterung mit steigendem Ge-Einbau zu erken-
nen. Stattdessen bleibt die Kristallinitat mit steigendem Ge-Gehalt gleichbleibend. Bei den Si-
dotierten Schichten ist allerdings ein leichtes Ansteigen des Tilts mit steigender Konzentration
zu verzeichnen.

Sowohl die Ge- als auch die Si-dotierten Schichten weisen anhand des hohen Twists einen
vielfach hoheren Anteil an a-Typ Versetzungen auf verglichen zur Anzahl der c-Typ Verset-
zungen, welche aus den Tiltmessungen hervorgehen. Dies ist auch bei undotierten GaN Struk-
turen der Fall, nur dass mit der Zugabe des Dotanten Silizium ein zusatzliches Ansteigen der
Defektdichte beobachtet wurde [Mor09]. Aus den hier gewonnen Untersuchungen mit Ger-
manium kann diese Beobachtung nicht bestatigt werden, solange die Konzentrationen im Be-
reich von 10*° cm™ bleiben.

Die elektrischen Eigenschaften sind neben den strukturellen Eigenschaften die wesentlichsten,
die es bei der Dotierung zu kennen gilt. Fir eine gute n-Leitfahigkeit sind daher die Elektro-
nenmobilitdt p und der spezifische Widerstand p qualitdtsentscheidend fiir ein geeignetes
Bauelement. Eine hohe Mobilitdt mit einem geringen Widerstand sind bei mdglichst hohen
Ladungstragerdichten das Ziel. Aus den Raumtemperatur-Hall-Effekt Messungen wurden
entsprechend die elektrischen Eigenschaften gewonnen und in Abb. 5.21 Uber der Ladungs-
tragerdichte fir Silizium und Germanium abgetragen. Aufgrund der Elektronenstreuung an
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Abb. 5.21: Elektronenmobilitat (a) und spezifischer Schichtwiderstand (b) als Funktion der freien
Ladungstragerkonzentration der Si- und Ge- dotierten Schichten.

ionisierten Donatorstorstellen, sinkt die Mobilitat mit zunehmender Ladungstragerdichte. In
Abb. 5.21 (a) zeigt der Vergleich der Mobilitaten der SiH, und GeH, behandelten Proben,
dass sich beide Donatoren im mittleren Dotierbereich bis 1-10* cm™ gleich verhalten. Erst
bei hoheren Konzentrationen wird deutlich, dass die Mobilitat der Si-dotierten Proben starker
absinkt, als die der Ge-dotierten. Die Ursache dafiir konnte in einer zunehmenden Defekt-
streuung liegen, da mit dem Si-Einbau mehr Defekte induziert werden, als mit Germanium.
Deswegen besitzen die GaN:Ge Proben im hochkonzentrierten Bereich eine hohere Mobilitét.
Ein Blick auf Abb. 5.21 (b) zeigt dagegen, dass die spezifischen Widerstdnde der GaN:Si und
GaN:Ge Proben gleich sind. Die Widerstande beider Serien fallen mit steigendem Ladungs-
tragergehalt. Die maximal dotierte GaN:Ge Struktur erreichte einen Widerstand von
0.4 mQ-cm, was mit der Mobilitit von 81.3 cm?/Vs eine hervorragende Eignung fiir die Bau-
elementanwendung darstellt.

Im Vergleich zu dotierten HVPE GaN Proben, schneiden die hier vorgestellten Schichten bei
einer Ladungstragerkonzentration von 5.3-:10'° cm™ mit einem geringeren Widerstand von
0.89 mQcm etwas besser ab, als das entsprechende HVPE GaN:Ge, welches bei
Nge = 3.4-10™ cm™ einen Widerstand von 1.3 mQcm besitzt [Osh10].

Welche elektrische Qualitét die hier vorgestellten Dotierungen, insbesondere die Germanium-
dotierung, tatsachlich besitzen, wird besonders in der Gegenuberstellung zu den Ergebnissen
anderer Arbeitsgruppen deutlich (Abb. 5.22).

Betrachtet man die Mobilitaten der Ge-dotierten Schichten in Abb. 5.22 (a) schneiden die
eigenen Proben nahezu mit der gleichen Beweglichkeit wie Ge-dotierte HVPE Proben ab. Die
MOVPE-Referenzproben von Nakamura et al. zeigen sogar mit hoherer Ladungstragerdichte
eine geringere Mobilitat, was fur die herausragende elektrische Qualitat der eigenen Schichten
spricht [Nak92].

Dagegen sind Mobilitaten der eigenen Dotierung mit Silan etwas schwéacher im Vergleich zum
den Si-dotierten HVPE GaN, vgl. Abb. 5.22 (b). Allerdings zeigen die eigenen GaN:Si Struk-
turen ab einem elektrisch aktiven Si-Gehalt von 2-10'® cm™ eine hohere Mobilitat als die Re-
sultate von Nakamura et al. [Nak92].
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Abb. 5.22: Elektronenmobilitat als Funktion der freien Ladungstragerkonzentration flir die Ge- do-
tierten Schichten (a) und Si-dotierten Schichten (b). Zusatzlich zu den eigenen Daten sind die Dotie-
rungsergebnisse der anderen Forschergruppen zum Vergleich dargestellt [Nak92, Osh10].

Schlussfolgernd kann gesagt werden, dass die elektrischen Eigenschaften der vorgestellten
Strukturen eine sehr hohe Qualitat aufweisen und sogar an die Gute von reineren HVPE Pro-
ben heranreichen. Dabei besitzt die Germaniumdotierung insbesondere im Bereich hoherer
Leitfahigkeiten bessere elektrische Eigenschaften als das bisher etablierte Silizium.

Zusammenfassung

AbschlieRend ist festzustellen, dass die bisher etablierte Si-Dotierung gerade im hohen Do-
tierbereich keine ausreichende elektrische Leitfahigkeit, als auch Materialqualitat liefert.

Fur den Anspruch einer hohen n-Leitfahigkeit im GaN ist daher auf den Dotanten Germanium
zuriickzugreifen. Er steht den elektrischen Eigenschaften der Si-Dotierung im mittleren Do-
tierbereich in nichts nach, und weist bei hohen Dotierungen tiber 1-10'° cm™ sogar deutlich
bessere Eigenschaften bezliglich Spannungszunahme, Oberflachenmorphologie und Mobilitét
auf. In Tabelle 5.4 sind die vorteilhafteren Eigenschaften der Germaniumdotierung noch ein-
mal den der Si-Dotierung gegentbergestellt.

Germanium ist deshalb eine hervorragende Alternative fiir die n-Leitfahigkeit im GaN und

den tbrigen Gruppe-I1I-Nitriden und sollte fur die Ablosung der Siliziumdotierung dringend
in Betracht gezogen werden.

Tabelle 5.4: Gegenuberstellung der Kerneigenschaften der Si-Dotierung und der Ge-Dotierung im
GaN auf Saphir Substraten (Struktur siehe Abb. 5.1).

Si-Dotierung Ge-Dotierung
max. Ladungstragerdichte 2.2:10%cm” 2.2:10° cm™
Oberflachenaufrauung ja nein
Defektzunahme stark gering, bei hohem Ge-Gehalt
Verspannung (@1.4-10" cm™) 0.42 GPa (zugverspannt) | -0.86 GPa (druckverspannt)
Mobilitat (@1.4-10° cm’®) 123 cm®/V/s 153 cm?/Vs
spez. Widerstand (@1.4-10cm™®) | 3.6 mQcm 3.3 mQcm
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6. Zusammenfassung und Ausblick

Das Thema dieser Arbeit war es ein umfassendes physikalisches Verstandnis tiber die Herstel-
lung, Optimierung und Charakterisierung von GaN basierten Pufferstrukturen auf Si-(111)-
Substraten zu gewinnen. Im Fokus der Optimierungsarbeit hin zu einer optimalen GaN Puf-
ferstruktur standen dabei sowohl die Mechanismen bei der Vielparameter-Variation fur die
Keimschicht, bei der systematischen Verbesserung spannungs- und defektreduzierender Zwi-
schenschichten als auch bei der Auswahl der bestgeeigneten Dotierparameter.

Das Ziel bestand darin erstmals ein umfassendes physikalisches Bild zu entwickeln, mit wel-
chem qualitativ hochwertige GaN Pseudosubstrate herstellbar sind, die mit Hilfe der metall-
organischen Gasphasenepitaxie abgeschieden werden und die unmittelbar fur das nachfolgen-
de Uberwachsen mit einer LED-Struktur verwendet werden kénnen. Fiir die Gewinnung die-
ses vollstandigen physikalischen Verstandnisses beziiglich Spannungskontrolle und Defektre-
duktion wurden zahlreiche Charakterisierungsmethoden angewandt. Die Rontgendiffrakto-
metrie bildete dabei einen besonderen Schwerpunkt, um die strukturellen Eigenschaften der
Vielschichtsysteme zu analysieren.

Die Strukturoptimierung wurde zunéchst auf 2 Si Substraten vorgenommen. Den Ausgangs-
punkt bildeten dabei AIN-haltige Keimschichten mit vorangehender Al-Substratbenetzung.
Die ausfiihrliche Analyse der verschiedenen angewandten Keimschichtkonzepte zeigt, dass
Tieftemperatur AIN Keimschichten zu den besseren GaN Qualitdten mit 692 und 1010 arcsec
(Tilt und Twist) und einer Oberflachenspannung von 0.71 GPa fuhren. Im Vergleich dazu
liegen Hochtemperatur Keimschichten (Tilt: 660 arcsec, Twist: 1324 arcsec) mit 0.97 GPa
néher an der Rissgrenze. Eine Gegenuberstellung dieser beiden Keimschichtkonzepte eréffne-
te, dass die optimale Wachstumstemperatur weder im Tief- noch im Hochtemperaturbereich,
sondern im mittleren Bereich um 800°C liegt. Des Weiteren zeigte sich ein enormer Einfluss
der Ausheizzeit der Keimschicht auf den GaN Tilt, welche bei 2.5 min die Zahl der c-Typ
Versetzung drastisch reduzieren kann. Ebenso filtert eine dickere auf die Keimschicht folgen-
de HT-AIN Schicht zusétzlich a- und c-Typ Versetzungen.

Ternére AlGaN Keimschichten erwiesen sich im Vergleich zu reinen AIN Schichten als we-
niger geeignet, da sie zu einer erhohten Defektbildung und Schichtspannung mit Rissbildung
fuhren und bei Hochtemperaturbedingungen zusétzlich Meltback Etching aufwiesen. Erste
Untersuchungen zu AlInN Keimschichten dagegen zeigten, dass diese eine geeignete Keim-
schichtalternative sein konnten, da sie in den Testversuchen fernab der bestgeeigneten Para-
meter bereits zu einer exzellenten glatten Oberflachenqualitat fthren.

Eine weitere wesentliche Verbesserung der Template-Qualitat wurde mit dem Einfuigen von
Al-reichen AlGaN Zwischenschichten erreicht. Dabei hat sowohl eine unzureichende als auch
eine Uberhohte Dicke der unteren GaN Schicht einen deutlich negativen Einfluss auf die
Wirksamkeit dieser Zwischenschichten beziglich Spannungskompensation und Defektreduk-
tion im darauffolgenden GaN. Sind die basalen Gitter an der Grenzflache zwischen unterer
GaN Schicht und AlGaN Zwischenschicht zueinander geeignet angepasst, so kann eine ma-
ximale Spannungsreduktion mit gleichzeitiger Defektfilterung erzielt werden. Darauf aufbau-
end sind Zwischenschichtdicke und auch ihr Relaxationsgrad, welcher durch die Wachstums-
temperatur bestimmt wird, essentiell fir die maximale Kompression im GaN. Eine Abschei-
detemperatur von 750°C bei einer Wachstumszeit von 75 sek. fiihrt unter den gewdahlten
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Flussraten und der eingestellten Reaktoratmosphare zu einer flachen GaN Struktur nach dem
Abkdhlen.
Um GaN Pufferstrukturen kostengiinstig und mit hoher Prozessausbeute herstellen zu kénnen,
wird eine minimale Anzahl an Zwischenschichten angestrebt, wobei die vertikale elektrische
Leitfahigkeit moglichst gering durch die Zwischenschichten beeinflusst werden sollte. Auf
grol¥flachigen GaN Pufferstrukturen bewies die Verwendung von 3 gradierten AlGaN Zwi-
schenschichten mit einer Dicke von jeweils 20 nm eine optimale Spannungskompensation auf
-0.43 GPa in der obersten GaN Schicht, bei einer rissfreien und ausgezeichneten Qualitat von
370 arcsec im Tilt und 525 arcsec im Twist. Diese gradierten Zwischenschichten bestehen aus
einem unteren und einem oberen AlGaN Gradienten, sowie einer hoch-aluminiumhaltigen
AlGaN Kernschicht mit etwa 65-70% Aluminium. Mit Hilfe asymmetrischer reziproker Git-
terkarten kombiniert mit TEM Analysen konnte die Funktionsweise der gradierten Zwischen-
schichten genau in einem dazu entwickelten Modell (Modell der partiellen Relaxation) veran-
schaulicht werden. Im unteren Gradienten nimmt die Relaxation mit zunehmendem Al-Gehalt
kontinuierlich bis auf 75% zu. In diesem Bereich werden (ber den gradierten Schichtanteil
verteilt Anpassungsversetzungen gebildet und gleichzeitig einlaufende Linienversetzungen
geblockt. Darlber hinaus wurde nachgewiesen, dass jede der drei Zwischenschichten eine
individuelle Wirkung auf die Folgeschicht hat, abhangig davon, wo die Zwischenschicht im
GaN-Stapel eingefiigt ist. So hat die erste Zwischenschicht einen enormen Einfluss auf die
kompressive Vorspannung mit etwa 1.1 GPa Spannungsdifferenz, aber einen zunachst gerin-
gen Einfluss auf die Verringerung der mit der
Rontgendiffraktometrie erfassbaren Versetzun-
gen. Die letzte Zwischenschicht filtert dagegen
bis zu 36% der Schraubenversetzungen, hat
aber nahezu keinen spannungsreduzierenden
Einfluss mehr auf die abschlieRende Schicht.
Ein wesentlicher Vorteil der gradierten Zwi-
schenschichten ist die Entkopplung von Span-
nungseinfluss und Defektfilterung. Wéhrend
die Dicke der Keimschichten primar Einfluss
auf den Spannungsaufbau in der Folgeschicht
Abb. 6.1.: Prototyp einer GaN on Si LED,  pat pestimmt die Al-Konzentration im Zwi-
SﬁwliTkS? Cvnl}:age.des Gemeinschaftsprojekts schenschichtkern den Filtergrad der einlaufen-
den Linienversetzungen. SchlieBlich konnte mit
der Optimierung der doppelgradierten Zwischenschichten eine Defektdichte von 6.8-10% cm™
in der oberen GaN Schicht erreicht werden, welche eine sehr hochwertige Pufferstruktur fir
das weitere Uberwachsen mit einer MQW Struktur darstellt. Im Rahmen des Gemein-
schaftsprojekts ,,GaNonSi“ konnte aufbauend auf diesen erfolgreichen Ergebnissen erstmals
eine GaN auf Si Prototyp-LED hergestellt werden, welche eine externe Quanteneffizienz von
56% besitzt (siehe Abb. 6.1).
Die bisher verwendete und seit vielen Jahren etablierte Si-Dotierung flr die n-Leitfahigkeit
im GaN ist mit einer Vielzahl von qualitdtsmindernden Nachteilen verbunden. Zum einen
wird zusétzliche tensile Spannung durch den Si-Einbau verursacht. Des Weiteren konnte eine
obere kritische Dotiergrenze von 1-10* cm™ fiir das Si nachgewiesen werden, ab der die
Oberflachendegradation aufgrund der Bildung des wachstumshemmenden SiN beginnt. Noch
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weiter steigendes Si-Angebot unter Wasserstoffatmosphare flihrt sogar zum Rickatzen des
GaN.

Im Rahmen dieser Arbeit konnte Germanium als eine hervorragende Alternative zur Si-
Dotierung fir n-GaN aufgezeigt werden. Mittels Ge wurde eine um den Faktor 10 héhere Do-
tierung (2.2-10%° cm™) erfolgreich realisiert, ohne eine zusatzliche tensile Spannung aufzu-
bauen. Dabei blieb die GaN Oberflache bei allen Dotierniveaus glatt und glanzend. Erst bei
extrem hohen Ladungstragerkonzentrationen von 2-10%° cm™ beginnt die Oberflache durch
das Auftreten von versetzungsinduzierten Kratern zu degradieren. Die Ge-dotierten Proben
ubertrafen die Si-Dotierung auch in den elektrischen Eigenschaften, denn bei einer Ladungs-
tragerkonzentration von 1.4-10"° cm™ erzielte die Germanium Dotierung eine Elektronenmo-
bilitat von 153 cm?/Vs, die Si-Dotierung hingegen nur 123 cm?/Vs.

Weitere Optimierungsoptionen fir die hier entwickelten und vorgestellten Pufferstrukturen
wurden vorgeschlagen. Zum einen muss die laterale Homogenitét der Pufferstruktur fir die
LED-Herstellung auf groRflachigen Si-Substraten verbessert werden, denn eine Ablésung der
Niederleistungs-LEDs ist preislich erst ab einer Substratgréfie von 200 mm gerechtfertigt. Ein
weiterer Optimierungsansatz ist die Reduktion der Zwischenschichten auf insgesamt 2 gra-
dierte AlGaN Schichten unter Beibehaltung der bisher erreichten kristallinen Qualitat und
Spannung, um die vertikale elektrische Leitfahigkeit zu verbessern. Dieser Ansatz wurde be-
reits im Rahmen des BMBF Projektes getestet und zeigte erste erfolgreiche Resultate.

In anschlieBenden Entwicklungsschritten muss die finale Pufferstruktur mit der aktiven
Schicht, dem InGaN-basierten MQW und der p-leitenden Deckschicht Gberwachsen und bis
zur fertigen anwendbaren LED in einer fotolithografischen Weiterverarbeitung prozessiert
werden. Eine kleine Serie von wenigen GaN-auf-Si LEDs wurde zum Projektabschluss bereits
gefertigt. Jedoch ist eine standardisierte LED Herstellung in einem industriellen Fertigungs-
prozess fir grolRflachige Substrate von 200 mm das langfristige Ziel.

Die Voraussetzungen dafiir wurden hiermit geschaffen, da alle in dieser Arbeit adressierten
Aufgabenstellungen zur Realisierung und Charakterisierung einer industrietauglichen LED-
Pufferstruktur erfolgreich umgesetzt wurden.
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