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Kurzfassung

Fir epitaktisches Wachstum von nitridischen Halbleiterschichten sind nur wenige
Verfahren bekannt, bei denen eine hinreichend gute Materialqualitéat erzielt wird, um
aktive Bauelemente herzustellen. Die zwei industriell wichtigsten sind die
metallorganische Gasphasenepitaxie und die Molekularstrahlepitaxie. In dieser Arbeit
wird die Einsetzbarkeit einer weiteren Methode, der reaktiven Sputterepitaxie,
untersucht. Im Unterschied zu den vorgenannten Verfahren werden hierbei die fiir das
Wachstum bendétigten reaktiven Spezies durch ein hochenergetisches Plasma
erzeugt.

Das Sputtern ist vorrangig als Abscheidevorgang fir amorphe oder texturierte
Schichten bekannt, bei dem die Kiristallqualitdt nur eine untergeordnete Rolle
einnimmt. Um leistungsfahige elektronische und optoelektronische
Halbleiterbauelemente herzustellen, ist eine hochwertige Kristallqualitat jedoch
essentiell. Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung der Anwendbarkeit der reaktiven
Sputterepitaxie zur Herstellung einkristalliner und elektronisch sowie optisch
hochwertiger Nitridhalbleiterschichten. Dabei wird auf die Kompatibilitat mit den far
Nitride gangigen Substraten, Saphir und Silizium, fokussiert. Deshalb wird zuerst das
epitaktische Wachstum von Aluminiumnitrid (AIN) betrachtet, dass sich als Grundlage
fur den Beginn des heteroepitaktischen Wachstums auf beiden Substraten geeignet
ist. Aus der Kombination der Betrachtungsweisen der konventionellen Epitaxie und
des Magnetronsputterns kénnen neue Erkenntnisse und Einblicke in den
Wachstumsprozess beim reaktiven Sputtern von Nitriden gewonnen werden. Die
Verwendung der in-situ Metrologie und der optischen Plasmaanalyse hilft bei der
Identifikation der fur die Kristallinitdt der Schicht relevanten Parameter. Vor allem die
Wachstumstemperatur, die Plasmazusammensetzung und das Anwachsen an das
Substrat sind ausschlaggebend. Durch die verschiedenen nachfolgenden
Untersuchungsmethoden konnen fur die Sputterepitaxie erstmals atomar glatte
Schichten mit sehr guter kristalliner Qualitdt nachgewiesen werden.

Fur das Wachstum von Galliumnitrid (GaN) finden sich in der Sputterepitaxie
signifikante Unterschiede zum AIN-Wachstum. Die Sputterepitaxie von GaN erfordert
sowohl hinsichtlich einer stabilen Plasmakontrolle als auch einer Wachstumskontrolle
andere Bedingungen als fur das AIN. Bei zu hohen Wachstumstemperaturen setzen
Desorptionseffekte an der Substratoberflache ein. Aus diesem Grund kann das GaN-
Wachstum nur in einem begrenzten Parameterraum untersucht werden. Die Grenzen
werden aufgezeigt und innerhalb dieser ein Prozess definiert, in dem auch hier glatte
Oberflachen mit sehr guter Kristallqualitat erreichbar sind.

Auf der Grundlage des AIN- und des GaN-Wachstums kann die Epitaxie von ternaren
Aluminiumgalliumnitrid-Schichten (AlGaN) demonstriert werden. Die
Zusammensetzung und Qualitat dieser Schichten werden durch die Plasmaleistungen,
die Temperatur und die Gaszusammensetzung bestimmt.

Durch kontinuierliches Aufeinanderwachsen der verschiedenen Schichten kdnnen
bauelementnahe Pufferstrukturen erzeugt werden, mit denen insbesondere die
Versetzungsdichten reduziert werden konnen. Gleichzeitig sind die gesputterten
Schichten intrinsisch hochisolierend und koénnen damit als Grundbaustein fir
Transistoren genutzt werden.






Abstract

There are only few techniques known for epitaxial growth of nitride semiconductors
where a sufficient material quality is achieved to produce active devices. The most
common ones are metalorganic vapour phase epitaxy and molecular beam epitaxy.
This work deals with a different method, sputter epitaxy, where a high energetic plasma
generates the necessary reactive species for growth.

Sputtering is typically used for deposition processes where crystal quality is irrelevant.
For active devices, this material parameter is an essential criterion. Aim of this work is
to evaluate the possible application of this technique to achieve nitride semiconductors,
which are single crystalline as well as electrically and optically of high quality. The
focus is on compatibility with the substrates commonly used for nitrides, sapphire and
silicon.

As basis for hetero-epitaxial growth, the start with aluminium nitride (AIN) is well
established. A combination of considerations from the classical epitaxial methods and
sputter deposition is used to gain new insights at the reactive sputter process for
nitrides. The use of in-situ metrology and optical plasma analysis enables the
determination of critical process parameters for crystallinity during growth. Especially
growth temperature, gas mixture and nucleation on the substrate are decisive. In
association with the post growth characterisation, atomically flat surfaces with high
crystal qualities are achieved for the first time with sputter epitaxy.

There are significant differences for the growth of Galliumnitride (GaN) compared to
AIN growth. With regard to plasma stability and growth control, the sputter epitaxy of
GaN requires different conditions than for AIN. High growth temperatures induce
desorption effects at the substrate surface. Thus, the parameter window is limited. The
boundaries will be depicted and a process will be defined, in which smooth surfaces
and high crystal qualities are obtained.

Through the conjunction of the prior investigated processes, Aluminiumgalliumnitride
(AlGaN) will be grown. The plasma powers, the temperature and the gas mixture will
set the composition and quality of these layers. Continuous stacking of the different
layers will lead to device ready buffers structures, where the dislocation densities are
reduced. Simultaneously, the sputtered layers are intrinsically highly insulating and can
be used as substructure for transistors.
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1. Einleitung

Lichtemittierende Bauelemente werden in der heutigen Zeit in Beleuchtungs-
anwendungen, Handydisplays, Fernsehern und vielen weiteren Geraten verwendet.
Das zur Erzeugung von weiRem Licht verwendete blaue Licht als priméare
Emissionsquelle wird durch GaN-basierte Leuchtdiode (engl. light emitting diode —
LED) erzeugt. Die ersten GaN-LEDs wurden bereits in den friihen 1990er Jahren in
der Literatur veroffentlicht [1], [2]. Einer der wichtigsten Grundsteine fir die
Realisierung einer Diode war die erfolgreiche p-Dotierung von GaN [3]. Durch die
Zugabe von Indium zu GaN kann die Emissionswellenlange und dadurch das gesamte
sichtbare Spektrum abgedeckt werden. Besonders effizient sind InGaN-LED im blauen
Farbspektrum. Dadurch kann kostensparend blaues Licht erzeugt werden, was durch
optische Konversion [4] in weil3es Licht umgewandelt wird und heutzutage in so gut
wie allen gangigen Beleuchtungsmitteln verbaut ist. Diese Entwicklungen waren
Grundlage fur die heutige massenhafte Verbreitung von LED und wurden 2014 durch
den Physik-Nobelpreis zurecht gewdirdigt. Durch die Zugabe von Aluminium kann
Lichtemission im UV-Bereich erzeugt werden. Sogenannte UV-LEDs [5] haben
ebenfalls groRes 6konomisches Potential, z.B. wegen der energieeffizienten
Desinfektion von Wasser. Die BluRay-Technologie zur dauerhaften Datenspeicherung
basiert auf der Verwendung von GaN-Laserdioden im blauen Spektralbereich [6].
Gegeniber den vorher verwendeten roten Laserdioden der DVD kann hier durch die
kleinere Wellenlange von 405 nm eine gro3ere Datenmenge auf gleicher Flache
gespeichert bzw. ausgelesen werden. Auch in der Sensorik, also der Detektion von
Licht [7], Roéntgenstrahlen [8] oder Gasen [9], werden bereits GaN-basierte
Bauelemente verwendet.

Mit der Verwendung von GaN-basierten Bauelementen kann eine weitere Vielzahl von
elektronischen Anwendungen auf eine hohere Effizienz und Leistungsstufe gehoben
werden. Gegeniber der aktuell noch dominierenden Siliziumtechnologie haben GaN-
Bauelemente eine Reihe von Vorteilen:

Durch die gréRere Bandliicke und Durchbruchfeldstarke [10] kbnnen Bauelemente mit
héheren Spannungen und Stromen geschaltet werden als das fir Silizium (bei gleicher
Bauelementgrol3e) maglich ware. Zusatzlich kdnnen durch die im Vergleich héheren
Ladungstragerbeweglichkeiten wesentlich hohere Schaltfrequenzen im GHz-Bereich
erzielt werden. In der Folge erschlieRen diese Bauelemente neue
Anwendungsbereiche, die mit Silizium nicht erreichbar sind. Gerade im Hinblick auf
die Leistungselektronik im Bereich der Fahrzeugtechnik sind GaN-basierte
Bauelemente nicht durch Silizium in 6konomisch vertretbarer Weise ersetzbar.
Insbesondere beim Aufladen von Elektrofahrzeugen werden Lademodule bendtigt, die
die Wechselspannung aus dem Netz verlustarm in eine hohe Gleichspannung
umwandeln. Diese Wandler kbnnen durch die GaN-basierte Elektronik als On-Board-
Geréate [11] verbaut werden. Fir Schaltspannungen von 400 — 800 V kdnnen bereits
GaN-Bauelemente verwendet werden [12] weil sie kostengunstiger herzustellen und
effizienter als aktuell verwendete Siliziumkarbid Bauelemente sind [13].



Die GaN-basierte Elektronik ist auch Treiber der Miniaturisierung von sonstigen
Spannungswandlern fiir das Laden mobiler Gerate wie z.B. Mobiltelefonen. Die
Verringerung der Gro3e bei gleichzeitig geringeren Wandlungsverlusten erlaubt ein
schnelleres Aufladen als mit konventionellen Silizium-basierten Geraten [14].
Autonom steuernde Fahrzeuge sind auf die Echtzeiterfassung der Umgebung
angewiesen fur die sogenannte light detection and ranging, kurz LiDAR-Systeme
entwickelt werden. Der zur Abstandsmessung erzeugte intensive Lichtpuls erfordert
elektronische Treiber mit kurzen Schaltzeiten bei groRen Strompulsen, die durch GaN-
basierte Transistoren erreichbar sind [15].

Weiterhin kénnen GaN-Bauelemente durch ihre gréRere Strahlungsresistenz
gegenuber hochenergetischen Teilchen [16] als z.B. Galliumarsenid (GaAs) in
Anwendungen im Weltraum [17] eingesetzt werden.

Dieser kurze Uberblick tiber das derzeitige Anwendungsspektrum verdeutlicht die
Bedeutung des Halbleitermaterials GaN und seiner Verbindungen. Fur weitere
Anwendungsmaoglichkeiten ist es dennoch essentiell, die bestehenden Grenzen bei
der Herstellung der Schichtstrukturen zu tberwinden.

Aktuell werden die Bauelemente zumeist mit der metallorganischen Gasphasen-
epitaxie (engl. metalorganic vapor phase epitaxy - MOVPE) oder, in deutlich
geringerem Ausmal3, der Molekularstrahlepitaxie (engl. molecualr beam epitaxy -
MBE) hergestellt. In beiden Verfahren existieren grundlegende Probleme bzw.
Nachteile, die aus dem Aufbau der Reaktoren bzw. den verwendeten Ausgangsstoffen
resultieren.

In der MOVPE sind durch die Verwendung von metallorganischen Verbindungen wie
Trimethylgallium im Wachstumsprozess auch Kohlenwasserstoffverbindungen
beteiligt. Typisch ist eine nicht beabsichtigte Dotierung mit Kohlenstoff [18]. Generell
beeintrachtigen Verunreinigungen in den Ausgangsstoffen die Reinheit der Schichten,
wenn man die MOVPE mit MBE vergleicht.

Ein zusatzliches Problem ist mit der Reaktorgeometrie verbunden. Durch die meist
kleinen Abstéande zwischen dem Substrat und den Reaktorwé&nden kann es zu
Ablagerungen auf den Reaktorwanden kommen, welche zu Veranderungen des
Wachstums fuhren, z.B. durch unbeabsichtigten Einbau von Gallium-Atomen [19, 20].
Zusatzlich auftretende Anstrom-, Ablagerungs- oder Diffusionseffekte beeinflussen
Dotierstoffkonzentrationen bzw. Dotierstoffprofile fuhren. Ein prominentes Beispiel ist
die Dotierung mit Magnesium? zur Erzeugung von p-Typ GaN-Schichten [21]. Dariiber
hinaus wird Magnesium in der MOVPE nicht als Atom, sondern als Magnesium-
Wasserstoff-Komplex eingebaut, der in der Regel durch eine zusatzliche
Warmebehandlung aufgebrochen werden muss, um die gewtnschte p-Leitung zu
aktivieren.

Die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Nitride gegeniber
den gangigen Substraten Saphir und Si verursachen beim Abkihlen von Wachstums-
auf Raumtemperatur thermische Verspannungen. Bei Zugverspannung kann die

1 Magnesium wird in GaN durch die Verwendung der Verbindung Magnesocen (bis-
cyclopentadienylmagnesium) eingebaut
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mechanische Festigkeit der GaN-Schicht Uberschritten werden und es wird eine
plastische Deformation durch Ausbildung von Rissen beobachtet. Die MOVPE von
GaN mit ihren hohen Wachstumstemperaturen von >1000°C erfordert insbesondere
fur Si-Substrate eine komplexe Schichtreihenfolge, um das Aufrei3en der Schicht nach
dem Abklhlen zu vermeiden [22, 23].

Zusatzlich sind die metallorganischen Ausgangsstoffe zumeist hochentztindlich,
explosiv und giftig, weshalb besondere Sicherheitsanforderungen an den Betrieb von
MOVPE-Anlagen gestellt werden.

Das fur die MBE erforderliche Ultrahochvakuum bedingt einen im Vergleich zur
MOVPE relativ niedrigen Partialdruck fur Stickstoff bzw. Ammoniak, so dass sich GaN
nur bei niedrigeren Temperaturen ausreichend gegen thermische Dekomposition
stabilisieren lasst. Somit findet auch das GaN-Wachstum bei niedrigeren
Temperaturen, was mit wesentlich geringeren Beweglichkeiten der Ad-Atome auf der
Halbleiteroberflache verbunden ist. Infolgedessen ist die laterale Wachstumsrate sehr
gering, wodurch das epitaktische Wachstum auf Fremdsubstraten und strukturierten
Substraten bisher nicht zu einer ausreichend guten Schichtqualitat fuhrt [24].

Fur die derzeitige Produktion von nitridischen Halbleiterbauelementen ist der grof3te
Kostenfaktor bislang immer noch der Epitaxievorgang?. Modellrechnungen fir eine
idealisierte Sputteranlage und Vergleich mit dem aktuellen Produktionsvolumen einer
industriell eingesetzten MOVPE ergeben eine potentielle Kostenreduzierung der
Verbrauchsmaterialien um 50 %3,

Seit der ersten Beschreibung der Kathodenzerstadubung, auch als Sputtern bezeichnet,
durch F.M. Penning 1936 wird die Entwicklung vorangetrieben. Insbesondere die
Bauart der verwendeten Magnetrons fir den Plasmaprozess steht im Fokus der
Entwicklungsarbeit [25].

Aufgrund der hohen Qualitdtsanforderungen an die Halbleiterbauelemente und die
jahrzehntelange Entwicklungszeit der konventionellen Epitaxieverfahren, wurde das
epitaktische Wachstum von Gruppe IlI-Nitriden mit Sputterprozessen nur spérlich
untersucht. Dabei konnte die Sputterepitaxie viele Vorteile gegenuber der
konventionellen Epitaxie aufbieten.

Die Ausgangsmetalle liegen in ihrer rein metallischen Form vor, weshalb sie
ungefahrlich an Luft zu transportieren, nicht entziindlich und dementsprechend
weniger geféhrlich sind. Der Verbrauch der eingesetzten Ausgangsstoffe kann durch
eine geeignete Konfiguration der Magnetrons und durch den weitaus geringeren
Gasfluss optimiert werden. Aus der MBE ist bekannt, dass der Einsatz hochreiner
metallischer Ausgangsstoffe zu deutlich weniger Verunreinigungen als in der MOVPE
fuhrt.

Auch beim Sputterprozess wird die Wachstumstemperatur deutlich niedriger als in
MOVPE-Prozessen sein, wobei durch die Plasmaabscheidung im Vergleich zur MBE
eine hohere Beweglichkeit der Ad-Atome und damit laterale Wachstumsrate erwartet

2 Aus einem Gesprach mit M. StraBburg, ams OSRAM GmbH
8 Modellrechnung von H. Bartzsch, Fraunhofer FEP



werden kann. Die geringere Wachstumstemperatur konnte auch die thermische
Verspannung der Schichten wahrend des Wachstums reduzieren.

Ahnlich zur MBE sind reaktorbedingte Querkontaminationen unterdriickt, wodurch
eine hohe Reproduzierbarkeit und wahrscheinlich auch abrupte Dotierprofile
gewahrleistet werden kénnen.

Aktuell werden Sputterverfahren benutzt, um AIN-Schichten reproduzierbar auf
Fremdsubstraten wie Saphir und Si abzuscheiden. Die erzielten Schichten dienen
nachfolgend héaufig als Ausgangssubstrate fur MOVPE Prozesse, da in dieser Weise
die Reaktorkonditionierung fir MOVPE-Prozesse vereinfacht wird [26, 27]. Besonders
relevant sind gesputterte AIN-Schichten auf Saphirsubstraten, weil durch Erhitzung auf
bis zu 1700 °C die Schichtqualitat erheblich gesteigert werden kann [28 - 30].
Allerdings kann ein solches Verfahren nicht genutzt werden, wenn Siliziumsubstrate
verwendet werden sollen, da Silizium eine Schmelztemperatur von 1414 °C besitzt.
Versuche bei niedrigerer Temperatur erzielten bislang jedoch nicht die gleichen
Erfolge [31]. Grund dafiir scheint eine Reaktion an der Grenzflache zwischen Si und
AIN zu sein. Geléange es aber, die Schichtqualitat durch das Wachstum selbst, also
ohne nachtragliches Erhitzen, in vergleichbarem MalRe =zu steigern, waéren
kostengunstigere MOVPE-Prozesse auf Si-Substraten mdglich.

Auch fur das Sputtern von GaN wurden bereits Ergebnisse veroffentlicht. Vor allem die
Arbeitsgruppe um Hiroshi Fujioka berichtet von gro3en Fortschritten hinsichtlich der
Herstellung von Bauelementen. Die Sputtern von GaN mit sowohl n- [32] als auch p-
Dotierung [33, 34] mit hoher Qualitdt und sogar LEDs [35, 36] kdnnen hergestellt
werden. Allerdings sind in keiner dieser Veroffentlichungen Details zum Verfahren
bzw. zu den genutzten Parametern zu finden. Es werden weder
Wachstumstemperaturen, Gasflisse, Arbeitsdruck usw. angegeben. Daher sind die
Ergebnisse mangels anderer Arbeitsgruppen, die Ahnliches berichten, schwer zu
beurteilen.

Es finden sich weitere Arbeiten wie die Dissertation von M. Juniad [37], in der erste
Untersuchungen und auch mégliche Probleme diskutiert werden. Die Behandlung des
Galliums in seiner flissigen Form erweist sich als problematisch. Im
Wachstumsprozess kam hier Stickstoff zum Einsatz. Beobachtet wird die Bildung einer
diinnen GaN-Schicht oberhalb des flissigen Galliums. Durch Bildung von Gasblasen
und deren Aufbrechen landen Galliumtropfchen in der Prozesskammer und auf den
Wafern, was nur in einem kleinen Prozessfenster vermieden werden kann. Die
resultierenden GaN-Schichten sind qualitativ noch nicht so gut wie mittels MOVPE
gewachsenes Material.

Aufgrund der noch nicht aquivalenten Qualitat und vor allem wegen der teils fehlenden
Dokumentation der notwendigen Parameter ist eine tiefgreifendere Untersuchung der
Epitaxie hochreiner Gruppe IlI-Nitrid-Schichten hergestellt mittels Sputtern notwendig.

Diese Arbeit verfolgt das Ziel, die grundlegenden Parameter bei der Sputterepitaxie
systematisch zu untersuchen und im Vergleich mit anderen Arbeiten zu qualifizieren,
um die bendtigte Materialqualitat fir Bauelemente zu erzielen. Die kristallographische
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Qualitat, die Morphologie der Oberflache, die Komposition ternarer Halbleiter und
deren Einfluss auf die Verspannung der einzelnen Schichten sind von besonderer
Bedeutung.

Zuerst werden in Kapitel 2 die Eigenschaften von AIN und GaN diskutiert, wobei vor
allem die kristallographischen und thermodynamischen Eigenschaften der Materialien
betrachtet werden. Weiterhin wird hier auch auf die Grundlagen des Sputterns
eingegangen. Um die Schichten herzustellen und zu charakterisieren, wird im Kapitel
3 die verwendete Sputteranlage und Untersuchungsmethoden vorgestellt und
erlautert.

Als Kontakt- bzw. Keimschicht zum Siliziumsubstrat wird in Kapitel 4 das Wachstum
von AIN diskutiert. Hinsichtlich des Einflusses der Wachstumsparameter auf das
Plasma, den Wachstumsprozess, die Kristallqualitat und die Oberflache des AIN wird
zuerst das Wachstum auf MOVPE gewachsenem AIN untersucht. Fir das Wachstum
mittels Sputtern von AIN auf Silizium wird auch die Problematik einer
Aluminiumkeimschicht betrachtet.

Das in Kapitel 5 untersuchte Wachstum von GaN wird analog zum Wachstum von AIN
gestaltet. Der Einfluss der Wachstumsparameter unterscheidet sich signifikant vom
Wachstum des AIN. Die Problematik der Gallium-tropfchenbildung wird untersucht und
erfolgreich unterbunden.

Mit den gewonnenen Erkenntnissen kann dann in Kapitel 6 AlGaN gewachsen werden.
Die unterschiedlichen Wachstumsparameter von AIN und GaN erfordern einen
Kompromiss fir die Legierung von GaN und AIN. Der Einfluss der AlGaN-Schichten
auf die Qualitat des darauf gewachsenen GaN und der Nutzbarkeit aller Schichten fur
Bauelemente wird durch verschiedene Messmethoden verifiziert.






2. Grundlagen

2. Grundlagen
2.1 Gruppe llI-Nitride

Die kristallographischen Eigenschaften der Gruppe IlI-Nitride wurden bereits in
zahlreichen Veroffentlichungen diskutiert. Da in dieser Arbeit nur ein kleiner Auszug
daraus behandelt wird, wird fir das weiterfihrende Studium auf [38] und [39]

verwiesen.

2.1.1 Kristallstruktur

AIN, GaN und deren Mischform AlGaN kristallisieren in zwei verschiedenen Gitter-
strukturen. Die hexagonale Wurtzitstruktur ist die thermodynamisch stabilere Phase.
Die metastabile, kubische Zinkblendestruktur kann jedoch beim Wachstum auf
geeigneten Heterosubstraten erzeugt werden ([40 - 43]).

(1010)

(d001) /

—

Abbildung 2.1: Visualisierung der Netzebenen im
hexagonalen Wurtzitgitter. Netzebenen mit
hervorgehobener Bedeutung sind farblich
markiert und beschriftet

In Abbildung 2.1 ist die Aus-
richtung verschiedener Gitter-
netzebenen im hexagonalen
Gitter schematisch dargestellt.
Jede Netzebene besteht aus
einer Doppellage von Metall-
und  Stickstoffatomen.  Die
Gitterkonstanten entsprechen
den Abstanden der
zugehorigen Netzebenen
zueinander. Besonders hervor-
zuhebende Netzebenen sind
die (0001), die (1120), und die
(1010), worauf die c-, a- und m-
Achsen jeweils  senkrecht
stehen. Durch die Messung des
Abstands der Netzebenen zu

gleich orientierten Netzebenen, kann die Verspannung der Schicht ermittelt werden.
AulRerdem kann durch die messbare Verteilung der Gitterabstande die Qualitat des

Kristalls bestimmt werden.
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Tabelle 2.1: Gitterparameter und thermische Ausdehnungskoeffizienten fir GaN, AIN
und das Substrat Si (111) nach [44 - 46]

GaN AIN Si (111)
Kristallstruktur Wurtzit Wurtzit Kubisch

(Zinkblende) (Zinkblende)
Gitterkonstante a [A] 3.189 (4,52) 3.112 (4.38) 5.430
Gitterkonstante c [A] 5.185 4.982 -
Gemittelte Bindungsléange [A] | 1.979 1.887 2.351
Ausdehnungskoeffizient da | 5.59 4.2 2.59
[10°K1]
Ausdehnungskoeffizient ac | 3.17 5.3 -
[106K1]

Die Gitterkonstante von AlGaN lasst sich nach dem Vegard schen Gesetz [47] aus den
Endpunkten von AIN und GaN ermitteln:

a(Al,Ga,;_,N) = x-a(AIN) + (1 — x) - a(GaN) 1

In [0002] Richtung kann die Doppellage aus Metall- und Stickstoffatomen sowohl mit

Ga-face N-face Metall- als auch mit Stick-
stoffatomen enden. Man
spricht dann entsprechend
Abbildung 2.2 von einer
Metall- bzw.  Stickstoff-
polaritat, wobei die Metall-
polaritat immer als positiv in
der Kristallrichtung darge-
stellt wird. Es existiert eine
starke Abhangigkeit der
Polaritat von der Wachs-
tumsmethode und den
Wachstumsparametern. So
werden mittels MOVPE
gewachsene Schichten
zumeist als metallpolar und mit MBE gewachsene Schichten als stickstoffpolar
hergestellt [48]. Die Polaritat des Kristalls ist nicht mit der Oberflachenterminierung
korreliert. Durch die unterschiedliche Oberflachenrekonstruktion [49] zeigen die beiden
Polaritdten verschiedene Eigenschaften [50], z.B. in Bezug auf die chemische
Resistenz oder die Reaktivitdt mit Wasserstoff. Auch die Ausbildung von Gitterfehlern
wie Stickstoffvakanzen und der Einbau von Fremdatomen andert sich mit der Polaritat
des Kristalls [51].

Substrate

Substrate

Abbildung 2.2: Veranschaulichung der Metall- und
Stickstoffpolaritat am Beispiel von GaN, [39].
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2.1.2 Verspannung

Werden zwei Materialien mit unterschiedlichen Kristallgittern und/oder Gitter-
konstanten aufeinander gewachsen, kann es in den Kristallen zu mechanischen
Spannungen kommen, die abhangig vom Wachstum grundsatzlich drei Varianten
aufweisen kdnnen.

Wenn der aufwachsende Kristall keine Relation zum Substratkristall hat, ist die
Gitterkonstante des wachsenden Kristallgitters nicht eingeschrankt und nimmt den
materialtypischen Wert an.

Wird im wachsenden Material die Gitterkonstante des Substrats Ubernommen, wachst
die Schicht voll verspannt bzw. pseudomorph auf. Da die Gitterkonstanten der
Materialien nicht gleich sind, wird das Gitter der wachsenden Schicht verzerrt. Je
groer der Unterschied der Gitterkonstante ist, desto gréRer wird die mechanische
Spannung im Material. Die Gitterkonstante der wachsenden Schicht, im Fall der
Abbildung 2.3 b) der [1120] oder a-Richtung, kann kleiner oder gré3er sein als die des
Substrats. Ist sie kleiner, wird das Gitter auseinandergezerrt. Man spricht von einer
tensilen Verspannung. Ist die Gitterkonstante grof3er als die des Substrats, wird das
Gitter zusammengedruckt, es wird kompressiv verspannt. Die Verspannung kann
innerhalb der Grenzflachenebene zwischen den Materialien anisotrop sein. Zuséatzlich
kommt es bei einer Verzerrung des Gitters in der Grenzflachenebene auch zu einer
Verzerrung in der Kristallrichtung senkrecht dazu. Im Fall der partiell relaxierten
Schicht in Abbildung 2.3 c) wird an der Grenzflache zwischen den beiden Materialien
eine Versetzung gebildet. Die entstandene Gitterfehlstellung ist energetisch gunstiger
ist als eine weitere senkrechte Netzebene einzufiigen.

C
r—~
a

a) b) C)

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Kristallverzerrung auf Grund
unterschiedlicher Gitterkonstanten zwischen Substrat (schwarz) und auf-
wachsendem Kristall (blau). a) vollstandig relaxierte Schicht, b) pseudomorphes
Wachstum einer verspannten Schicht mit Ubernahme der a-Gitterkonstante des
Substrates und c) partiell relaxierte Schicht mit Ubergangsbereich der
Gitterkonstanten und entstandener Versetzung (rot)
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Zusatzlich zu der rein aus den Gitterfehlanpassungen auftretenden Spannungen
entstehen weitere Spannungen, die aus den unterschiedlichen
Warmeausdehnungskoeffizienten der Materialien resultieren. Wahrend des
Wachstums sind Substrat und wachsende Schicht im idealisierten Fall bei gleicher
Temperatur. Durch das Abkihlen und das unterschiedliche starke Zusammenziehen
der Materialien zwischen Wachstumstemperatur und Raumtemperatur entstehen im
Material mechanische Spannungen. Im einfachsten Fall kann die entstandene relative
Verspannung ¢ durch den Temperaturunterschied und die beiden Warmeaus-
dehnungskoeffizienten der Materialien beschrieben werden.

€=AT'(CZ1—(12) 2

Da die Ausdehnungskoeffizienten in wurtzitischen Kristallen fur die verschiedenen
Kristallrichtungen unterschiedlich sind, ist auch die thermische Verspannung
anisotrop.

2.1.3 Thermodynamische Eigenschaften

Wahrend des Wachstumsprozesses gelangen die Metall- und Stickstoffatome auf die
Oberflache des Substrats. Ein Atom kann auf der Oberflache drei verschiedene Wege
beschreiten. Zum einen kann es auf der Oberflache verblieben, also zur Zunahme der
Schichtdicke beitragen. Es kann desorbieren oder sich auf der Oberflache bewegen,
diffundieren, und zu einem spéateren Zeitpunkt ad- oder desorbiert werden.Die
Desorption ist temperaturabhéngig und es ergeben sich unterschiedliche Raten fir
Metall- und Stickstoffatome, wie z.B. fiur Gallium und Stickstoff [49]. Stickstoff
desorbiert bei hohen Temperaturen schneller als Gallium.

Der zurlUckgelegte mittlere Weg, den ein Atom auf der Halbleiteroberflache
diffundieren kann bis es in den Kristall eingebaut wird bzw. wieder desorbiert, wird als
Diffusionslange bezeichnet. Die Diffusionslange ist sowohl von der Temperatur [52],
der Kristallrichtung [53], vom Prozessdruck [53] und der Wachstumsgeschwindigkeit
[52] abhéngig. Da in den folgenden Versuchen nur c-planare Proben untersucht
werden, wird die Abh&ngigkeit der Kristallrichtung nicht weiter betrachtet.

In Abbildung 2.4 wird die Diffusionslange von Galliumatomen bis zum Einbau in den
Kristall bzw. bis zur Desorption in Abhangigkeit der Temperatur verdeutlicht. Mit
zunehmender Temperatur nimmt auch die Diffusionslange bis zum Einbau von
Galliumatomen auf der GaN-Oberflache zu. Eine erhohte Dichte von Ad-Atomen
verringerte den mittleren Abstand zu einer Wachstumsstufe, weshalb die Zeitdauer bis
zu Einbau abnimmt. Effektiv entspricht dies einer Reduktion der Diffusionslange mit
steigender Wachstumsrate. Da die Diffusionslange bis zur Desorption relativ konstant
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Uber der Temperatur ist, entstehen zwei Bereiche:

Im ersten Bereich niedriger Temperaturen ist die Diffusionslange bis zum Einbau des
Galliumatoms geringer als die bis zur Desorption. Die Wahrscheinlichkeit, dass ein
Galliumatom in den Kristall eingebaut wird, ist damit gro3er als das das Galliumatom
desorbiert. Uber dem Kreuzungspunkt fallt die Abhangigkeit von der Wachstumsrate
starker ins Gewicht. Je geringer das Angebot an Ga und je héher die Temperatur,
desto groRer ist die Wahrscheinlichkeit, dass ein Ga-Atom von der Oberflache
desorbiert anstatt eingebaut zu werden. Im Extremfall findet kein Kristallwachstum
mehr statt, da die Desorption durch die kleine Diffusionslange sehr viel wahrschein-
licher wird, als der Einbau des Galliumatoms in den Kristall.

Die Druckabh&ngigkeit wurde bislang nur bei Wachstumsversuchen mit der MOVPE
untersucht. Da die Sputterepitaxie in einem sehr viel niedrigeren Druckbereich
betrieben wird als die MOVPE, kann der Einfluss des Prozessdruckes vernachlassigt
werden. Durch den sehr viel geringeren Druck ist die mittlere freie Weglange des
desorbierten Galliums so grof3, dass es nicht zu einer erneuten Adsorption des
Galliums kommen kann.

102:""I""i""l""I""l"",":
- A — (D T)‘I/Z ’/30’ ' 1
g - "s,Ga” \sGal T
.Ch 1 s ‘300' )
45) 10 /// P ’1000' —:
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Q
)
-
a o _ 1/2
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Abbildung 2.4: Temperaturabhéngigkeit der Diffusionslange von Gallium-

atomen auf einer c-planaren GaN Oberflache. Die durchgezogene Linie entspricht
der Diffusionslange bis zur Desorption des Galliumatoms, die gestrichelten Linien
sind die Diffusionslangen bis zum Einbau in den GaN-Kristall bei verschiedenen
Wachstumsraten fur GaN, aus [52]

Es wird angenommen, dass die Diffusionslangen fur Aluminiumatome auf einer AIN-
Oberflache qualitativ ahnliche Abhéngigkeiten aufweisen wie die Diffusionslangen fur
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Gallium auf GaN-Oberflachen. Bei gleicher Temperatur sind jedoch die absoluten
Diffusionslangen fir Aluminium kleiner als fur Gallium auf den entsprechenden
Materialien [54].

Wahrend des Wachstums kdénnen nicht nur die Ad-Atome desorbieren, es kann auch
eine Dekomposition der bereits gewachsenen Schicht auftreten. Das Zerfallen wird
durch ein Auflésen der Bindung einzelner Atome im Verbund realisiert. Dies ist durch
reaktive Gase, durch thermische Zersetzung oder eine Kombination beider Prozesse
realisierbar. Da die Halbleiter hier als funktionale Schicht hergestellt werden sollen,
muss betrachtet werden, unter welchen Bedingungen eine Dekomposition vermieden
werden kann. Die in Abbildung 2.5 dargestellte Dekompositionsrate von GaN wurde
durch Erhitzen im Vakuum ermittelt. Da die Sputterepitaxie in einem sehr viel
niedrigeren Druckbereich arbeitet als die MOVPE kdnnte die Dekomposition einen
Einfluss auf die nutzbaren Wachstumsparameter bzw. die erzielten
Schichteigenschaften haben. Der nutzbare Temperaturbereich wird so eingeschrankt,
dass am Punkt gleicher Raten fir Wachstum und Dekomposition kein Wachstum mehr
sattfindet. Wahrend des Wachstumsprozesses kann die Dekomposition durch
geeignete Prozessbedingungen reduziert (z.B. durch Zugabe von Ammoniak) oder
erhoéht werden (z.B. durch Zugabe von Wasserstoff). Fur AIN ist eine Dekomposition
erst ab Temperaturen von tGiber 1000 °C beobachtet worden [55 - 57].

=
= (@)
o o

Dekompositionsrate [nm/min]
|_\

0,1 | T | T | T 1
700 800 900 1000
Temperatur [°C]
Abbildung 2.5: Dekompositionsrate von GaN in Abhangigkeit der

Oberflachentemperatur im Vakuum nach [58]
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2.2 Konventionelle Epitaxiemethoden

2.2.1 Metallorganische Gasphasenepitaxie

Die metallorganische Gasphasenepitaxie ist die kommerziell am haufigsten
verwendete Wachstumsmethode fur IlI-V Halbleiter. Hier werden metallorganische
Verbindungen als Ausgangsstoffe verwendet. In den bei konstanter Temperatur
gehaltenen Quellen, sogenannten Bubblern, besteht ein konstanter Dampfdruck tber
dem Quellenmaterial. Durch Einleiten eines Tragergases wie Wasserstoff oder
Stickstoff, wird der gesattigte Dampf in den Reaktor transportiert. Uber dem geheizten
Substrat werden die Ausgangsstoffe Uber mehrere Reaktionsschritte zerlegt und
letztendlich adsorbiert und in den Kristall eingebaut. Als Lieferant fir die
Stickstoffkomponente wird Ammoniak verwendet. Die einfachste Beschreibung in
einer Reaktionsgleichung kann wie folgt dargestellt werden:

CH;Ga + NH; - GaN + CH, + H, 3

Die einzelnen Reaktionsschritte sind weitaus komplexer als hier dargestellt. Fur die
genauere Betrachtung der Reaktionskinetik und der Komplexitat der mdglichen
Vorreaktionen wird auf weiterfihrende Literatur wie [59] verwiesen. Typische
Wachstumstemperaturen fur AIN und GaN sind 1000 °C oder héher [60, 61], da bei
erhéhter Temperatur sowie hoherem V/III Verhéaltnis die Diffusionslangen grol3er sind
und es vornehmlich zum Stufenflusswachstum kommt. Bei geringen Temperaturen
und V/III Verhéltnissen ist dagegen eher ein dreidimensionales Wachstum zu
erwarten. Weiterhin lasst sich durch das V/III-Verhéltnis und die Temperatur auch die
Hintergrunddotierung z.B. mit Kohlenstoff steuern, wobei héhere V/III-Verhéltnisse und
Temperaturen zu niedrigeren Hintergrunddotierungen fiihren.

2.2.2 Molekularstrahlepitaxie

Die Molekularstrahlepitaxie und die MOVPE unterscheiden sich vor allem durch den
Zustand der verwendeten Ausgangsstoffe, den Prozessdruck und die Prozess-
temperatur. Um Verunreinigungen zu reduzieren findet der Wachstumsprozess hier in
einer Ultrahochvakuumkammer statt. Der Prozessdruck liegt meist im Bereich von
107-10® mbar, deutlich niedriger als bei der MOVPE.

Die Ausgangsstoffe befinden sich in Effusions- oder Plasmazellen, wodurch die
Metalle als Atome bereitgestellt werden. Die reinen Metalle verdampfen in den
Effusionszellen und werden durch geometrische Begrenzungen zu einem Atomstrahl
fokussiert. Stickstoff wird aus einer lonenstrahlquelle bereitgestellt. Es existieren
weitere Stickstoffquellen, wie z.B. die Verwendung von Ammoniak [62]. Durch die
geringen Wachstumsraten lassen sich sehr scharfe Grenzflache realisieren.
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Durch den niedrigen Druck in der Prozesskammer, ist die Wachstumstemperatur, wie
in Abschnitt 2.1.3 beschrieben, limitiert. Ein Vorteil des niedrigen Drucks ist die
Moglichkeit das Wachstum im Bereich von Monolagen beobachten zu kdnnen, was
durch die Analyse von an der Oberflache gestreuten hochenergetischen Elektronen
(RHEED, [63]) erfolgt.

Daneben wird auch die Hydridgasphasenepitaxie verwendet, in der sehr hohe
Wachstumsraten erzielt werden koénnen [64]. Deswegen ist es eher fur das
homoepitaktische Wachstum von dickem Volumenhalbleitermaterial geeignet,
welches als Substrat fur die Herstellung von Bauelementstrukturen genutzt werden
kann.

2.3 Sputterepitaxie

In diesem Abschnitt werden Grundlagen der Sputterepitaxie eingefiihrt soweit sie zum
Verstandnis der experimentellen Ergebnisse notwendig sind. Fir die weitreichende
Historie und mathematisch vollstandige Beschreibung der Gasentladung, des nicht-
reaktiven und reaktiven Sputterns wird auf weitere Literatur verwiesen [65 - 67].

2.3.1 Grundlagen des Magnetronsputterns

Grundlegen funktioniert das Sputtern nach dem Prinzip der Gasentladung, bei der in
einer Vakuumkammer bei kontrollierten Gaseinlass zwischen der Anode und der
Kathode, dem Target, eine elektrische Spannung angelegt wird, wodurch zunachst ein
Gasatom und dessen Elektron getrennt werden. In Folge der Spannungsdifferenz wird
das Elektron beschleunigt und stof3t mit weiteren Atomen zusammen und regt sie an
bzw. erzeugt weitere lonen und Elektronen. Zwischen Anode und Kathode bilden sich
mehrere Bereiche aus, in denen die Ladungsmenge sich unterscheidet und sich
deswegen andere Charakteristika ausbilden.

An der Kathode ist die elektrische Feldstarke am gro3ten, weshalb sich hier
vornehmlich Elektronen aufhalten. Die spannungsgetriebene Beschleunigung der
Elektronen erreicht noch nicht die Energie, um neutrale Gasatome anzuregen,
wodurch in diesem Gebiet keine lonisation und in deren Folge auch keine Emission
angeregter Teilchen stattfindet. Anschlief3en entsteht ein positiv geladenes Gebiet, in
dem die Gasatome durch die nun hdhere Elektronenenergie angeregt werden,
wodurch die Feldstarke stark abfallt. Dabei werden sie ionisiert und geben Elektronen
ab und/oder werden angeregt und emittieren Atom charakteristische Strahlung. Der
sich weiter anschlieBenden Dunkelraum entsteht, da die Elektronen bereits
inelastische Stdl3e ausgefuhrt haben und in Folge dessen deren Energie zu gering ist,
um weitere Atome anzuregen. AnschlieBend wilrde sich ein weiterer
Entladungsbereich anschlief3en, der fir die nachfolgenden Betrachtungen keine Rolle
spielt, da dessen Ausbildung durch die verwendeten Magnetrons unterdrtickt wird.
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Wird als Kathode ein Target, z.B. ein Metall, eingesetzt, kann es zur
Kathodenzerstaubung genutzt werden. Die angelegte Spannung sorgt dafir, dass die
positiven Gasionen zur Kathode beschleunigt werden und dadurch Targetatome
herauslosen. Der Impulsiibertrag von Sputterionen zu Targetatomen ist inelastisch.
Durch die StoRe wird Targetmaterial abgetragen und bewegt sich auf das
gegenuberliegende Substrat zu. Die Sputterquellen sind mit Magneten im
plasmafreien Raum hinter dem Target ausgestattet und werden daher auch
Magnetrons genannt. Durch das Magnetfeld wird die Verweildauer der Elektronen in
Targetnahe erhoht, was zu einer gréf3eren lonisierung des Sputtergases fuhrt. Das
radialsymmetrische Magnetfeld fokussiert sowohl die lonen als auch Elektronen auf
Zykloidenbahnen. Es entsteht ein radialsymmetrisches Gebiet auf dem Target, in dem
der Groliteil der Sto3prozesse stattfindet. Der sich durch den Targetmaterialabtrag
bildende Graben wird als Sputtergraben bezeichnet.

reflektiertes
Atom/lon

Sputtergasion Sekundarelektron
@ gesputtertes Atom
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Abbildung 2.6: Visualisierung des Sputtervorgangs. Auftretende Teilchen

sind beschriftet, ein moglicher Verbleib des Sputtergasions nach dem
Stol3vorgang im Target ist als gestrichelter Kreis dargestellt.

Das Sputtergasion kann wie in Abbildung 2.6 durch die Beschleunigung in Richtung
des Targets verschiedene Prozesse durchlaufen. Es kann einen Stol3prozess mit
einem Targetatom durchftihren und ein Atom aus dem Target herauslésen. Weiterhin
kann das Sputtergasion ohne nachhaltige Wechselwirkung mit dem Target reflektiert
und meist wieder neutral werden. In den meisten Fallen, bei ausreichend hohen
lonenenergien, ist der StoRvorgang kaskadiert und das in das Target eindringende
Sputtergasion wird durch seine hohe kinetische Energie mehrere Stol3prozesse
durchfuhren, die wiederum Targetatome herauslésen. Es kdnnen zusatzliche
Elektronen aus dem Target herausgelost werden, das Sputtergasion dann als
neutrales Teilchen im Target verbleiben oder wieder in die Gasphase Ubergehen.
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Durch die inelastischen St63e zwischen Sputtergas und Target kommt es zu einem
Energieaustausch, der nicht nur zum Materialabtrag, sondern auch zu einer
Erwadrmung des Targets fuhrt. Um die Warme abzufiihren, erfolgt eine riickseitige
Kihlung.

2.3.2 Arten der Plasmaerzeugung

Die angelegte Spannung entscheidet malgeblich welche Targets fur den
Sputterprozess verwendet werden konnen. Im Folgenden werden verschiedene
Anregungsarten und deren Anwendbarkeit flr die genutzten Targets beschrieben.
Die einfachste Plasmaanregung erfolgt durch ein Gleichspannungsplasma, das DC-
Plasma. Hier ist die Spannung, wie in Abbildung 2.7 a), zeitlich konstant, wodurch auch
die Sputterrate und damit die Wachstumsrate auf dem Substrat konstant sind. Beim
DC-Plasma wird der grof3te Stromfluss durch das Target realisiert, wodurch hier nur
elektrisch leitfahige Materialien genutzt werden kénnen. Wird z.B. ein Aluminiumtarget
mit Stickstoff gesputtert, entsteht auf dem Target eine AIN-Schicht, die elektrisch
isolierend ist, wodurch der Stromfluss unterbrochen wird und das Plasma erlischt.
Nur durch eine zeitliche Modulation des Plasmas kann die Nitridbildung hinreichend
gut vermieden werden. Das Radiofrequenz-Plasma, das RF-Plasma, arbeitet mit einer
Wechselspannung mit einer Frequenz von 13,56 MHz oder héheren ganzzahligen
Vielfachen. Hier ist die Spannung zeitlich moduliert, wodurch die Spannung, die die
lonen beschleunigt, nicht mehr gleich der angelegten Spannung ist. Die ionisierten
Gasatome konnen im Gegensatz zu den Elektronen dem schnellen
Spannungswechsel nicht folgen, da sie eine wesentlich groRere Masse als die
Elektronen besitzen. Die lonen bilden dadurch Giber dem Target eine positiv geladene
Zone. Der Spannungsunterschied zwischen der Raumladungszone und dem Target
wird Self-Bias genannt, in Abbildung 2.7 b) als rote Linie eingezeichnet, und bewirkt
die Beschleunigung der lonen zum Target. Die Self-Bias-Spannung ist niedriger als
das Amplitudenmaximum der angelegten Targetspannung, wodurch die Sputterrate
beim RF-Sputtern gegentber dem DC-Sputtern verringert ist. Wahrend das Target
beim DC-Sputtern elektrisch leitfahig sein muss, kénnen beim RF-Sputtern auch
elektrisch isolierende Materialien, wie AIN oder Keramiken, gesputtert werden. Um die
Sputterrate beim RF-Sputtern zu erhfhen, konnen DC- und RF-Spannungen
Uberlagert werden [68].
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Abbildung 2.7: Zeitlicher Verlauf fur idealisierte Targetspannungen fur a) DC-

Plasma, b) RF-Plasma mit ausgebildetem Self-Bias (in rot), ¢) unipolar gepulstes
DC-Plasma und d) bipolar gepulstes DC-Plasma

Ein weiterer moglicher Spannungsverlauf ist, die Gleichspannung in Pulse aufzuteilen.
Sind die Spannungspulse nur in eine Spannungsrichtung orientiert, wird es als unipolar
bezeichnet, in beide Spannungsrichtungen als bipolar. Die maximale Spannung kann
fur beide Richtungen variieren. Der zeitliche Verlauf fir idealisierte Targetspannungen
ist in Abbildung 2.7 c, d dargestellt. Bei den gepulsten DC Plasmen kdénnen zumeist
nur elektrisch leitfahige Targets verwendet werden. Allerdings kann durch eine
geeignete Wahl der Pulsdauern und —pausen eine Ubermafige Nitridbildung auf dem
Aluminiumtarget unterbunden werden. Die resultierende Sputterrate ist gréRer als im
RF-Modus. Es ist hervorzuheben, dass die Spannungsverlaufe nur der Veranschau-
lichung dienen. Reale Spannungspulse weichen in der Regel vom idealisierten
Kurvenverlauf ab [69]. Der resultierende Strom am Target hangt von der Pulsform ab
und kann zeitlich versetzt zum Spannungsverlauf sein [70].

Ab einem Wert von 1 A/cm? fur den Strom im Sputtergraben kann der Ubergang zum
High Power Impulse Magnetron Sputtering (HIPIMS) angenommen werden [71, 72].
Typischerweise werden dafir sehr kurze Pulszeiten von weniger als 50 uys bendtigt.
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Die Frequenz der Pulse ist so gering, dass das Plasma bei jedem Puls neu geziindet
wird. Spannungs- und Stromverhalten sind zum einen stark von den Pulszeiten [73]
und zum anderen vom Prozessdruck abhangig [74].

2.3.3 Sputterrate flur Metalle

Der Sputterprozess ist durch den Impulstbertrag vom Sputtergasion zum Targetatom
gekennzeichnet. Das bedeutet, dass die Abtragrate, also die Sputterrate, von den
Massen und Energien der beteiligten Teilchen und der Oberflachenbindungsenergie
des Targetmaterials abhangig ist. Die Abhangigkeit der Sputterrate vom
Targetmaterial kann durch Monte-Carlo-Simulationen berechnet werden [75 - 77] und
ist in Abbildung 2.8 gezeigt.
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Abbildung 2.8: Simulierte Sputterrate Y in Abhangigkeit des Targetelements

aus [75]. Die Elemente sind nach Position im Periodensystem geordnet. Die
Berechnungen wurden fur Argon als Sputtergas bei einer Beschleunigungs-
spannung von 300 V unter senkrechtem Einfall durchgefihrt.

Es ist deutlich erkennbar, dass bei gleichen experimentellen Bedingungen die
Sputterrate stark vom Targetmaterial abhangig ist. Es existiert kein fortlaufender Trend
fur die Entwicklung der Sputterrate mit fortlaufender Massenzahl der Targetatome, da
die Oberflachenbindungsenergie einen entscheidenden Anteil einbringt. Fur die hier
relevanten Metalle Aluminium und Gallium werden dafur in der Literatur 3.19 eV bzw.
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2.82 eV [78] genannt. Obwohl Aluminium eine kleinere Atommasse besitzt als Gallium,
trdgt maflgeblich die geringere Oberflachenbindungsenergie dazu bei, dass fir
Gallium eine hohere Sputterrate erzielt werden kann. Im weiteren Verlauf werden die
experimentellen Ergebnisse in dieser Arbeit den Unterschied in der Sputterrate
verdeutlichen.

Des Weiteren kann die Sputterrate durch die Wahl des Sputtergases beeinflusst
werden. Als Sputtergas wird meist ein Gas aus der VIII. Hauptgruppe genommen, da
diese keine Verbindungen mit den gesputterten Materialien eingehen und somit nicht
verunreinigen. Die verwendeten Edelgase weisen unterschiedliche
lonisierungsenergien auf. Daraus resultiert, dass bei gleicher angelegter Leistung an
das Plasma die Sputterrate nicht direkt mit der Atommasse zusammenhangen muss
[79, 80]. Gase wie Stickstoff oder Sauerstoff bilden reaktive Komponenten, die mit den
Targetoberflachen reagieren und deren Eigenschaften andern.
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Abbildung 2.9: Normierte Druckabhangigkeit der Depositionsrate fur
verschiedene Metalle. Die Depositionsrate @ und das Druckabstandsprodukt p-d
sind normiert, um den Abhangigkeitsverlauf Gbersichtlicher darzustellen, aus [81]

Unabhangig vom Targetmaterial ist die Veranderung der Sputterrate mit dem
Prozessdruck. In Abbildung 2.9 ist sowohl die Sputterrate ® als auch das Produkt
zwischen Prozessdruck p und Target-Substrat-Abstand d normiert worden. n ist ein
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Geometriefaktor, in dem der Target-Substrat-Abstand und der Targetradius R eingeht.
Die verschiedenen Targetmaterialien weisen zwar verschiedene Sputterraten auf,
aber deren Abhangigkeit vom Prozessdruck ist gleich.

Die Druckabhangigkeit wird nur durch die mittlere freie Weglange der gesputterten
Atome im Gas definiert. Die Stol3wahrscheinlichkeit eines gesputterten Atoms nimmt
sowohl mit dem Prozessdruck als auch mit dem Abstand zwischen Target und Substrat
zu. Daraus ergibt sich im Mittel eine héhere Wahrscheinlichkeit, dass das Atom auf
dem Weg zum Substrat abgebremst, abgelenkt oder reflektiert wird, was letztendlich
zu einer Reduzierung der Teilchenrate am Substrat fuhrt.

Der Sputterprozess wird immer durch einen Stromfluss zum Target aufrechterhalten,
welcher durch die angelegte Spannung bzw. die Leistung definiert wird. Zumeist sind
Plasmageneratoren darauf ausgelegt die Regelung des Plasmas tUber der Leistung zu
realisieren. Wenn die Leistung verandert wird, kdnnen sich sowohl die Stromstarke als
auch die Spannung andern. Um das Plasma zu charakterisieren, wird daher meist die
Leistung angegeben, da die Spannung von vielen Parametern abhangt. Sie wird durch
die Geometrie des Targets und des Magnetfeldes, die magnetische Feldstarke, den
Abstand zwischen Target und Masse, den Prozessdruck und das Prozessgas definiert.
Auch die Oberflachenbelegung des Targets kann die Spannung verandern.

Es zeigt sich, dass mit zunehmender Leistung die Sputterrate ansteigt, was fur alle
Targetmaterialien und Plasmaanregungsarten gleich ist und mehrfach in [82 - 84]
nachgewiesen wurde.

2.3.4 Reaktives Sputtern

Um nitridische Halbleiterschichten zu wachsen, missen die gesputterten Metallatome
eine Verbindung mit Stickstoffatomen auf der Substratoberflaiche eingehen, was
entweder durch einen reaktiven Vorgang mittels eines sogenannten Reaktivgases im
Sputterprozess oder durch Sputtern von Metallnitridtargets erreicht werden kann. Im
reaktiven Prozessschema kommen als Gase Stickstoff und/oder Ammoniak fur den
Wachstumsprozess in Betracht. Im Sputterprozess werden sowohl das Plasma als
auch das Target durch das Reaktivgas beeinflusst. Durch den geringen Prozessdruck
verteilen sich die Gase in sehr kurzer Zeit in der Kammer und gelangen nicht nur zum
Substrat, sondern auch zum Target.

Durch die Zugabe eines reaktiven Gases bildet sich nicht nur auf dem Substrat eine
Metall-Reaktivgasschicht, sondern auch auf dem Target und verandert dadurch die
Targetoberflache und damit auch die Targetspannung. In Abbildung 2.10 ist die
Anderung der Spannung in Abhangigkeit des Reaktivgasanteils im Gasgemisch
schematisch dargestellt und lasst sich in drei Bereiche einteilen: den metallischen
Modus, den reaktiven Modus und den Ubergangsbereich der Hysterese.

Im metallischen Modus ist der Reaktivgasfluss so gering, dass die Spannungs-
anderung bei geringer Zugabe von Reaktivgas vernachlassigbar ist. Die Spannung ist
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am hoéchsten, wodurch die Sputterrate und somit die Depositionsrate am Substrat am
grol3ten ist. Generell sind die resultierenden Halbleiterschichten, die in diesem Bereich
entstehen, nicht stéchiometrisch.
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Abbildung 2.10: Schematische Darstellung der Hysterese von reaktiven
Sputterprozessen analog zu [85]. Beispielhaft dargestellt ist der Spannungsverlauf
an einem Aluminiumtarget in Abhangigkeit der Stickstoffkonzentration im
Gasgemisch bei RF-Sputtern. Die Pfeile geben dabei startend im metallischen
Modus die Prozessrichtung an.

o

Bei gréReren Reaktivgasfliissen ergibt sich eine Spannungsénderung aus der héheren
Anzahl verfugbarer Elektronen fur das Plasma, welche aus dem leichter zu
ionisierenden Reaktivgas zur Verfigung gestellt werden. Bei zunehmendem
Stickstoffanteil wird die Targetoberflache starker mit Reaktivgas belastet. Aul3erhalb
und am Rand des Sputtergrabens bildet sich auf dem Target eine Schicht der
Halbleiterverbindung, was langsam zu einer Reduzierung der Breite des ,freien” bzw.
rein metallischen Sputtergrabens fuhrt. Die Spannung auch die Sputterrate nehmen
leicht ab. Der Verbrauch an Reaktivgas sinkt und der Partialdruck des Reaktivgases
nimmt bei konstantem Reaktivgasfluss zu, was im Ubergangsbereich reversibel bis
zum Punkt A durchgefuhrt werden kann.

Danach kippt das System unkontrollierbar in der Hysterese in den reaktiven Bereich.
Hier sind die Breite des Sputtergrabens, die Spannung und dadurch auch die
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Sputterrate  und Depositionsrate am geringsten. Die Stochiometrie der
abgeschiedenen Halbleiterverbindung ist nur ab dem Punkt A bis hin zu héheren
Reaktivgasanteilen gegeben. Selbst bei einer Reduzierung des Reaktivgasflusses ist
die Spannung weiterhin gering. Obwohl der Reaktivgasanteil im Gasgemisch geringer
wird, nimmt der Partialdruck des Reaktivgases nicht ab, weil Reaktivgasatome wieder
aus der sich auf dem Target gebildeten Halbleiterverbindung herausgelost werden
kénnen und zum konstanten Reaktivgasdruck beitragen. Die Sputterrate ist weiterhin
gering und die Verbreiterung des Sputtergrabens durch Abtragen der Halbleiterschicht
nahe des Grabens findet sehr langsam statt. Die Reduzierung muss bis zum Punkt B
durchgefuihrt werden bei dem der Reaktivgaspartialdruck deutlich geringer ist und sich
wieder ein metallischer Sputtermodus einstellt. Die Sputterrate steigt dann wieder mit
der Spannung an.

Beim Durchlaufen der Hysterese kann durch die unterschiedliche Bedeckung des
Targets mit Reaktivgasatomen davon ausgegangen werden, dass die Sputterprodukte
sich unterscheiden. Im metallischen Modus wird ein Grof3teil der gesputterten Atome
metallisch sein. Im Hysteresebereich erfolgt eine zunehmende Bedeckung des Targets
mit Reaktivgasatomen wodurch die Wahrscheinlichkeit des Sputterns von Metall-
Reaktivgas-Verbindungen ansteigt, welche im reaktiven Modus am grol3ten ist [86].
Das Auftreten und die Ausbildung der Hysterese werden durch viele Faktoren
bestimmt. Sie ist vom Targetmaterial [87], dem Prozessdruck [88], der TargetgrofRe
[89], der Pumpleistung der Vakuumpumpen [90], dem verwendeten Reaktivgas [91],
der Plasmaleistung [92], der Plasmaart und der Pulsgestaltung [93] abhangig. Es
kénnen zudem die Targetgeometrie und Magnetfeldstarke an den Magnetrons einen
Einfluss haben.

Durch den teils sehr starken Einfluss vieler Parameter auf die Spannung am Target ist
sie ein wichtiger Indikator fir den Zustand des Targets und die Stabilitdt des
Prozesses.

2.4 Erzeugung glatter Halbleiteroberflachen

Die Oberflachenmorphologie spielt neben der Kristallinitat eine entscheidende Rolle
bei der Verwendbarkeit der Halbleiterschichten. Deswegen werden Wachstumsmodi
fur die Heteroepitaxie wie Frank-Van-der-Merwe, Volmer-Weber und Stranski-
Krastanov nicht erlautert. Es sollen grundsatzliche Mdglichkeiten aufgezeigt werden
die Oberflachenmorphologie durch die Wachstumsparameter zu beeinflussen. Da die
Arbeit hauptséachlich darauf ausgerichtet ist, qualitativ hochwertige GaN-Schichten als
Pufferstrukturen auf Silizium herzustellen, werden im Folgenden vorrangig die
Maoglichkeiten der Herstellung glatter GaN-Schichten diskutiert.

2.4.1 In der konventionellen Epitaxie
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Fir das Wachstum von IlI-N Halbleitern im industriellen MaR3stab wird meist die
MOVPE eingesetzt. In der MOVPE ist die kinetische Energie der Adatome
ausschlief3lich thermisch durch die Substrattemperatur definiert und die Oberflachen-
diffusion ist maf3geblich von Temperatur und Reaktordruck abhangig.

Wie in Abbildung 2.11 gezeigt, wird die Morphologie der Halbleiteroberflache durch die
Wachstumstemperatur und die Wachstumsrate bestimmt. In diesem Modell ist die
Ehrlich-Schwobel-Barriere  miteinbezogen, die eine energetische Barriere an
Korngrenzen bzw. Wachstumsstufen darstellt. Trifft ein Atom auf die
Halbleiteroberflache kann es auf der Oberflache diffundieren und eingebaut werden.
Es ergeben sich drei Moglichkeiten fir den Einbau in den Kristall. Zum einen kann das
Atom sich auf der freien Oberflache anlagern. Energetisch bevorzug ist jedoch der
Einbau an einer Wachstumsstufe, bei der nicht nur nach unten eine Bindung entsteht,
sondern auch zur Seite. Die energetisch unguinstigste Variante ist der Einbau oben auf
der Stufe, was durch die Ehrlich-Schwobel-Barriere beschrieben wird. Welche der drei
Moglichkeiten fir den Atomeinbau zum Tragen kommt, hangt maf3geblich von den
Prozessbedingungen ab.



26

w/o ESB

A

Growth rate

Growth temperature

Abbildung 2.11: Vereinfachtes Wachstumsmodell aus [94] fur epitaktisches
Wachstum von IlI-N Halbleitern am Beispiel des GaN. In Abhéngigkeit der
Wachstumstemperatur und der Wachstumsgeschwindigkeit ergeben sich
Bereiche verschiedener Oberflachenmorphologien, mit einbezogen ist die
Ehrlich-Schwobel-Barriere.

Es ergeben sich drei Bereiche. Im ersten Bereich ist die Wachstumsgeschwindigkeit
sehr hoch und die Temperatur gering, was eine geringe kinetische Energie der Ad-
Atome und mit dem, durch die hohe Wachstumsgeschwindigkeit, sehr hohen Angebot
an Ad-Atomen zur Folge hat, dass nur eine geringe Diffusion auftritt. Der Einbau findet
vornehmlich auf den Wachstumsebenen statt, da die kinetische Energie der Atome zu
gering ist, um an und Uber die energetische Barriere an den Wachstumsstufen zu
gelangen, was in einer kérnigen Oberflachenstruktur resultiert. Die Grol3e der Korner
kann durch die Temperatur beeinflusst werden.

Ist dagegen die Wachstumsgeschwindigkeit klein und die Temperatur entsprechend
hoher kommt es zum gewlinschten Stufenflusswachstum. Die Atome haben durch die
hohe Temperatur eine ausreichende Diffusionslange und durch einen im Verhaltnis
dazu geringen Zustrom von Atomen ausreichend Zeit bis an die energetisch glinstigste
Position zu diffundieren und eingebaut zu werden anstatt neue Inseln auf der Ober-
flache zu bilden. Die kinetische Energie ist so grof3, dass auch die Stufenkante
Uberwunden werden kann, was Voraussetzung fur das Stufenflusswachstum ist.
Wenn dagegen sowohl Wachstumsgeschwindigkeit als auch —temperatur grof3 sind,
tritt ein Stufenmeandern auf. Die Energie der Ad-Atome ist grof3 genug, um die
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Stufenkanten zu Uberwinden, jedoch bilden sich auf Grund der hohen Ad-Atome-
Dichte groRere Plateaus. Die Stufen sind sehr viel breiter als beim Stufenfluss. Die
Abstande zwischen den Stufen und die Hohe der einzelnen Stufen nimmt drastisch zu,
sodass die Oberflache sehr stark aufraut.

Auch beim MBE-Prozess kann eine Verbesserung der Oberflachenmorphologie mit
steigender Temperatur festgestellt werden [95]. Da durch den sehr viel geringeren
Druck die Dekomposition von GaN bei niedrigeren Temperaturen als in der MOVPE
einsetzt, ist der nutzbare Temperaturbereich kleiner.

Ein weiterer Parameter, der starken Einfluss auf die Morphologie der
Schichtoberflache hat, ist das V/lIII-Verhaltnis. Es beschreibt in der MOVPE das
Partialdruckverhaltnis von Ammoniak und z.B. Trimethylgallium (TMGa). Im MBE-
Prozess sind es die Partialdriicke in den Effusionszellen der jeweiligen Elemente. Beim
Wachstum in der MOVPE werden sehr hohe Verhdltnisse [56] genutzt, um glatte
Oberflachen zu erzeugen. Es wird also viel mehr Ammoniak (100 bis 5000-fach) in den
Reaktor eingelassen als TMGa. Im MBE-Prozess dagegen ist das Verhaltnis geringer
[96]. In beiden Fallen lassen sich die Verhaltnisse einfach bilden, da die Molmengen
bzw. die dazu proportionalen Partialdriicke miteinander verglichen werden, was beim
Sputterprozess nicht gegeben ist.

Das Verhaltnis aus z.B. Metallatom und Stickstoffatom lasst sich hier nur abschéatzen.
Metallatome werden durch den Sputterprozess bereitgestellt. Die Abscheiderate des
Metalls definiert sich, wie in Abschnitt 2.3.3 beschrieben, Uber verschiedene
Parameter. Direkt messbar ist die Rate nur Uber die Abscheidung von reinen
Metallschichten. Der Gasfluss von Ammoniak ist dagegen einstellbar. Aber sobald das
Reaktivgas im Prozess beteiligt ist, Andert sich, wie in Abschnitt 2.3.4 beschrieben, die
Spannung am Target und somit wiederum die Sputterrate. Deswegen kann auch die
vorher bestimmte Sputterrate des reinen Metalltargets nicht als Vergleich
herangezogen werden. Um das Verhaltnis analysieren zu kénnen, muss es entweder
Uber Massenspektroskopie [97] oder optische Spektroskopie [99] ermittelt werden.

2.4.2 Zonendiagramm flr Sputterprozesse

Da Sputterprozesse meist nicht hinsichtlich der resultierenden Kristallqualitat bzw.
deren Oberflache im Nanometerbereich betrachtet werden, gibt es sehr wenige
Modelle fiir das Wachstum durch Sputterprozesse.
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Abbildung 2.12: Strukturzonendiagramm flr Sputterprozesse aus [100]. Die
Oberflachenmorphologie ist in Abhéangigkeit des Energieeintrags und der relativen
Temperatur aufgetragen. Die vertikale Achse entspricht der Schichtdicke. Die
Zahlenwerte dienen nur der Orientierung und sind sehr stark mit der zu
wachsenden Schicht und dem Sputterprozess verbunden.

Eines der ersten Modelle wurde von J.A. Thornton [99] erstellt. Eine modifizierte
Version wurde in Abbildung 2.12 dargestellt. Das dreidimensionale Diagramm ist in
drei Achsen eingeteilt. Das Temperaturverhdltnis T* ist das Verhaltnis von
Oberflachentemperatur T und Schmelztemperatur Tw. Die Erweiterung bezieht hier
weitere thermische Effekte mit ein, wie z.B. ein zuséatzliches Aufheizen durch lokal
auftreffende Atome/lonen. Die relative Energie E* reprasentiert hier die Energie der
auftreffenden Atome/lonen und wird maf3geblich durch den Sputterprozess bestimmt.
Darin enthalten sind Art des Sputterprozesses, Leistung bzw. Spannung und
Prozessdruck. Die Energie der eintreffenden Atome kann unterhalb einer
energetischen Grenze, der Oberflachenbindungsenergie, die Oberflachen-
beweglichkeit beeinflussen. Ist die Energie der eintreffenden Atome auf der
wachsenden Schicht zu grol3, kann die wachsende Schicht wiederum zerstért werden.
Die letzte Achse t* ist die relative Schichtdicke.

Das Strukturzonenmodell ist in vier Zonen unterteilt. In Zone 1 ist die Temperatur
niedrig, sodass keine Oberflachendiffusion stattfindet. Dadurch findet die Nukleation
neuer Kristallite dauerhaft statt. Es bilden sich kleine Kristallite, woraus eine hohe
Dichte an Gitterfehlern und Korngrenzen resultiert. Die Ausrichtung der Kristalle kann
vom Winkel zwischen Target und Substrat abh&ngen.

In Zone 2 ist die Temperatur héher, wodurch die Oberflachendiffusion zunehmend
gréf3er und die Oberflachenmorphologie und Kristallitgré3e werden positiv beeinflusst
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wird. Es entstehen groéRere Kristallite und damit weniger Korngrenzen. Die laterale
Grol3e der Kristalle Iasst sich durch die Wachstumstemperatur verandern.

In Zone 3 kommt auf Grund der Temperatur bereits zu Rekristallisationsprozessen,
wodurch mit zunehmender Schichtdicke die Oberflachenrauigkeit zunimmit.

In der Ubergangszone T zwischen Zone 1 und 2 ist die Oberflachendiffusion zu
begrenzt um die Diffusion von Korngrenzen zu begilnstigen. Es bilden sich
vorzugsweise V-formige Defekte, die eine inhomogene Schichtstruktur hervorrufen.
Im Rahmen des Modells kann alleine die Anderung bzw. Anpassung der Teilchen-
energie und Oberflachentemperatur dazu flihren, dass der Wachstumsprozess durch
eine vorteilhafte Diffusion an der Oberflache zu einer glatten Schicht fihrt. Das
Zonenmodell gilt jedoch nur fur rein metallische Schichten. Ob es auch fiur reaktive
Sputterprozesse und das Wachstum von Halbleiterschichten anzuwenden ist, konnte
mithilfe der Literatur nicht geklart werden. Es gibt aber erste Ansatze, die darauf
hinweisen, dass weitere Modifikation mit einbezogen werden mussen [101].
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3. Anlagentechnik und Untersuchungsmethoden

3.1 Sputterepitaxieanlage

Fur die Herstellung der Proben wurde die in Abbildung 3.1 schematisch dargestellte
Sputteranlage verwendet, welche von der Firma Creavac gebaut und im Verlauf der
Arbeit weiterentwickelt wurde. Die Anlage besteht aus einer Hauptkammer mit
angeschlossener Transferschleuse zur Vermeidung von Reaktorverunreinigungen.
Die Hauptkammer wird kontinuierlich evakuiert und erreicht einen Basisdruck von
5:10° mbar. Zur Desorption von Adsorbaten an den Reaktorwanden kann die Kammer
bei einer Temperatur von 120 °C ausgeheizt werden.
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Abbildung 3.1: Schemazeichnung der verwendeten Sputteranlage mit

Transferschleuse. Ein Laytec EpiTT senkrecht unter dem Substrat dient der in-
situ-Messung der Reflektivitat und Substrattemperatur. Mal3e nicht
malfstabsgetreu

Die Substratheizung besteht aus einem in Keramik eingebetteten Widerstandsheizer
aus Wolfram, der Temperaturen bis 1200 °C ermdglicht. Zur Homogenisierung der
Wachstumsraten kann das Substrat rotiert werden. Insgesamt befinden sich sechs
Magnetrons mit Targets in der Kammer. Davon weisen zwei einen Durchmesser von
100 mm und vier einen Durchmesser von 50 mm auf. Die gréf3eren Magnetrons
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werden fur Gallium und Aluminium eingesetzt, um hohe Wachstumsraten zu erreichen.
Aluminium und Gallium besitzen eine sehr grof3e Reinheit von 6N5 bzw. 7N, um
Verunreinigungen in den hergestellten Schichten bestmdglich zu unterbinden. Die
kleineren Magnetrons sind fir andere Metalle vorgesehen, die unter anderem zur
Dotierung genutzt werden kdénnen.

Die fur das Sputtern bendétigten Gase kdnnen direkt am Target oder zentral in die
Kammer eingelassen werden. Die fur die Nitridbildung bendétigten reaktiven Gase, wie
Stickstoff und Ammoniak, werden zentral in die Kammer eingelassen. Der Gasfluss
wird fur jedes Gas einzeln Uber Mass Flow Controller (MFC) reguliert. Um den
Prozessdruck konstant zu halten, wird ein Schieberventil vor der Pumpe verwendet.
An der Kammer befinden sich zuséatzlich mehrere Sichtfenster Gber die der Prozess
beobachtet werden kann. Auch die in-situ Messung und die Plasmaspektroskopie
erfolgen Uber Sichtfenster.

3.2 In-situ Reflektometrie und Plasmaspektroskopie

In-situ Reflektometrie

Als eines der wichtigsten Hilfsmittel bei der Beurteilung des Wachstumsprozesses hat
sich die in-situ-Metrologie herausgestellt. An der verwendeten Anlage ist ein
EpiCurveTT Gerat der Firma LayTec installiert.
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Aus den entstehenden
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Fabry-Pérot-Oszillationen konnen die Schichtdicke und Wachstumsrate ermittelt
werden. Die maximale Amplitude nimmer im Wachstumsverlauf ab, was darauf
hindeutet, dass die Oberflache aufraut. Entsprechend kann auch das Glatten oder
Stabilisieren der Oberflache abgeschatzt werden.

Ein wichtiger Aspekt beim Wachstum ist die Oberflachentemperatur der wachsenden
Schicht bzw. des Substrates. Da die Substrate Uber die Rickseite beheizt werden,
wird die eingestellte Temperatur des Heizers von der Oberflachentemperatur des
Substrates abweichen. Um die Oberflachentemperatur zu ermitteln, wird eine
pyrometrische Messung parallel zu der Reflektivititsmessung durchgefihrt.
Erganzend dazu kann die Krimmung des Substrats bestimmt werden, welche tber die
Abstandsmessung der Reflexion zweier rAumlich separierter Laserpunkte erfolgt, die
von der Substratoberflache reflektiert werden. Aus dem Abstand der reflektierten
Punkte auf dem Detektor kann die Krimmung ermittelt werden.

Plasmaspektroskopie

Im Plasma werden Atome, lonen und Molektle im neutralen und angeregten Zustand
vorliegen. Im angeregten Zustand kénnen die Teilchen den Anregungszustand durch
Emission von Strahlung wieder abbauen. Die Wellenlange ist charakteristisch fur die
Atomsorte und dessen Bindungs- und Ladungszustandes. Zur Klassifikation werden
elektrisch neutrale Atome/Molekiile wie z.B. ungeladene Galliumatome mit Ga | und
das einfach geladene Galliumatome mit Ga Il nummeriert. Um die charakteristische
Strahlung der Plasmen zu vermessen, wurde ein Emicon SA der Firma Plasus
verwendet.

3.3 Rontgendiffraktometrie und -reflektometrie

Rontgendiffraktometrie

Um die kristallographische Qualitat von epitaktisch gewachsenen Halbleiterschichten
zu analysieren, ist die Rontgendiffraktometrie das wichtigste Verfahren. Es wurden
verschiedene Anlagen verwendet, um die hergestellten Proben zu untersuchen. Fur
die Pulverdiffraktometrie wurde ein Siemens URD 5000 verwendet. Des Weiteren
wurden fur die ©/20 - Messungen und die Halbwertsbreitenbestimmung ein XRD 3003
HR und ein URDG6/GIID Gerat der Fa. Seifert, ein Smart Lab p-HR der Fa. Rigaku
sowie ein D8 Gerat der Fa. Bruker verwendet, um die kristallographische Orientierung
und Qualitat der Nitrid-Schichten zu bestimmen.

In der ROntgendiffraktometrie wird die auf einem Goniometer montierte Halbleiterprobe
unter dem Einfallswinkel w mit monochromatischer Rontgenstrahlung bestrahlt und die
gebeugte Strahlungsintensitat unter dem Winkel 20 detektiert. Einfallender und
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reflektierter Strahl lassen sich im reziproken Raum mit den jeweiligen Wellenvektoren
k und k” beschreiben. Deren Differenz wird als Streuvektor S bezeichnet. Wenn der

Streuvektor gerade so grof3 wie ein reziproker Gittervektor G, ist die Intensitat am
Detektor ungleich Null.

G=5=k-k 4

Durch die Winkeleinstellung des Goniometers lassen sich nun die Lange und Winkel
des Streuvektors verandern, wobei Uber den Einfallswinkel w der Winkel des
Streuvektors und Uber den Detektorwinkel 20 die Ladnge des Streuvektors geandert
wird. Bei der sogenannten 26-Messung kann die Lange des Streuvektors gedndert und
somit die Abstdnde der Netzebenen zueinander ermittelt werden. Im Fall einer w-
Messung wird der Winkel des Streuvektors verandert und man erhéalt eine statistische
Verteilung der Gitterabstande, was als Qualitdtsanalyse genutzt werden kann. Man
erhalt dann eine gauf3dhnliche Verteilung deren Halbwertsbreite (FWHM) als Malf3 fur
die Qualitat der Schichten dient. Je kleiner die Halbwertsbreite ist, umso geringer ist
die Fehlorientierung der Gitterebenen zueinander.

Der Streuvektor kann in eine der Wachstumsrichtung parallele g, und senkrechte q,
Komponente zerlegt werden.

2 5
q; = zsm(@)cos(w - 0)

2 6
qQx = Isin(@)sin(w —-0)

Steht der Streuvektor senkrecht auf der Netzebenenschar, kommt es zur Beugung der
Rontgenstrahlung nach Bragg [102] an den Gitterebenen des Kristalls und zur
Intensitatsanalyse der gebeugten Strahlen am Detektor.

nA=2-d-sin(90 -w) 7

Wobei n die Ordnung, A die Wellenlange der Réntgenstrahlung und d den Abstand der
Gitterebenen beschreiben

Um die Verspannung von Schichten zu analysieren, kdnnen reziproke Gitterkarten
(reciprocal space maps - RSMs) durch Kombination von 6/26 und w-Messung erstellt
werden, bei der der Streuvektor auf eine Netzebenenschar ausgerichtet wird. In der
reziproken Gitterkarte wird in den Koordinaten gx und g: dargestellt. Die Koordinate gx
ist invers proportional zur a-Gitterkonstante, g: entsprechend der c-Gitterkonstante.
Die a-Gitterkonstante wird bei relaxierten, ternaren Schichten dem Vegard schen
Gesetz folgen, was durch eine Gerade dargestellt werden kann. Alle Maxima, die auf
dieser Linie liegen, werden relaxierten Schichten zugeordnet. Bei Schichten, die
vollstandig verspannt zu der darunterliegenden Schicht sind, liegen die Maxima bei
gleichen gx-Werten. Der Abstand zu der Geraden kann als Verspannung interpretiert
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und ausgewertet werden. Durch die endliche Ausdehnung des Rontgenstrahls und des
Kristallgitters werden die Punkte als Verteilungen sichtbar. Es kbnnen auch gleichzeitig
mehrere Schichten vermessen und deren Verspannung zueinander analysiert werden.
Die Messung und Erstellung der reziproken Gitterkarten wurde mit einer Seifert
URDG6/RSM durchgefuhrt.

Zusatzlich kann bei terndren Materialien wie AlGaN aus den 6/20 Messungen die
Komposition bestimmt werden. Aus der Winkellage des Reflexes wird die Komposition
bestimmt. Hier anhand des Galliumanteils im AlGaN.

Xgq = QAZN - 6;vc 8
9AlN - 6GaN
Es ist zu beachten, dass dies nur fur vollstandig relaxierte Schichten gilt. Sobald die
Schichten verspannt sind, muss die Berechnung angepasst werden.
Fur weiterfuhrende Informationen und ein genaueres Studium der Réntgenanalyse
wird auf Fachbicher [103, 104] verwiesen. Fur eine Zusammenfassung der Réntgen-
untersuchungsmethoden hinsichtlich des Wachstums von Gruppe IlI-Nitriden wird die
Veroffentlichung von M.A. Moram und V.E. Vickers [105] empfohlen.

Rontgenreflektometrie

Bei der Rontgenreflektometrie wird die zu untersuchende Schicht unter sehr geringem
Einfalls- und Ausfallswinkel im Bereich von 0.3 — 3 ° betrachtet. Der Rdntgenstrahl
dring in die Probe ein und wird durch die unterschiedlichen Elektronendichten der
einzelnen Schicht reflektiert. Die so entstehenden Oszillationen (Kiessing fringes)
kénnen genutzt werden, um die Schichtdicken und Rauigkeiten der Schichten zu
ermitteln. Dies funktioniert nur, wenn die Schichtdicken kleiner als 200 nm sind, da
sonst die Oszillationsfrequenz zu klein wird. Auch hier kann zum weiteren Studium die
Veroffentlichung von M.A. Moram und V.E. Vickers [105] herangezogen werden.

3.4 Weitere Untersuchungsmethoden

Rasterkraftmikroskopie

Ein weiteres wichtiges Hilfsmittel, um die Qualitat der Schichten und den Einfluss von
Prozessparametern auf die gewachsene Schicht zu beurteilen, ist die Rasterkraft-
mikroskopie (AFM). Beim AFM Verfahren wird eine Nadel in kontrollierte Schwingung
versetzt und Uber der Probeoberflache verfahren. Durch die Wechselwirkung mit der
Oberflache &ndert sich die Schwingungsamplitude, welche durch eine optische
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Messung mit Hilfe eines Lasers bestimmt und in ein H6henprofil umgerechnet wird. Es
kénnen Kkleinste Hohendifferenzen, bis hin zu monoatomare Stufen, gemessen
werden. Die so bestimmbare Oberflachenmorphologie und -rauigkeit lassen sich dann
mit den Wachstumsparametern korrelieren, woraus der Wachstumsmodus und die
Versetzungsdichte abgeleitet werden kénnen. Hier wurde das Gerat Nanowizard 4
von JPK verwendet.

Transmissionselektronenmikrokopie

Bei der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) werden Elektronen mit einer
Beschleunigungsspannung im kV-Bereich beschleunigt und auf eine gedinnte Probe
gelenkt. Die ca. 100 nm dicke Probe wird von den Elektronen durchstrahlt, wobei es
zu Streuprozessen kommt. Die Detektion von gestreuten und nicht gestreuten
Elektronen kann zur Kontrastbildung genutzt werden, wodurch sowohl
Materialunterschiede durch einen Massenkontrast als auch Defekte im Kristallgitter
sichtbar gemacht werden kdénnen. Die Erkenntnisse kénnen unter anderem Aufschluss
Uber die Versetzungsdichte, deren Entwicklung mit zunehmender Schichtdicke oder
die Qualitat der Grenzflache zweier Schichten geben. Wird der Elektronenstrahl tiber
eine definierte Flache gerastert und die Informationen aufgesammelt, wird es Scanning
TEM, bzw. STEM genannt. Die Messung in dieser Arbeit wurde an einem Tecnai F20
in der Arbeitsgruppe von Prof. J. Christen durchgefuhrt.

Photolumineszenzuntersuchungen

Um die optischen Eigenschaften der Halbleiterschichten zu charakterisieren, werden
sie mit einem Laser bekannter Wellenlange, der 325 nm Linie eines He-Cd Lasers,
bestrahlt. Wird das Laserlicht absorbiert, werden im Halbleiter Elektron-Loch-Paare
erzeugt, die strahlend rekombinieren konnen. Die Strahlung wird von einem
Monochromator energetisch zerlegt und detektiert. Die verwendete Laserwellenlange
erlaubt nur die Anregung der GaN-Schichten. Da die AIN- und AlGaN-Schichten eine
zu grol3e Bandlucke besitzen, absorbieren sie das Laserlicht nicht. Zuséatzlich ist die
Eindringtiefe des Laserlichtes indirekt proportional zum Absorptionskoeffizienten [106]
von GaN. Somit kann das Laserlicht nur ca. 64 nm tief in das GaN eindringen. Bei den
hergestellten Proben werden vor allem die bandkantennahe Lumineszenz, Donator
gebundenes Exziton und eventueller Phononenrepliken, die gelbe Lumineszenz und
deren Intensitatsverhaltnisse untersucht werden.
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4. Wachstum von AIN

Um AIN mittels der Sputterepitaxie herzustellen, wird ein Al-Target in einem Plasma
aus Ar und zusatzlichem Reaktivgas (N2 oder NHs) gesputtert. Der Einfluss des
Reaktivgases auf den Wachstumsprozess, die resultierende Kristallqualitat und die
Oberflachenmorphologie der Schichten werden im Folgenden diskutiert. Um die
Ergebnisse zwischen den Anlagen vergleichen zu kénnen, wurden die AIN-Schichten
immer bei einem Prozessdruck von 5:10-2 mbar hergestellt.

4.1 Voruntersuchungen an einfachen Sputteranlagen

In den Voruntersuchungen wurde versucht, AIN an verschiedenen, bereits
vorhandenen Sputteranlagen herzustellen. Die Anlagen unterschieden sich im
Wesentlichen durch den erreichbaren Enddruck des Vakuums vor dem
Sputterprozess. Andere Prozessparameter wie Temperatur, Gasflisse und
Wachstumstemperatur wurden weitestgehend konstant gehalten. Abbildung 4.1
vergleicht die ©/26-Messungen von charakteristischen Proben, hergestellt an zwei
verschiedenen Anlagen. Der Enddruck der Anlagen vor der Schichtabscheidung
bestimmte mafgeblich die Qualitat der erzielten Schichten. Es ist deutlich erkennbar,
dass bei dem hodchsten Enddruck kein Reflex erkennbar ist, also konnte kein
kristallines AIN abgeschieden werden. Mit geringer werdendem Enddruck kann zuerst
polykristallines und dann einkristallines AIN abgeschieden werden. Der 26-Winkel des
mit Cu-Ka-Strahlung gemessenen [0002] Reflexes von relaxiertem AIN liegt bei 36,1 °.
Im Rontgenspektrum treten mehrere zusatzliche Reflexe auf, die polykristalline
Schichteigenschaften bedeuten.

Beim niedrigsten Enddruck des Beispiels in Abbildung 4.1 ist nur noch eine
Orientierung vorhanden, d.h. die gewachsenen Kristalle sind mit der c-Achse
senkrecht zur Oberflache ausgerichtet. Dennoch wurde keine epitaktische Beziehung
zwischen Substrat und der gesputterten AIN-Schicht festgestellt, sondern nur eine
Texturierung in Richtung der c-Achse des Wurtzitkristalls. Die Untersuchung der
Orientierung der Gitterebenen senkrecht zur Oberflache ergab keine fur einkristallines
AIN normale sechszahlige Verteilung, d.h. die Verdrehung der Kristallite in der m-
Richtung ist sehr grol3. Das gezielte Aufbringen einer Keimschicht zur Verbesserung
der epitaktischen Relation konnte hier noch nicht erfolgen, da eine zeitliche
Prozel3steuerung nur manuell und damit schwer reproduzierbar hatte erfolgen kénnen.
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Abbildung 4.1: ©/26 -Messungen von AIN-Schichten auf Si (111), die an
verschiedenen Prozessanlagen unter gleichen Prozessbedingungen hergestellt
wurden. Zur Unterscheidung ist der Vakuumenddruck vor der Schichtabscheidung
angegeben. Die XRD-Reflexe an den entsprechenden Positionen sind
angegeben.

Hinsichtlich des Betriebs und der Einsatzdauer eines Metalltargets ist die Bauform des
Magnetrons entscheidend. In den Voruntersuchungen wurden wie in Abbildung 4.2
schematisch dargestellt zwei verschiedene Designs untersucht bei denen sich die
Magnetrons nur in einem Punkt unterschieden.

S N S
N S N

Target Target
a) Anode b) Anode mit Uberstand
Abbildung 4.2: Schematischer Querschnitt von rotationssymmetrischen

Magnetrons mit unterschiedlicher Anodenanordnung, a) ohne Anodenuberstand
und b) mit Anodentuberstand, gestrichelte Linien deuten Magnetfeldlinien auf der
Vorderseite an, rickseitige Feldlinien hier nicht dargestellt
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Im Fall a) ist die Anode nur neben dem Target angeordnet. Im Fall b) reicht die Anode
auch Uber das Target. Beim Sputtern kann es in beiden Konfigurationen dazu
kommen, dass sich Targetatome auf der Anode anlagern, was vor allem im Fall von b)
durch den Uberstand begiinstigt wird. Beim reaktiven Sputtern werden sich an der
Anode auch Reaktivgasatome, die im Plasma aufgespalten werden, anlagern.

Wenn die Verbindungen nicht leitféahig bzw. isolierend wirken, kann ein kontinuierlicher
Betrieb nicht gewahrleistet werden. Besonders bei der Verwendung von Aluminium als
Target wurden Spannungsanderungen beobachtet, da AIN hochisolierend ist.
Zusatzlich kdonnen beim langerem Sputtern von Metall- und Halbleiterschichten
elektrisch leitfahige Schichten auf der Anode entstehen, die im weiteren Verlauf dann
abblattern und einen Kurzschluss zwischen Anode und Kathode verursachen. In
Abbildung 4.3 ist ein Aluminiumtarget in einem Magnetron mit Anodeniberstand zu
sehen, in dem sich am Rand des Targets deutliche Ablagerungen gebildet haben.
Wahrend des Sputterprozess verandert sich die Targetspannung in Folge der
veranderten Oberflachenbelegung des Targets, hier als dunkle Farbung aul3erhalb des
Sputtergrabens, und der Belegung der Anode, was durch den in Abbildung 4.4
dargestellten Spannungsverlauf verdeutlicht wird.

Target mit
Sputtergraben

Anode mit
Uberstand

Ablagerungen

Abbildung 4.3: Foto von einem Al-Target in einem Magnetron mit
Anodeniberstand und durch das Sputtern entstandene Ablagerungen.

Es werden beim Wachstum von AIN zwei verschiedene Spannungsverlaufe, der
unipolare und bipolare Modus, am Al-Target miteinander verglichen. Wie in Abschnitt
2.3.2 beschrieben, unterscheiden sich die Anregungsarten des Plasmas durch ihren
Spannungsverlauf am Target, was durch die Magnetronbauform besonders
hervorgehoben wird.

Die Spannung beim unipolaren Modus steigt mit fortlaufender Prozesszeit an, wobei
beim bipolaren Modus die Spannung am Target konstant bleibt. Durch den grof3en
Anodenuberstand wird die Anode fortlaufend mit AIN belegt und dadurch die leitfahige
Oberflache der Anode verringert was zu einem stetigen Anstieg der Spannung zur
Plasmaerzeugung fuhrt. Im unglnstigsten Fall lasst sich das Plasma nicht mehr
zunden und die Kammer muss flr eine Reinigung getffnet werden.
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Abbildung 4.4: Verlauf der Targetspannung beim Sputtern eines

Aluminiumtargets mit einer Leistung von 100 W in einem Magnetron mit
Anodenuberstand, wobei Stickstoff und Argon zu gleichen Teilen im Gasgemisch
enthalten sind. Dargestellt ist die Spannung bei unipolarem bzw. bipolarem Betrieb.
Pulszeit fir den Sputterpuls 200 us, fiir den bipolaren Modus betrug die Pulszeit fiir
den entgegengesetzten Puls 20 uys. Aufgenommene Daten als Punkte, Linien sind
nur fir die Verdeutlichung mit eingezeichnet.

Sputtern im bipolaren Modus verhindert bzw. reduziert die Anodenbelegung. Durch
den Spannungspuls in der entgegengesetzten Richtung tauschen Anode und Kathode
die Rollen im Plasmaprozess und die Ablagerungen auf der Anode kénnen abgetragen
werden. Die Spannung im Prozess bleibt dann konstant und der Sputterprozess kann
eine wesentlich langere Zeit betrieben werden. Um das Target nicht mit dem
Anodenmaterial zu verunreinigen, ist darauf zu achten, dass die verwendeten
Pulszeiten fur die jeweiligen Richtungen nicht zu einem nennenswerten Abtrag des
Anodenmaterials, sondern nur zu deren Reinigung fuhren.

Die Bauform ohne Anodeniberstand reduziert effektiv die Belegung der Anode
wahrend des Sputtervorganges. Fiur andere Targets, wie z.B. Titan, wurden Effekte
durch parasitare Ablagerungen auf der Anode nicht in gleichem MalRe beobachtet, da
Titannitrid hochleitfahig ist und auch das Abblattern der Ablagerungen durch eine
bessere Haftung der Ti/TiN-Schichten reduziert ist bzw. die Anodenoberflache
weiterhin leitfahig bleibt.
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Die im weiteren Verlauf verwendeten Magnetrons sind daher alle ohne
Anodenuberstand, entsprechen also der Bauform a) aus Abbildung 4.2.

4.2 Einfluss der Wachstumsparameter auf das Plasma

Um die Eigenschaften des Plasmas und der hergestellten Schichten in Abhangigkeit
der Wahl des Gases als auch des Gasflusses zu beurteilen, wurden AIN-Schichten im
unipolar gepulsten Modus sowohl mit Stickstoff als auch mit Ammoniak hergestellt.

In den meisten Veroéffentlichungen, die zum Wachstum von AIN mittels eines Sputter-
verfahrens zu finden sind, wird unabhé&ngig der Anregungsart des Plasmas oder des
verwendeten Substrats immer Stickstoff als Reaktivgas verwendet, darunter z.B. [29],
[107 - 112]. In nur einer Verdffentlichung wurde Ammoniak als Reaktivgas verwendet
[113]. Bereits dort wurde festgestellt, dass Ammoniak sich im Plasma anders verhalt
bzw. andere Zerlegungsprodukte erzeugt als Stickstoff. Der im Ammoniak enthaltene
Wasserstoff wirkt positiv auf das Wachstum des AIN. Allerdings sind die dort erzielten
Schichtqualitaten gering, da alle Proben bei Raumtemperatur hergestellt wurden.
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Abbildung 4.5: Spannungsverlauf beim Sputtern von Al unter dem Einfluss
verschiedener Prozessgase: Prozessdruck konstant bei 5-70-2 mbar, unipolar
gepulst mit Pulslange und -abstand von 200 us, Ar-Fluss 100 sccm, N2-Fluss und
NH3z-Fluss 90 sccm bzw. 20 sccm. Die Gasflisse sind hier fur optimale
Schichteigenschaften gewabhilt.



42

Wird der Spannungsverlauf am Al-Target in Abbildung 4.5 betrachtet, ist direkt zu
erkennen, dass die benotigte Spannung fur den Fall des Sputterns mit Argon, mit
Argon-Stickstoff bzw. Argon-Ammoniak variiert. Die hochste Spannung wird mit Argon
erzielt und damit auch die héchste Rate. Bei Hinzufligen eines Reaktivgases sinkt die
Spannung unmittelbar, wobei ein deutlicher Unterschied zwischen den Reaktivgasen
Stickstoff und Ammoniak festzustellen ist. Unter fir AIN-Schichten optimiertem
Reaktivgasfluss sinkt die Spannung bei Verwendung von Ammoniak am weitesten.
Ursache ist die kleinere Dissoziationsenergie, 4.48 eV fur Ammoniak im Vergleich zu
9.76 eV fur Stickstoff, die zu einer leichteren Aufspaltung von Ammoniak im Plasma
fuhrt [114]. Wie dem zeitlichen Verlauf zu enthehmen ist, bleibt die Spannung nach
einem kurzen Einschwingverhalten, in dem die Targetbelegung sich bis zu einem
stabilen Gleichgewicht andert, zeitlich konstant.

Erganzend dazu wurde die Emission des Plasmas mit dem jeweiligen Reaktivgas
gemessen und in Abbildung 4.6 aufgetragen. Zur Ubersichtlichkeit wurde hier nur ein
Auszug aus dem gesamten Spektrum dargestellt. Die Nomenklatur der lonisierungs-
zustande wurde der Ubersichtlichkeit halber weggelassen, da sie fur die weitere
Betrachtung keinen Einfluss haben.

Beim unipolar gepulsten Sputtern von Aluminium wurden jeweils zwei separate
Messungen durchgefihrt, wobei zum Messzeitpunkt nur eines der beiden Reaktivgase
in die Prozesskammer eingeleitet wurde. In den aufgetragenen Spektren sind die
Emissionen von Al und Ar erkennbar, wobei sie sich in ihrer Intensitat durch die Wahl
des Reaktivgases und dessen Gasfluss unterscheiden. Bei gleichem Reaktivgasfluss
von Stickstoff und Ammoniak sind die Intensitaten fir Argon und Aluminium deutlich
verschieden. Bei der Verwendung von Ammoniak im Wachstumsprozess werden
intensivere Aluminium- und Argonsignale in der Plasmaemission detektiert, was
vermuten lasst, dass dadurch die Sputterrate von Aluminium und damit die
Wachstumsrate von AIN héher sind als bei der Verwendung von Stickstoff.
AulRerdem sind die Emissionsbeitrage des Stickstoffmolektls nicht nur bei sehr vielen

verschiedenen Wellenlangen zu sehen, sondern auch mit héheren Intensitaten als bei
Verwendung von Ammoniak. Dem Ammoniak ist im ausgewéhlten Wellenlangen-
bereich nur ein Beitrag bei 336 nm zu zuordnen. Auf Grund des geringen Gasflusses
hat Ammoniak eine geringe Intensitat, ist aber dennoch von den Beitrdgen des Stick-
stoffs bei Betrachtung des Schwerpunkts der Kurven trennbar. Da die Verwendung
eines Stickstoffflusses von 20 sccm nicht zu guten kristallografischen Schichten fiihrt,
ist auch der optimierte Gasfluss von 90 sccm fir den Prozess mit Stickstoff
aufgetragen.

Die absoluten, gemessenen Intensitdten hangen stark von der Ausrichtung der Optik
zum Plasma und von der Belegung des Fensters, durch das die Messung stattfindet,
ab. Daher ist es vorteilhaft, nur die Intensitatsverhaltnisse von ausgewéhlten
Emissionslinien zu studieren, was nur fur die Verwendung von Ammoniak durchgefihrt
worden ist. Fur Stickstoff ist der Bereich der Gasflussvariation (ca. 80-100 sccm), in
dem die richtige Stéchiometrie der AIN-Schicht erreicht wird, sehr gering und es lasst
sich keine nennenswerte Anderung in der Plasmaspektroskopie feststellen.

Fur den Einfluss des Ammoniaks wurde das Verhaltnis der Aluminiumlinie bei 396 nm
und der NH-Linie bei 336 nm betrachtet. Selbst ohne Ammoniakfluss ist die Intensitat
aufgrund von Rauscheffekten in der Messung nicht Null und ergibt ein scheinbares
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Verhéltnis, das nur zur besseren Darstellung dient, weil bei diesen Bedingungen nur
Aluminium auf dem Substrat abgeschieden wird.
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Abbildung 4.6: Plasmaspektrum eines ausgewahlten Wellenl&angenbereichs
aufgenommen ca. drei cm vor dem Al-Target bei drei verschiedenen Prozessgas-
zusammensetzungen. Die Gasflisse sind fur die Reaktivgase angegeben, fur
Argon betragt der Gasfluss immer 100 sccm.

Die Abhangigkeit des Intensitatsverhaltnisses vom eingestellten Ammoniakfluss ist in
Abbildung 4.7 dargestellt. Bei zunehmendem Ammoniakfluss sinkt die Intensitat der
Aluminiumlinie und die Intensitat der NH-Linie nimmt zu. Ein solches Verhalten wurde
auch schon von J. C. Loretz et al. [113] bei Betrachtung der absoluten Intensitat der
396 nm Aluminiumlinie gefunden. Der nichtlineare Abfall der Intensitat stimmt mit dem
hier festgestellten Verhalten Uberein. Auch die Sattigung bei Ammoniakflissen
oberhalb von 20 sccm wurde beschrieben. Der Einsatzpunkt fur die Sattigung liegt bei
den Ergebnissen von J. C. Loretz et al. bei ca. 10 sccm wobei ein Reaktordruck von
5102 mbar, also eine GroRenordnung hoher als hier, und einer anderen
Plasmaleistung angegeben wurde. Die damit verbundene héhere Gasdichte kdnnte
eine Ursache fur die Verschiebung des Sattigungsbeginns sein. Mdglicherweise sind
auch die Targetgeometrie und -grof3e weitere Faktoren.

Beim Heizen des Substrats von der Riulckseite konnte kein Einfluss der
Substrattemperatur auf die Plasmaemission festgestellt werden. Da Magnetron und
Substratoberflache durch einen Abstand von 10-20 cm getrennt sind, ist das Plasma
nicht bis zum Substrat ausgedehnt.
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Abbildung 4.7: Intensitatsverhaltnis AI/NH in Abhangigkeit des NH3z Flusses
aus optischen Plasmaspektroskopiemessungen. Die Messungen erfolgten bei
konstantem Prozessdruck von 5-:10-3 mbar und konstanter Plasmaleistung von
200 W. Die rote Kurve dient der Verdeutlichung des Verlaufes.

Gleichzeitig zu den spektroskopischen Messungen kénnen die in-situ Transienten
wahrend des Wachstums aufgenommen werden. In Abbildung 4.8 sind zwei
Wachstumsexperimente miteinander verglichen, die mit dem Wachstum von AIN und
Stickstoff starten und im zweiten Teil mit Ammoniak anstatt Stickstoff fortgefuhrt
werden.

Der Verlauf der 405 nm Transiente wird durch Fabry-Perot-Oszillationen erzeugt, aus
deren Frequenz die Wachstumsrate fur den Wachstumszeitraum mit Stickstoff auf
200 nm/h bestimmt werden konnte. Die rote und schwarze Kurve sind identisch bis
zum Zeitpunkt, an dem Ammoniak anstelle des Stickstoffes verwendet wird.

Im Bereich des Wachstums mit Ammoniak ist ein deutlicher Unterschied zu erkennen.
Bei der schwarzen Kurve wurde mit einem Ammoniakfluss von 20 sccm
weitergewachsen, bei dem sich eine Wachstumsgeschwindigkeit von 180 nm/h
ermitteln l&sst.

Im zweiten Versuch wurde der Gasfluss von Ammoniak auf 10 sccm reduziert. Die
Oszillationsfrequenz steigt stark an und die Wachstumsgeschwindigkeit erreicht einen
Wert von 780 nm/h. Auch die Oberflache des AIN scheint sich zu andern bzw glatter
zu werden, da die maximale Amplitude im Bereich mit Ammoniak ansteigt. Fur das
Wachstum mit 10 sccm Ammoniak deutet der spatere Abfall des
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Amplitudenmaximums auf eine Aufrauung hin, zu dessen Ursachen auf Abschnitt 4.6
verwiesen wird.
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Abbildung 4.8: Vergleich der 405 nm in-situ Reflektivitatstransienten beim
Wachstum von AIN auf Si (111) bei zwei unterschiedlichen NHz Flissen mit einer
Leistung von 200 W. Nach dem AIN-Wachstum mit N2 (90 sccm) erfolgt ab ca. 70
min Prozesszeit der Einsatz von NHa. Die gestrichelte Linie ist eine Hilfslinie um
die Amplitudenmaxima besser vergleichen zu kdnnen.

Die Wachstumsrate des AIN kann anhand des Ammoniakflusses eingestellt werden,
was im stochiometrischen Bereich mit Stickstoff wesentlich geringer ausgepragt ist, da
sich die Wachstumsgeschwindigkeit im Gasflussbereich von 70 bis 120 sccm nur von
210 bis 180 uym/h andert. Fiur das Wachstum mit Ammoniak ist die
Wachstumsratenanderung in Abhangigkeit des Ammoniakflusses in Abbildung 4.9 zu
sehen. Der Ammoniakfluss wurde hier sukzessive erhoht und die resultierenden
Wachstumsgeschwindigkeiten zwischen 180 und 780 um/h mit der in-situ Messung
ermittelt. Gleichzeitig wurde die Targetspannung mit aufgetragen.

Mit steigendem Ammoniakfluss erhoht sich die Anzahl von Reaktivgasionen im
Gasgemisch, die leichter zu ionisieren sind als das Argon, wodurch die bendétigte
Spannung zur Aufrechterhaltung des Plasmas absinkt. Durch die geringere Target-
spannung verringert sich die kinetische Energie der Sputtergasionen. Dadurch sinkt
die Sputterrate und in Folge dessen die Wachstumsrate am Substrat. Um hbéhere
Wachstumsraten zu erzielen, konnen eine hohere Leistung bzw. grof3ere
Targetdurchmesser gewahlt werden.
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Der nichtlineare Verlauf der Wachstumsrate ist identisch zu dem bei der
Plasmaemission, Abbildung 4.7, ermitteltem Verhalten. Hervorzuheben ist hierbei,
dass die beiden Kurvenverlaufe entlang der Abszisse verschoben sind. Die
Plasmaemission wurde in der Nahe der Targetoberflache analysiert, die in-situ
Transienten, aus denen die Wachstumsrate bestimmt wurde, an der
Substratoberflache gemessen. Die Stofwahrscheinlichkeit fur Al-Atom auf dem Weg
zwischen Target und Substrat ist nur von der Gasdichte abhangig und sollte an jeden
Punkt identisch sein. Je grof3er der Abstand zwischen Target und Substrat ist, desto
gréRRere wird die Wahrscheinlichkeit das ein Al-Atom entlang des Wege einen Stol3 mit
Gasatomen durchfuihrt und in eine andere Richtung abgelenkt wird.

' 1
- 400
2.
< 350 g’
-]
c
4300 &
o
2
- o
250 o
©
©
;200- : N '."""_ ZOOI_
1 mit N, bei 280 V
100 T T T T T
10 15 20
NH; Fluss [sccm]
Abbildung 4.9: Veranderung der Wachstumsrate von AIN und

Sputterspannung vom Al-Target in Abhangigkeit des NHz Flusses. Andere
Prozessparameter wie Ar Fluss, Prozessdruck, Temperatur und Plasmaleistung
wurden konstant gehalten. Die rote Kurve dient nur zur Verdeutlichung des
Verlaufs. Fur das Wachstum mit N2 wurde die Rate (bei anderer Spannung) mit
eingezeichnet. Es ist nur ein ausgewahlter Ausschnitt, in dem stéchiometrisches
AIN gewachsen wird, dargestellt.
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4.3 Einfluss der Wachstumsparameter auf die Kristallqualitat

Alle hier untersuchten Proben lagen immer im Wurtzitgitter vor, was nicht nur durch
die Messung der entsprechenden Reflexe, sondern auch durch Ermittlung der
Winkelbeziehung zwischen den Netzebenen nachgewiesen werden kann. Wenn wie
in Abbildung 4.10 die Analysewinkel (w und ©) festgehalten werden, kann durch
Drehung der Probe (@-Messung) der Winkelabstand zwischen zwei senkrecht zur
Oberflache stehenden Netzebenen bestimmt werden. Dazu werden die Analysewinkel
auf einen entsprechenden Reflex, in diesem Fall (1013), ausgerichtet. Nur wenn die
Netzebenen durch die Rotation der Probe in die passende Position gedreht wird,
ergeben sich aus einfallendem, ausfallendem Strahl und Gittervektor ein Signal. Die
hier dargestellten Maxima haben einen Abstand von 60°, was genau dem Innenwinkel
des Hexagons des Wurtzitgitters entspricht.
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Abbildung 4.10: Réntgenmessung mit Drehung der Probe bei festgehaltenem

Analysewinkel (p-Messung) zum Nachweis der Sechszahligkeit des AIN-Kristalls am
(1013) Reflex. Der Abstand der aufgenommenen Maxima betragt genau 60°.

Um die grundlegenden Parameter fur das epitaktische Wachstum von AIN zu unter-
suchen, ist es sinnvoll zuerst homoepitaktische Wachstumsversuche durchzufiihren,
da hier keine Anwachs- bzw. Keimschicht zu einem Fremdsubstrat hergestellt werden
muss. Hierzu werden in MOVPE-Prozessen gewachsene AIN-Schichten auf Si (111)
als Templates verwendet, welche mit der MOVPE der Arbeitsgruppe hergestellt bzw.
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von der Firma ams Osram GmbH bereitgestellt wurden. Die Schichtdicke der AIN
Template Schichten betréagt jeweils ca. 200 nm.

In Abbildung 4.11 sind die w-Scans am [0002] -Reflex des AIN an zwei verschieden
Proben dargestellt. Als Referenz wurde das AIN-Template vor dem Sputterprozess
ebenfalls mittels XRD charakterisiert bevor 50 nm AIN gesputtert wurden, was bei
einer Temperatur von 800 °C, einem Stickstoffgasfluss von 90 sccm, einem
Argongasfluss von 100 sccm und einem Prozessdruck von 5-102 mbar gewachsen
wurde.

215 1 ' 1 1 | 1
—— MOVPE AIN

@ —— gesputtertes AIN
£ 2,04 -
U -
<

S 1,5-

N’

e

‘G

= 1,0 -

(-

()

—

£ 0,5-

0
o (°)

Abbildung 4.11: Vergleich der Intensitat und Halbwertsbreite des [0002]
Reflexes (w-scan) von 200 nm MOVPE-gewachsenem AIN auf Si (111) und
darauf gesputterten 50 nm AIN. Es wird eine identische Halbwertsbreite von 0.45 °
fur beide Kurven ermittelt. Das gesputterte AIN wurde mit einem Stickstoffgasfluss
von 90 sccm gewachsen.

Die Intensitat beider Kurven unterscheidet sich, da die Schichtdicke des AIN zunimmt.
Die Halbwertsbreite verandert sich durch das Uberwachsen nicht.

Da zentrales Ziel der Arbeit das epitaktische Wachstum der Halbleiterschichten ist, ist
die [1010] Richtung, senkrecht zur hier verwendeten Wachstumsrichtung, maf3geblich
um die epitaktische Qualitdt zu bestimmen. Zusatzlich weisen die Wachstums-
parametervariationen fur das Wachstum mit Stickstoff kaum Auswirkungen auf die
Halbwertsbreiten in [0002] Richtung auf.
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Abbildung 4.12: [1010] w-Halbwertsbreiten in Abhangigkeit des
Stickstoff/Argon Gasverhaltnisses beim Wachstum von 100 nm AIN auf 200 nm
MOVPE-AIN Templates. Die w-Halbwertsbreite des MOVPE-AIN-Template

betragt 0.98 °. Der Argongasfluss ist konstant bei 100 sccm und die Wachstums-
temperatur bei 800 °C. Die gestrichelte Linie dient nur zur Verdeutlichung des
Verlaufes

Wie in Abbildung 4.12 dargestellt, befindet sich das Optimum bei einem
Stickstoff/Argon-Verhaltnis von 0.9. Zu kleineren Verhaltnissen ist die AIN-Schicht
wahrscheinlich nicht mehr stochiometrisch. Die erzielten Halbwertsbreiten liegen
deutlich tber der Halbwertsbreite des verwendeten MOVPE-AIN, was eine deutliche
Verschlechterung in der [1010] Richtung eine wiederspiegelt, aber nicht in der [0002]
Richtung abgebildet wird.

Das Wachstum des AIN kann in der Sputterepitaxie mit Stickstoff als Reaktivgas nicht
in der gleichen Kristallqualitat fortgesetzt werden. Es tritt bei der Verwendung von
Stickstoff immer eine Verschlechterung in [1010] Richtung auf. Anscheinend ist die Ad-
Atom-Mobilitdt zu gering, um das Wachstum in geeigneter Qualitat fortzusetzen.

Fugt man dem Gasgemisch anteilsweise Ammoniak statt Stickstoff hinzu, verandert
sich die Schichtqualitat deutlich, was in Abbildung 4.13 dargestellt ist.
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Abbildung 4.13: [1010] w-Halbwertsbreitenveranderung beim Wachstum von
100 nm AIN auf 200 nm MOVPE-AIN-Templates bei anteiliger Zugabe von
Ammoniak gegentber Stickstoff im Gasgemisch, Wachstumstemperatur 800 °C.
Mit eingezeichnet ist die Halbwertsbreite des MOVPE gewachsenen AIN-
Templates. Maximale Gasfliisse wurden fir Ammoniak auf 20 sccm und Stickstoff
auf 90 sccm geregelt. Argongasfluss konstant bei 100 sccm.

Es ist deutlich zu erkennen, dass die Verwendung von Ammoniak bessere
Halbwertsbreiten zur Folge hat. Die besten Ergebnisse konnen bei der Verwendung
von Ammoniak als alleiniges Reaktivgas erzielt werden. Es ist dann sogar die
Halbwertsbreite des verwendeten MOVPE-AIN erreichbar. Wie in Abbildung 4.6
gezeigt, spalten Ammoniak und Stickstoff im Plasma in unterschiedliche Komponenten
auf. Die NH-Verbindung, die aus dem Ammoniak entsteht, hat durch das
Wasserstoffatom wahrscheinlich eine andere Beweglichkeit auf der Oberflache als der
atomare Stickstoff, was zu einer gréf3eren Diffusionslange fir Aluminium und der NH-
Verbindung fuhren konnte, wodurch die Auswahl eines energetisch und
kristallografisch gunstigeren Einbauplatzes erleichtert wird.

Um zu untersuchen wie die Wachstumstemperatur die Kristallqualitat beeinflusst,
wurden 200 nm dicke AIN Schichten auf 200 nm dicke MOVPE-AIN Schichten
gewachsen.

In Abbildung 4.14 sind die gemessenen Halbwertsbreiten fir die [0002] und [1010]
Richtung in Abhangigkeit der Temperatur aufgetragen. Fur die [0002] Richtung sind
die Halbwertsbreiten immer kleiner als die des MOVPE-AIN und zeigen ein Minimum
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bei einer Wachstumstemperatur von 800°. Bei einer Temperatur von 600 °C ist die
Halbwertsbreite am grof3ten, was auch fur die [1010] Richtung zu beobachten ist. Bei
den anderen Wachstumstemperaturen konnte keine ausgepragte Abhangigkeit
ermittelt werden.

Wenn man nur die Kristallqualitat in Betracht zieht, ist also eine Wachstumstemperatur
von 800 °C bzw. 770 °C (in-situ) optimal, um das Wachstum von AIN mit Ammoniak
durchzufihren.
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Abbildung 4.14: Untersuchung des Einflusses der Wachstumstemperatur auf

die kristallographische Qualitat anhand der w-Halbwertsbreite, von 200 nm
gesputtertem AIN auf 200 nm MOVPE-AIN fir die a) [0002] und b) [1010]
Richtung. Die Halbwertsbreite vom MOVPE-AIN-Template ist mit eingetragen. Die
angegebenen Temperaturen sind am Heizer gemessen, die in-situ Temperaturen
liegen ca. 30 K darunter.

4.4 Keimschichtuntersuchungen

In der Halbleiterindustrie wird Silizium fur viele elektronische Bauelemente verwendet,
da es u.a. in sehr hoher Reinheit und gro3en Substratdurchmessern herstell- und
verfugbar ist. In den bekannten Epitaxieverfahren, der MOVPE und der MBE, werden
zwei verschiedene Ansétze verfolgt, um AIN auf Si (111) zu wachsen.

Es werden die Nitridierung des Siliziums [115, 116] oder eine Aluminiumkeimschicht
[117 - 119] verwendet, die eine sehr geringe Dicke von unter einem nm aufweist.

Im Fall der vorherigen Nitridierung des Siliziumsubstrats konnte im verwendeten
Temperaturbereich von 600 °C bis 900 ° und dem Einsatz von Stickstoff bzw.
Ammoniak nach dem Uberwachsen des Substrats mit AIN in keinem Fall epitaktisches
Schichtwachstum nachgewiesen werden. Daher wurde dieser Ansatz nicht
weiterverfolgt.

Auch der Einsatz der Aluminiumkeimschicht kann problematisch sein, denn das als
Keimschicht abgeschiedene Aluminium kann ab einer Temperatur von 577 °C in das
Silizium diffundieren [120]. Es bildet sich dann die eutektische Phase aus.

Da aus der MOVPE bekannt ist, dass die Keimschichtdicke ein kritischer Parameter
ist, wurde untersucht, ob und wie die Diffusion der Keimschicht bei verschiedenen
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Siliziumsubstraten stattfindet. Dazu wurden die Substrate mit einer 90 nm dicken
Aluminiumschicht beschichtet und nachtraglich erhitzt. Da eine so geringe
Schichtdicke, fur Keimschichten unter einem nm, zwar vor jedoch nicht nach dem
Erhitzen (durch die Diffusion) mit der Rontgenreflektometrie nachweisbar ist, wurden
dickere Schichten abgeschieden. Wird die Aluminiumschicht bei Raumtemperatur
aufgetragen, hangen Schichtdicke und Rauigkeit nicht vom Substrat ab, vorausgesetzt
die verwendeten Substrate haben zu Beginn die gleiche Rauigkeit.
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Abbildung 4.15: Verschmierung des Winkels der Totalreflexion von Aluminium
in das Siliziumsubstrat anhand von Rontgenreflektometriemessung. Die 90 nm Al

Schichten wurden auf verschieden dotierten Si (111) bei Raumtemperatur
abgeschieden und nachtraglich bei 700 °C fur 5 min erhitzt.

In Abbildung 4.15 sind die Rontgenreflektometriemessungen der Aluminiumschichten
vor und nach dem Erhitzen auf 700 °C dargestellt. Die schwarze Kurve stellt den Fall
ohne Erhitzen dar, wobei die Graphen fur die beiden untersuchten Substrate identisch
sind. Es kommt nach dem Winkel der Totalreflexion zu einem abrupten Abfall der
Intensitat mit nachfolgenden Schichtdickenoszillationen.

Nach dem Erhitzen auf 700 °C fur funf Minuten unterscheiden sich die beiden Kurven
fur das n-Typ und p-Typ dotierte Silizium. Fir beide verwendeten Substrate findet eine
Verschmierung des Winkels der Totalreflexion statt, da die gemessene Intensitat von
der Elektronendichte an der Oberflache abhangt. Beginnt der Intensitatsabfall friher,
ist die Elektronendichte und damit die Massendichte an der Oberflache verringert, was
auf eine Aufrauung der Oberflache der Aluminiumschicht hindeutet.
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Nach dem Erhitzen existiert eine erhthte Rauigkeit an der Grenzflache zwischen
Siliziumsubstrat und Aluminium, wodurch keine Schichtdickenoszillationen mehr
auftreten. Beim p-Typ Silizium ist der Abfall jedoch deutlich starker ausgepragt als
beim n-Typ Silizium, was dafirspricht, dass das Diffusionsprofil des Aluminiums
starker ausgepragt ist und auch mit den in der Literatur [121] gefundenen Ergebnissen
Ubereinstimmt.

Um die Epitaxie von AIN auf Si (111) zu realisieren, wurden Schichten gewachsen,
wobei die Schichtdicke der Aluminiumkeimschicht variiert wurde. Der Einfluss der
Keimschicht wird hier fur n-Typ Silizium ermittelt. Fir p-Typ Silizium lassen sich
vergleichbare Ergebnisse erzielen, wobei die nominelle Schichtdicke auf Grund der
starkeren Diffusion grof3er ist als auf n-Typ Silizium.

Zusatzlich wurde der Einfluss des Reaktivgases auf das Wachstum nach der
Keimschicht untersucht. In Abbildung 4.16 sind dafur die w-Halbwertsbreiten in [0002]
und [1010] Richtung fur die jeweiligen Bedingungen aufgetragen.

Die Dicke der Aluminiumkeimschicht kann nicht bei Wachstumstemperatur ermittelt
werden, weshalb die angegebene nominelle Schichtdicke ein auf der Abscheiderate
bei Raumtemperatur berechneter Wert ist. Es gibt jedoch keine Pause zwischen der
Abscheidung des Aluminiums von ca. 4 s Dauer und des Wachstums von AIN durch
die Zugabe des Reaktivgases.
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Abbildung 4.16: Einfluss der Aluminiumkeimschichtdicke auf n-Typ Si (111)
auf die a) [0002] und b) [1010] w-Halbwertsbreiten bei Verwendung von N2 bzw.
NH3 als Reaktivgas fur das aufgewachsene 50 nm dicke AIN. Die
Wachstumstemperatur betrug jeweils 900 °C, bzw. 870 °C (in-situ). Stickstoff-
bzw. Ammoniakgasfluss wurden nach der Keimschicht auf 90 bzw 20 sccm
eingestellt, Argonfluss bei 100 sccm. Die w-Halbwertsbreiten von MOVPE-AIN auf
Si (111) vergleichbarer Dicke ist fur einen Vergleich mit eingezeichnet.

Ohne Aluminiumkeimschicht konnte eine [0002] Orientierung,
Orientierung in [1010] Richtung ermittelt werden.

Die ermittelten Halbwertsbreiten fir die 50 nm dicken AIN-Schichten haben eine
deutliche Abhangigkeit von der Keimschichtdicke, was sowohl fur die [0002] als auch
die [1010] Orientierung gilt. Zusatzlich existiert ein grof3er Unterschied fur die Wahl
des Reaktivgases.

Fur die Verwendung von Stickstoff nach der Keimschicht betragt die optimale
Keimschichtdicke ca. 0.2 nm, was einer Monolage Aluminium entsprechen wirde. Die

jedoch keine
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erzielten Werte in [0002] und [1010] Richtung sind besser als das vergleichbar dicke
MOVPE AIN. Die geringere Wachstumstemperatur gegentber der MOVPE scheint in
Verbindung mit dem geringen Druck fur ein besseres Anwachsen zu sorgen. Dadurch
kann die Orientierung der Kristalle zueinander verbessert werden.

Wenn in der Sputterepitaxie nach der Keimschichtabscheidung Ammoniak zum
Wachstum des AIN verwendet wird, weisen die Halbwertsbreiten in jedem Fall sehr
viel — meist um fast eine Grol3enordnung — schlechtere Werte auf. Auch das Minimum
der Halbwertsbreiten verschiebt sich zu gréf3eren Keimschichtdicken. Ammoniak
koénnte zu einer Nitridierung des Siliziums beitragen und weniger zum Wachstum bzw.
Nitridierung der Aluminiumkeimschicht, die durch die Diffusion in das Siliziumsubstrat
bei Wachstumstemperatur nicht vollstandig geschlossen sein kénnte. Dadurch
entstehen im Bereich des Siliziums amorphe Schichten, die das epitaktische
Wachstum blockieren, was wahrscheinlich auch vor dem Wachstum stattfindet, wenn
das Substrat nitridiert bzw. unter Stickstoff oder Ammoniak erhitzt wird.

Bei der Verwendung von p-dotiertem Si (111) wurde die optimierte Keimschichtdicke
auf 0.6 nm bestimmt. Da die Diffusion in das p-Si starker ist, vgl. Abbildung 4.15, ist
die groRere nominelle Schichtdicke gegeniber der Verwendung von n-Si verstandlich.

Die Verwendung von Ammoniak gegenuber Stickstoff als Reaktivgas ist bei der
Homoepitaxie hinsichtlich der besseren Kristallqualitat zu bevorzugen. Jedoch kann
es bei der Heteroepitaxie auf Silizium nicht direkt nach der Aluminiumkeimschicht
verwendet werden. Die Nitridierung der freien Siliziumoberflache flihrt wahrscheinlich
zur Bildung einer amorphen Schicht und stort damit das epitaktische Wachstum. Hier
muss Stickstoff verwendet werden, um die epitaktische Qualitat des AIN vergleichbar
mit MOVPE gewachsenen Schichten zu machen.

Ein neu entwickelter Prozess ist die Kombination der beiden Reaktivgase flir das
Wachstum von AIN auf Si (111) in einem Drei-Stufen-Prozess. Zuerst wird die
Aluminiumkeimschicht aufgetragen und direkt im Anschluss wird AIN mit Stickstoff
gewachsen, um eine gute Kristallqualitat zu erreichen und die Nitridierung des
Substrats zu verhindern. Anschlie3end ist der Wachstumsprozess homoepitaktisch
und kann also wieder mit Ammoniak anstatt Stickstoff fortgesetzt werden. So wurden
ca. 100 nm AIN mit Stickstoff und danach 100 nm mit Ammoniak gewachsen. Die so
erhaltenen Halbwertsbreiten sind in Tabelle 4.1 dargestellt. Dazu sind
Literaturvergleichswerte fur gleich dicke AIN Schichten, die mit anderen
Wachstumsverfahren hergestellt wurden, aufgetragen.

Tabelle 4.1: Vergleich der erreichten w-Halbwertsbreiten fir 200 nm dicke AIN-
Schichten auf Si (111) mit anderen Wachstumsverfahren

Wachstumsmethode, | [0002] w-FWHM [°] [1010] w-FWHM [°]
Referenz

MBE, [122] 0.35 0.27

MOVPE, [123] 0.35 -

MOVPE, [61] 0.76 1.2

Diese Arbeit 0.3 0.62
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Erstmalig konnten mit der Sputterepitaxie Halbwertsbreiten fur das Wachstum auf
Si (111) erreicht werden, die aquivalent zu den gangigen Wachstumsverfahren sind.

4.5 Prozessparametereinfluss auf Oberflachenmorphologie

Die Qualitat der Oberflache bzw. deren Morphologie ist entscheidend fur das weitere
Uberwachsen von Halbleiterschichten und deren Einsatzmoglichkeiten in
Bauelementen, weshalb die hergestellten AIN-Schichten mittels AFM untersucht
wurden.

In Abbildung 4.17 ist die Morphologie einer 200 nm dicken AIN-Schicht auf Si (111),
die mit Stickstoff als Reaktivgas gesputtert wurde, dargestellt. Es zeigt sich eine
kornige Struktur mit einem Hohenunterschied von mehr als 60 nm und einer Rauigkeit
von 1.5 nm (rms). In der Literatur wird solch eine kdrnige Struktur auch von anderen
Gruppen beobachtet [108], [111], [125]. Auch auf anderen Substraten wie Saphir [28],
[106] und Siliziumcarbid [125] wurde eine &hnliche Morphologie gefunden.
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Abbildung 4.17: Oberflachenmorphologie in einer 1x1 ym? AFM Aufnahme fir
eine mit Stickstoff gewachsene, 200 nm dicke AIN-Schicht auf Si (111). Die Al
Keimschicht hat hier eine nominelle Dicke von 0.2 nm. Der
Stickstoff/Argongasfluss wurde auf 90 bzw. 100 sccm eingestellt. Es ergibt sich
eine Rauigkeit von 1.5 nm (rms).

Die Morphologie der Oberflache ist nach Studium der Literatur typisch fur das
Wachstum auf Si (111) mittels der Sputterepitaxie, jedoch unterscheidet sie sich von
mit MOVPE bzw. MBE gewachsenen Schichten, wo glattere Schichten erzielt werden
([126, 127]).

Dazu wurden die Schichten, die mit dem im Rahmen der Arbeit entwickelten Drei-
Stufen-Prozess hergestellt wurden, vermessen und die Ergebnisse in Abbildung 4.18
dargestellt.
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Bei dem Ammoniakgasfluss von 10 sccm sind auf der sonst glatten Oberflache viele
hexagonale Strukturen erkennbar. Auch in der ©/26-Messung ist nicht nur ein Anteil
des Rontgenreflexes, sondern zwei zu erkennen, was darauf schlie3en lasst, dass sich
auf Grund des geringen Reaktivgasfluss zwei stochiometrisch unterschiedliche
Phasen ausbilden. Die beiden Anteile kdnnten zum einen die glatte Oberflache,
verbessert durch die groRRere Diffusion, und zum anderen die aus der Oberflache
hervortretenden hexagonalen Objekte darstellen, wobei der Anteil mit der gréf3eren
Intensitat bei einem Winkel von 36.03 ° und der Anteil mit der kleineren Intensitat bei
36.06 ° liegt. Die Ausbildung der rauen Oberflache wird auch durch die in-situ Messung
in Abbildung 4.9 abgebildet.
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Abbildung 4.18: Untersuchung der Oberflache und der Kristallqualitat von
gesputtertem AIN, das flr die ersten 100 nm mit 90 sccm Stickstoff und dann mit
einem Ammoniakfluss von 10 sccm gewachsen wurde. Die Dicke des mit
Ammoniak gewachsenen AIN betragt 350 nm. a) In der 5x5 um? AFM Aufnahme
sind neben einer glatten Oberflache auch hexagonale Kristalle erkennbar. b) In
der ©/26-Messung ist die Aufspaltung des AIN [0002] Reflexes in zwei Anteile zu
sehen. Die Wachstumstemperatur betrug 900 °C und der Argongasfluss 100

Der Wachstumsversuch wurde ein zweites Mal mit einem verdoppelten
Ammoniakgasfluss von 20 sccm durchgefiihrt. Dazu sind in Abbildung 4.19 sowohl die
AFM- als auch die Rontgenmessung dargestellt, die deutliche Unterschiede im
Vergleich zum Wachstum mit Stickstoff aufweisen.

Die Oberflache ist sehr glatt, was zum einen durch den geringen Hohenunterschied
von einem nm und zum anderen durch die ermittelte Rauigkeit von 0.14 nm (rms)
bestétigt wird. Sowohl die Morphologie als auch die Rauigkeit entsprechen der
Qualitat, die mit der MOVPE [126] bzw. MBE [127] erreicht werden.

Die hexagonalen Objekte sind nicht mehr sichtbar und der Anteil bei 36.06 ° in der
Rontgenmessung ist verschwunden, weswegen dieser Anteil in der Réntgenmessung
zu den hexagonalen Objekten in Abbildung 4.18 zugeordnet wird.

Auch beim MOVPE-Wachstum von AIN fuhrt die Erhdhung des Ammoniakflusses zu
einem grolReren V/III Verhaltnis und einer geringeren Wachstumsrate und wird dort auf
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Vorreaktionen der Precursoren zurtckgefuhrt [128]. Hier wird die Targetspannung
reduziert und bedingt so eine geringere Sputterrate von Aluminium.
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Abbildung 4.19: Oberflachenmorphologie und Kristallqualitat von 350 nm
gesputtertem AIN mit einem im Vergleich zur Probe in Abb. 4.19 erhdhten
Ammoniakgasfluss von 20 sccm. Es ergibt sich in der 5x5 ym? AFM Aufnahme
eine Rauigkeit von 0.14 nm (rms). In der b) ©6/26-Messung ist keine Aufspaltung
zu erkennen. Prozessparameter und Dicke des darunterliegenden, mit Stickstoff
gewachsenem AIN wie in Abbildung 4.18

Im Gegensatz zum Wachstum mit Ammoniak kann mit einem gro3eren Stickstofffluss,
also einem hoherem V/III Verhaltnis, keine Anderung der Oberflachenmorphologie
erzielt werden.

Da Stickstoff und Ammoniak im Plasma in unterschiedliche Komponenten aufspalten,
kann nicht nur das V/III Verhaltnis relevant sein. Bei der Verwendung von Ammoniak
entsteht auch Wasserstoff im Plasma. Es wurde daher untersucht, ob Wasserstoff als
Zugabe zum Stickstoff den gleichen Effekt verursacht wie Ammoniak.

Es verringert sich lediglich die Wachstumsrate, die Oberflache aber bleibt gleich, wie
in Abbildung 4.17. Gute Oberflachenmorphologien wurden nur bei Verwendung von
Ammoniak erzielt. Dies wird vermutlich durch die Aufspaltung des Ammoniaks in NH-
Molekule begunstigt, welche nicht aus der Mischung von molekularem Stickstoff und
Wasserstoff im Plasma generiert werden kdnnen und durch die Plasmaspektroskopie
bestatigt wird.

In Abbildung 4.20 ist eine TEM Aufnahme einer mit Stickstoff gewachsenen Schicht
dargestellt. Es wurde der high angle annular dark field Modus gewahlt, weil hier die
Streuung der Elektronen an Defekten besonders gut sichtbar wird.

Im unteren Bereich ist das Si (111) Substrat zu sehen, auf das eine diinne, sehr helle
Schicht folgt, was der Beginn des AIN ist. An der Grenzflache zwischen Si und AIN
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existieren sehr viele Defekte, die mit zunehmender Schichtdicke durch Versetzungsan-
nihilation und Kornwachstum weniger werden und auch in der MOVPE [129], MBE
[130] und bei der Sputterepitaxie [131] schon berichtet wurden.

Die Oberflache des AIN besitzt, wie in der AFM Messung in Abbildung 4.17 zu sehen
ist, eine groRe Rauigkeit, die durch das fur mittels Sputtern abgeschiedene Schichten
typische Saulenwachstum erzeugt wird. Dies wirde der Zone 1 des Thornten-Modells
(Vgl. Abschnitt 2.4.2) entsprechen, welches jedoch nur fir metallische Schichten und
nicht fur reaktiv gesputterte Verbindungen gilt.

Die Versetzungsdichte der Schicht konnte im oberen Bereich auf 5-10° cm2
abgeschéatzt werden. Dies ist bereits besser als bisher publizierte Ergebnisse
(3-10* cm2, [118]) fur gesputterte Schichten und wird auch durch den Vergleich der
Rontgenergebnisse bestatigt.

Abbildung 4.20: Strukturuntersuchung in der Seitenansicht durch eine
Dunkelfeld STEM Aufnahme von einer mit Stickstoff gesputterten 200 nm dicken
AIN-Schicht. Erkennbar sind dabei die kolumnare Struktur und raue Oberflache.
Der Stickstofffluss bzw. Argonfluss wurden auf 90 bzw. 100 sccm und die
Wachstumstemperatur auf 900 °C, 875 °C (in-situ), eingestellt.

Die selbe Messung wurde fur die Schicht aus Abbildung 4.21 durchgefihrt, wobei auch
hier an der Grenzflache zwischen Siliziumsubstrat und dem AIN eine sehr hell
dargestellte Schicht zu sehen ist, auf die wieder das saulenartige Wachstum des AIN
folgt. Ab einer Schichtdicke von ca. 100 nm wurde im Wachstumsprozess von
Stickstoff auf Ammoniak als Reaktivgas umgeschaltet und alle anderen Prozess-
parameter wie Druck, Temperatur und Argongasfluss konstant gehalten. An der
scheinbaren Grenzflache entstehen Locher bzw. HohlrGume in der Schicht, die im
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weiteren Verlauf Uberwachsen werden und nach ca. 90 nm vollstdndig geschlossen
sind.

Im Ausschnitt ist zu sehen, dass die Locher eine Breite von ca. 9 nm haben, woraus
das Verhaltnis von lateraler zu vertikaler Wachstumsrate zu 1:10 bestimmt werden
konnte. Es ist durch den Wechsel des Reaktivgases davon auszugehen, dass unter
Ammoniak eine Erhdéhung der lateralen Wachstumsrate stattfindet, die auch in der
Literatur als Argument fir ein solches Wachstum herangefuhrt wird [132, 133]. Es
findet ein Wechsel von dreidimensionalem zu zweidimensionalem Wachstum statt,
was bislang noch nicht fur die Sputterepitaxie von AIN berichtet wurde und auch nicht
durch das Thornton-Modell vorhergesagt wird.

Abbildung 4.21.: Strukturelle Untersuchung einer zweistufig gewachsenen AIN
Schicht durch eine Dunkelfeld STEM Aufnahme. Das AIN wurde im unteren Teil
mit Stickstoff, 90 sccm, und dann Ammoniak, 20 sccm, gewachsen. Die
Entstehung von Léchern an der Grenzflache ist in der Vergrof3erung dargestellt.
Die Locher werden in Wachstumsrichtung geschlossen. Der Argonfluss wurde
jeweils auf 100 sccm und Wachstumstemperatur auf 900 °C, 875 °C (in-situ),
eingestellt.

Die Versetzungsdichte liegt im unteren mit Stickstoff gewachsenen Bereich, wie bei
der vorherigen Probe, bei 5:10'° cm? und reduziert sich im oberen mit Ammoniak
gewachsenen Teil weiter auf 3-101° cm?, was durch die besseren Halbwertsbreiten in
den w-Messungen beim Wachstum mit Ammoniak bestatigt wird.

Da die Diffusion der Atome auf der Oberflache und damit wahrscheinlich auch die
Morphologie der Oberflache temperaturabhéangig ist, wurden AFM Messungen an den
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Proben aus Abbildung 4.14, die bei verschiedenen Wachstumstemperaturen
hergestellt wurden, durchgefuhrt.

Zuerst wurden die verwendeten 200 nm dicken MOVPE-AIN-Templates vermessen,
fur die beispielhaft eine Messung in Abbildung 4.22 a) dargestellt ist. Die eigentlich
glatte Oberflache ist mit vielen, Kkleinen Ldchern dekoriert, die aus
DurchstoRversetzungen resultieren und durch die geringe Schichtdicke des 200 nm
dicken Templates bedingt sind.
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Abbildung 4.22: Veranderung der Oberflache von gesputtertem, 200 nm
dickem AIN in 3x3 yum? AFM-Aufnahmen. Das AIN wurde auf a) einem 200 nm
MOVPE-AIN-Template und mit einem Ammoniakfluss von 20 sccm bei
verschiedenen Wachstumstemperaturen, b) 600 °C, c¢) 700 °C, d) 800 °C, e)

900 °C und f) 1000 °C gewachsenen. Die Morphologie andert sich mit steigender
Temperatur von kornig hin zu einer glatten Oberflache. Die in-situ Temperatur ist
ca. 30 K geringer als die angegebene Heizertemperatur.

Es ist in Abbildung 4.22 b) die Probe mit einer Temperatur von 600 °C zu sehen, flr
die eine fir Sputterprozesse typische kdrnige Oberflache zu sehen ist. Die Diffusion
ist offensichtlich noch zu gering, um eine bessere Anordnung der Atome auf der
Oberflache zu realisieren. Bei den beiden Aufnahmen fir die Wachstumstemperaturen
von 700 ° und 800 °C ist zu sehen, dass sich die Kornigkeit reduziert und einer glatten
Oberflache zu weichen scheint.

Bei 800 °C ist die Oberflache schon geschlossen, aber die Hohenunterschiede
erreichen erst bei 900 °C ein Minium, wobei keine Kérner mehr zu sehen sind.

Bei 1000 °C sind auf der Oberflache wieder Lécher zu sehen, was am meisten der
Morphologie der Templates &hnelt. Die Temperatur scheint hier schon zur
Dekomposition des AIN, wie in Abschnitt 2.1.3 beschrieben, zu fuhren, wodurch die
kleinen Locher entstehen. Das wird auch durch die Abnahme der Wachstumsrate
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verdeutlicht, die bei 600 °C 165 nm/h, bei 900 °C 145 nm/h und bei 1000 °C nur noch
125 nm/h betragt.

Das entspricht auch dem in der MOVPE beobachteten Verhalten, das in Abschnitt
2.4.1 beschrieben ist. Ist die Temperatur zu gering, wird die Oberflache kdrnig und rau.
Nur wenn sie Uber einer gewissen Grenztemperatur liegt, kann die benétigte Ad-
Atommobilitat aufgebracht werden, um eine glatte Oberflache zu erzeugen.

Eine Betrachtung in Abhangigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit kann nur in einem
kleinen Bereich durchgefihrt werden. Da das Aluminiumtarget eine geringe
Schmelztemperatur hat und es schrég eingebaut ist, kann es bei hohen Leistungen
schmelzen und verlaufen, deswegen wurden keine grof3eren Leistungen als 300 W
verwendet. Es andern sich zwar die Wachstumsrate, aber es konnte nicht
nachgewiesen werden, dass es die Oberflachenmorphologie beeinflusst.

20 _ ; ' 1 ' 1 ' 1 ' 1 _
= .
c 1.6 H -
P .
€ 1.2- -
S ] MOVPE-AIN’
4 — -
%08 _

CJU - -
o 0.4 4 n _
. . .

OO | T | T | ! 1 ' I

600 700 800 900 1000

Temperatur [°C]

Abbildung 4.23: Entwicklung der Oberflachenrauigkeit in Abh&ngigkeit der
Wachstumstemperatur beim Wachstum von 200 nm AIN auf 200 nm MOVPE
AIN. Gesputtertes AIN wurde mit einem Ammoniakfluss von 20 sccm und einem
Argonfluss von 100 sccm gewachsen. Die Rauigkeit des MOVPE-AIN-
Templates ist mit eingezeichnet.

Aus den AFM Messungen wurden die Rauigkeiten bestimmt, in Abbildung 4.23
aufgetragen und zum Vergleich die Rauigkeit des verwendeten MOVPE-AIN
Templates mit eingetragen. Passend zur Anderung der Morphologie @ndert sich mit
steigender Temperatur auch die Rauigkeit der Oberflache. Die Rauigkeit ist bei 600 °C
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am grof3ten und bei 900 °C am kleinsten. Mit einer Rauigkeit von 0.15 nm (rms) ist die
Rauigkeit geringer als die des Templates und ebenbirtig zu MOVPE gewachsenem
AIN-Schichten mit gro3erer Schichtdicke (0.18 nm [61]).

Bei 1000 °C steigt die Rauigkeit wieder an, da neue Locher entstehen, deren Anzahl
grof3er ist als beim Template.

Die hohe Temperatur von 1000 °C fuhrt zu einer gré3eren thermischen Spannung in
der wachsenden Schicht gegeniber dem MOVPE-AIN und dem Siliziumsubstrat, die
beim Abkuhlen dafir sorgt, dass sich wie in Abbildung 4.24 Risse ausbilden, die bis in
das Substrat hineinreichen konnen.

Da die Oberflache bereits bei 900 °C eine ausreichend gute Morphologie und
Rauigkeit besitzt, ist eine Erhdhung der Temperatur auf 1000 °C nicht notwendig.

Abbildung 4.24: Nomarski-Mikroskopaufnahme mit 50-facher VergrofR3erung
einer gerissenen, 200 nm dicken Oberflache der AIN-Probe aus Abbildung 4.23 f),
die bei der hochsten Temperatur von 1000 °C gewachsen wurde.
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Zusammenfassung der Wachstumsparameter fiur die Sputterepitaxie von AIN

Das Wachstum von AIN mit der Sputterepitaxie wurde durch die in den
vorangegangenen Abschnitten beschriebenen Untersuchungen optimiert. Die nach
derzeitigem Kenntnisstand idealen Parameter fir die verwendete Sputteranlage sind
in Tabelle 4.2 dargestellt. In den Untersuchungen wurde das Alumiumtarget immer im
gepulsten DC Modus betrieben und auch untersucht, ob die Pulslange bei konstanter
Pulsfrequenz einen Einfluss auf die Schichtqualitat hat. Im Pulslangenbereich von 10
ps bis 200 us konnte keine Abhangigkeit der Oberflachenmorphologie oder der
kristallographischen Qualitat ermittelt werden.

Tabelle 4.2: Auf beste Oberflachenmorphologie und kristallografische Qualitat
optimierte Wachstumsparameter von AIN. Die angegebene Temperatur ist die
Temperatur des Heizers. Die in-situ gemessene Oberflachentemperatur ist ca. 30 K
niedriger. Das AIN wurde im gepulsten DC Modus hergestellt. Der Prozessdruck
betrug immer 5-103 mbar.

Schicht Schichtdicke Reaktivgasfluss | Argonfluss Temperatur
[nm] [sccm] [sccm] [°C]
Al-Keimschicht | 0.2 (n-Si (111)) - 100 900
0.6 (p-Si (111))
1. AIN 100 90 (N2) 100 900
2. AIN 100 20 (NHs) 100 900
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5. Wachstum von GaN

Es wurden im Folgenden die Wachstumsbedingungen von GaN mittels der
Sputterepitaxie untersucht, bei dem sich neben Parallelen zum Wachstum des AIN
auch signifikante Unterschiede feststellen lassen.

5.1 Optimale Bedingungen fur das Ga-Target

Um GaN herzustellen, wird metallisches Gallium als Target verwendet, das einen sehr
niedrigen Schmelzpunkt von ca. 29 °C besitzt. Durch das Plasma und das Sputtern
des Targets wird Wéarme in das Target eingetragen, wodurch das Gallium ohne
ausreichende Kuhlung aufschmilzt, was nicht nur die Sputterrate, sondern auch das
Verhalten des Targets gegenliber dem Reaktivgas beeinflusst.

In der Literatur wird auch die Verwendung von Galliumtargets [134 - 138] berichtet.
Allerdings sind dort auch andere Targets wie GaN [139, 140], Galliumoxid [141] und
Galliumarsenid [142 - 144] zu finden. Bei den Legierungstargets kann nicht
ausgeschlossen werden, dass die weitere Komponente neben Gallium im wachsenden
Kristall eingebaut wird, was nur im Fall von GaN problemlos ware. Da GaN Targets
meist nicht in ausreichend guter Reinheit verfiigbar sind, wurde nur rein metallisches
Gallium verwendet.
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Abbildung 5.1: Nomarski-Aufnahme mit 5-facher Vergroéf3erung von einer GaN
Oberflache mit Ablagerungen metallischen Galliums. Durch die Prozessflihrung mit
Stickstoff als Reaktivgas werden die Galliumablagerungen hervorgerufen. Stickstoff
bzw. Argonfluss war auf 90 bzw 100 sccm eingestellt.

Typischerweise wird bei der Sputterepitaxie von GaN Stickstoff als Reaktivgas
verwendet [145 - 149]. Wahrend des Wachstums wird nicht nur auf dem Substrat GaN
gebildet, sondern auch auf der Targetoberflache. Das GaN wird als feste Phase auf
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dem flussigen Target nach auf3en gedriickt und bildet dort einen festen Rand. Im
weiteren Verlauf des Sputterprozesses werden weiterhin Ar-lonen auf das
Galliumtarget beschleunigt und dringen in das Target ein. Da Argon und molekularer
Stickstoff nicht mit Gallium reagieren, entstehen Gasblasen im flissigen Gallium, was
auch von anderen Gruppen beobachtet wurde [150]. Durch die sehr hohe
Oberflachenspannung des Galliums [151] wandern die Gasblasen zum Rand des
Targets, sammeln sie sich und platzen ab einer kritischen Gro3e auf. Dies verursacht
ein Spritzen von flussigem Gallium nicht nur in die Prozesskammer, sondern auch auf
das Substrat, was in der Nomarski-Aufnahmen in Abbildung 5.1 dargestellt ist.

Die Tropfen metallischen Galliums sind verschieden grof3, zufallig verteilt und lassen
sich durch Salzsaure entfernen. Da fir das weitere Wachstum und bei nachfolgender
Bauelementprozessierung die Galliumtropfen hinderlich sind, sollte das Entstehen der
Galliumtropfen unterbunden werden.

Dieses Verhalten wurde auch schon in der Dissertation von Muhammad Junaid [37]
beschrieben. Dort wurde festgestellt, dass die Prozessbedingungen sehr genau
gewahlt werden missen, um das Spritzen zu verhindern.
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Abbildung 5.2: Ubersicht zu den untersuchten Prozessbedingungen mit

Stickstoff zur Ermittlung ab wann das Spritzen von Gallium wahrend des
Wachstumsprozesses auftritt. Die Linie fur Target fest/fllissig ist nur als
Orientierung und nicht als exakte Position zu verstehen, da diese von den
genauen Gasfliissen abhangig ist. Der verwendete Galliumtargetdurchmesser
betragt 100 mm.
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Da das Auftreten des Spritzens stark vom Galliumtarget bzw. von dessen
Aggregatzustand abhangt, wurde fiur das hier verwendete Magnetron eine
Versuchsreihe durchgefuhrt, um zu ermitteln in welchen Grenzen gearbeitet werden
kann (Abbildung 5.2). Die Kiuihlung des Galliumtargets konnte auch durch Herabsetzen
der Kihltemperatur auf -20 °C nicht soweit optimiert werden, dass kein Aufschmelzen
des Galliumtargets stattfindet. Die Bauform des Magnetrons mit einer AIN-Keramik,
die der elektrischen Isolation dient, hat eine zu geringe Warmeleitfahigkeit, um einen
ausreichenden Warmeabfluss vom Target zu realisieren. Nur wenn die verwendete
Leistung am Galliumtarget bei 50 W liegt, ist das Gallium noch fest und das Spritzen
kann nicht auftreten. Bei einer Leistung von 100 W wird das Target fliissig und ein vom
Stickstoff/Argon Verhaltnis unabhangiger Parameterraum kann erreicht werden, in
dem das Spritzen nicht auftritt. Grund dafir konnte sein, dass das Target nicht
vollstandig, sondern nur oberflachlich aufschmilzt. Erst bei noch héheren Leistungen
tritt dann das Spritzen, also die Gasblasenbildung unter der festen GaN-Haut, am
Targetrand auf. Es konnte im untersuchten Bereich keine Abhangigkeit vom
Gasmischverhaltnis ermittelt werden. Das Ga-Spritzen tritt erst bei héheren Leistungen
auf, weil dort die Menge und Energie der Argonionen, die in das Target einschlagen,
so hoch ist, dass sie die Gasblasen kritischer Grof3e bilden konnen. Da der
Unterschied in der Plasmaspannung zwischen den hier verwendeten 100 W und
200 W nur 3-5V betragt, kann die Ursache fur den beobachteten Unterschied nicht
eine groRBere Eindringtiefe der Argonionen in das Target sein. Durch die
Leistungssteigerung nimmt der Stromfluss in das Target zu, was einer grol3eren
Anzahl von Argonionen entspricht und somit die Gasblasengréf3e im Target ansteigen
l&sst.

Da das Gallium wéhrend des Wachstums flissig wird, kann hier mit einer DC
Plasmaanregung gearbeitet werden, da durch das Magnetfeld und die auf der
Targetoberflache einsetzende Rotation der GaN-Haut der Sputtergraben immer frei
und somit elektrisch leitfahig bleibt. Fir das GaN-Wachstum wurde deswegen fast
ausschlief3lich im DC Modus gearbeitet, um eine hohere Wachstumsrate zu erzielen.

5.2 GaN-Wachstum mit Stickstoff

Alle im nachfolgenden untersuchten Schichten wurden als Ga-polar identifiziert. Keine
der Proben konnte mit Kaliumhydroxid geatzt werden, was auf die Stickstoffpolaritat
hindeuten wirde [50].

Noch entscheidender als beim AIN ist die Temperatur als wichtiger Faktor fur die
Kristall- und Oberflachenqualitat bei der Herstellung von GaN-Schichten. In Abbildung
5.3 sind die in-situ Transienten fur zwei verschiedene Wachstumstemperaturen
dargestellt. Bei einer Wachstumstemperatur von 900 °C ist die Reflektivitat Gber die



68

gesamte Dauer des Prozesses konstant, was bedeutet, dass auf Grund der Desorption
kein GaN gewachsen wurde.
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Abbildung 5.3: Unterschiede in der in-situ Reflektometrie beim Wachstum

von GaN bei verschiedenen Temperaturen a) T= 900 °C und b) 800 °C. Kein GaN
Wachstum konnte durch die fehlende Oszillation bei 900 °C nachgewiesen
werden. Fur 800 °C wurde eine Wachstumsgeschwindigkeit von 460 nm/h
ermittelt. Die in-situ gemessene Oberflachentemperatur ist ca. 30 K geringer als
die angegebenen Heizertemperaturen.

Durch die Reduzierung der Temperatur kann die Diffusionslange fur den Einbau
gesenkt bzw. die Dekompositionsrate verringert werden und es findet ein
Schichtwachstum statt, was durch die einsetzenden Oszillationen in den
Reflektivitatskurven zu erkennen ist.

Die Maxima der Amplituden fur beiden Wellenlangen nimmt ab und deutet somit auf
eine Aufrauung der Oberflache hin. Zusatzlich wird die Oszillation der 405 nm Linie
gedampft, da GaN das Licht bei der Wachstumstemperatur absorbiert.

Es wurde eine ©/26-Messung in [0002] Richtung aufgenommen und in Abbildung
5.4a) dargestellt. Es sind zum einen ein Reflex fur das GaN und zum anderen fur das
AIN zu sehen. Es fallt auf, dass der Kurvenverlauf fir das GaN nicht symmetrisch um
den Schwerpunkt ist, was auf zwei verschiedene Gitterkonstanten oder zwei
verschiedene Verspannungszustande in derselben Schicht hindeutet.

Bei Betrachtung der gemessenen Halbwertsbreiten der w—Messungen fallt auf, dass
in der [0002] -Richtung die Halbwertsbreite fir GaN groRer ist als fur AIN. In der
Normarski-Aufnahme sind auf der Oberflache Galliumtropfen zu erkennen, die wie
Spritzer zufallig verteilt, jedoch immer nahezu gleich grof3 sind. An der Oberflache wird
anscheinend nur ein Teil des Galliums eingebaut und der Rest verbleibt wegen der
geringeren Temperatur auf der Oberflache und bildet eventuell schon beim Wachstum
oder erst beim Abkuhlen die Galliumtropfen. Auch in der Literatur [152] wird berichtet,
dass sich die Struktur und Eigenschaften der GaN Schicht unter den Tropfen von der
restlichen Schicht unterscheiden. Dadurch konnten die zwei Anteile in der ©/20-
Messung erklart werden.



5. Wachstum von GaN 69

1000—;
o 3
a ]
[
L, 100-5
T ]
5 ]
L 104
c ]
1 T T T T T T T T
34,0 34,5 35,0 35,5 36,0
a) 26 [°] b)
Abbildung 5.4: Rontgenographische Untersuchung durch eine a) 6/26

Messung des [0002]-Reflexes von mit Stickstoff gewachsenem GaN auf
gesputtertem AIN und Betrachtung der Oberflache durch eine b) Nomarski-
Aufnahme mit Galliumtropfen. Die gemessenen Halbwertsbreiten betragen fir
GaN [0002]-w-FWHM = 0.65 °, [1010]-w-FWHM = 1.77 ° und AIN [0002]-w-
FWHM = 0.51 °. GaN wurde bei 800° C auf 200 nm dickem optimiertem AIN
gewachsen.

Nach Entfernen der Galliumtropfen durch Salzsaure wurden Analysen der Oberflache
durchgeftihrt. In Abbildung 5.5 sind zwei Proben vermessen worden, die sich im
Gasmischverhaltnis wahrend des Wachstums unterscheiden. Beim geringeren
Stickstoffanteil ergibt sich eine Rauigkeit von 4 nm (rms) und eine Korngrof3e von
ca. 100 nm. Wird der Stickstoffanteil erhoht, sinkt die Rauigkeit auf 1.1 nm (rms), dafur
nimmt auch die Korngrof3e bis auf 10 nm ab. Im Allgemeinen kann die starke Abnahme
des Amplitudenmaximums der in-situ Messung mit der kornigen Oberflache erklart
werden.

8.0 nm
6.0
4.0

0.0

Abbildung 5.5: Vergleich der Oberflachen von zwei GaN Proben in 1x1 ym?
AFM Aufnahmen, die bei einem Stickstoff/Argon Verhaltnis von a) N2/Ar=0.6 und
b) N2/Ar=0.8 hergestellt wurden. Beide Proben wurden bei 800 °C auf optimiertem
200 nm dicken AIN gewachsen.

a)s

Da sowohl die kristallographische Qualitat als auch die Morphologie der Oberflache
beim AIN durch den Einsatz von Ammoniak gegentber Stickstoff stark verbessert
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werden konnten, wird im Folgenden der Einfluss des Ammoniaks auch fir das
Wachstum von GaN betrachtet.

5.3 GaN-Wachstum mit Ammoniak

Beim Wachstum von GaN mit Ammoniak als Reaktivgas treten mehrere Unterschiede
zum Einsatz von Stickstoff auf, die hier hinsichtlich der Prozessstabilitat, Kristallqualitat
und Oberflachenmorphologie untersucht werden.

Einer der wichtigsten ist das Fehlen der GaN-Hautbildung auf dem Target. Das
bedeutet, dass auch das in Abschnitt 5.2 diskutierte Auftreten von Spritzern vollstandig
entfallt. Auch bei vergleichbaren Gasflissen kann kein solcher Effekt beobachtet
werden. Grund dafir kann die unterschiedliche Aufspaltung von Stickstoff und
Ammoniak im Plasma sein. Im Gegensatz zum Ammoniak treten bei der Verwendung
von Stickstoff sehr viele angeregte Zustdnde bzw. Zerlegungsprodukte auf, die dann
mit der freien Galliumoberflache reagieren und eine GaN-Haut bilden.

Intensitat [a.u.]

320 340 360 380 400 420
Wellenlange [nm]

Abbildung 5.6: Ausgewahlter Wellenl&ngenbereich des Plasmaemissions-
spektrums vom Galliumtarget bei Verwendung von Stickstoff bzw. Ammoniak als
Reaktivgas. Die Ausrichtung der Analyseoptik wurde auf 5 cm tber dem
Galliumtarget festgelegt. Galliumlinien fur die Auswertung wurden nach
Literaturempfehlung ausgewéhlt [153]
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Es werden beim unipolaren oder DC Sputtern nur positiv geladene Teilchen zum
Target hin beschleunigt. Ammoniak wird durch die Plasmaanregung vornehmlich
Wasserstoff abspalten und dadurch negativ geladen sein, was der Linie bei 336 nm
entspricht, die auch beim Wachstum von AIN beobachtet wurde. Stickstoff hat im
Plasma sehr viele positiv geladene Teilchen, weil hier vornehmlich Elektronen
abgespalten werden. Alle in Abbildung 5.6 mit N2 markierten Linien sind
Emissionslinien, die neutralen Stickstoffmolekilen zuzuordnen sind. Die 390 nm Linie,
mit der fur die Stickstoffanteile grof3ten Intensitat, ist der Emission von positiv
geladenen Stickstoffmolekilen zuzuordnen. Dadurch wird wesentlich mehr Stickstoff
als Ammoniak, bzw. deren geladenen Teilchen, auf das Target beschleunigt, was den
wesentlichen Grund daflr darstellt, dass die Nitridierung des Galliumtargets bei der
Verwendung von Stickstoff verstarkt auftritt. Auch bei hoheren Plasmaleistungen bis
600 W konnte keine Hautbildung bzw. Spritzen mit Ammoniak beobachtet werden.

05 - —— 405 nm

Reflektivitat [a. u.]

Prozesszeit [min]

Abbildung 5.7: Verlauf der in-situ Transienten fur das Wachstum von GaN
mit Ammoniak als Reaktivgas. Ammoniak bzw Argonfluss auf 20 bzw 100 sccm
eingestellt. Die Plasmaleistung wurde auf 200 W und die Wachstumstemperatur
auf 700 °C eingestellt. Die gestrichelten Linien sind Hilfslinien zur
Veranschaulichung der Konstanz der Amplitude.

Auch anhand der in-situ Transienten lassen sich markante Unterschiede feststellen.
Zum einen kann bei derselben Leistung mit Ammoniak eine Wachstumsrate von
1 ym/h anstatt 0,46 um/h mit Stickstoff erzielt werden. Zum anderen ist zu erkennen,
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dass die Amplitudenoszillationen sehr stabil sind (Abbildung 5.7) und das Amplituden-
maximum der 633 nm Linie nur geringfuigig abnimmt, was eine glattere Oberflache als
beim Wachstum mit Stickstoff vermuten lasst. Zudem sind in den
Lichtbildmikroskopaufnahmen keine Galliumtropfen durch Uberschiissiges Gallium
wahrend des Wachstums zu finden, da das auf der Waferoberflache ankommende
Gallium demzufolge vollstandig eingebaut bzw. ein Uberschuss effizient desorbiert
wird, wenn Ammoniak als Reaktivgas Verwendung findet. Die glatte Oberflache wird
auch durch die AFM Messungen bestatigt.

Abbildung 5.8 a) zeigt eine AFM Aufnahme einer glatten Oberflache mit einer
Rauigkeit von 0.99 nm und vielen Lochern, die aus Durchstol3versetzungen
resultieren. Auch die kristallographische Qualitat der GaN Schicht ist stark verbessert
gegenuber der GaN Schicht, die mit Stickstoff gewachsen wurde. Es konnten fir das
GaN eine [0002] w -FWHM von 0.41 ° und der [1010] w-FWHM von 1.22 ° erreicht
werden. In der ©6/26 Messung ist zu sehen, dass die Intensitdt des GaN hoher ist als
beim unter N2 gewachsenen GaN, was auf die gré3ere Schichtdicke zuriickzufihren
ist.

34,0 34,5 35,0 35,5 36,0

35 b) 20 [°]

a)

Abbildung 5.8: Oberflachenanalyse durch a) 71x7 um? AFM Aufnahme des mit
Ammoniak gewachsenen GaN mit einer Rauigkeit von 0.99 nm (rms) und b) 6/26
Rontgendiffraktometriemessung am [0002] Reflex der GaN-Schicht, die auf

200 nm optimiertem AIN/Si (111) gewachsen wurde. Ammoniakfluss wurde auf

20 sccm und die Temperatur auf 700 °C eingestellt.

Analog zum AIN wurde auch beim Wachstum von GaN das Intensitatsverhaltnis von
neutralem Metallatom zu NH-Molekul aufgezeichnet und in Abbildung 5.9 dargestellt.
Fur Gallium wird die Emission des angeregten Galliumatoms bei 417,3 nm verwendet.
Bis zu der Sattigung bei einem Ammoniakgasfluss von ca. 70 sccm, nimmt das
Intensitatsverhaltnis kontinuierlich ab. Es konnte kein Unterschied zwischen dem
gewahlten Messpunkt fur die Plasmaemissionsspektroskopie ermittelt werden. Egal ob
die Kollimatoroptik direkt parallel zur Targetoberflache oder ca. 8 cm darlber
ausgerichtet wurde, bestatigt sich der Verlauf. Innerhalb des optisch sichtbaren
Plasmas scheint es keine qualitativen Unterschiede zwischen Reaktivgas- und
Metallatomverteilung zu geben. Betrachtet man dazu die Abhéangigkeit der
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Wachstumsrate vom Ammoniakfluss ist auch hier eine Abnahme zu sehen. Wie fur
das AIN ist auch hier die Wachstumsrate beim geringsten Reaktivgasfluss am
hochsten, jedoch stimmt der Kurvenverlauf der optischen Plasmaintensitat nicht mit
dem Verlauf der Wachstumsrate Uberein. Die Wachstumsrate ist bei hoheren
Reaktivgasflissen bei Betrachtung des Plasmaintensitatsverhaltnisses deutlich zu
hoch, was im Folgenden anhand von zwei méglichen Ursachen diskutiert werden soll.
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Abbildung 5.9: Abgebildet sind das a) Intensitatsverhaltnis von neutralem Ga

und NH und b) die aus in-situ Messungen bestimmte Wachstumsrate des GaN in
Abhangigkeit des Ammoniakgasflusses bei einer Leistung von
Gleichspannungsleistung (DC) 100 W. Die Wachstumstemperatur betrug 715 °C.

Wie schon in Abschnitt 5.1 diskutiert, wird das Galliumtarget wahrend des Prozesses
flussig, weshalb es zu Unterschieden zum Sputtern eines festen Targets kommen
konnte. In der Literatur wird beim Sputtern von flissigen Targets davon berichtet, dass
die Wachstumsrate gegeniber einem festen Target deutlich erhdht ist [154 - 156].
Durch die hohen Temperaturen der Targets und deren flissiger Zustdnde wird das
Targetmaterial nicht nur gesputtert, sondern ein Teil verdampft.

Die verdampften Atome sind nicht ionisiert und vor allem nicht angeregt, treten also in
der Plasmaspektroskopie nicht auf. In Abbildung 5.10 ist die Abhéangigkeit des
Dampfdrucks von flissigem Gallium von der Temperatur aufgetragen. Die Daten
wurden linear extrapoliert, um einen Eindruck tber die Entwicklung des Dampfdrucks
zu erhalten. Daraus kann uber die Gleichung fur ideale Gase die Teilchenanzahl von
gasformigen Galliumatomen im Reaktor abgeschéatzt werden. Mit dem Molvolumen
und der Dichte von GaN kann bei einer Wachstumsrate aus dem Sputterprozess von
1 um/h abgeschatzt werden, dass 5.5-10'* Galliumatome pro Sekunde und cm? in die
GaN-Schicht eingebaut werden, was um viele GrofRenordnungen Uber der
Teilchenzahl aus einem mdglichen Verdampfungsprozess liegt. Die Temperatur an der
Galliumtargetoberflache musste ca. 500 — 600 °C betragen, um einen nennenswerten
Eintrag an Galliumatomen zu generieren.
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Abbildung 5.10: Evaluierung ob die gesteigerte Wachstumsrate aus dem a)

Dampfdruck von fliissigem Gallium und der b) daraus resultierenden Teilchenzahl
gasformigen Galliums in Abhangigkeit der Oberflachentemperatur des
Galliumtargets zu erklaren ist. Die Daten fir den Dampfdruck wurde der Literatur
entnommen und extrapoliert [157].

Allerdings kann mit Hilfe der Plasmaemissionsspektroskopie ein anderer Beitrag zur
Galliumsputterrate ermittelt werden, der bei einer Wellenlange von 633.4 nm liegt und
dem einfach geladenen Galliumion, Ga* bzw. Ga Il, zuzuordnen ist [158].

Wird die Intensitat iber dem Ammoniakgasfluss aufgetragen, ist zu erkennen, dass
die Intensitat mit zunehmendem Gasfluss zunimmt und es zu einer Sattigung ab ca.
70 sccm kommt (Abbildung 5.11). Dadurch wird in Abbildung 5.9 durch Heranziehen
nur der neutralen Gallium-Atomintensitat nicht die Wachstumsrate Uberschéatzt,
sondern das Gallium-Ammoniak Verhaltnis unterschatzt. Beim Sputtern von
Aluminium konnte kein vergleichbarer Effekt beobachtet werden. Entweder sind die
spektralen Anteile so gering, dass sie nicht eindeutig identifiziert werden knnen oder
durch den unterschiedlichen Aggregatzustand (Al-Target fest, Ga-Target fllssig)
entstehen beim Gallium wesentlich mehr geladene Teilchen.

Aus den relativen Intensitéaten der Emissionslinien kann das tatsachliche Verhaltnis
von angeregten Metallatomen und -ionen berechnet und in Abbildung 5.11 b)
dargestellt werden. Werden beide Anteile hinzugezogen, ist der entstehende
Kurvenverlauf dem Verlauf der Wachstumsrate &hnlicher. Eine vollstandige Abbildung
des Kurvenverlaufes durch das angepasste Intensitatsverhaltnis kann jedoch nicht
erreicht werden. Zum einen fallt der Punkt bei 10 sccm heraus, da die Intensitat der
Ga Il Linie sehr nah am Rauschniveau der Messung liegt und zum anderen ist der
Abfall deutlich nicht linear. Es kénnte noch weitere Emissionsanteile geben, die nicht
mit einbezogen wurden oder das nicht zentral unter dem Substrat angeordnete
Magnetron fuhrt zu einer Verschiebung. Zusatzlich kdonnten die unterschiedlichen
Ladungszustande der betrachteten Ga und Ga Il Atome/lonen durch das Magnet- bzw.
elektrische Feld verschieden abgelenkt werden.
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Abbildung 5.11: Messung der a) Intensitat der Emissionslinie des einfach

ionisierten Galliumatoms bei 633.4 nm in Abhéngigkeit des Reaktivgasflusses und
des b) mit Hilfe der relativen Intensitaten des neutralen und einfach ionisierten
Galliumatoms aus [154] berechneten Intensitatsverhaltnis.

Ein weiterer nicht zu vernachlassigender Punkt ist die Desorption von Gallium von der
Halbleiteroberflache. Da die Temperatur auf der Waferoberflache 715 °C betragt (in-
situ gemessen), konnte bereits eine Desorption einsetzen, die die Wachstumsrate
verringert. Vor allem im Bereich geringerer Ammoniakflisse konnte es starker
auftreten, da hier der Anteil reaktiven Stickstoffs, aus dem Ammoniak, geringer ist. Bei
hoheren Gasflissen wird dieser Effekt sattigen, weil die Anzahl madglicher
Bindungspartner ansteigt. Die spektroskopische Intensitat des Galliumsignals enthalt
einen Anteil, der dem spater von der Substratoberflache desorbierendem Gallium
zuzuordnen ist. Dadurch konnten die Kurvenverlaufe in Abbildung 5.9 a) und b)
deutlich ahnlicher werden.

5.4 Einfluss der Wachstumsparameter auf die GaN-Oberflache

Wie schon in Abschnitt 2.1.3 beschrieben, ist das GaN-Wachstum stark
temperaturabhangig. Sowohl die Dekomposition von GaN als auch die Desorption und
Diffusion von Ga auf der Wachstumsoberflache hangen von der Temperatur ab.

Um die grundséatzlichen Parameter fur die Herstellung glatter Oberflachen diskutieren
zu konnen, werden GaN-Schichten auf MOVPE gewachsenen GaN-Templates
hergestellt. In Abbildung 5.12 sind die Reflektivitatstransienten an der 405 nm Linie
wahrend des Wachstums von GaN auf MOVPE-GaN aufgetragen. Da die GaN-
Templates eine Schichtdicke von 2 ym und eine glatte Oberflache aufweisen, sollte
die Reflektivitat und damit die Oberflachenrauigkeit im zeitlichen Verlauf idealerweise
konstant bleiben. Es wurde bei den Versuchen nur ein relativ kleiner
Temperaturbereich betrachtet, da bereits in diesem kleinen Ausschnitt deutliche
Unterschiede auftreten. Nur bei einer in-situ gemessenen Temperatur von 715 °C sinkt
die Reflektivitat nicht ab. Besonders stark ist die Reflektivitatsabnahme und damit
Aufrauung bei einer Temperatur von 760 °C, was auch in den AFM Messungen in
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Abbildung 5.13 bestatigt wird. Bei erhdhter Temperatur ist sowohl die Desorption als
auch die Diffusion von Gallium an der Waferoberflache starker. Bei einer Temperatur
von 715 °C befinden sich Desorption und Diffusionslange im passenden Verhaltnis
zueinander, um eine glatte Oberflache zu erzeugen. Die Diffusionslange bis zum
Einbau muss kleiner sein als die Diffusionslange bis zur Desorption, was dem Bereich
unterhalb der durchgezogenen Linie in Abbildung 2.4 entspricht.
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Abbildung 5.12: In-situ Reflektivititsmessung der 405 nm Transiente beim
Wachstum von 1 um GaN auf MOVPE gewachsenen GaN-Templates bei
verschiedenen Wachstumstemperaturen. Angegeben sind die gemessenen in-situ
Temperaturen.

In Abbildung 5.13 sind die AFM Messung der vier Proben dargestellt, um den Einfluss
der Wachstumstemperatur auf die Oberflachenmorphologie zu betrachten. Die bei
hoherer Temperatur gro3er werdende Desorption greift zuerst die Seitenflachen des
hexagonalen Kristalls an. In der Literatur wurde berichtet, dass die Desorption von
Gallium auf verschiedenen Kristallebenen unterschiedlich ist, wobei die Desorption
von der m-Oberflache [159] starker ist als von der c-Oberflache [160]. Die vertikale
Wachstumsrate ist im untersuchten Temperaturbereich davon noch nicht betroffen.
Die GroRe und Tiefe der Loécher in der GaN Oberflache skalieren mit der
Wachstumstemperatur, was in Abbildung 5.13 e) und f) dargestellt ist. Es ist zu
beachten, dass die Tiefe der Lécher hier eher als Abschatzung zu betrachten ist, da
die exakte Messung von der Messspitze des AFM abhangig ist. Die Dichte der Locher
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auf der Oberflache, stammend von DurchstoR3versetzungen, stimmt mit der Dichte auf
dem verwendeten MOVPE Template tGberein. Wird die Temperatur reduziert, nimmt
zwar die Desorption weiter ab, jedoch auch die Diffusion der Ad-Atome. Dadurch
werden Korngrenzen starker dekoriert und die so entstehende Oberflache wird wieder

rauer.
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Abbildung 5.13: Bestimmung der Oberflachenmorphologie in 1x1 um? AFM
Messungen von 1 um dicken GaN-Schichten. GaN wurde bei verschiedenen
Wachstumstemperaturen auf MOVPE-GaN-Templates gewachsen. Die
Wachstumstemperaturen und gemessene Rauigkeiten sind fur a) 760 °C (7,2 nm
(rms)), b) 740 °C (1,4 nm (rms)), ¢) 715 °C (0,33 nm (rms)) und d) 690°C (0.37 nm
(rms)). Angegeben sind mittels in-situ gemessene Oberflachentemperaturen.
Weiterhin sind der e) mittlere Durchmesser und f) Tiefe der Lécher dargestellt.
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Dies ist vergleichbar mit den Ergebnissen fir das Wachstum von AIN und dem
Wachstumsmodell in Abbildung 2.11, da die Ergebnisse hier wieder eine Variation in
horizontaler Ebene wiedergeben. Nur im richtigen Temperaturbereich kann eine
atomar glatte Oberflache realisiert werden, wobei zu beachten ist, dass die
einzustellende Temperatur stark vom Material bzw. dessen Desorption und Diffusion
abhangt. Deswegen muss die Wachstumstemperatur vom AIN héher gewahlt werden
als beim GaN.

Fir das Wachstum von GaN konnte nur eine Veroffentlichung gefunden werden, in der
mit Ammoniak gesputtert wurde [161]. Es zeigt sich die gleiche Anderung der
Morphologie mit der Temperatur, die dort aber ihr Optimum bei 900 °C hat. Die
Schichten wurden dort auf Saphir gewachsen, das fir einen groRen Teil der
Warmestrahlung vom Heizer transparent ist und so die Oberflachentemperatur des
Wafers in [161] sehr viel niedriger sein wird als die Heizertemperatur.
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Abbildung 5.14: Bestimmung der a) [0002] und b) [1010] Halbwertsbreiten von
auf MOVPE-GaN-Templates gewachsenem 1 um dicken GaN in Abhangigkeit der
Wachstumstemperatur. Die Halbwertsbreiten variieren innerhalb der statistischen
Verteilung der Halbwertsbreiten der Templates.

Der Einfluss der Wachstumstemperatur auf die Kristallqualitat ist nur gering. Vor allem
in der [0002] Richtung, aber auch in der [1010] Richtung, ist keine Abhangigkeit zu
erkennen, wenn man die Halbwertsbreiten der Templates betrachtet. Da diese nicht
identisch sind und die Streuung der Werte relativ grof3 ist, kann hier keine Abh&angigkeit
geschlussfolgert werden. Es ist jedoch festzuhalten, dass die erzielten Ergebnisse
keine Verschlechterung der kristallographischen Eigenschaften ergeben.

Die erzielte Oberflachenmorphologie kann durch einen verdnderten Reaktivgasfluss
noch weiter beeinflusst werden. In Abbildung 5.13 c) ist bereits eine glatte Oberflache
zu sehen, die jedoch noch Locher aufweist, die durch Durchstol3versetzungen
entstehen [162]. Da die Dichte der Locher nicht allein durch die Wachstumstemperatur
hinreichend reduziert werden kann, wurde untersucht inwieweit der Reaktivgasfluss
die Morphologie weiter verbessern kann.
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Dazu wurden wieder GaN Schichten auf MOVPE gewachsenen GaN Templates
hergestellt, wobei alle Proben bei der gleichen Temperatur aber mit steigenden
Reaktivgasflissen gewachsen wurden.

Es wurde absichtlich eine Temperatur von 700 °C, also etwas unterhalb des optimalen
Bereiches von 715 °C aus Abbildung 5.13, gewahlt, um die unterschiedlichen Einflisse
von Temperatur und Reaktivgasfluss voneinander trennen zu kénnen.

In den AFM Aufnahmen in Abbildung 5.15 sind kleine Locher in der Oberflache zu
sehen, deren Anzahl und Gr6Re direkt mit dem Ammoniakgasfluss korreliert. Bei
einem Gasfluss von 10 sccm sind die Locher am gréf3ten, sowohl in der Ausdehnung
auf der Oberflache als auch in der Tiefe, was durch die Hohenskala verdeutlicht wird.
Mit zunehmendem Gasfluss werden die Locher kleiner bzw. flacher und deren Anzahl
reduziert sich. Bereits bei einem Gasfluss von 40 sccm sind die Locher vollkommen
verschwunden und eine weitere Erhdhung des Gasflusses verandert dann die
Morphologie der Oberflache nicht mehr. Der erhdhte Gasfluss fuhrt nach Abbildung
5.11 b) zu einem reduzierten Gallium/Ammoniak Verhaltnis, wodurch das Wachstum
einer planaren Oberflache begunstigt. Gleichzeitig nimmt dadurch die Wachstumsrate
ab und hat somit auch einen Einfluss auf die Diffusionslange des Galliums auf der
Oberflache.

d) o e)

Abbildung 5.15: Anderung der Lécherdichte in 5x5 ym2 AFM Messungen in
der GaN-Oberflache in Abhéngigkeit des Ammoniakgasflusses: a) 10 sccm, b) 20
sccm, ¢) 30 sccm, d) 40 sccm und e) 50 sccm. Argongasfluss wurde auf 100 sccm
gesetzt. Die Wachstumstemperatur wurde auf 700 °C (in-situ gemessen) gesetzt.

Ob die verbesserte Morphologie durch einen hoheren Ammoniakfluss, das dadurch
veranderte V/III-Verhaltnis oder die Reduktion der Wachstumsrate und damit gro3eren
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Diffusionslange des Galliums hervorgerufen wird, kann aus den Experimenten nicht
geklart werden. Dazu mussten Modellrechnungen zum Wachstum gemacht werden.

Eine verbesserte Morphologie durch eine angepasste Temperatur kann sowohl nach
dem Modell von Thornten (Abbildung 2.12) als auch dem Modell fur das epitaktische
Wachstum von binaren Halbleitern (Abbildung 2.11) erklart werden. Sowohl fur das
GaN als auch AIN Wachstum ist auch ein erh6hter Ammoniakfluss vorteilhaft fir eine
glatte Oberflache der Halbleiter. Das Wachstum ist von einem reduzierten
Metall/Stickstoff Verhaltnis (erhdhtes V/III Verhaltnis) bzw. einer reduzierten
Wachstumsrate gepragt, was nicht durch das Thornten-Modell abgebildet werden
kann.

Da das Verhaltnis von Metallatomen und Stickstoffatomen oder ionisierten Anteilen in
der Gasphase entscheidend fur die Oberflachenmorphologie der Schichten ist, soll hier
kurz auf die Komplexitat des gesamten Systems hingewiesen werden. Nicht nur durch
den reinen Reaktivgasfluss kann die Menge an ionisiertem StickstofffAmmoniak
gesteuert werden, sondern auch durch die Art des Plasmas.
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Abbildung 5.16: Verschiebung des Intensitatsverhaltnisses von Gallium und
NH in der optischen Plasmaspektroskopie in Folge der Anderung der Abstande
zwischen den Spannungspulsen im Plasma. Aul3erdem ist der Fall ohne
Pulspause (DC) mit eingezeichnet.
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Durch die spektroskopische Analyse des Plasmas kann eine Aussage darlber
gefunden werden in welchem Verhaltnis Metallatome und ionisierte Reaktivgas-
molekile bzw. -Atome vorliegen, was beispielhaft fir das Galliumtarget mit Argon und
Ammoniak durchgefihrt wurde. Das héchste Intensitatsverhaltnis erhalt man beim DC
Sputtern, bei dem der optische Anteil des Galliums gegeniber dem Ammoniak
Uberwiegt. Wird nun das Plasma gepulst betrieben, nimmt der Anteil immer weiter ab,
wenn die Pause zwischen den Pulsen verlangert wird. Da hier keine absoluten
Intensitaten ausgewertet werden, sondern nur die Verhaltnisse und die Integrationszeit
fur die jeweiligen Spektren deutlich grof3er, mehr als drei Grol3enordnungen, als die
Summe der Puls- und Pausenzeit ist, kdnnen die Daten miteinander verglichen
werden.

Die Uberlegungen sollen verdeutlichen, wie komplex der Sputterprozess ist und wie
schwierig der Vergleich zwischen verschieden Parametern sein kann. Die lonisierung
der Reaktivgasmolekille und der Anteil der Metallatome/ionen hangt vom Reaktiv-
gasfluss, der Art des Plasmas und der Spannungsfolge im Plasma ab. Die Anderung
eines Parameters wie Ammoniakfluss fiihrt nicht nur zu einer Erhéhung des Anteils an
Ammoniak, sondern wirkt sich durch das Plasma immer auch auf den Metallantelil, die
Wachstumsrate, die Kristallqualitat und die resultierende Halbleiteroberflache aus.

oal

%50,3—

£

£0,2

€01l

0,0 T T T
60 80 100 120
a) Zeit [min] b)

Abbildung 5.17: Veranderung der a) in-situ Reflektivitatsmessung beim

Wachstum von 1.3 ym GaN auf 200 nm AIN/Si (111). Die gestrichelten Linien
sollen den Abfall der Amplitude mit zunehmender Schichtdicke verdeutlichen. Der
Abfall setzt ab einer Schichtdicke von ca. 450 nm ein. Die daraus resultierende
Oberflache ist in der b) Nomarski-Aufnahme zu sehen. Es sind Risse, die durch
eine zu groR3e Spannung hervorgerufen werden, entstanden.

Mit den bis hierhin optimierten Wachstumsparametern wurde GaN auf AIN/Si (111)
gewachsen und die sich abzeichnende in-situ Transienten in Abbildung 5.17 a)
aufgezeigt. Die Rauigkeit des GaN nimmt mit ansteigender Schichtdicke zu, was durch
die Abnahme des Amplitudenmaximums der 633 nm Linie verdeutlicht wird. Der Abfall
des Amplitudenmaximums tritt erst nach ca. 450 nm gewachsener Schichtdicke ein.
Es scheint sich etwas im Wachstum zu verandern, obwohl alle Wachstumsparameter
wie Temperatur, Druck, Gasflisse und Spannungen am Generator konstant bleiben.
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Auch der Mittelwert (wegen der Absorption des GaN zu beachten) der 405 nm Linie
nimmt ab.

In Abbildung 5.17 b) sind in der Aufnahme der Oberflache des GaN nach dem
Wachstum Risse zu sehen. Beim epitaktischen Wachstum entstehen aufgrund der
Kristallverzerrung und den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
der Materialien Si, AIN und GaN mechanische Spannungen, die durch Rissbildung
abgebaut werden [163]. Dies tritt sowohl bei MOVPE als auch bei mittels
Sputterepitaxie gewachsenen Schichten auf [164], wobei die kritische Schichtdicke, ab
dem die Rissbildung einsetzt, nach [164] von der Wachstumsmethode abhangig ist,
da die Verspannungszustdnde der Schichten von den jeweiligen
Wachstumsparametern abhéngig sind.

Zusammenfassung der Wachstumsparameter fiir die Sputterepitaxie von GaN

Tabelle 5.1: Auf beste Oberflachenmorphologie und kristallografische Qualitat
optimierte Wachstumsparameter von GaN. Die angegebene Temperatur ist die
Temperatur des Heizers. Die in-situ gemessene Oberflachentemperatur ist ca. 30 K
niedriger. GaN wurde im Gleichspannungsmodus (DC) bei einem Prozessdruck von
1-102 mbar hergestellt.

Schicht Schichtdicke Reaktivgasfluss | Argonfluss Temperatur
[sccm] [sccm] [°C]
GaN Bis 1.3 ym 40 (NHs) 100 745
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6. Wachstum von AlGaN

Ein sehr haufig verwendeter Ansatz um die Schichtdicke des GaN ohne Rissbildung
vergroRern zu konnen, ist die Verwendung von AlGaN-Schichten [165], da sie einen
Ubergangsbereich zwischen den Gitterparametern des AIN und GaN bilden und so
eine starkere Kompression im GaN bewirken, die die resultierende Zugverspannung
nach dem Wachstum reduzieren. Da bereits die Wachstumsparameter
und -eigenschaften fur AIN und GaN untersucht worden sind, ist die Verwendung von
AlGaN eine naheliegende und logische Konsequenz. Ein weiterer moglicher Ansatz
um Verspannungen zu reduzieren ist das Wachstum von didnnen AIN-
Zwischenschichten [166]. Fur das Wachstum von AIN auf GaN ist das pseudomorphe
Wachstum auf zwei bis vier Nanometer beschrankt [167]. Oberhalb der kritischen
Schichtdicke werden im Wachstum durch die Verspannung Defekte erzeugt [168], die
die elektrischen Eigenschaften des Bauelementes verschlechtern.

Hinsichtlich der Entwicklung von Bauelementen wie Transistoren mit sehr hoher
Elektronenbeweglichkeit (HEMT) ist es notwendig, das Wachstums von AlGaN zu
erschliel3en. Fur die Realisierung eines Transistors wird als abschlieRende Schicht auf
dem GaN typischerweise AlGaN abgeschieden [169], um einen Polarisations-
unterschied und dadurch ein zweidimensionales Elektronengas an der Heterogrenz-
flache herzustellen. AlGaN-Schichten werden in Kombination mit AIN oder GaN auch
fur hochreflektierende Spiegel (DBRs) verwendet [170, 171], um z.B. die Lichtemission
von LEDs [172] zu erhdéhen. Auch fir lichtemittierende Bauelemente im UV-Bereich
[173] wird AlGaN verwendet.

6.1 Einstellen der Komposition

Beim Wachstum von AlGaN kann in der MOVPE und der MBE die Konzentration an
Aluminium und Gallium durch die jeweiligen Gasflisse der Metallorganika bzw. Rate
aus den Effusionszellen eingestellt werden. In der Sputterepitaxie wird die Rate der
jeweiligen Spezies durch das Plasma bzw. dessen Eigenschaften gegeben. Dement-
sprechend ist es sinnvoll die Komposition des AlGaN entsprechend der eingestellten
Plasmaleistung zu untersuchen.

Dafur werden Aluminium und Gallium aus zwei separaten Magnetrons gesputtert. Es
ist auch denkbar AlGaN aus einem Aluminium-Gallium-Verbindungstarget zu sputtern.
Allerdings ware in solch einem Target eine feste Komposition vorgegeben und die
Zusammensetzung der wachsenden Schicht liee sich dann durch die
Prozessparameter nur wenig variieren [174]. Aulerdem bildet das Al-Ga-System
bereits bei geringen Aluminiumkonzentrationen eine eutektische Phase aus, die bei
einer noch geringeren Temperatur als Gallium aufschmilzt [175]. Es konnte eine
Veroffentlichung gefunden werden, in der Aluminium und Gallium aus separaten
Targets gesputtert wurden. Das eine Target bestand aus Aluminium und das andere
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aus Galliumoxid [176], wodurch die dort berichtete Materialqualitdt unzureichend ist,
was vor Allem an dem Sauerstoff, das aus dem Galliumoxidtarget stammt, liegen wird.
Bereits in Abschnitt 4.1 konnte gezeigt werden, wie wichtig eine Reduktion des
Sauerstoffanteils im Gasgemisch fur das Wachstum von AIN ist.

Ohne Unterbrechung wurde auf das AIN AlGaN gewachsen, indem im laufenden
Wachstumsprozess gleichzeitig ein Plasma sowohl am Aluminium- als auch am
Galliumtarget genutzt wird. Um die Komposition des AlGaN zu bestimmen, werden
©/26 Rontgenmessungen durchgefihrt und aus der Winkelposition des erhaltenen
AlGaN-Reflexes kann die Komposition nach Formel 8 berechnet werden. Die in
Abbildung 6.1 dargestellte ©/26-Messung zeigt zwei deutliche Maxima, bei dem eines
dem AIN und das andere dem AlGaN zuzuordnen ist. Das AlGaN ist in der Messung
deutlich vom AIN separiert, was dafurspricht, dass es eine andere Gitterkonstante und
in c-Richtung einen grolReren Netzebenenabstand hat, was durch eine andere
Zusammensetzung des Materials, hier durch die Zugabe von Gallium, hervorgerufen
wird.
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Abbildung 6.1: 6/26 Messung am [0002] Reflex von 62 nm AlGaN mit 73%
Aluminium, das auf 200 nm optimiertem AIN gewachsen wurde. Dabei wurde fir
das Aluminiumtarget eine Leistung von 200 W, fir das Galliumtarget von 20 W
eingestellt. Wachstumstemperatur und Ammoniakfluss waren 800 °C und

20 sccm.
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In Abbildung 6.1 sind neben den beiden Hauptmaxima noch kleinere Nebenmaxima
zu sehen, die deutlicher auf der Seite hin zu kleineren Winkeln ausgepréagt sind. Die
Nebenmaxima entstehen durch Beugung des Rdntgenstrahls an der Grenzflache des
AlGaN zum AIN und der Oberflache des AlGaN (Grenzflache zur Luft) und korrelieren
mit der AlGaN-Schichtdicke. Aus dem Vorhandensein lasst sich eine glatte
Grenzflache des AlGaN zum AIN und eine glatte Oberflache des AlGaN ableiten. Die
Schichtdicke des AlGaN wird aus dem Abstand der Nebenmaxima zum
Hauptmaximum und des Abstands der Nebenmaxima zueinander berechnet und ist in
der Untersuchung von ternaren Materialien weithin bekannt [177, 178]. Der Vergleich
der Messung mit dem angepassten Modell des Schichtsystems (rote Kurve) zeigt nur
geringe Abweichungen, wobei das Abklingen der Schichtdickenoszillationen in der
Messung starker ausgepragt ist als in der Anpassung, was aus der endlichen
Ausdehnung des Einfallsstrahles auf die Probe resultiert. Der Uberproportional
dargestellte Verlauf der Anpassung fur das AIN resultiert aus der Definition der AIN-
Schicht als Substrat im Simulationsprogramm und beeinflusst nicht die
Datenevaluation.

Beim AIN selbst treten keine Schichtdickenoszillation in der ©/26 Messung auf, da die
Qualitat der AIN-Schicht Uber der Schichtdicke stark variiert. FUr das Auftreten der
Oszillationen muss die vertikale Koharenzlange gleich der Schichtdicke sein. Da sich
der Netzebenenabstand, hier in der [0002] Richtung, Uber die Schichtdicke der AIN-
Schicht andert, kdnnen keine Oszillationen auftreten.
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Abbildung 6.2: Rontgenreflektometriemessung in streifendem Einfall am

Schichtstapel aus AIGaN/AIN/Si mit einer Aluminiumkonzentration im AlGaN von
73 %. Die Wachstumsparameter sind wie in Abbildung 6.1

Dass das AlGaN aus Abbildung 6.1 eine glatte Oberflache hat, wird auch in der
Rontgenreflektometriemessung in Abbildung 6.2 verdeutlicht. Auch hier stimmt die
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Simulation sehr gut mit den Messergebnissen Uberein, bei denen auch eine
Schichtdicke von 62 nm ermittelt wurde. Durch die Anpassung kann die Rauigkeit der
AlGaN-Schicht von 0.72 nm bestimmt werden.

Um die Komposition des AlIGaN zu variieren, wurden mehrere Proben bei
verschiedenen Plasmaleistungen gewachsen, bei denen zuerst die Galliumplasma-
leistung linear erhdht und alle anderen Parameter wie Temperatur und Ammoniakfluss
konstant gehalten wurden. Wie in Abbildung 6.3 zu sehen ist, andert sich die
Komposition des AlGaN linear mit der Leistung am Galliumtarget. Je groRer die
Sputterrate fur Gallium ist, umso mehr Gallium ist auch im AlGaN. Allerdings kann die
Leistung nicht unter 20 W geregelt werden, weil dann das Plasma am Galliumtarget
erlischt. Um den Aluminiumgehalt weiter zu erhdhen, kann die Leistung am
Aluminiumtarget erhoht werden. Logischerweise fuhrt ein verénderter Anteil an
Aluminium und Gallium auch in MOVPE Prozessen zu einer veranderten Komposition
[179].
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Abbildung 6.3: Lineare Anderung der Komposition des AlGaN bei Variation
der Leistung am Gallium- und Aluminiumtarget. Dabei wurde immer nur die
Leistung an einem Target verandert. Die Wachstumstemperatur fir das AlGaN
betrug 800 °C bzw. 770 °C (in-situ) und der Ammoniakfluss war 20 sccm. Die
AlGaN Schichten wurden auf 200 nm optimiertem AIN gewachsen.

Fur die Sputterepitaxie wurden bis auf [174] keine Veroffentlichungen gefunden, in der
die Wachstumsparameter flr AlGaN diskutiert werden. Es konnte nur eine weitere
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Veroffentlichung aus der Gruppe von H. Fujioka [149] gefunden werden, in der AIGaN
gesputtert wurde, in der allerdings nicht erwahnt wird, welche Parameter verwendet
wurden und welchen Einfluss sie haben. Deswegen werden im Folgenden die
wichtigsten Parameter, Wachstumstemperatur und Reaktivgasfluss, betrachtet. Aus
den bisherigen Ergebnissen fir die Sputterepitaxie von AIN und GaN ist bekannt, wie
die wichtigsten Parameter Wachstumstemperatur und Reaktivgasfluss, also Metall-
Stickstoff-Verhaltnis, sich auf das epitaktische Wachstum auswirken. Es ist bei beiden
untersuchten Halbleitern der Einfluss des Reaktivgasflusses gleich. Ein deutlicher
Unterschied existiert beim Einfluss der Wachstumstemperatur, bei der im Gegensatz
zum Wachstum des AIN beim GaN eine deutliche, temperaturabhangige Desorption
des Galliums auftritt. Beide Wachstumsparameter missen bei der Kombination von
Aluminium und Gallium fur das AlGaN betrachtet werden, um zu sehen, ob sie sich
genauso auf die Kristallqualitat und Morphologie der Oberflache auswirken wie bei den
bindren Halbleitern.

6.2 Einfluss der Wachstumsparameter auf Kristallqualitat und
Oberflache

Zuerst wurden AlGaN-Schichten auf AIN/Si (111) bei unterschiedlichen Temperaturen
gewachsen und alle anderen Prozessparameter wie Plasmaleistungen und Gasfllisse
konstant gehalten.
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Abbildung 6.4: Anderung des Aluminiumgehalts fiir AIGaN Schichten in

Abhangigkeit der Wachstumstemperatur des AlGaN: a) Vergleich der [0002] 6/26
Messungen und b) evaluierte Komposition und kristallographische Qualitat. In-situ
Temperatur ist ca. 30 K geringer. Der Ammoniakfluss war 20 sccm. Die AlGaN
Schichten wurden auf 200 nm optimiertem AIN gewachsen.

Fur den Reflex des AlGaN in Abbildung 6.4 a) ist eine laterale Verschiebung in
Abh&ngigkeit der Wachstumstemperatur zu erkennen, bei dem die Lage und Intensitét
des AIN-Reflexes nahezu identisch ist, was bedeutet, dass die darauf gewachsenen
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AlGaN-Schichten auf vergleichbaren Templates gewachsen sind. Das Maximum
verschiebt sich mit steigender Temperatur in Richtung des AIN, was auch in der
ermittelten Komposition des AlGaN nach Auswertung der Positionen der [0002]
Reflexe in Abbildung 6.4 b) deutlich wird. Mit steigender Temperatur nimmt die Gitter-
konstante des AlGaN ab, was eindeutig zeigt, dass der Aluminiumanteil in der Schicht
ansteigt. Er &andert sich durch die verstarkte Desorption von Gallium im
Temperaturbereich von 800 — 900 °C um ca. 10 %. Gleichzeitig nimmt die
Halbwertsbreite der m-Messung mit hoherer Temperatur ab, da der Aluminiumgehalt
ansteigt, das Material dem AIN ahnlicher wird und bei dem auch die Verbesserung der
Halbwertsbreiten mit der Temperatur, vgl. Abbildung 4.14, beobachtet wurde. Auch bei
der MOVPE [180] und der MBE [181] zeigt sich, dass die Komposition durch die
Temperatur beeinflusst wird, da auch hier die Desorption des Galliums die
maf3gebliche Komponente ist.

Um den Einfluss des Reaktivgasflusses zu untersuchen, wurden Schichten bei
gleicher Wachstumstemperatur hergestellt, mittels Rontgendiffraktometrie vermessen
und die Ergebnisse in Abbildung 6.5 a) dargestellt. Der Einfluss des Reaktivgases wird
nur beispielhaft fir eine Leistungseinstellung an den Targets diskutiert, da sich das
Verhalten auf den gesamten Kompositionsbereich verallgemeinern lasst.
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Abbildung 6.5: Einfluss des Reaktivgasflusses auf a) die Zusammensetzung
des AlGaN bei konstanter Wachstumstemperatur von 800 °C und b) die
Plasmaspannung am Galliumtarget. Die Plasmaspannung am Aluminiumtarget
war dabei konstant und das Plasmaleistungsverhaltnis Al/Ga betrug dabei 8.6
(Vergleich Abbildung 6.3).

Die Steigerung des Reaktivgasflusses fuhrt zu einer Verédnderung der Komposition des
AlGaN, bei dem der Anteil des Aluminiums ansteigt und der des Galliums
entsprechend abfallt. Die durch den erhdhten Ammoniakgasfluss bedingte Absenkung
der Plasmaspannung resultiert in einer geringeren Sputterrate von Gallium. Am
Aluminiumtarget ist keine Anderung der Spannung festzustellen, weshalb davon
ausgegangen wird, dass sich die Aluminiumrate nicht andert. Demzufolge ist die
Kompositionsanderung nur auf die Anderung der Galliumrate zurtickzufiihren. Bei
Betrachtung der kristallographischen Qualitat der AlIGaN-Schichten andern sich die
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Halbwertsbreiten der [0002] w—Messung in Abh&ngigkeit des Reaktivgasflusses nicht.
Daflr scheint der hier erzielte Kompositionsunterschied noch nicht grof3 genug zu sein.
Da die hier durchgefiihrten Analysen der Komposition sich nur auf der Auswertung der
Réntgenmessung stitzen und immer Uber die Schichtdicke integrieren, kdnnen andere
Effekte wie Kompositionsanderung durch Verspannung [182] nicht ausgeschlossen
werden. Deren Einfluss wird aber aufgrund des geringen Kompositionsunterschieds
als vernachlassigbar eingeschatzt.

Betrachtet man die Oberflache der AlGaN-Schichten wird auch hier die
Verschmelzung der Wachstumseigenschaften des AIN und GaN sichtbar. In Abbildung
6.6 sind AFM Messungen von zwei AlGaN-Schichten unterschiedlicher Komposition
dargestellt, bei der beide Proben, abgesehen von den Plasmaleistungen, mit den
gleichen Prozessparametern hergestellt wurden. Um die Unterschiede in der
Morphologie deutlicher hervorzuheben, wurde die Zusammensetzung der Schichten
sehr unterschiedlich gewahlt.
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Abbildung 6.6: Oberflachenmorphologie in 1x1 ym? AFM Aufnahmen von
AlGaN-Schichten mit verschiedenen Al Konzentrationen, a) 73 % und b) 8 %.

Beide Proben sind bei gleichem Ammoniakfluss von 20 sccm und bei gleicher
Temperatur von 800 °C gewachsen worden.

Bei der Schicht mit einem Aluminiumanteil von 73 % ist eine koérnige Struktur
erkennbar, die dem AIN aus Abbildung 4.22 &hnelt, das bei einer zu geringen
Temperatur gewachsen wurde. Bei hGherer Temperatur wird die Kornigkeit abnehmen
und einer glatten Oberflache weichen, da der hohe Anteil an Aluminium die optimalen
Wachstumsbedingungen hin zum AIN verschiebt. Die AlGaN-Schicht mit nur 8 %
Aluminium weist eine sehr glatte Oberflache mit vielen Lochern auf, was dem
Wachstum von GaN mit einem zu geringen Ammoniakgasfluss entsprechen wirde.

Die Kombination des AIN und GaN bewirkt auch eine Mischung der
Wachstumsparameter, die sich in den Ubergangsbereichen zwischen Temperatur und
Reaktivgasfluss befinden. Eine ausreichend glatte Oberflache fir jede einzelne
Schicht erfordert fur jede Komposition des AlGaN eine angepasste Wachstums-



90

temperatur und Reaktivgasfluss, die sich zwischen den ermittelten Endpunkten fur das
AIN und GaN befinden werden. Deswegen wird hier auf eine tabellarische Ubersicht
der Wachstumsparameter verzichtet.
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7. Pufferstrukturen

Der Einsatz von Pufferstrukturen, also dem Stapeln von Schichten verschiedener
Gitterparameter, wird vorgenommen, um mechanische Spannungen im Schichtstapel
zu optimieren. Zusatzlich soll die Versetzungsdichte in Wachstumsrichtung reduziert
werden. Um die beiden Effekte nachzuweisen, wurden verschiedene Schichtstapel
gewachsen und mit den entsprechenden Analysetechniken untersucht.

7.1 Verspannung und Defektreduktion

Im ersten Schritt werden auf dem Siliziumsubstrat zuerst das AIN und dann AlGaN-
Schichten mit ansteigender Galliumkonzentration gewachsen, um die Gitterkonstante
des Puffers an die des GaN anzupassen und idealerweise kompressiv vorzuspannen,
um nach dem Abkuhlen die Rissbildung zu vermeiden.
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Abbildung 7.1: a) In-situ Transienten bei 405 und 633 nm fur das Wachstum

von AIN und drei AlGaN-Schichten mit abnehmender Aluminiumkonzentration. Die
Wachstumsbereiche fur die jeweiligen Schichten wurden durch den farblichen
Hintergrund markiert. b) zeigt die ©/26-Messung in [0002] Richtung fur diesen
Schichtstapel. Es sind das AIN und das AlGaN mit Aluminiumkonzentrationen in
Wachstumsreihenfolge von 63 %, 36 % und 14.5 % zu sehen.

Beim Wachstum der Schichten wird zuerst AIN nach der in Abschnitt 4.6 eingefiihrten
Reihenfolge gewachsen, auf das die erste AlGaN-Schicht mit dem hdchsten
Aluminiumgehalt folgt. Mit fortlaufendem Wachstum wird die Oszillation der 405 und
633 nm Linien schneller, was auf eine hthere Wachstumsrate hindeutet und durch die
Leistungssteigerung am Galliumtarget hervorgerufen wird. Die kristallographische
Untersuchung des Schichtstapels in der ©/206-Messung zeigt deutlich vier
voneinander trennbare Maxima, die sich den verschiedenen Schichten eindeutig
zuordnen und aus deren Positionen die Komposition bestimmen lassen. Die
gemessenen Intensitaten der Schichten steigen in Wachstumsrichtung an, da die
Schichtdicke fur jede einzelne Schicht (190 nm, 200 nm, 280 nm, 400 nm) zunimmt.
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Um zu ermitteln, ob die gesputterten AlGaN-Schichten fur eine Bauelementstruktur
auch eine Verspannung gegeneinander und vor allem zum AIN aufweisen, wurde eine
reziproke Gitterkarte, im Englischen reciprocal space map (RSM), fir eine vollstandig
gesputterte HEMT Struktur erstellt.
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Abbildung 7.2: Reziproke Gitterkarte des (1124) Reflexes von einer auf

Si (111) gewachsenen HEMT Struktur. Die Nummerierung der Schichten erfolgt in
Wachstumsreihenfolge. Die schwarze Linie stellt die theoretische Lage der
relaxierten Schichten tiber den Kompositionsbereich von AIN bis GaN dar. Die
Verschiebung des Reflexes von der Linie deutet auf eine Verspannung der Schicht
zu der darunterliegenden an.

Fur die erste AlGaN-Schicht, die direkt auf das AIN gewachsen wurde, ist zu erkennen,
dass das Maximum links von der Relaxationslinie verschoben ist, aber nicht beim
gleichen gx-Wert wie das AlN liegt, sie ist also teilrelaxiert und leicht kompressiv zum
AIN verspannt. Die Gitterkonstante des AlGaN ist durch die Verspannung kleiner als
sie es fur relaxiertes AlGaN dieser Zusammensetzung sein sollte, was sich auch fur
die zweite AlGaN-Schicht beobachten lasst. Der entscheidende Faktor fur die
Ausbildung und das Beibehalten der Verspannung sind die Komposition und
Schichtdicke des AlGaN [183, 184]. Das anschlie3end gewachsene GaN liegt auf der
Relaxationslinie und ist nicht mehr verspannt, was vor Allem an der im Vergleich zu
den AlGaN-Schichten groRen Schichtdicke von ca. 800 nm liegt. Auf dem GaN sind
nochmals 25 nm AlGaN mit ca. 25 % Al gewachsen, wobei die Komposition so gewahlt
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wurde wie es notig ware, um einen AlIGaN/GaN Feldeffekttransistor zu realisieren [185,
186]. Das AlGaN hat eine kleinere Gitterkonstante als das GaN, wird also tensil
verspannt aufgewachsen und sollte deswegen rechts der Relaxationslinie zu finden
sein. Es befindet sich Uber dem GaN und ist somit erfolgreich pseudomorph
aufgewachsen. Auch fur das Wachstum von AlGaN auf GaN gibt es eine kritische
Schichtdicke [187], bei der die Relaxation einsetzt.

Ziel der Arbeit ist die grundlegenden Wachstumsbedingungen zu untersuchen und
nicht die optimalen Schichtdicken und Kompositionen fur Pufferstrukturen bzw. aktive
Schichten zu ermitteln. Deswegen wurde keine Optimierung der Schichtdicke
und -komposition hinsichtlich einer moglichen Bauelementanwendung durchgefihrt,
da es den Umfang der Arbeit Gberschreiten wirde.

TEM-Hellfeld

Abbildung 7.3: Seitenansicht einer GaN-Schicht mit darunterliegender
AlGaN/AIN Pufferstruktur in einer STEM Hellfeldaufnahme. Vom Substrat in
Wachstumsrichtung verlaufende Versetzungen reduzieren sich mit zunehmender
Schichtdicke. Vor allem an den Grenzflachen scheinen die Versetzungen zu
enden.

Von einer ahnlichen Struktur war es moglich im Rahmen der Arbeit eine STEM
Hellfeldaufnahme erstellen zu lassen, in der die vom Substrat aus nach oben
verlaufenden Versetzungen besonders gut zu erkennen sind. Im AIN, das sich direkt
an das Si (111) Substrat anschlief3t, sind die meisten Versetzungen zu sehen, die
teilweise bis zur Oberflache der gesamten Struktur propagieren. Allerdings kann man
auch erkennen, dass Versetzungen in und an den AlGaN Schichten enden, wodurch
die Versetzungsdichte in Wachstumsrichtung zum GaN hin abnimmt. Gut erkennbar
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sind die glatten Grenzflachen zwischen den aluminiumhaltigen Schichten. Auch die
Grenzflache zum GaN ist sehr glatt, wobei jedoch die Oberflache des GaN fur
Bauelemente noch zu rau ist, da die Wachstumstemperatur zu hoch eingestellt war.
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Abbildung 7.4: Reduzierung der Versetzungsdichte mit zunehmender
Schichtdicke und wechselnder Schichtfolge vom AIN bis zum GaN. Die Daten
wurden aus der STEM Aufnahme in Abbildung 7.3 ermittelt.

Zahlt man die Versetzungen in jeder Schicht und wertet das Ergebnis mit der Dicke
des untersuchten Probenstickes aus, so erhalt man die Versetzungsdichte, die in
Abbildung 7.4 in Abhangigkeit des Abstands vom Substrat aufgetragen ist. Dazu sind
die Dicken der einzelnen Schichten markiert. Uber die gesamte Struktur nimmt die
Versetzungsdichte nichtlinear mit zunehmender Schichtdicke ab, was auch in der
Literatur so beobachtet wurde [188, 189]. Auch theoretische Berechnungen gehen von
einer nichtlinearen Reduzierung aus [190].

Hinsichtlich der Verwendung der hergestellten Schichten fur elektronische und opto-
elektronische Bauelemente und als weitere Qualitatsbeurteilung wurden Photo-
lumineszenzuntersuchungen und Durchbruchsspannungsmessungen durchgefihrt.
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7.2 Photolumineszenzuntersuchungen

Von der bereits im STEM untersuchten Pufferstruktur, vgl. Abbildung 7.3 und 7.4,
wurden Photolumineszenzuntersuchungen bei tiefen Temperaturen und bei
Raumtemperatur durchgefuhrt.
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Abbildung 7.5: Tieftemperatur-PL Messung bei 30 K von ca. 800 nm dickem
GaN auf einem AlGaN/AIN Puffer. Zu sehen und beschriftet sind verschiedene
bandkantennahe Lumineszenzanteile.

Um die energetische Position der vier Beitrdge in dem aufgetragenen Spektrum zu
erkennen, wurde nur ein kleiner Wellenlangen- bzw. Energiebereich ausgewahlt. Der
energetisch hochste Beitrag in Abbildung 7.5 wird dem Donator gebundenen Exziton
zugeordnet. Direkt daneben kann man das Akzeptor gebundene Exziton sehen. Im
Abstand von 91 meV befindet sich das longitudinal optische Phononenreplik des
Donator gebundenen Exzitons. Sowohl die hier bestimmte Phononenenergie [191,
192] als auch die energetische Position aller Beitrage [193] stimmt mit den Literatur-
werten Uberein, wobei mit einbezogen wurde, dass die Literaturwerte zumeist far
Messungen bei 4 K aufgelistet sind und eine temperaturbedingte Verschiebung der
Maxima [194] auftritt.
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Abbildung 7.6: Raumtemperatur Messung der bandkantennahen GaN
Schichtlumineszenz mit dominierendem gelben Anteil.

Ein weiterer Hinweis auf die noch nicht vollends optimierte strukturelle Qualitat der
GaN-Schicht zeigt sich in der PL-Messung bei Raumtemperatur in Abbildung 7.6. Hier
ist die Messung in einem grofReren Wellenlangen- bzw. Energiebereich dargestellt.
Wieder ist die bandkantennahe Lumineszenz mit dem Donator gebundenen Exziton
zu sehen. Im vergré3erten Bereich ist der dominierende Anteil die gelbe Lumineszenz,
fur die in der Literatur verschiedene Ursachen diskutiert werden. Es werden meist
Punktdefekte im Gitter [195] oder Fremdatome [196] angefuhrt. Um zu klaren, welche
Ursache die gelbe Lumineszenz hat, musste eine Sekundarionenspektroskopie-
messung (SIMS) durchgefihrt werden, damit festgestellt werden kénnte, welchen
Anteil die Fremdatome im Gitter haben.
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7.3 Durchbruchspannungsmessung

Elektronische Bauelemente, wie HEMTSs, bendtigen einen hochisolierenden Puffer,
damit Leckstrome nicht Gber das Substrat abflie3en und um deren Durchbruchfeld-
starke zu erh6hen. Die Durchbruchfeldstarke ist besonders fur den Bauelementbetrieb
bei groRen elektrischen Spannungen wichtig, weshalb die in Abbildung 7.3 und 7.4
gezeigte Struktur hinsichtlich ihrer Durchbruchfeldstarke untersucht wurde.
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Abbildung 7.7: Messung des elektrischen Durchbruchs der gesamten
Pufferstruktur aus Abbildung 7.3.

Durchbruch

Strom (A)

Der gemessene Strom zwischen den beiden Kontaktnadeln wurde in Abbildung 7.7 in
Abhéangigkeit der angelegten Spannung aufgetragen. Uber den gesamten hier
aufgenommenen Bereich fliel3t ein sehr geringer Strom durch die gesputterte
Pufferstruktur. Gerade bei sehr kleinen Spannungen, unter 150 V, ist das Rauschen in
der Strommessung dominant. Danach steigt der Stromfluss durch die Struktur an,
wobei der Anstieg nicht linear ist. Bei einer Spannung von 400 V kommt es dann zum
Durchbruch, da die Spannung so grof3 ist, dass es zu einer Zerstérung des Halbleiters
fuhrt, was auch in der Literatur als hard breakdown [197] bezeichnet wird. Berechnet
man das Verhéltnis aus der Durchbruchsspannung und der Schichtdicke erh&lt man
die Durchbruchfeldstarke, die ein von der Schichtdicke unabhéangiger Parameter ist
und den Vergleich zu Schichten aus anderen Wachstumsverfahren erleichtert. In
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diesem Fall lasst sich die Durchbruchfeldstarke fur den gesamten Puffer auf ca.
2.5 MV/cm bestimmen, was dem theoretischen Wert von 3.3 MV/cm fur GaN [198]
sehr nah kommt. Im Vergleich zu MOVPE gewachsenen HEMT Strukturen, von
1.5 MV/cm [199], kann das hier erhaltene Material schon als gleichwertig oder besser
bezeichnet werden. Um herauszufinden, warum die gesputterten Schichten eine
hohere Durchbruchfeldstarke aufweisen, wurden die Halbwertsbreiten der
Rontgenuntersuchung der MOVPE und gesputterten Strukturen verglichen. Die
MOVPE gewachsenen Schichten haben zurzeit noch kleinere Halbwertsbreiten,
weshalb es einen anderen Grund fur die hohere Durchbruchfeldstarke der
gesputterten Struktur geben muss. MOVPE gewachsene GaN-Schichten missen, um
hochisolierend zu werden, immer mit Eisen [200] oder Kohlenstoff [201] dotiert werden.
Ansonsten kommt es durch unbeabsichtigte Sauerstoffdotierung [202], anderen
Fremdatomen [203] oder Defekten und Storstellen [204] zu einer Leitfahigkeit bzw.
Reduzierung der Bauelementqualitat. Um den Ursprung der hohen
Durchbruchfeldstarke zu ermitteln, missten die gesputterten Schichten weitergehend
untersucht werden, was Uber den Rahmen der Arbeit hinausgehen wirde. Dazu
konnten z.B. SIMS Messungen durchgefuhrt werden, um zu klaren, wie die
Dotierstoffkonzentrationen in den GaN-Schichten sind.
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8. Zusammenfassung

Ziel der Arbeit war die Untersuchung grundlegender Wachstumsparameter fir die
Epitaxie von AIN und GaN-Schichten sowie der ternédren AlGaN-Verbindung mit einem
reaktiven Sputterverfahren. Aufbauend auf Vorarbeiten anderer Gruppen konnten
neue Ansatze fur das Wachstum entwickelt und mittels detaillierter Untersuchungen
das Verstandnis uber die Wachstumsmethode sowie die Materialqualitat der
gewachsenen Schichten verbessert werden. Die hierdurch erreichte kristallografische
und morphologische Schichtqualitat, insbesondere fur AIN, ist vergleichbar mit
konventionellen Verfahren wie MOVPE und MBE. Der im Rahmen der Arbeit
entwickelte Drei-Stufen-Prozess fir die Abscheidung von AIN-Schichten auf
Fremdsubstraten wie Si bildet eine hervorragende Basis fur die nachfolgende
Abscheidung komplexerer Schichtstrukturen.

Grundlage fur kristallines Wachstum sind exzellente Ultrahoch-Vakuumbedingungen,
da die Qualitat des AIN maf3geblich vom Sauerstoffanteil in der Prozesskammer
abhangt. Der Ubergang von der Pulverdeposition zu einem Einkristallwachstum gelingt
erst bei entsprechend niedrigem Basisdruck der Prozesskammer.

Erstmalig wurden zwei Untersuchungsmethoden, Plasmaspektroskopie und in-situ-
Reflektometrie, zum Studium des zeitlichen Verlaufs des Wachstums und der
Plasmaprozesse kombiniert und das unterschiedliche Verhalten der Reaktivgase
Stickstoff und Ammoniak studiert. Insbesondere fir Ammoniak wurden erstmalig
Erkenntnisse in einem reaktiven Sputterprozess gewonnen, da vorher fir das
Wachstum von nitridischen Halbleitern nur Stickstoff verwendet worden ist.

Durch den Einsatz von Ammoniak lasst sich zudem ein bislang in Sputterprozessen
nicht beobachtetes laterales Wachstum von AIN nachweisen und insgesamt eine
deutliche Steigerung der kristallinen Schichtqualitat und Oberflachenmorphologie.
Mittels Plasmaspektroskopie gelang die Korrelation der unterschiedlichen lonisation
der Reaktivgase, Stickstoff und Ammoniak, mit dem Verhalten der Plasmaparameter
und der Wachstumsrate. Daraus wird gefolgert, dass die effizientere Aufspaltung von
Ammoniak im Plasma in stark reaktive Komponenten fur die verbesserten
Schichteigenschaften wesentlich verantwortlich ist.

Wahrend die AIN-Oberflache beim Wachstum mit Stickstoff immer von einer kérnigen
Struktur gepragt ist, fuhrt die Verwendung von Ammoniak zu Rauigkeitswerten, die
gleichwertig oder teilweise besser sind als die von MOVPE gewachsenen Schichten.
Der Nachweis des lateralen Wachstumsmodus von AIN gelang durch TEM
Untersuchungen bei denen an der Grenzflache zwischen einer unter Stickstoff und
einer unter Ammoniak gewachsenen AIN-Schicht Locher gefunden wurden, die im
weiteren Verlauf berwachsen und dadurch geschlossen werden.

Der AIN-Wachstumsprozess konnte erfolgreich auf kommerziell attraktiven Si (111)-
Substraten demonstriert werden. Entscheidend daflir ist die Abscheidung einer
dinnen Al-Nukleationsschicht. Ohne diese Nukleation konnte keine epitaktische
Relation zwischen Substrat und AIN erreicht werden. Die Dicke der Nukleationsschicht
bestimmt die spatere Qualitdt des AIN und ist abhangig von der Dotierung des



Siliziumsubstrats, da die Dotierung die Diffusion des Aluminiums in das Substrat stark
beeinflusst. Interessanterweise ist anschlie@end an die Al-Nukleation das AIN-
Wachstum mit Stickstoff als Reaktivgas bevorzugt, wahrend Wachstum unter
Ammoniak zu rauen Oberflachen fuhrt. Vermutlich ist eine Siliziumnitridbildung unter
Ammoniak Ursache fur diese Aufrauung. Diese Untersuchungen resultieren in einem
Drei-Stufen-Sputterprozess, bei dem nach der Al-Nukleationsphase ein AIN-
Wachstum unter Stickstoff erfolgt, bevor im dritten Schritt die qualitativ hochwertige
AIN-Abscheidung mit Ammoniak als Reaktivgas erfolgt. Fur den gesamten Prozess
konnte ein Optimum der Wachstumstemperatur von 800-900 °C ermittelt werden, was
gegenuber MOVPE-Prozessen fur AIN, die typischerweise bei 1100-1400 °C
durchgefuhrt werden, eine deutliche Reduktion darstellt [61, 126].

In der Literatur zur Sputterepitaxie von GaN kam bislang nur Stickstoff als Reaktivgas
zum Einsatz. Stickstoff verursacht jedoch abhangig von den Prozessparametern eine
Nitridierung des Galliumtargets, die in der Folge zur unkontrollierten Verteilung von
Galliumtropfchen in der Prozesskammer und auf den Proben fihrt. Mit der
Verwendung von Ammoniak wird das Problem vollstandig vermieden.

Mithilfe von Plasmaspektroskopie und in-situ-Reflektometrie konnte ein tieferes
Verstandnis fur den Plasmaprozess und das GaN-Wachstum gewonnen werden. Die
Plasmaintensitat zeigt beim GaN-Prozess eine &hnliche Abhangigkeit vom
Reaktivgasfluss wie beim AIN-Wachstum. Allerdings ist der Zusammenhang mit der
GaN-Wachstumsrate anders als beim AIN. Fir die Interpretation ist der flissige
Aggregatzustand des Ga-Targets gegentber dem festen Zustand des Al-Targets
ausschlaggebend, der einen zuséatzlichen Anteil an ionisierten Galliumatomen mit sich
bringt. Zusatzlich muss die einsetzende Desorption des Galliums bzw. Dekomposition
des GaN fur Wachstumstemperaturen ab 700 °C bertcksichtigt werden, was die
Wachstumsrate gerade bei geringen Ammoniakflissen reduziert. Beide Effekte
zusammen verursachen die unterschiedlichen Korrelationen von Plasmaintensitat und
in-situ gemessener Wachstumsrate fir GaN- und AIN-Wachstum.

Ahnlich zum AIN-Wachstum konnte die kristalline Qualitat und Oberflache durch den
Einsatz von Ammoniak gesteigert und glatte Oberflachen mit geringer Rauigkeit erzielt
werden. Unter optimalen Bedingungen wird die kristalline Qualitat eines MOVPE
gewachsenen GaN-Templates wahrend der Sputterepitaxie von GaN reproduziert.
Wie in der Literatur fur Sputter- als auch fir MOVPE- und MBE-Prozessen berichtet,
beobachten wir auch in der Sputterepitaxie Risse im GaN, wenn es direkt auf AIN
gewachsen wird. Eine stufenweise oder kontinuierliche Verspannungsanpassung
erfordert das Wachstum ternarer AlGaN-Schichten unterschiedlicher Zusammen-
setzung. Fur das hier untersuchte reaktive Sputterverfahren konnte erstmalig gezeigt
werden, dass die Komposition des AlGaN linear mit der Leistung der Al- und Ga-
Targets zusammenhangt und so der gesamte Kompositionsbereich abgedeckt werden
kann. Ferner ergibt sich, dass die Wachstumsparameter der beiden binaren Materialen
ineinander Ubergehen. Beispielsweise zeigt sich eine Abhangigkeit der Komposition
und Qualitat von der Wachstumstemperatur, was durch die Desorption von Gallium
erklart werden kann. Die Anderung der Komposition durch einen gesteigerten
Ammoniakfluss lasst sich auf die gesunkene Targetspannung am Galliumtarget
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zurUckfuhren. Die Morphologien einzelner Schichten unterschiedlicher Komposition
sind im Allgemeinen glatt, jedoch missen die Wachstumsparameter
kompositionsabhangig angepasst werden. Schichten mit einem hohen Aluminium-
gehalt verhalten sich ahnlich wie das AIN und benétigen eine hdhere Wachstums-
temperatur als Schichten, die mit mehr Gallium gewachsen wurden, welche wiederum
einen gréReren Ammoniakfluss erfordern, um Punktdefekte in der Oberflache
schlieRen zu kdnnen, &hnlich zum Wachstum von reinem GaN.

Als proof-of-concept konnte eine Transistorstruktur auf Si (111) gewachsen werden,
die aus AIN, zwei AlGaN-Schichten, GaN und einer 25 nm dicken AlGaN-Schicht
bestand. In dieser Struktur konnte mittels einer reziproken Gitterkarte nachgewiesen
werden, dass die AlGaN-Schichten eine Verspannung zum AIN aufweisen und dass
die oberste AlGaN-Schicht pseudomorph auf dem GaN aufgewachsen wurde. Die
Durchbruchfeldstéarke der Struktur wurde zu ca. 2.5 MV/cm ermittelt, was ein vielver-
sprechender Wert ist, um damit Hochleistungsbauelemente herzustellen. Weiterhin
konnte durch den Einsatz von AlGaN-Schichten eine Versetzungsdichtereduzierung in
Wachstumsrichtung nachgewiesen werden.

Als Qualitdtsmerkmal fuir den erreichten Stand des Verfahrens kann auch die GaN-
typische, bandkantennahe Photolumineszenz angefiihrt werden, die einerseits die
kristallografische Perfektion der Schicht und anderseits die Reinheit des Prozesses
widerspiegelt.

Zukunftige Arbeiten sollten u. A. aufklaren, welche Verunreinigungen prozessbedingt
in den gewachsenen Schichten eingebaut werden. Darauf aufbauend sind gezielte n-
und p-Dotierungen im GaN und im AIN weiterfiihrende Bausteine zur Realisierung von
pn-Ubergangen und Lichtemittern. Letzteres erfordert fir den sichtbaren
Spektralbereich auch die Entwicklung eines Wachstumsprozesses fur InGaN.
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