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Abstract

This work presents investigations on group-IIl-nitrides semiconductor epilayers and hete-
rostructures, focusing on ternary Aluminium Indium Nitride (AlInN) and quaternary Alu-
minium Indium Gallium Nitride (AllnGaN). Such materials structures provide an additional
degree of freedom with respect of band gap engineering, polarization and lattice adjustment
and optoelectronic confinement for the design of electronic and optoelectronic group-III-
nitride device structures. The growth of these compound semiconductor alloys was accom-
plished by metalorganic vapor phase epitaxy (MOVPE), which is a very versatile growth
technique to fabricate group Ill-nitride epiplayers, but at the same time deemed to be extre-
mely challenging due to the large processing parameter space. The formation of ternary and
quaternary Alln(Ga)N epilayers is further challenged due to the growth temperature gaps
and vastly different partial pressures between the group IIl-nitride binaries, which lead to
a spinodal decomposition in a wide composition range. To reduce lattice strain induced de-
fects, previous investigations have shown that Alj_y/n N alloys with x = 0.174 can be grown
lattice matched to GaN, which enables the creation of strain-free heterostructures.

As described and discussed here, the pseudomorphic growth on GaN templates allows the
growth of Alln(Ga)N epilayers in a wide compositional range without detectable phase se-
parations. The established processing window shows that growth temperatures above 740°C
and an elevated V-IIl-ratio are required to maintain single-phase alloys. Under these con-
ditions the indium concentration in the AllnGaN can be tailored by controlling the growth
temperature, while the growth rate can the controlled by the aluminium precursor supply in
the reaction zone.

As shown in this work, by optimizing the process parameter space for the growth of
AlIn(Ga)N epilayers, an unmatched layer quality has been accomplished as indicated in the
characterization results of the crystallographic layers properties. The fundamental physical
properties such as the optical band gap are determined with high precision as function of alloy
composition. The potential of AlInN and AllnGaN alloys and heterostructures for electronic
and optoelectronic device structures has been reviewed for two prospective applications:

e To realize a group-III-nitride CMOS-like logic element that can operate at high working
temperatures a field effect transistor (FET) with a hole conductivity would be an
ideal candidate. Such a structure can be realized for AlInN/GaN heterostructures with
indium concentration higher than 30% due the polarization fields induce a 2d hole gas at
the interface. The viability of such a device has been investigated both experimentally
and theoretically.

e Since interfacial electric fields limit the luminescence efficiency and thermal stability of
group IIl-nitride based light emitters, new approaches are needed that reduce or avoid
such fields in potential device structures. This work verified the substantial polarization
reduction ability of AllnGaN epilayers as barrier material for emerging light emitting
device structures.






Kurzfassung

In der vorliegenden Arbeit werden Gruppe-III-Nitrid Schichten und Schichtstrukturen un-
tersucht, wobei der Fokus auf dem terndren Aluminiumindiumnitrid (AlInN) und dem
quaterniren Aluminiumindiumgalliumnitrid (AllnGaN) liegt. Diese Materialien er6ffnen in
Bezug auf Bandliicke, Polarisation, Gitterkonstante und optischen Eigenschaften fiir das
Design von elektronischen und optoelektronischen Bauelementen neue Freiheitsgrade. Die
Verbindungshalbleiter wurden mittels der metallorganischen Gasphasenepitaxie (MOVPE)
geziichtet, welche eine sehr vielseitige Technik fiir die Herstellung von Gruppe-III-Nitriden
ist, aber aufgrund des groflien Prozessparameterraums als anspruchsvoll gilt. Die Ziichtung
von terndren und quaterndren Alln(Ga)N-Schichten ist zusétzlich herausfordernd, da die
bindren Gruppe-III-Nitride sehr unterschiedliche Wachstumstemperaturen und Partialdriicke
haben, was zu einer ausgepréigten spinodalen Mischungsliicke fithrt. Um durch Verspannung
entstehende Kristallfehler zu minimieren, wurde bisher meist Alj_,In,N mit x = 0.174 er-
zeugt, welches gitterangepasst zu GaN ist und damit die Herstellung verspannungsfreier
Heterostrukturen ermdoglicht.

Wie hier gezeigt und diskutiert wird, kénnen durch pseudomorphes Wachstum auf GalN-
Pseudosubstraten Alln(Ga)-Schichten in einem breiten Mischungsbereich erzeugt werden
ohne das dabei Phasenseparation auftritt. Die Prozessparameter sind dabei so zu wéhlen,
dass bei einem hohen V-III-Verhéltnis die Wachstumstemperatur grofier als 740°C ist. Sind
diese Bedingungen erfiillt, so kann der Indiumanteil iiber die Temperatur und die Wachs-
tumsgeschwindigkeit {iber das Aluminiumangebot im Reaktor gesteuert werden.

Untersuchungen der kristallographischen Eigenschaften der Schichten zeigen, dass durch
die Optimierung der Prozessparameter fiir das Wachstum von Alln(Ga)N, epi-Schichten in
einer bisher unerreichten kristallinen Qualitét hergestellt werden kénnen. Wichtige physika-
lische Eigenschaften, wie die Bandliicke, konnten deshalb genauer bestimmt werden.

Das Potential von AlInN und AllnGaN Verbindungen fiir elektronische und optoelektro-
nische Bauteile wurde fiir zwei zukiinftige Anwendungen {iberpriift:

e Um eine CMOS-#dhnliche Logik fiir hohe Betriebstemperaturen auf Basis der Gruppe-
ITI-Nitride zu realisieren, sind Feldeffekttransistoren (FET) mit Locherleitung ideal ge-
eignet. Ein solches Bauelement sollte sich mit einer Al;_,In,N/GaN-Heterostruktur mit
einem Indiumgehalt, der grofier als 30% ist, herstellen lassen, da sich an der Grenzfliche
ein durch Polarisationsfelder induziertes 2d-Lochergas bildet. Die Realisierbarkeit eines
solchen Bauelements wurde sowohl experimentell wie auch theoretisch untersucht.

e Da die elektrischen Felder an den Grenzflachen die Effizienz und thermische Stabilitét
der Lumineszenz von Gruppe-I1I-Nitrid Lichtemittern limitieren, sind neue Ansétze
notwendig, um diese Felder in zukiinftigen Bauelementen zu vermeiden oder zu redu-
zieren. In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass mit AllnGaN als Barrierenmaterial
eine deutliche Polarisationsreduktion erreicht werden kann.






Akronyme

2DEG 2 dimensional electron gas

2DHG 2 dimensional hole gas

AFM atomic force microscopy

CB  conduction band

ccp  cubic closest packing

CMOS complementary metal oxide semiconductor
DBR distributed bragg reflector

DFT density functional theory

DLP delta lattice parameter

EL electroluminescence

FEREM ficld emissions raster electron microscope
FET field effect transistor

FPs Fabry Perot interference

GIXRD gracing incidence X-Ray diffraction
GIXRF gracing incidence X-Ray fluorescence

h¢ critical layer thickness for pseudomorphic growth
hcp  hezagonal closest packing

HFET heterostructure field effect transistor
HVPE hydrid vapor phase epitazy

HRXRD high resolution X-Ray diffraction

CL  cathodoluminescence

LD  laser diode

LED light emitting diode

LM-AIlInN lattice matched AlInN

MOVPE metallorganic vapor phase epitaxy
MQW multi qguantum well

NH3 ammonia

PL  photoluminescence

QCSE quantum confined stark effect

QD quantum dot
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0. Akronyme

QW  quantum well

RE  backscattering electron

REM raster electron microscopy

RBS Rutherford backscattering
RCLED resonant cavity light emitting diode
RSM reciprocal space map

SE secondary electron

STM scanning tunneling microscopy
TEGa Triethylgallium

TMAI Trimethylaluminium

TMGa Trimethylgallium

TMIn Trimethylindium

VB  walence band

VBO wvalence band offset

VCSEL wvertical cavity surface emitting laser
VFF walence force field

QCSE quantum confined stark effect
XRD X-ray diffraction

XRF X-ray fluorescence

XPS X-ray photoelectron spectroscopy
XRR X-ray reflectrometry
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1. Einleitung und Motivation

Halbleiter sind aus dem Alltag nicht mehr wegzudenken, da sie heute in nahezu allen elektri-
schen Schaltungen vertreten sind. Neben der Elektronik entwickelte sich die Optoelektronik
seit der erstmaligen Demonstration der Umwandlung von elektrischer Energie in Licht 1962
durch Holonyak [I] rasant. Sie stellt neben der Elektronik den zweiten grofien Anwendungsbe-
reich von Halbleitern, insbesondere Verbindungshalbleitern, dar. Fiir effiziente Lichtemitter
sind Verbindungshalbleiter mit einer direkten Bandliicke erforderlich, wobei aus technolo-
gischen Griinden zuerst Leuchtdioden auf Basis von Arseniden und Phosphiden entwickelt
wurden. Da beide Materialsysteme eine relativ kleine Bandliicke aufweisen, ist der Spektral-
bereich des erzeugten Lichts dieser Lichtemitter auf Infrarot bis Griin beschrénkt.

Das Materialsystem der Nitride hat dagegen eine Bandliicke von 0.7eV (InN) bis 6.2eV
(AIN), so dass prinzipiell ein weiter Wellenléngenbereich von Infrarot bis Ultraviolett ab-
gedeckt werden kann. Die Entwicklung der Nitride wurde anfangs jedoch gehemmt, da es
aufgrund des hohen Stickstoffdampfdrucks praktisch nicht moglich ist, Einkristalle aus einer
Metall-Stickstoff-Losung zu erzeugen. Der Mangel an nativen Substraten zwingt daher zum
heteroepitaktischen Wachstum auf Fremdsubstraten, wobei eine Gitterfehlanpassung und
damit eine hohe Versetzungsdichte inhirent sind. Erst durch den Einsatz der Metallorgani-
schen Gasphasenepitaxie (MOVPE) [2] und dem initialen Wachstum einer AIN-Keimschicht
[3] konnten qualitativ hochwertige GaN-Schichten auf Saphir- und SiC-Fremdsubstraten ab-
geschieden werden. Ein weiteres Problem bestand lange in der schlechten p-Dotierbarkeit
des GaNs, welche 1989 das erste Mal zufriedenstellend geldst werden konnte [4]. Als 1991
der erste Prototyp einer kommerziellen verwertbaren Leuchtdiode (LEDI) auf Basis der
Gruppe-I1I-Nitride vorgestellt wurde [5], setzte ein bis heute ungebrochener Boom in der
Forschung an den Nitriden ein. Neben nitridischen Lichtemittern, welche heute ein kommer-
zielles Marktvolumen von 9 Milliarden Dollar haben, halten die Nitride auch zunehmend
in der Hochleistungs- und RF-Elektronik Einzug, wo bis 2021 ein Umsatz von 1 Milliarde
Dollar prognostiziert wird [6]. Der Einsatz von Silizium als GaN-Fremdsubstrat [7][]] wird
die Gestehungskosten von nitridbasierten Bauelementen weiter sinken lassen, womit diese
zukiinftig zusétzliche Marktanteile gewinnen werden.

Da die Erforschung der Nitride stark durch die Entwicklung leistungsfahiger getrie-

ben wurde, wurden in einem frithen Stadium der Forschung vorrangig die Herstellung von
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GaN-Pseudosubstraten [9], die p-Dotierung des GaN [10] und die ternéren Verbindungen
InGaN und AlGaN [I1I] untersucht. Die ternidre Verbindung AlInN, welche aufgrund ih-
rer komplexeren Wachstumsbedingungen und einer breiten prognostizierten Mischungsliicke
zunéchst wenig Beachtung fand, riickte spéter ins Zentrum des wissenschaftlichen Interesses,
weil sich zum einen aufgrund sehr hoher Polarisationsfelder und damit auch hoher Ladungs-
triigerkonzentrationen leistungsfihige [HFETE realisieren lassen [12] und zum anderen, weil
Alyg3lng 17N gitterangepasst zu GaN gewachsen werden kann (LM=AIInN]). Dies macht AllnN
zu einem idealen Material fiir Hochleistungselektronik. Der erste [HEET] mit n-Kanal wurde
2004 demonstriert [I3], worauf eine rasante Entwicklung von AlInN/GaN-basierter Elektro-
nik einsetzte. Die schnellsten elektronischen Bauelemente auf Basis der Gruppe-III-Nitride
sind heute AlInN/GaN{HFETE [14][15].

Eine weitere Anwendung fiir [M-AIInNlergibt sich aus seinem hohen Brechungsindexkontrast
zu GaN, weshalb [LM-ATInN] fiir Lichtwellenleiter [16] benutzt wird und verspannungsfreie
Braggspiegel (DBRI) auf Basis von hergestellt werden. Diese erreichen Reflekti-
vitidten von nahezu 100% [17], was mit AlGaN/GaN-basierten [DBRk aufgrund der hohen
Verspannung nicht erreicht werden kann.

Die Besonderheit, AlInN verspannungsfrei auf GaN wachsen zu kénnen, fithrte im Laufe der
letzten Dekade, wie in Abb.[I.1]dargestellt, zu einem kontinuierlichen Anstieg der Forschungs-
aktivitdten. Der grofite Teil der Publikationen, welche zu Beginn dieser Arbeit verfiigbar wa-
ren, behandelt die Herstellung von [LM-AIInNFStrukturen [18], theoretische Berechnungen der
Mischbarkeit [19], Bandliicke [20][2I] und piezoelektrische Eigenschaften [22][23] oder AlInN
mit einem geringen (< 18%) [24]25][26] oder sehr hohen Indiumgehalt (3>40%)[20][27]. Nur
wenige Publikationen beschéftigen sich mit der Herstellung von AlInN in einem breiten Mi-
schungsbereich [21][28][29], wobei die dort vorgestellten AlInN-Schichten dick und relaxiert
sind, was auf Kosten der kristallinen Qualitéit geht.

Fiir ein umfangreicheres Verstdndnis der ternidren Verbindung AlInN sind Untersuchun-
gen von Schichten mit einer hohen kristallinen Qualitét notwendig, welche sich, um fiir
Bauelemente verwertbar zu sein, durch eine minimierte Entmischung und ein auf GaN
pseudomorphes Wachstum auszeichnen. Die Herstellung solcher Schichten und die Untersu-
chung der Limitierungen, die durch Verspannung, Mischbarkeit und den [MOVPELlProzess
an sich gegeben sind, sind zentrale Themen dieser Arbeit. Da die Wachstumsbedingun-
gen der quaterndren Verbindung AllnGaN, denen des AlInN sehr #hnlich sind, ist eine
Ausweitung der Thematik auf dieses Material naheliegend, weshalb auch AllnGaN im
Rahmen dieser Arbeit ausfiihrlich diskutiert wird. Sowohl AlInN wie auch AllnGaN haben
neben den bekannten Anwendungen des [LM-AIInN| grofes Potential fiir die Anwendung

in neuartigen Bauelementen oder zur Optimierung schon bestehender Bauelemente,
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Abbildung 1.1.: Anzahl der Publikationen mit den Schlagwortern AlInN oder InAIN von 1996 - 2011
(Quelle: Web of Knowlegde).

da sie in dem bisher von GaN, InGaN und AlGaN dominierten Materialsystem neue
Freiheitsgrade im Bauelementedesign erdffnen. In welchem Umfang AlInN und AllnGaN

diesen Erwartungen gerecht werden kénnen, wird an zwei moglichen Anwendungen evaluiert.
Die Arbeit gliedert sich damit in die diesem folgenden fiinf Kapitel:

Kapitel 2 beschéftigt sich mit den fiir das Verstéindnis dieser Arbeit wesentlichen Ei-
genschaften der Gruppe-III-Nitride. Dabei wird insbesondere auf die piezoelektrischen

Figenschaften der Nitride im Detail eingegangen.

Das zur Herstellung der Heterostrukturen eingesetzte [MOVPELl Verfahren, sowie die zur
Analyse der kristallographischen, optischen und elektrischen Eigenschaften verwendeten

Methoden, werden in Kapitel 3 kurz erldutert.

Im umfangreichsten Teil dieser Arbeit, Kapitel 4, wird nach einem kurzen Diskurs iiber
die in dieser Arbeit verwendeten GaN-Pseudosubstrate, das epitaktische Wachstum von
AlInN auf GaN detailliert untersucht. Des Weitern werden die fiir das Wachstum hochqua-
litativer AlInN-Schichten notwendigen Bedingungen dargestellt, wobei insbesondere auf die
Begrenzungen durch die Mischungsliicke und die kritische Schichtdicke fiir pseudomorphes

Wachstum eingegangen wird. Auch werden die optischen Eigenschaften des Materials
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diskutiert, welche die hohe Qualitit des erzeugten AlInNs belegen. Basierend auf den
Wachstumsparametern der terniren Materialien werden Prozessparameter fiir AllnGaN

entwickelt, entsprechende Strukturen gewachsen und untersucht.

Kapitel 5 widmet sich der Herstellung neuartiger Bauelemente auf Basis von AllnN und
AllnGaN. Dabei wird zuerst die Verwendung von AlInN zur Herstellung von p-Kanal [ HFETk
evaluiert, welche auf der Umkehrung der Polarisation an der Al;_,In,N/GaN-Grenzfliche fiir
x>0.3 basiert. Danach wird auf den Einsatz von Alln(Ga)N in nitridischen Lichtemittern
eingegangen, wobei iiber die Reduktion des quantum confined stark effects (QCSE]) eine
hohere Lichtausbeute angestrebt wird. Anhand von Berechnungen wird der Nutzen solcher
Strukturen aufgezeigt und im Experiment die Realisierbarkeit des neuen Lichtemitterdesigns

gepriift.

Zum Abschluss wird in Kapitel 6 eine Zusammenfassung der Ergebnisse und ein Ausblick

auf weitere Entwicklungen gegeben, bei welchen Alln(Ga)N von Nutzen sein kénnte.



2. Eigenschaften der Gruppe IlI-Nitride

2.1. Kiristallographische- und grundlegende
Materialeigenschaften der Gruppe-IlI-Nitride

Die Gruppe III-Nitride AIN, GaN und InN kristallisieren unter Normalbedingungen in der
kubischen (c-, B) Zinkblendestruktur oder der hexagonalen (h-,o0) Wurtzitstruktur, wobei
die Wurtzitstruktur unter Umgebungsbedingungen die thermodynamisch stabilere Form ist.
Das Kristallgitter setzt sich in beiden Fillen aus den dichtesten Kugelpackungen zusammen,
wobei eine Kugel einer zweiatomigen Basis aus einem Stickstoff- und einem Metallatom ent-
spricht. Die Nahordnung beider Strukturen sind somit identisch. Im kubischen Fall fiithrt
die kubisch dichteste Kugelpackung (Tcp) zu einer ABCABCABC... Stapelfolge, wihrend
die hexagonal dichteste Kugelpackung durch eine ABABAB... Stapelfolge zustande
kommt. Da die Bindung zwischen dem Stickstoff- und dem Metallatom eine Mischform aus
ionischer- und kovalenter Bindung ist, verschiebt sich der Ladungsschwerpunkts der Bindung
in Richtung des Stickstoffatoms. Betrachtet man die iibernéchsten Nachbarn der Kristall-
strukturen, so erkennt man, dass die Zinkblendestruktur aufgrund der ABCABC Stapelfolge
ein Inversionszentrum und damit keine Netto-Ladungsverschiebung besitzt, wihrend auf-
grund fehlender Inversionssymmetrie in der Wurtzitstruktur eine Netto-Ladungsverschiebung
entlang der c-Achse auftritt, was eine spontane Polarisation in Richtung der c-Achse zur Fol-
ge hat [22]. Die Polarisation der Nitride wird auf Grund ihrer Bedeutung fiir diese Arbeit
im néchsten Abschnitt gesondert behandelt.

Die beiden Kristallstrukturen sind in Abb. dargestellt, wobei zugunsten der Anschau-
lichkeit nicht die primitive Einheitszelle dargestellt ist. Da im Rahmen dieser Arbeit aus-
schliefllich wurtzitische Nitride untersucht werden, wird auf die kubische Phase der Nitride
hier nicht weiter eingegangen.

Fiir die Wurtzitstruktur ist das ideale Verhéltnis der Betrige von c¢/a = %, wie es fiir die
[hepAnordnung charakteristisch ist. In trigonalen oder hexagonalen Kristallsystemen kann
die Bezeichnung von Richtungen und Flédchen anstelle der Miller- in der Bravais-Indizierung
erfolgen. Bei der Bravais-Indizierung wird in der hexagonalen Grundfliche der Einheitszel-
le ein dritter (eigentlich redundanter) Vektor a3 eingefiihrt, der einen Winkel von 120° zu
den beiden anderen Vektoren der Ebene einschlieBt. Aus der Miller’schen-Nomenklatur [hkl]
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Abbildung 2.1.: Schematische Darstellung der Wurtzit- (a) und Zinkblende-Struktur (b).

wird damit in der Bravais-Nomenklatur [hkil], wobei gilt -(h+k)=i. Erlduterungen zur Um-
wandlung der Miller’schen- in Bravaissche Indizes findet sich in [30]. Im Folgenden wird aus-
schliefflich die Bravais-Indizierung verwendet. In Abb. sind verschiedene niedrig indizierte
Kristallflichen der Wurtzitstruktur mit der zugehorigen Bravais-Indizierung dargestellt. Die
Terminierung der c-Fliche spielt sowohl fiir das Wachstum als auch fiir die Eigenschaften
des Kristalls eine entscheidende Rolle. Dabei wird die Oberflichenterminierung mit Stick-
stoffatomen als N-face und die Terminierung mit Ga (Al, In)-Atomen als Ga (Al, In)-face
bezeichnet. Bei den Proben die im Rahmen dieser Arbeit untersucht wurden, handelt es sich
ausschliefilich um Proben, die in c-Achsen Orientierung gewachsen wurden und Kationen

terminiert sind.

c-plane §
(0001)

Abbildung 2.2.: Ausgezeichnete Kristallflichen in der Wurtzitstruktur.



2.1. Kristallographische- und grundlegende Materialeigenschaften der Gruppe-III-Nitride

Bindre Nitridverbindungen

Die Eigenschaften der bindren Nitridverbindungen AIN, GaN und InN sind wesentlich
durch die Stiarke der Bindung der Metalle zum umgebenden Stickstoffatom bestimmt, die
mit abnehmenden Radius des metallischen Kations zunimmt, wobei auch die a- und c-
Gitterkonstante kleiner wird. Durch den ionischen Charakter der Bindung kommt es zu
einer Verzerrung der Einheitszelle, wodurch der Betragsquotient ¢/a vom idealen Verhéltnis
\/g abweicht. Mit steigender Bindungsenergie nehmen die Bandliicke Eg,),, die Schmelztem-
peratur Tg, die Dekompositionstemperatur 7p und die Hérte zu.

Bei den Nitridhalbleitern handelt es sich um direkte Halbleiter, wo der minimale Bandab-
stand am I'-Punkt liegt. Dies pradestiniert sie fiir optoelektronische Anwendungen. Das Va-
lenzband ist am I'-Punkt durch die Stérke des intrinsischen Kristallfelds und die Spin-Bahn-
Kopplung aufgespalten (A-,B-,C-Valenzband). In Tab. sind verschiedene grundlegende
Materialeigenschaften der bindren Nitride AIN, GaN und InN aufgelistet.

| Parameter | AIN | GaN | InN \
Bandliicke (I'S-I'g, 300K) [eV] 6.213 [31]] 3.447 [31]] | 0.675 [32]]
Varshniparameter o (meV/K) 1.799 [33] 0.909 [33] 0.245 [33]
Varshniparameter 3 (K) 1462 [33]] 830 [133] 624 [33]
Gitterkonstante a (300K)(A) 3.112 [33]] 3.189 [33]] | 3.545 [33]
Gitterkonstante ¢ (300K)(A) 4.982 [133] 5.185 [33]] | 5.703 [33]
c/a 1.606 1.634 1.618
thermischer Ausdehnungskoeffizient o (-107%/K) | 4.200 [34] 4.200 [35] | 3.800 [34]
Schmelztemperatur (K) 3487 [136] 2791 [36] 2146 [36]
Dekompositionstemperatur bei 10~ %mbar °O) 1040 [36] 850 [36] 630 [36]
Bindungsenergie (eV) -11.669 [37] | -9.058 [37] | -7.970 [37]
Reaktionsenthalpie (eV) -3.13 [38]] -1.08 [38]] -0.21 [38]]

Tabelle 2.1.: Kristalleigenschaften der Gruppe-III-Nitride

Terndre- und quaterndre Nitridverbindungen

Die binéren Nitride sind zu den ternéren Verbindungen Al,Ga;_N, Ali_In.N, In,Ga;_ N
oder zu der quaternéren Verbindung Al /n,Ga;_,_,N mischbar. Dabei gilt die Einschréinkung,
dass unter MOVPE-Wachstumsbedingungen fiir indiumhaltige Verbindungen eine Mi-
schungsliicke existiert. Eine Mischungsliicke ist der Bereich, indem der Kristall in Phasen mit
hohem und niedrigem Indiumgehalt entmischt, da diese Konfiguration energetisch giinstiger
ist. Werden die bindren Komponenten gemischt, dann sind die Materialparameter des Misch-
kristalls eine Mischung aus den Materialparametern der bindren Komponenten. Fiir die a-
und c-Gitterkonstante gilt in erster Ndherung das Vegard’sche Gesetz, welches eine lineare

Interpolation zwischen den jeweiligen a- und c-Werten der bindren Komponenten ist. Eine
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geringfiigige Abweichung von der Vegard’schen Regel von maximal x = 0.014 wurde bei
einem Vergleich von Rutherford backscattering (RBS]) Messungen und Réntgenanalysen fest-
gestellt [39]. Im Rahmen dieser Arbeit wird die Vegard’sche Regel fiir die Berechnung der
Gitterkonstanten angewendet. Fiir andere Parameter, wie die Bandliicke, ist eine lineare In-
terpolation nicht ndherungsweise giiltig: Die gemischte Bandliicke ist zusétzlich durch einen
bowing parameter b bestimmt, der die Abweichung von der linearen Interpolation mittels
eines quadratischen Terms beschreibt:

EGoN = Efypx + Egyp(1 —x) — bx(1—x) Q.1

Neuere Untersuchungen an AlInN haben gezeigt, dass auch der bowing parameter b
abhingig von der Konzentration x sein kann [M0][4I]. In Abb. ist die Bandliicke der
drei terndren Verbindungen iiber die a-Gitterkonstante dargestellt. Wie zu erkennen ist,
unterscheiden sich die a-Gitterkonstanten so stark, dass das gitterangepasste Wachstum von
Heterostrukturen nur bis zu einer teilweise sehr geringen kritischen Schichtdicke moglich
ist. Oberhalb der kritischen Schichtdicke tritt Relaxation auf. Die gute Mischbarkeit der

Abbildung 2.3.: Bandliicke der terndren Verbindungen AlGaN, AlInN und InGaN iiber der a-
Gitterkonstante.

bindren Komponenten ist die Grundlage fiir den Erfolg des Materialsystems im Bereich
der Elektronik und Optoelektronik, da sich gezielt erwiinschte Parameter einstellen lassen.
Dabei ist insbesondere die Kombinierbarkeit der Materialien untereinander wichtig, da sich

dadurch den jeweiligen Anforderungen entsprechende Heterostrukturen herstellen lassen.
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Deshalb wird hier kurz auf die einzelnen Mischkristalle und ihre bevorzugten Anwendungen

eingegangen:

AlGaN:

Im AliGa;_xN lasst sich die Bandliicke zwischen 6.213eV (x = 1) und 3.447eV (x = 0) (b
= 0.9¢V)[31] einstellen, weshalb AlGaN fiir UV-Lichtemitter und UV-Detektoren (solar
blind detector) von Interesse ist. Da die Bandliicke von AlGa;_xN (x > 0) grofler als die
Bandliicke von GaN ist, wird AlGaN oft als Barrierenmaterial in Leuchtdioden (LEDI)
eingesetzt, um die rdumliche Verteilung der Ladungstriger einzugrenzen. Zusétzlich ist der
Brechungsindex des AlGaN kleiner als der des GalN, was bei ausreichend kleinem Winkel
zu Totalreflexion von Licht an der GaN/AlGaN Grenzfliche fithrt. Al1GaN/GaN/AlGaN-
Heterostrukturen werden deshalb als Wellenleiter in horizontal emittierenden Laserdioden
eingesetzt. Der hohe Brechungsindexsprung zwischen AlGaN und GaN kann auch fiir
DBRs (distributed bragg reflector) eingesetzt werden. Auf Grund der stark unterschiedlichen
Polarisationen von AlGaN und GaN entsteht an der Grenzfliche ein zweidimensionales
Ladungstrigergas. Dieser Effekt wird bei der Herstellung von Feldeffekt Transistoren
(FET) ausgenutzt. Wird AlGaN pseudomorph auf GaN gewachsen, ist das Material ten-

sil verspannt, wobei die kritische Schichtdicke mit zunehmendem Aluminiumgehalt abnimmt.

AllInN:

AlInN ist von den drei ternidren Verbindungen das Material, welches am wenigsten erforscht
ist. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass das Wachstum von AlInN auf Grund der stark unter-
schiedlichen Wachstumsbedingungen des AIN und InN anspruchsvoll ist. Eine Besonderheit
von AlInN ist, dass es bei einem Indiumgehalt von 17.4% die gleiche a-Gitterkonstante wie
GaN hat, wobei es einen Brechungsindexkontrast A = (nZ,y —n%;,n) /M5y vou 7%, zu GaN
aufweist. Dadurch ist gitterangepasstes Al g3lng 17N ein hervorragendes Material fiir die Her-
stellung verspannungsfreier [DBRE, die fiir RCLED] [VCSET] und Polaritonenlaser benotigt
werden. Auch fiir den Einsatz in FETs ist das Material gut geeignet, da sich wie bei AlGaN
auf Grund der Polarisationsdifferenz zwischen AlInN und GaN Ladungstridgergase bilden.
Da Aly_InN sowohl tensil als auch kompressiv auf GaN gewachsen werden kann, findet bei
einem Indiumgehalt von ~ 30% eine Umkehr der Polarisationsdifferenz an der Grenzfldche
statt. Fiir x < 0.3 ist damit ein Elektronengas an der Grenzfliche in Al,_,In,N/GaN Hete-
rostrukturen vorhanden, wahrend fiir x > 0.3 ein Lochergas an der Grenzfliche vermutet
wird. Theoretisch bietet Alj_,In,N von allen Nitriden die grofStmogliche Freiheit in der
Variation der Bandliicke von 0.675eV (x = 1) [32] bis 6.213eV (x = 0) [31], wobei der
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bowing parameter der Bandliicke weiterhin kontrovers diskutiert wird (b = 2.9eV - 6.2eV
[42]). Neuere Untersuchungen iiber einen weiten Konzentrationsbereich haben ergeben,
dass die Bandliicke am besten durch ein von der Konzentration abhingiges Bowing b(x)
beschrieben wird [40][41]. Fiir diese Arbeit wird ein konstanter bowing parameter b =
5.36eV angenommen [41], da damit im Konzentrationsbereich von 0.0 < x < 0.35, welcher
fiir diese Arbeit wichtig ist, die Bandliicke hinreichend genau beschrieben ist. Aufgrund
der stark unterschiedlichen Atomradien und des Charakters der Al-N und In-N Bindung,

existiert eine ausgepriagte Mischungsliicke.

InGaN:

Das ternére In,Ga;_N ist wesentlich fiir den Erfolg der Nitride verantwortlich, da es sich
wegen seiner Bandliicke von 0.675eV (x = 1) [32] bis 3.447¢V (x = 0) [31] (b = 1.77eV)
[31] hervorragend fiir Lichtemitter eignet. InGaN wird heute als aktive Zone fiir LEDs
eingesetzt, die vom nahen UV-Spektralbereich (400nm) bis zu griinem Licht (560nm)
emittieren. Auch in weiflen LEDs und in Laserdioden wird InGaN als aktive Zone eingesetzt,
wobei bei Ersteren fiir die Erzeugung von Weifllicht ein zusétzlicher Phosphorkonverter
notwendig ist. Das die Lichtemitter trotz der im GalN {iblichen hohen Defektdichten eine
hohe interne Quanteneffizienz aufweisen, ist auf die Lokalisierung der Ladungstriger an
Potentialfluktuationen zuriickzufithren, womit eine Diffusion zu nichtstrahlenden Rekombi-
nationszentren unterdriickt wird [43]. Die Potentialfluktuationen sind dabei allgemein durch
die Ungleichverteilung des Indiums im Kristall bedingt. Ahnlich wie beim AlInN existiert
beim InGaN eine ausgeprigte Mischungsliicke, die auf die unterschiedlichen Atomradien
und den Charakter der Ga-N und In-N Bindung zuriickzufiihren ist. Da InGaN deutlich
umfangreicher erforscht ist als AlInN, aber aufgrund der schwachen In-N Bindung oft
dhnliche Eigenschaften ausweist, kann InGaN als Modellsystem fiir AlInN verstanden

werden.

AlInGaN:

Das quaternére Al In,Gaj—x—yN hat genau wie Alj_ In:N eine Bandliicke von 0.675eV (y =
1) bis 6.213eV (x = 1). Um die Bandliicke zu berechnen, wird der Ansatz von Williams et al.
[44] verwendet, der die drei quadratischen Funktionen der terniren Materialien miteinander
wichtet (siehe Kapitel . Das besondere Interesse an dem quaternéren Nitrid besteht
in den Freiheitsgraden welche beziiglich der Gitterkonstante, der Bandliicke oder interner

elektrischer Felder gewonnen werden. AllnGaN ist damit fiir das Design verschiedene Bau-



2.1. Kristallographische- und grundlegende Materialeigenschaften der Gruppe-III-Nitride

11

elemente, wie [FETE [45], UV-Laserdioden [46] und polarisationsreduzierte Leuchtdioden [47]

von groflem Interesse.
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2.2. Spontane- und piezoelektrische Polarisation der
Gruppe-IllI-Nitride

Im vorigem Abschnitt wurden die spontane- und piezoelektrische Polarisation der Nitride
mehrfach erwiahnt, wobei wenig iiber ihren Ursprung und ihren Einfluss auf nitridbasier-
te Bauteile berichtet wurde. Da diese Eigenschaften sowohl fiir Lichtemitter als auch fiir
Transistoren von erheblicher Bedeutung sind, wird in diesem Abschnitt detailliert auf sie
eingegangen.

Kristallisiert ein Halbleiter bestehend aus zwei Atomsorten A und B mit unterschiedlicher
Elektronegativitit, in der Wurtzitstruktur, tritt spontane Polarisation auf. In Abb. [2.4]ist ein
Ga-Kation mit seinen néchsten und iibernéchsten Nachbarn in Wurtzitanordung dargestellt.

In der idealen Wurtzitstruktur gilt fiir den Abstand zwischen dem Kation (Ga) und seinen

[0001]

Abbildung 2.4.: Darstellung eines Galliumatoms (Ga) mit seinen nichsten und iibernidchsten umge-
benden Stickstoffatomen in c-Richtung (N¢1,N¢2) und in der Basalebene (Np1,Np2).
Die Abstinde Ga-N¢p und Ga-Np; (cyan) unterscheiden sich zur idealen Wurtzit-

struktur in ihrer Ldnge um ca. 13%. Da die Nitride nicht das ideale ¢/a = \/g Ver-
hiltnis aufweisen, sind die Abstidnde Ga-N¢ und Ga-Np; (griin) nicht gleich lang.

drei néchsten Anionen (N):

Ga—Nci =Ga—Np; mit o= [3 =109.47 2.2)

Da der ideale Tetraeder punktsymmetrisch ist, hebt sich die Ladung in allen Raumrichtungen

auf. Fiir den Abstand zwischen Kation und den {ibernichsten sechs Anionen gilt:

Ga— N¢y # Ga— Np; 2.3)
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Hier ist die Symmetrie um eine Ordnung auf Rotationssymmetrie reduziert, was bei ioni-
scher Bindung zu einer makroskopischen Polarisation fithrt. Die spontane Polarisation ist
damit, auf die fehlende Inversionssymmetrie der Wurtzitstruktur, bei ionischer Bindung
zuriickzufiihren.

Bei den Gruppe-III-Nitriden wird eine besonders hohe spontane Polarisation beobachtet,
welche sich mit Abweichungen von der idealen Wurtzitstruktur erkldren lassen. Der zellin-
terne Parameter u, welcher die Summe iiber die Projektionen der Vektoren m auf die
c-Achse ist, ist in der idealen Wurtzitstruktur u;j.q = %. Fiir die bindren Nitride sind die
Werte hoher als ug.q (siehe Tab. , wobei mit zunehmender Abweichung die spontane
Polarisation steigt (von GaN zu InN zu AIN). Zusétzlich ist ein Deformation der Einheits-
zelle zu beobachten, welcher sich in Abweichungen der c/a-Verhiltnisse von ¢/ajgeqs = \/g
manifestiert. Diese Deformation fiihrt zu einer geringfiigigen Anderung der Bindungswinkel
o und .

| Parameter AIN GaN InN ideal
Zellinterner Parameter u 0.382 [48] 0.377 48] 0.379 48] 0.375
Verhiltnis c/a 1.606 [48] 1.634 [48] 1.618 [48] 1.633
Bindungswinkel « [°] 110.73 [48] | 109.78 [48] | 110.24 [48] | 109.47
Bindungswinkel 8 [°] 108.19 [48]] | 109.17 [48] | 108.69 [48] | 109.47
Tonizitit 0.45 [49] 0.50 [49] 0.58 [49] -
Spontane Polarisation P57 [C/m?] -0.090 [48] | -0.034 [48] | -0.042 [48] | -
Elastische Konstante C;3 [GPa] 94 [50] 68 [50] 70 [50] -
Elastische Konstante C33 [GPa] 377 [50] 354 [50] 205 [50] -
Piezoelektrische Konstante e3; [C/ m?] | -0.53 [30] -0.34 [50] -0.41 [50]] -
Piezoelektrische Konstante e33 [C/ m?] | 1.50 [50] 0.67 [150] 0.81 [50] -

Tabelle 2.2.: Bindungsparameter und Parameter zur Berechnung der Polarisationen

Die sehr ausgepriigte spontane Polarisation bei den Nitriden, wurde erstmal von Bernardini
et al. 1997 mittels des ,Berry phase“Ansatzes berechnet [22]. Diese Theorie wurde von Am-
bacher et al. auf die ternédre Verbindungen erweitert, indem der zellinterne Parameter u fiir
Aly5GagsN, AlysIng sN und IngsGagsN berechnet wurde [23]. Eine Approximation mit einer
quadratischen Gleichung durch die drei Stiitzpunkte x = 0, 0.5, 1 liefert damit die spontane

Polarisation fiir den gesamten Konzentrationsbereich:

PiE = Pitx+ Psk (1 —x) + bx(1 —x) 24
mit bAlGaN = 0-0217bAlInN =0.070 und bInGaN =0.037 '
Die piezoelektrische Polarisation in c-Richtung kann direkt aus den elastischen und den pie-

zoelektrischen Konstanten Cj3, C33, €31 und e33 berechnet werden. Bei biaxialer Verspannung
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(Verspannung in der Basalebene) gilt fiir die piezoelektrische Polarisation in c-Richtung:

C . Apyffer —a
PcpZ = 281(631 —633713) mit €& = Zbuffer — %
Cs3 a

(2.5)

Fiir terndres Material wird die piezoelektrische Polarisation mittels linearer Interpolation
der Konstanten berechnet. Verschiedene Parameter der Bindungen und die Parameter zur

Berechnung der Polarisationen, die in dieser Arbeit verwendet wurden, sind in der Tab.
aufgelistet.

a) b) c)
O'OO T T T T T T T T 0'20 T T T T 2'0
—AlLGa, N 0.16 —AlGa,_ N . ——AlGa, N/GaN Gaface
2 Y XX 0.16- x e 116 ~
InGa, N 0.144 InGa, N / In Ga N/GaN “.‘E
-0.024{ — Alxln(l_K)N - 0.12 [R— A|X|n(17x)N ] 0.12{— Alxlnm)N/GaN 41.2 O
—
0.10 . 0.08 108 S
GaN Py 01 ~
0.044_ D 4 0.08+ 1 <" 0044w losa @
InN £ a »
— _ 0.06 1 = Q
« < © 0.00 00 &
S £ 0.04 1 o ) b
~ ~ b I <
©,-0.06 1 9 002] ] § 0044F 1-04 £
o N H N ©
N ‘o 0.00 "o -0.084 108 8
G
-0.08- {0021 1 -0.121 {12 £
0047 \ 016 16 E
AIN i 0.169 [ Jrota . 1-1.6 £
.006] strained on 3 prot \:PSpGaN pP AEN_PSpABN
GaN
-0.10 T T T T T T T T -0.20 T T T T -2.0
00 02 04 06 08 10 00 02 04 06 08 10 00 02 04 06 08 10
composition (x) composition (x) composition (x)

Abbildung 2.5.: a) Spontane Polarisation , b) piezoelektrische Polarisation und c) Polarisationsdiffe-
renz an der Grenzflache fiir die terndren Verbindungen. Die Berechnungen wurden
fiir auf GaN pseudomorphen Schichten mit Metall-Terminierung durchgefiihrt.

Die berechnete spontane und piezoelektrische Polarisationen fiir die drei ternéren Verbindun-
gen sind in Abb. dargestellt. Um die spontanen Polarisation des quaternidren AllnGaN zu
berechnen, werden die drei quadratischen Beziehungen der terndren Materialien interpoliert,
wofiir der Ansatz von Williams et al. verwendet wird [44]. Die Materialeigenschaften des
quaternéren AllnGaN werden ausfiihrlich im Kapiteln [4] behandelt.

Treten Polarisationsfelder im Halbleiter auf, folgt aus Griinden der Elektrostatik immer
eine kompensierende Ladungstrigerakkumulation an den Grenzflichen. Die resultierende

Ladungstrigerdichte an der Grenzfliche Halbleiter / Vakuum ist deshalb

BN — L(PSE oy + Phhey) (2.6)

und fiir die resultierende Ladungstriagerdichte an der interne Grenzfliche zwischen den Ma-
terialien ABCN und XYZN gilt:

[¢)
ABCA;/XYZN = é (PASII'S)CN + szgCN) - (P§§ZN + P)?)%ZN) (27)
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Je nachdem, ob sich an der Grenzfliche Elektronen oder Locher akkumulieren, werden sie als
zwei dimensionales Elektronengas (2DEG]) oder zwei dimensionales Lochergas (2DHGI) be-
zeichnet. Eine Besonderheit von AlInN ist, dass unter Beibehaltung der Oberflichenpolaritét
sowohl ein EDHG] oder ein PDEG] erzeugt werden kénnen. Fiir Indiumkonzentrationen < 30%
sollte sich an der Grenzfliche ein 2DEG bilden, fiir Indiumkonzentrationen > 30% ein 2DHG
(siehe Abb. 2.5).

Wiihrend fiir Bauelemente wie[FETk ein moglichst starkes Ladungstriigergas mit einer hohen
Mobilitat der Ladungstriager erzeugt werden soll, ist bei die Akkumulation von La-
dungstrigern an den Grenzflichen eher unerwiinscht. In Kapitel [l wird ausfiihrlich diskutiert,
wie AlInN und AllnGaN durch das gezielte Einstellen der Polarisation und Gitterkonstante

zur Optimierung von auf Nitriden basierenden Bauelementen beitragen kénnen.






3. Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden die verschiedenen experimentellen Methoden, welche im Rahmen
dieser Arbeit eingesetzt wurden, erliutert. Da der Schwerpunkt der Arbeit auf dem Wachs-
tum von nitridischen Halbleiterstrukturen mit dem MOVPE-Verfahren liegt, wird dieses
etwas ausfiihrlicher in einem eigenstéindigen Abschnitt diskutiert. Die zur Charakterisie-
rung eingesetzten analytischen Verfahren werden in dem darauf folgenden Abschnitt in den

Grundziigen erldutert.

3.1. Metallorganische Gasphasenepitaxie

Die MOVPE] hat sich seit den 60er Jahren des 20. Jahrhunderts [51] zu einem Standard-
verfahren zur Herstellung von Halbleitern entwickelt und wurde auch im Rahmen dieser
Arbeit zur Herstellung von Nitridhalbleitern eingesetzt. Beim [MOVPEF Verfahren werden
hochreine Ausgangssubstanzen (Precursoren) in ein Triigergas gemischt und in einem lami-
naren Gasstrom iiber das zu bewachsende Substrat geleitet. Aufgrund der hohen Tempera-
turen in der Ndhe der Substratoberfliche erfolgt eine Aufspaltung der Precursoren und die
Konzentrationsgradienten in der Gasphase bewirken eine Diffusion der Ausgangsstoffe zur
Substratoberfliche. Durch Adsorption an der Oberfliche, Diffusion auf der Oberfliche und
anschliefender chemischer Reaktion werden die Edukte in das Kristallgitter epitaktisch ein-
gebaut. Eine schematische Darstellung des Wachstumsprozesses in der MOVPE] ist in Abb.

dargestellt.

Abbildung 3.1.: Schematische Darstellung der Reaktionsschritte in der MOVPE nach Kaluza [11]].
Nur Adatome, die an der Oberfliche absorbiert werden und nicht wieder desorbie-
ren, tragen zum Wachstum bei.



18

3. Experimentelle Methoden

Um eine positive Wachstumsrate zu erreichen, muss die Adsorptionsrate hoher als die Desorp-
tionsrate sein. Die Zersetzungstemperatur liegt bei nitridischen Halbleitern im Allgemeinen
unter der Wachstumstemperatur [36], weshalb der Dampfdruck der Edukte mit ~ R an-
steigt und insbesondere der hohe Stickstoffdampfdruck die Wachstumsrate limitieren kann. In
der schematischen Abb. ist die logarithmische Wachstumsrate {iber der inversen Wachs-

tumstemperatur dargestellt, wobei drei Temperaturzonen unterschieden werden:

Thermodynamic Mass Transport Kinetic

Log (Growth Rate)

1/Temperature [1/K]

Abbildung 3.2.: Anderung der Wachstumsrate iiber der Wachstumstemperatur nach Stringfellow
[52].

e Bei niedrigen Temperaturen ist der Dampfdruck der Edukte gering, weshalb die Wachs-
tumsrate vorrangig durch die niedrige Zerlegungsrate der Precursoren und die geringe
Kinetik der Edukte auf die Wachstumsfliche begrenzt wird. Werden die Precusoren
nicht vollstandig zerlegt, so konnen an der Oberfliche haftende Kohlenwasserstoffe das
Wachstum zusétzlich behindern.

e Bei mittleren Temperaturen ist der Massentransport zur Oberfliche die limitierende
Grofle. Da die Diffusion zur Oberfliche nur geringfiigig von der Temperatur abhéngt,
ist die Wachstumsrate in diesem Regime in erster Ndherung konstant. Bei den Nitriden
wird mit steigender Temperatur eine Zunahme der Wachstumsrate beobachtet, da die
Zerlegungs des Ammoniak effizienter wird und der Stickstoffdampfdruck stérker steigt
als der Stickstoffdampfdruck des Feststoffs im Gleichgewicht.

e Bei hohen Temperaturen ist die Wachstumsrate durch thermodynamische Prozesse be-
grenzt, wobei insbesondere die hohe Desorptionsrate und zunehmende parasitéire Vorre-

aktionen zu einem anndhernd exponentiellen Abfall der Wachstumsrate bei steigender
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Temperatur fiihrt. Die hohe Beweglichkeit der Adatome kann zu einer Reduzierung von

Kristallstérungen beitragen, aber auch wegen der hohen Desorption die Entstehung von

Vakanzen im Kristallgitter fordern.
Die Nitride werden beim MOVPE-Verfahren meist im Grenzbereich zwischen denen durch
Massentransport und Thermodynamik limitierten Bereichen abgeschieden. Dies ermoglicht
eine gute epitaktische Qualitdt und eine hohe Wachstumsrate, welche sich nicht zu stark
mit der Temperatur verdndert. Die Nitride AIN, GaN und InN haben sehr unterschiedli-
che Dekompositionstemperaturen, was beim Wachstum der Mischverbindungen zu einem
Uberlappen der Temperaturbereiche fithrt. Wird zum Beispiel AlInN gewachsen, so ist der
Einbau des Aluminiums durch den Massentransport und der des Indiums thermodynamisch
limitiert. Die Thermodynamik des [MOVPElProzesses ist deshalb fiir die hier diskutierten
Strukturen von besonderer Bedeutung und wird daher im folgenden Abschnitt kurz erldutert.
Wesentliche Teile wurden dabei den Referenzen [52] und [11] entlichen.

Thermodynamik des MOV PE-Prozesses

Die treibende Kraft fiir den Phaseniibergang eines Stoffes zwischen den Phasen o und f ist

die Differenz der chemischen Potentiale der beiden Phasen:
A= pP — @ (3.1)

Dabei gilt speziell fiir die Umwandlung zwischen Gasphase (a) und Feststoff (f3):
o Au > 0: Wachstum, Stofftransport von der Gasphase zum Feststoff
e AU = 0: Thermodynamisches Gleichgewicht, kein Stoffaustausch
e Al < 0: Zerlegung (Atzen), Stofftransport vom Feststoff in die Gasphase
Fiir den einfachsten Fall des Phaseniibergangs eines Stoffs zwischen gasférmiger (v) und

fester Phase (s) gilt unter der Annahme eines idealen Gases:
A = RT In(L;) (3.2)

mit R = allg. Gaskonstante, T = Temperatur und den Partialdriicken p” (Gasphase) und p*
(Feststoff).
Wird der Feststoff aus mehreren Komponenten A,B,....X erzeugt, dann gilt fiir die Differenz

der chemischen Potentiale:

AW = Wi+ Mg+ .y — Wip x (3.3)

oder bei idealen Gasen:

A= RT In(50p-0x) (3.4)
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Aus der Gleichung wird deutlich, warum fiir das Erreichen einer hohen Wachstumsrate die
Gasphase stark iiberséttigt sein muss. Dies betrifft insbesondere das Wachstum der Nitride,
da diese bei den iiblichen Wachstumstemperaturen einen hohen Dampfdruck des Stickstoff
aufweisen (sieche auch Abb. [4.1h) und ein hohes V/III-Verhéltnis gew#hlt werden muss, um
die Bildung von fliissigen metallischen Tropfchen zu verhindern.

Die hier in ihren Grundziigen dargestellte thermodynamische Theorie ist zwar fiir das grund-
legende Verstindnis des Wachstumsprozesses notwendig, wird den tatsdchlichen Ablaufen
aber bei weitem nicht gerecht.

Dies gilt insbesondere deshalb, da der MOVPE-Prozess nicht nahe des thermodynamischen
Gleichgewichts stattfindet. Fiir ein tieferes Verstéindnis des Wachstumsprozesses miissen ne-
ben thermodynamischen Aspekten, die Kinetik der Adsorbate an der Wachstumsoberfliche
und die Hydrodynamik im Reaktor in die Analyse einbezogen werden. Weitere entscheidende
Aspekte sind Vorreaktionen der Precursor in der Gasphase, die katalytische Zersetzung der
Ausgangsstoffe an der Oberfliche und der Einbau der Edukte an unterschiedlich orientier-
ten Wachstumsflichen. Auf eine umfangreiche Darstellung der theoretischen Grundlagen des
Wachstums wird im Rahmen dieser Arbeit verzichtet und nochmals auf allgemeine Literatur
zum MOVPE-Verfahren [52] und zur MOVPE von Gruppe-III-Nitriden [I1] im Speziellen

verwiesen.

Ausgangsstoffe fiir die metallorganische Gasphasenepitaxie von nitridischen
Halbleitern

Fiir den MOVPE Prozess sind die Ausgangsstoffe (Precursoren) von entscheidender Bedeu-
tung. Dabei bedingt das MOVPE Prinzip, dass ein Precursor folgende Bedingungen erfiillen

muss:

thermische Stabilitidt bei Raumtemperatur / Quelltemperatur

gute Mischbarkeit mit dem Trigergas
hohe Reinheit

moglichst vollstdndige Pyrolyse bei erhchter Temperatur nahe der Wachstumszone

Weitere wiinschenswerte Eigenschaften sind:
e nicht toxisch
e inert gegeniiber Wasser und Sauerstoff
e nicht korrosiv
e nicht selbstentziindlich
Fiir die nitridische MOVPE werden heute fast ausschliefllich Trialkylverbindungen als

Gruppe-III-Precursor (TMAI MMGal, TEGal [TMIn) und Ammoniak (NHg)) als Gruppe-



3.1. Metallorganische Gasphasenepitaxie

21

V-Precursor eingesetzt, obwohl einige der wiinschenswerten Eigenschaften nicht von diesen
Verbindungen erfiillt werden. Die Trialkylverbindungen reagieren sehr stark mit Wasser und
Sauerstoff, weshalb im Labor entsprechende SicherheitsmaBnahmen zu treffen sind. Uber
die Toxizitat der Gruppe-III-Precursoren wird diskutiert: Aluminium steht in Verdacht ein
Mitverursacher fiir die Erkrankung Alzheimer zu sein, da es bei Erkrankten in den betroffe-
ne Hirnregionen in erhéhten Konzentrationen gefunden wird [53]. Das Schwermetall Indium
sammelt sich in Leber und Niere, wihrend sich das Schwermetall Gallium in Niere und Kno-
chen anreichert. Da zur Zeit die Auswirkungen der nitridischen Metallverbindungen auf den
menschlichen Organismus nicht ausreichend geklirt sind, sollte direkter Kontakt (Stdube,
Pumpendl etc.) vermieden werden. Auch der Gruppe-V-Precursor Ammoniak ist in hohen
Konzentrationen gesundheitsschidigend. Ammoniak wirkt stark korrosiv, weshalb die An-
lagenteile, welche mit Ammoniak in Beriihrung kommen, aus korrosionsfreien Materialien
ausgefiihrt sind. Von besonderer Relevanz fiir diese Arbeit ist die geringe Pyrolisierbarkeit
des Ammoniak bei niedrigen Temperaturen, weshalb der Zersetzung des Ammoniak der
néchsten Abschnitt gewidmet ist. Weiterhin ist zu erwéhnen, dass die Trialkylverbindungen
mit Ammoniak reagieren, was zu Vorreaktionen in der Gasphase fithrt. Auf diese Vorreak-

tionen wird in dem darauffolgendem Abschnitt eingegangen.

Zersetzung der Precursoren

Die Trialkylverbindungen zersetzen sich schon bei relativ niedrigen Temperaturen, so dass
man von einer vollstindigen Pyrolyse bei einer Temperatur von 500°C ausgegehen kann
[54]. Wegen der hohen Bindungsenergie des No Molekiils kann Stickstoffgas nicht als
Gruppe-V-Precursor eingesetzt werden. In der Vergangenheit wurden verschiedene Gruppe-
V-Precursoren untersucht, wobei sich heute Ammoniak durchgesetzt hat, obwohl es bei nied-
rigen Temperaturen schlecht aufspaltbar ist. Eine Alternative stellen Hydrazin (NoHsg) [55]
und seine Derivate ((CHs3)xN2Ho2)[56] dar, da diese schon ab 420°C komplett aufspalten [57].
Hydrazin hat aber den Nachteil, dass viel Kohlenstoff in den Kristall eingebaut wird und das
Wachstum von InN nicht moglich ist [58].

Die Zersetzung des Ammoniak geschieht in einem mehrstufigen Prozess: Teile des Ammoniak
spalten in der Gasphase zu NH, < Radikalen auf, die darauf an an der Kristalloberfliche
adsorbiert oder an Trialkylmolekiilen gebunden werden. Durch katalytische Prozesse an der
Oberfldache verlieren die Radikale weitere H-Atome. Zur Nitridierung der Oberfliche kommt
es schliellich durch das verbleibende N-H Molekiil, da das H-Atom der N-H-Verbindung
schon ab 300°C von der Oberfliche desorbiert [54], wihrend das N-Atom chemisch gebunden

wird. Dieser katalytische Prozess, welcher sich sowohl auf der Wachstumsfléche wie auch auf
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NH, N,

NH, '/H, 'IH, 'IH,

NH;.,—> NH,,.—> NH, —> MxHy

Abbildung 3.3.: Katalytische Prozesse, die zur Nitridation der Oberflidche fithren (nach Kamp [59]).

anderen Oberflichen abspielen kann, ist in Abb. [3.3] dargestellt.

Beim GaN-Wachstum mittels hydrid vapor phase epitaxy (HVPE]) wurde festgestellt, dass
die Kombination von metallischem Gallium und GaN auf der Wachstumsfliche zu einer
verbesserten [NH3l Pyrolyse fithrt [60]. Auch Quarzglasflichen erhohen die Zersetzung des
Ammoniak geringfiigig [61]. Um die Pyrolyse deutlich zu verbessern, bietet sich insbesondere
der Einsatz von Molybdénblech als Katalysator an [62].

Trotz des katalytischen Prozesses an der Oberfliche werden zwischen 500°C und 600°C nur
0.1% des angebotenen Ammoniak pyrolisiert [63]. Erst ab 700°C kann von einem deutlichen
Anstieg der Zersetzung ausgegangen werden [64] [65].

Da Nitride mit hohem Indiumanteil wegen des hohen Indiumdampfdrucks bei niedriger
Wachstumstemperatur gewachsen werden miissen, ist der geringe Zersetzungsgrad des Am-
moniak fiir das InN Wachstum ein Problem. Auch konnte jiingst mittels zeitaufgelosten
in-situ und XREHUntersuchungen nachgewiesen werden, dass metallisches Indium auf
der Wachstumsflache die katalytische Zersetzung des Ammoniak behindert [66]. Dies hat
zur Konsequenz, dass fiir das Wachstum der indiumhaltigen Nitride nur ca. 1/10 des ato-
maren Stickstoffs wie bei vergleichbaren GaN-Wachstum zur Verfiigung steht, weshalb die
Wachstumsrate entsprechend niedriger ist.

Insgesamt kann zusammengefasst werden, dass das reale V-I11-Verhéltnis der fiir den Wachs-
tumsprozess aktiven Reaktanden viel kleiner ist, als das angegebene V-III-Verhéltnis, was

sich aus den dem Reaktor zugefiihrten Stoffmengen berechnet. Dies gilt insbesondere fiir
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niedrige Wachstumstemperaturen.

Vorreaktionen der Precursoren in der Gasphase

In der Gasphase kommt es zu Reaktionen zwischen den Trialkylverbindungen und Ammoni-
ak, da es sich dabei um Lewis Sduren und Lewis Basen handelt [67]. Die gebildeten Addukte
stehen nur noch begrenzt fiir das Wachstum zur Verfiigung, wodurch die Wachstumsrate
geschmélert wird. Aus diesem Grund werden die Vorreaktionen auch als parasitire Reak-
tionen bezeichnet. Die verschiedenen moéglichen Reaktionspfade fiir das AIN-Wachstum sind
exemplarisch in Abb. dargestellt.

Al(CH,),
0'0+NH3
65.0
22.0
Al(CHz):NH, CH,,
AICH, AI(CH3)2NH2-——-> [ AI(CH;),NH,], n>3
n
+NH \40 0
NH AI(CH3)2NH
[ AI( CHs)zNHz]z 40' AN
Partlcles
\J
[AlF] [AIN*}

all barriers in kcal/mole

Abbildung 3.4.: Schematische Darstellung des AIN-Wachstums und der Reaktionen in der Gasphase
nach Mihopoulus [[68]].

Ahnliche Vorreaktionen werden auch beim GaN Wachstum beobachtet, wobei diese Addukte
bei Wachstumstemperatur wieder zerlegt werden kénnen.

Die Bildung von AIN Partikeln hat nicht nur eine Reduktion der Wachstumsrate, son-
dern auch eine Verschlechterung der kristallinen Qualitdt zur Folge, da AIN-Partikel zu
einer lokalen Stérung des Schichtwachstums fithren kénnen. Im Rahmen dieser Arbeit wur-
de mehrfach festgestellt, dass sich bei Anderung des Reaktordrucks bei konstantem Volu-
menstrom ein milchiger Beschlag an den Glasflichen des Reaktors bildet. Dieser wird auf
eine iiberméfige Bildung von Addukten in der Gasphase zuriickgefiihrt, wobei nicht klar
ist, ob diese durch eine verindertes Temperaturprofil iiber dem Suszeptor, einer Anderung

der Stromungsgeschwindigkeit oder turbulente Stromung zustande kommt (siehe auch Kap.
4.2.2)).
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Wachstumsmodt

Allgemein wird bei der epitaktischen Herstellung von Halbleitern zwischen drei verschiede-
nen Wachstumsmodi unterschieden: Frank-van-der-Merwe-Wachstum [69], Volmer-Weber-
Wachstum [70] und Stranski-Krastanov-Wachstum [71].

e Frank-van-der-Merwe: Der Kristall wéchst jeweils in Monolagen, wobei die Edukte
zu den Stufen zwischen den Monolagen diffundieren, wo sie eingebaut werden. Das
Resultat ist ein Kristall mit einer atomar glatten Oberfliche. Fiir die Herstellung
der meisten elektronischen und optoelektronischen Bauelemente wird Frank-van-der-
Merwe-Wachstum vorausgesetzt.

e Volmer-Weber: Hier sind die Adhésionskrifte an dem abgeschiedenen Kristall grofier
als die auf dem Substrat, weshalb Kristalle in Form von Nanopartikeln auf dem Substrat
aufwachsen. Werden die Kristallite durch weiteres Uberwachsen grofer, so kommt es
zu Koaleszenz der Kristallite, wodurch eine geschlossene raue Schicht entsteht.

e Stranski-Krastanov: Dieser Typ des Wachstums ist der Grenzfall zwischen den bei-
den vorher geschilderten Fillen und tritt meist bei hoher Gitterfehlanpassung zwischen
Substrat und dem aufwachsenden Kristall auf. Zuerst bildet sich dabei eine diinne be-
netzende Schicht (wenige Monolagen). Wird die Verspannung zu hoch, iibersteigen
die Adhésionskrifte auf der benetzenden Schicht die der Adh#sionskrifte an den Stu-
fen der Monolagen. Das Wachstum schldgt dadurch abrupt vom zweidimensionalen
zum Wachstum von dreidimensionalen Inseln um (Stranski-Krastanov-Ubergang). Mit

Stranski-Krastanov-Wachstum kénnen gezielt Quantenpunkte (QD]) erzeugt werden.

Technische Details des MOV PE-Reaktors

Alle im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben wurden in einem AIX 200/4 RF-S Re-
aktor geziichtet, welcher in Abb. schematisch und als Fotografie gezeigt wird.

Beim Prozess wird das Gas in einem laminaren horizontalen Gasstrom iiber das Substrat
geleitet, welches auf einem per induktiver Radiofrequenzheizung geheizten Graphitsuszeptor
liegt. Um eine konstante Rotation des Substrats zu gewéhrleisten, ist der Suszeptor in einen
oberen- und unteren Teller geteilt, wobei der obere Teller auf einen Stickstoffkissen schwebt.
Der injizierte Stickstoff bewirkt, dass der obere Teller, auf welchem das Substrat aufliegt, in
eine gleichméfige Rotation versetzt wird.

Um parasitire Vorreaktionen weitestgehend zu unterdriicken, erfolgt eine Mischung der
Gruppe-III- und Gruppe-V-Precursoren erst kurz vor dem Substrat, weshalb sowohl die

Gaseinldsse wie auch die laminaren Gasstrome bis kurz vor der Wachstumsregion vonein-
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Abbildung 3.5.: Prinzipskizze und Fotografie des Reaktors der eingesetzten MOVPE-Anlage AIX
200/4 RF-S mit zusitzlicher Apparatur zur in-situ Messung der Kriimmung [[72].

ander getrennt sind. Dies gilt fiir das gesamte Gasmischkabinett, wo die Precursoren den
Tragergasen N, und H; zugefiigt werden.

Der Zufluss aller Gasstrome wird {iber Massenflussmesser geregelt. Wihrend das Ammoniak
schon gasférmig vorliegt, sind die festen oder fliissigen Metallorganika in konstant temperier-
ten bubblern gelagert. Bei genauer Kenntnis des Dampfdrucks eines Metallorganikums kann
so mit einen definierten Triagergasfluss durch den bubbler die Flussmenge des Precursors
exakt eingestellt werden.

Speziell fiir die Dotierung kénnen sehr geringe Stoffmengen erwiinscht sein. Deshalb sind
einige Metallorganikalinien zusétzlich mit Verdiinnungsstufen ausgeriistet, welche eine Re-
duktion der Stoffmenge um mehrere Potenzen erlauben.

Neben den angebotenen Stoffmengen sind die Wachstumstemperatur und der Reaktorge-
samtdruck entscheidende Parameter des Prozesses. Die Wachstumstemperatur wird iiber ein
Pyrometer gesteuert, welches per Glasfaser die Temperatur an der Unterseite des Suszeptors
ermittelt. Da die Unterseite des Suszeptors grundsétzlich eine héhere Temperatur hat als das
im Gasstrom befindliche Substrat, ist die angegebene Temperatur nicht die absolute Wachs-
tumstemperatur. Noch wihrend des experimentellen Teils dieser Arbeit wurde am Reaktor
deshalb ein zusétzlicher Temperaturmesskopf installiert, welcher die Oberflichentemperatur
des Substrats mit einem emissionskorrigierten Pyrometer bestimmt. Dabei zeigte sich, dass
die auf dem Substrat gemessene Temperatur bei 1200°C um = 100°C niedriger ist als die
am unteren Suszeptorteller gemessene. Der Reaktordruck wird iiber ein Schmetterlingsventil,
welches sich im Abgasstrang befindet gesteuert.

Eine Besonderheit des MOVPE-Reaktors an der Otto-von-Guericke-Universitat Magdeburg
ist, dass er sehr friih iiber einen in-situ Kriimmungsmesser verfiigte (das System wurde hier

entwickelt). Dafiir werden zwei parallele Laserstrahlen auf die Waferoberfliche gerichtet



26

3. Experimentelle Methoden

und ihr reflektiertes Licht mittels eines halbdurchléssigen Spiegels auf eine CCD-Kamera
umgelenkt. Aus dem Abstand der reflektierten Punkte wird dann errechnet, wie stark
sich die Waferoberfliche verkriimmt. Dieses Verfahren hat sich insbesondere bei der
Entwicklung der Epitaxie von GaN auf Silizium bewéhrt, da hier zwangslaufig Mafinahmen

zur Verspannungskompensation ergriffen werden miissen.
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3.2. Analysemethoden
3.2.1. Réntgendiffraktrometrie (XRD)

Um die kristallographischen Eigenschaften von Volumenkristallen, diinnen Schichten, Grenz-
und Oberflachen zu untersuchen, wird meist die zerstérungsfreie und schnell durchfiihrbare
Rontgendiffraktrometrie eingesetzt. Dabei wird ein Rontgenstrahl an den Elektronen der
periodisch angeordneten Atome gestreut und die resultierenden Interferenzmuster als Beu-
gungsbilder detektiert.
Um die Wechselwirkung der Rontgenstrahlung mit dem Kristall zu beschreiben, stehen die
einfachere kinetische und die dynamische Beugungstheorie zur Verfiigung. Die komplexere
dynamische Theorie sucht die exakte Losung der Wellengleichung im Inneren des Kristalls
und ist damit allgemein giiltig. Die kinetische Theorie benutzt dagegen die kinematischen
Naherung, welche der 1. Bornschen Néherung in der Stérungstheorie entspricht. Die Wech-
selwirkung des einfallenden Rontgenstrahls mit dem Kristall beschrénkt sich dabei auf eine
rein elastische Streuung und es findet auch keine weitere Wechselwirkung mit der gestreuten
Welle statt. Die an den periodisch angeordneten Atomen entstehenden Kugelwellen inter-
ferieren und es entstehen bei konstruktiver Interferenz detektierbare Rontgenreflexe. Die
Stérke der kinetischen Theorie ist ihre einfache mathematische Handhabung, weshalb sie oft
benutzt wird um die Grundgleichungen der Rontgenbeugung anschaulich herzuleiten. Die
Schwiiche der Naherung zeigt sich speziell bei dicken oder periodischen Kristallstrukturen
mit hoher Perfektion, da es dann zu deutlichen Abweichungen zwischen Theorie und Expe-
riment kommt. Moderne Software zur Analyse von Beugungsbildern setzt aus diesem Grund
ausschliefllich die dynamische Beugungstheorie ein.
Die berithmte Laue’sche Streubedingung fiir konstruktive Interferenz an einem Gitterpunkt
G, welche anhand der kinetischen Theorie in einer Vielzahl von Lehrbiichern hergeleitet wird
[73], lautet

G =k —k; (3.5)
Dabei ist l;, der Wellenvektor der einfallenden und IE; der gestreuten Welle.
Unter welchen Umsténden ein Beugungsreflex entsteht, kann im reziproken Raum anhand
der Ewald-Konstruktion veranschaulicht werden (siehe Abb. . Die Rontgenstrahlung f&llt
unter dem Winkel @ mit dem Wellenvektor k; ein. Da es bei einer elastischen Streuung zu
keinem Energieiibertrag kommt, hat der ausfallende Streuvektor dieselbe Energie und es gilt
k; k| = 2/1—” Der Streuvektor K = k, — k; kann deshalb als ein Kreis (blau) mit dem Radi-

us Es um den Ursprung von E, dargestellt werden. Dieser Kreis wird (im dreidimensionalen
Fall) als Ewald-Kugel bezeichnet. Die Laue-Bedingung wird genau dann erfiillt, wenn ein
reziproker Gitterpunkt G auf der Ewald-Kugel liegt (é =K ). Im hier dargestellten Fall wird
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Abbildung 3.6.: Veranschaulichung der Laue’schen-Streubedingung im reziproken Raum anhand der
Ewald-Konstruktion.

die Laue-Bedingung fiir den Gitterpunkt G = (0004) erfiillt. Bei allen Gitterpunkten, die in
Richtung der Oberflichennormalen [0001] zeigen (schwarze Gitterpunkte), handelt es sich
um so genannte symmetrische Reflexe, welche durch die Interferenz an Kristallebenen plan-
parallel zur Oberfliche entstehen. Wie aus trigonometrischen Uberlegungen leicht ersichtlich,
gilt fiir die symmetrischen Reflexe immer @ = ©. Die asymmetrischen Reflexe (rote Gitter-
punkte) entstehen entsprechend an Kristallebenen welche nicht planparallel zur Oberfliche
sind und es gilt @ # O.

Die in der Ewald-Konstruktion erreichbaren Gitterpunkte werden durch die beiden roten und
den schwarzen Kreise begrenzt. Dieser theoretisch abbildbare Bereich wird aus messtechni-
schen Griinden nicht erreicht. Wird @ +20 > 180°, so miisste das Signal auf der Riickseite
der Probe gemessen werden, was wegen der Abschwichung des Signals im Kristall (welche die
kinetische Theorie nicht beriicksichtigt) eine extrem diinne Probe voraussetzen wiirde. Auf-
grund der Symmetrie des Kristalls reicht es meist, auch den Einfallswinkel auf 0 < @ < 90°
zu begrenzen. In der Praxis ist der Messbereich der ®/20-Scans wegen der Messanordnung
meist auf 0 < ® <20 und 0 < @ < 160° beschrinkt. Ein starkes Signal wird wegen der
hoheren Periodizitét fiir niederindizierte Reflexe erzeugt (kleine ), weshalb diese bevorzugt

vermessen werden.
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Um aus einem Diffraktogramm die zugrundeliegenden Absténde des realen Gitters zu berech-

nen, wird meist die Bragg-Gleichung verwendet. Sie ist das Aquivalent der Laue-Bedingung

fiir das reale Gitter:
n-A =2dpsin® , n € N 3.6)

Wihrend in der Ewald-Konstruktion alle moglichen Rontgenbeugungen enthalten sind, gibt
es oft verwendete Messgeometrien, die eigene Bezeichnungen tragen. In Abb. [3.7] sind diese

mit ihrer jeweiligen Scanrichtung dargestellt:

0/26-Scan
0
I
I

®-Scan(|»  76-Scan
| Ve
1 /
Iy
7
(hkil)

- ~

Abbildung 3.7.: Veranschaulichung der verschiedenen XRD}Scanarten welche am Punkt (hkil) unter
Einhaltung der Laue-Bedingung durchgefiihrt werden kdnnen.

Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Messgeometrien werden fiir ein besseres
Verstandnis spéter detaillierter erlautert.

Rontgenbeugung an einem unendlichen periodischen Gitter ohne Stérungen sollte laut dy-
namischer Theorie einen sehr schmalen Rontgenreflex (Darwin-Kurve) erzeugen. Bei realen
Messungen haben die Rontgenreflexe immer eine groflere Breite, welche auf verschiedene Fak-
toren wie Auflésung der Rontgenapparatur, Inhomogenitéiten der Mischung, mikroskopische
Verspannung (Versetzungen, Fehlstellen etc.), endliche Ausdehnung des Kristalls (Grenz-
flichen, KristallitgroBe, Schichtdicken) und Temperatur zuriickzufithren sind.

Fiir die hier untersuchten Strukturen ist insbesondere die geringe Ausdehnung des Kristalls
(diinne Schichten) und die Inhomogenitit der Mischung von Bedeutung. Zusétzlich sei dar-
auf hingewiesen, dass die hier verwendeten GaN-Puffer keine Einkristalle, sondern durch
Heteroepitaxie entstandene Schichten sind. Diese setzen sich, bedingt durch die anféngliche

Koaleszenz, aus verschieden groflien hexagonalen Kolumnen zusammen, welche zueinander
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verdreht und verkippt sein konnen. Dies wird als Mosaizitédt bezeichnet und mit abnehmen-
der Mosaizitat steigt die Qualitdt des GaN-Puffers. Idealerweise entspricht die Lénge der
Kolumnen der Dicke des Puffers und ihr Durchmesser ist moglichst grof3. Die Grenzflichen
zwischen den verdreht und verkippten GaN-Kolumnen werden als Kleinwinkelkorngrenzen
bezeichnet. Wird eine Alln(Ga)N-Struktur auf einen GaN-Puffer aufgewachsen, so wird in

der Regel ihre Mosaizitéit der des Puffers entsprechen.

©/20-Scans

Bei einer ®/20-Messung wird bei monochromatischer Wellenlédnge A die Probe um den Win-
kel @ gedreht. Der Detektor wird synchron verfahren, so dass immer @ = ® gilt. Der Ein-
fallswinkel ist also ® und der Winkel zwischen dem einfallenden und dem detektierten Strahl
20, was der Methode den Namen ©®/20 gibt. Unter der Bedingung @ = ® werden nur sym-
metrische Reflexe detektiert, da sich nur der Betrag von K, aber nicht seine Richtung &ndert.
0/20-Messungen wurden im Rahmen dieser Arbeit meist am (0002)- und am (1010)-Reflex
durchgefiihrt. Da K fiir (0002) in Wachstumsrichtung und fiir (1010) in der Wachstumsebene
orientiert ist, sind die Diffraktometer jeweils fiir die zu messende Orientierung aufgebaut.

Eine Skizze des fiir die hochauflésenden Messungen des (0002)-Reflexes benutzen Seifert

XRD 3003 HR Diffraktometers mit allen fiir den Strahlengang wesentlichen Komponenten
zeigt die Abb.

Analysator-
Kristall

Rontgen-
rohre (Cu)

Detektor

4-fach Bartels-
'‘Absorber Monochromator

Parabol- ,&w
spiegel e

Abbildung 3.8.: Strahlengang des Diffraktometers fiir hochauflosende @/2® Messungen mit allen
optischen Komponenten.

Die Rontgenrchre mit Kupfer-Anode erzeugt auf einem 0.04x12 mm ausgedehnten Brenn-
fleck einen Strahl mit 6° Divergenz, welcher, um eine auf den Detektor abgestimmte In-
tensitéit zu erreichen, durch einen automatisch gesteuerten Absorber um mehrere Poten-
zen abgeschwiicht werden kann. Die Divergenz des Strahls wird durch einen parabolisch
gekriimmten Multilayerspiegel verringert, um eine moglichst hohe Intensitéit in den Mono-

chromator einzukoppeln. Der 4-fach Bartels-Monochromator aus Germaniumkristallen in



3.2. Analysemethoden

31

(220)-Orientierung reduziert die Divergenz des Strahls weiter auf 12” und monochromisiert
das Licht auf A=1.5405A (Cu-Kgq1). Der an der Probe gebeugte Strahl passiert auf dem Weg
zum Detektor einen weiteren in Raumrichtung monochromisierenden Analysatorkristall aus
Ge(220). Dieser reduziert die Divergenz des gestreuten Lichts auf 207, filtert alle inelas-
tisch gestreuten Anteile des Lichts und bestimmt die 2@-Winkelauflosung. Als Detektor
fungiert ein Szintillationszdhler. Durch die mehrfache Filterung und Divergenzreduktion der
Rontgenstrahlung kénnen mit dem beschriebenen Diffraktometer Messungen mit sehr hoher
Auflésung durchgefiihrt werden, weshalb Messungen in dieser Konfiguration high resolution
X-Ray diffraction (HRXRDI) genannt werden.

Sollen die Netzebenen, welche senkrecht zur Probenoberfliiche ausgerichtet sind, untersucht
werden, so wird der Rontgenstrahl unter einem sehr kleinen Winkel a streifend auf die Pro-
benoberfliche gefiihrt. Der @/20@-Scan in dieser Streugeometrie wird als gracing incidence
X-Ray diffraction bezeichnet. Nur die evaneszent in den Kristall eindringenden
Lichtanteile tragen zum Rontgensignal bei, da das in den Kristall gebrochene Licht nicht
detektiert wird. Die Eindringtiefe der evaneszenten Welle ist sehr gering (< 5am), woraus
ein kleines Beugungsvolumen und ein entsprechend geringes Signal resultiert. Ihr Maximum
wird beim dem Winkel der Totalreflektion . erreicht, welcher fiir A=1.5405A und die Me-
dien Luft/GaN a. =~ 0.4° ist. Uber den Winkel o kann zusitzlich die Eindringtiefe der Welle
beeinflusst werden, womit gezielt Informationen aus unterschiedlichen Tiefen nahe der Pro-
benoberfliche gesammelt werden kénnen.

Wichtig fiir die Messungen im streifenden Einfall ist eine geringe Oberflichenrauigkeit der
Probe. Bei einer rauen Probenoberfliche iiberschreiten zwangslaufig Bereiche der Oberflache
den Winkel der Totalreflektion und die Strahlung dringt tief in die Probe ein. Das Licht
kann dann nach einer mehrfachen Beugung an entsprechend geneigten Stellen die Probe
wieder verlassen und wird gegebenenfalls detektiert. Eine raue Oberfliche kann somit zu
einer starken Storung des Signals fiithren, was bei der Interpretation der Ergebnisse unbedingt
zu beachten ist.

Der Aufbau des verwendeten Diffraktometers mit einem Seifert URD6-Goniometer in
[GIXRDIStreugeometrie ist in Abb. [3.9)dargestellt, wobei zusétzlich die an der Entstehung des
(1010)-Reflexes beteiligten Kristallebenen illustriert werden (Inset). Die Réntgenstrahlung
wird auch bei dieser Anlage mit einer Cu-Feinfokus-Réntgenrohre erzeugt. Um den Winkel o
einzustellen, wird die Rontgenrdhre in z-Richtung verschoben. Da die detektierte Intensitét
in dieser Geometrie klein ist, wird auf eine Monochromisierung des Lichts verzichtet. Damit
enthilt der einfallende Strahl neben den Cu-Kgj-Linien auch die Cu—KB—Linien und das
Bremsspektrum (Untergrund). Die Divergenz des Strahls wird sowohl im einfallenden wie

auch im ausfallenden Strahlengang mit Soller-Kollimatoren (senkrecht zur Probenoberflidche)
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Abbildung 3.9.: Strahlengang des URD6-Diffraktometers fiir @/2® Messungen im streifenden Ein-
fall [74] und die Orientierung der [1010]-Netzebenen zur hexagonalen Basalfliche
(Inset).

und Blenden (parallel zur Probenoberfliche) begrenzt.

Der Soller-Kollimator besteht aus einer Rohre mit parallel angeordneten Blechen und be-
grenzt die Divergenz des Strahls auf 0.15°, womit die horizontale Ausdehnung des Strahls auf
der Probe annéhernd der Breite des Brennflecks entspricht (12mm). Die Probe wird bei der
Messung senkrecht zur Oberfliche um den Winkel @ gedreht. Der Detektor, ein Szintillati-
onszéihlrohr, wird wie bei einem ®/2@-Scan iiblich, doppelt so schnell wie die Probe verdreht
(0 = ). Aufgrund des Charakters der evaneszenten Welle sind tiefenabhéngige Messungen
moglich. Dafiir wird die Rontgenrohre in z-Richtung verschoben und dadurch der Winkel o
verdndert. Unter verschiedenen Winkeln o werden dann ®/20-Scans durchgefithrt. Wird mit
zunehmendem @ die Eindringtiefe erhdht, so ist das detektierte Signal immer das Integral
tiber das gesamte Beugungsvolumen.

Fiir diese Arbeit sind die Réntgenuntersuchungen am (1010)-Reflex von erheblicher Bedeu-
tung, weil nur durch die Messung der a-Gitterkonstante der Verspannungszustand der er-
zeugten Schichten eindeutig festgestellt werden kann. Um zu bestimmen, ob eine Schicht
wirklich pseudomorph zum iiberwachsenen Puffer ist, reicht es nicht alleine, das Maximum
des (1010)-Reflexes zu beachten. Oft zeigen die Reflexe in ihren Flanken Schultern, welche

auf eine partielle Relaxation des Materials schlieflen lassen. Diese erkennt man am besten
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in direktem Vergleich mit dem (1010)-Reflex eines Beugungsbildes des reinen Puffers. Der
Reflex einer vollstindig relaxierten Probe ist dagegen einfach zu identifizieren, da er als
eigenstéindiger Reflex sichtbar ist.

Des Weiteren ist meist eine Bestimmung der a-Gitterkonstante notwendig, um die Kompo-
sition von terndrem Material zu bestimmen. Fiir voll relaxierte ternéire Schichten reicht zur

Bestimmung der Komposition die Vegard’sche Regel:
axy = (1 —x)ax +xay 3.7)

Bei verspannten Schichten kann dagegen die Komposition nur mit Kenntnis der a- und

(0002)- wie auch [GIXRD|1010)-

Messungen notwendig sind. Unter Verwendung des Poissonverhéltnisses v und des Ausdrucks

c-Gitterkonstante ermittelt werden, wofiir sowohl [HRXRDI

ac( 1+v)7acg 7agcv

X (3.8)

- Y Y . X .
acy —acy —ag cV+ag cv

kann das exakte Mischungsverhiltnis x der Komponenten X und Y errechnet werden [75].

Ist die Komposition bekannt, wird der exakte Grad der Verspannung bestimmt durch den
Ausdruck:

Substrat

S(x) = ad

a(1—x) +a¥ x—qaSubsirai 1 (3.9)
Die Komposition wurde fiir fast alle im Rahmen dieser Arbeit erzeugten Schichten bestimmt,
weshalb fiir diese Proben immer auch die beiden komplementéren ®/2@-Scans durchgefiihrt
wurden. Die angegeben Zusammensetzungen stammen, so weit nicht anders gekennzeichnet,

aus eben diesen Rontgenanalysen.

w-Scans

Beim ®-Scan wird die gleiche Beugungsanordnung wie bei einem ®/20-Scan verwendet,
wobei nur @ verdndert wird. Wahrend sich die Richtung des Streuvektors um A® dreht,
bleibt der Betrag des Streuvektors |20| konstant. In den Raum des Kristallgitters iibertragen
bedeutet dies, dass sich die Orientierung der zum Reflex beitragenden Gitterebenen um Aw
verdreht, wihrend ihr Abstand d konstant bleibt. Die Halbwertsbreite eines @-Scan liefert
damit eine Aussage iiber die statistische Orientierung der Netzebenen mit dem Abstand d.
®-Scans wurden im Rahmen dieser Arbeit um die (0002)- und (1010)-Reflexe verschiede-
ner Strukturen durchgefiihrt. Hierbei kann in der (0002)-Geometrie die Verkippung und in
der (1010)-Geometrie die Verdrehung der Kolumnen quantifiziert werden, wie in der Abb.
veranschaulicht wird. Mit @-Scans kann somit die Mosaizitét einer Struktur analysiert

werden.
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Abbildung 3.10.: Verdrehung und Verkippung einzelner hexagonaler Kristallite [76].

reciprocal space map (RSM)

Ein[RSMlist eine Kombination von ®/20- und ®-Scans, bei welchem um eine Serie reziproker
Gitterpunkte G o-Scans durchgefithrt werden. Dabei rastert der Detektor einen Winkelbe-
reich 20 und bei jedem Schritt wird ein @-Scan durchgefithrt. Durch Zusammenfiihrung
der Scans entsteht ein Bild, welches als Achsen ¢, in Scanrichtungen 2@ und ¢, in Scan-
richtung @ hat. Die Beugungsintensitit wird als Falschfarben dargestellt. Da sich das Bild
aus dquidistanten Punkten g.,[1/nm] zusammensetzt, kann das Winkelraster laut Bragg-
Bedingung nicht dquidistant sein, sondern errechnet sich aus g, = %sin(e)sin(a) —0) und
q: = % sin(0)cos(w — O).

[RSMk kénnen sowohl an symmetrischen als auch an asymmetrischen Reflexen durchgefiihrt
werden. Wie beim @-Scan um einen symmetrischen Reflex werden, bei einem symmetri-
schen Informationen iiber die Mosaizitit der Probe gewonnen. Bei einem asymmetri-
schen sind die Netzebenen, fiir welche die Bragg-Bedingung zutrifft, nicht parallel zur
Oberfliche orientiert. Deshalb sind in den Reflexen sowohl Informationen der a- als auch
c-Gitterkonstante des Kristalls enthalten. Liegen im asymmetrischen [RSM] zwei Reflexe auf
einer Geraden mit konstantem g, (oder gy), so haben die erzeugenden Gitterebenen die selbe
a-Gitterkonstante (oder c-Gitterkonstante). Anhand eines asym. [RSMl kann damit anschau-
lich demonstriert werden, wie sich die a-Gitterkonstante eines Materials in Abhéngigkeit von
der c-Gitterkonstante entwickelt. Im Rahmen dieser Arbeit ist es meist von Interesse, wel-
chen Verspannungzustand eine Alln(Ga)N-Struktur zum GaN-Puffer hat. Ist die Struktur
pseudomorph auf dem GaNN, so miissen alle Reflexe der Struktur auf der Geraden in Richtung
gy liegen, die dem ¢, des GaN entspricht.

Aufgrund der Darstellung ist es bei einem schwierig, kleine Schultern eines Reflexes zu
identifizieren. Soll eine Aussage dariiber getroffen werden, ob eine Schicht pseudomorph ist,
ist deshalb ein hoher auflssender GIXRD(1010)-Scan notwendig.
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3.2.2. Réntgenreflektometrie (XRR))

XBRR] wird verwendet, um die Schichtdicke, die Dichte und die inneren Grenz-
flichenrauhigkeiten von diinnen Schichten und Schichtsystemen zu analysieren. Dafiir wird
Rontgenlicht im Winkel @ auf die Probe gestrahlt und die reflektierte Strahlung in einem
Raumwinkel 2@ detektiert. Die Reflexion des Rontgenlichts folgt den Gesetzen der Optik
(Fresnel-Gleichungen), wobei fiir die Reflexion der Rontgenstrahlung nicht der Unterschied
in der elektrischen Suszeptibilitdt der Materialien, sondern ihre unterschiedlichen Elektronen-
dichten verantwortlich ist. Bei der Reflexion an diinnen Schichten entstehen winkelabhéngige
Interferenzmuster, welche die Intensitét der spekular reflektierten Strahlung &dquidistant mo-
dulieren. Anhand des Abstands der Modulationen kann die Dicke der einzelnen Proben-
schichten errechnet werden, wobei eine Auflésung in Gréfenordnung der Rontgenwellenlénge
erreicht werden kann (/0.2nm). Fiir den Abstand zwischen zwei Modulationen n und n+1

gilt dabei nédherungsweise:

~ A 1
dmto 1o (3.10)

Die Intensitdt der spekuldr reflektierten Strahlung wird durch Rauigkeit geddmpft, wobei
sowohl die chemische (Inhomogenititen) wie auch die kristallographische Rauigkeit (Topo-
graphie) zur Dampfung beitragen. Wihrend die Oberflichenrauigkeit der Probe die Ge-
samtintensitdt der reflektierten Strahlung reduziert, ddmpft die Rauigkeit an den inneren
Grenzflichen nur die Amplitude der Modulationen. Dies erméglicht es, anhand von Simula-
tionen des Reflexionsscans eine rms-Rauhigkeit der inneren Grenzflichen zu ermitteln. Die
Dichte einer Schicht kann iiber den Sprung der Elektronendichte an der Grenzfliche be-
stimmt werden, da sich analog zur optischen Reflexion der Totalreflexionswinkel @, mit dem
Brechungsindexsprung éndert. Ist die Elektronendichte der ersten Schicht bekannt, kann aus
o, die Elektronendichte der zweiten Schicht errechnet werden. Eine Umrechnung der Elek-
tronendichte in Dichte erfolgt dann mit Hilfe eines bekannten Verhéltnisses Dichte/Elek-
tronendichte. XRRI bietet damit die Moglichkeit, zerstorungsfrei und kontaktlos die Dichte
ultradiinner Schichten zu vermessen. Die Reflexionsscans von Proben, welche aus mehreren
Schichten bestehen, sind meist so komplex, dass eine Auswertung nur durch Simulationen
der Spektren mit Hilfe entsprechender Software moglich ist.

Eine schematische Darstellung der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten
Rontgenreflexionsapparatur ist in Abb. wiedergegeben. Es wird immer die spe-
kuléire Reflexion vermessen (@ = @), weshalb der Detektor doppelt so schnell wie die Probe
gedreht wird (®/2@-Scan). Als Strahlungsquelle wird eine Kobalt-Rontgenrohre eingesetzt,
welche mit einem Absorber automatisiert, um mehrere Potenzen abgeschwécht werden kann.

Die Divergenz des einfallenden Strahls ist durch eine Blende reduziert, welche moglichst
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Abbildung 3.11.: Strahlengang des Aufbaus fiir XRR-Messungen.

nah an die Probe positioniert wird (Blende 1). Der reflektierte Strahl passiert auf dem
Weg zum Detektor zwei weitere Blenden, welche die an der Luft gestreuten Anteile der
Rontgenstrahlung reduzieren (Blende 2) und die Divergenz in der Detektion begrenzen
(Blende 3). Der Graphit-Monochromator (Analysatorkristall) monochromisiert auf die
Wellenldnge von Cogg = 1.79A und filtert dafiir Cokp, inelastische Streuanteile und die

Bremsstrahlung.
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3.2.3. Rasterelektronenmikroskopie (REMI)

Bei der Rasterelektronenmikroskopie (REM]) wird die Oberfliche des zu untersuchenden
Objekts mit einem fokussierten Elektronenstrahl zeilen- und spaltenweise abgerastert. Die
eingestrahlten Elektronen wechselwirken mit den Atomen des Festkorpers auf verschiede-
ne Art und Weisen, welche in Abb. schematisch sortiert nach ihrer Eindringtiefe, als
Anregungskeule dargestellt sind.

Priméarelektronen (ca. 15keV)

Augerelektronen (1-2nm), AES
Sekundarelektronen (10-100nm), REM

Ruickstreuelektronen (0.5-2.5um), REM

char. Réntgenstrahlung, EDX

Bremsstrahlung (1-5pm)

Réntgenfluoreszenz (10um), ESMA

Elektrolumineszenz, CL

elastisch gestreute .
Elektronen, TEM unelastisch gestreute
Elektronen, EELS

Abbildung 3.12.: Signalquellbereich eines anregenden Elektronenstrahls in einem Festkorper. Die
unterschiedlichen Signale bilden die Grundlage fiir eine Vielzahl von Messmetho-
den. Bei der[REM] werden die Riickstreu- und Sekundérelektronen detektiert.

Die Anregung eines Festkorpers mit einem fokussierten Elektronenstrahl bildet damit die
Grundlage fiir eine Vielzahl von unterschiedlichen Analysemethoden.

In der Rasterelektronenmikroskopie werden entweder Riickstreuelektronen (REl) oder Se-
kundirelektronen (SE) als Messsignal detektiert, wobei die [RE] elastisch oder unelastisch
am Kernpotential der Atome gestreut werden und ionisierte Hiillelektronen sind. Da die
[REl auch nach oft mehrfacher elastischer Streuung am Kernpotential noch iiber eine hohe
Energie verfiigen, kénnen sie ohne Absaugung detektiert werden, wobei das maximale Si-
gnal erreicht wird, wenn die Oberflichennormale in Richtung des Detektors zeigt. Da diese
Art der Detektion dhnlich der gewohnten Strahlenoptik ist, entspricht der Seheindruck von
[RElBilder, dem Bild eines matten Korpers mit Licht- und Schatteneffekten. Da ein Grof-
teil der Elektronen am Kernpotential elastisch gestreut wird, verlieren die Elektronen einen

Teil ihrer kinetischen Energie als Bremsstrahlung, wobei der Energieverlust und Streuwin-
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kel vom Wechselwirkungsquerschnitt von Elektron und Kern bestimmt sind (Rutherford-
Streuung). Die Wahrscheinlichkeit fiir ein Elektronen, aus der Oberfliche zuriickgestreut zu
werden, ist deshalb abhéngig von der Kernladungszahl Z, wobei fiir die Gesamtriickstreurate
n niherungsweise 1 = v/Z gilt und damit Riickschliisse auf die chemische Zusammenset-
zung gezogen werden konnen. Werden zwei in unterschiedliche Raumrichtungen orientierte
RE-Detektoren eingesetzt, so kann aus der Bildung des Summensignals der Materialkontrast
und aus dem Differenzsignal der Topographiekontrast hervorgehoben werden. Da wie Abb.
zu entnehmen der rdumliche Bereich, aus denen [RE] detektiert werden, grof ist, ist die
rdumliche Auflésung bei RE-Bildern im Gegensatz zu SE-Bildern begrenzt.

Bei [SEFAufnahmen ist die kinetische Energie der Elektronen viel geringer und nur ober-
flichennah erzeugte Elektronen kénnen die Probe verlassen. Die Auflssung von [SEFBildern
ist deshalb dhnlich der Ausdehnung des Priméirelektronenstrahls. Da die Anzahl der [SEl
viel kleiner als die der [RE] ist, miissen diese zur Detektion durch ein elektrisches Feld ab-
gesaugt werden, weshalb die Austrittsrichtung unbekannt ist. Trotzdem zeigen [SE}Bilder
einen deutlichen Topographiekontrast, da der Signalquellbereich durch Neigung der Ober-
flichennormale zum Primérelektronenstrahl bestimmt wird. Zeigt die Oberflichennormale
in Richtung des Primérelektronenstrahls, ist dieser minimal und steigt bei Verkippung um
1/cosa. Auch sind Kanten in [SE}Bildern deutlich sichtbar, da die Elektronen hier an mehre-
ren Oberfléichen austreten kénnen. Im Gegensatz zu [RE] hat die Ordnungszahl des Materials
keinen entscheidenden Einfluss auf die Anzahl der[SEl Diese wird stérker durch chemische wie
auch kristallographische Eigenschaften des Materials nahe der Probenoberfliche bestimmt.
Auch bei[SEFBildern ist deshalb ein Materialkontrast zu erkennen, welcher aber nicht wie bei
[RElBildern Aufschluss auf die Ordnungszahl, sondern eher auf die Kristallorientierung und
Reinheit (Oxidation) schlieflen lésst. Gerade bei schlecht leitenden Materialien wie Halblei-
tern ist die Untersuchung mittels [SEl oft vorteilhaft, da durch die Absaugung der Elektronen
ihre Ausbeute hoher ist als die der [RElund bei einem kleineren Primérelektronenstrahlstrom
die Probe weniger stark aufgeladen wird. Dies gilt insbesondere auch fiir die im Rahmen die-
ser Arbeit untersuchten Alln(Ga)N-Heterostrukturen, weshalb hier ausschlieflich [SElBilder
gezeigt werden.

Samtliche Untersuchungen wurden von Herrn Dr. Hempel (Arbeitsgruppe Prof. Dr. Christen)
an einem Hitachi S4800 field emissions raster electron microscope (EEREM]) durchgefiihrt.
Dieses hat gegeniiber einem klassischen [REMlden Vorteil einer deutlich kleineren Strahlbreite

bei einem stark reduzierten Strahlstrom.
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3.2.4. Rasterkraftmikroskopie (AEM])

Bei der Rasterkraftmikroskopie wird die Oberfliche einer Probe mit einer idealerweise mo-
noatomaren Spitze abgetastet, ohne dass dabei wie bei anderen Verfahren (REM] [STM)) ein
Strom flieflen muss. Auf die Spitze wirken Van-der-Waals- und Coulombkrifte, weshalb die
Kraft auf die Spitze (Abb. von der Distanz zwischen Spitze und Probe abhéngt. Der
prinzipielle Aufbau eines [AFME ist im rechten Teil der Abb. zu sehen. Die Probe wird auf
einen x-y-z-Tisch positioniert, welcher wegen der kleinen Schrittweite im sub-Nanometer-
Bereich aus vier Piezokristallen aufgebaut wird (Piezoscanner). Kommt die Spitze, welche
an einem Federarm (Cantilever) befestigt ist, in die N&he der Probe, wird der Cantilever aus-
gelenkt. Die Auslenkung wird durch einen reflektierten Laserstrahl auf einen Array aus vier

Photodioden abgebildet, welches die Position in ein elektrisches Signal umwandelt. Wie in

T T T T T T T
Kontakt Modus
nicht Kontakt Modus |

Dioden-
arra

Piezoscanner

T

T

Abstand
Abbildung 3.13.: Die Kraft, welche auf die Spitze des Cantilevers bei Anndherung an die Probe wirkt
und der schematische Aufbau eines|AFMEk.

Abb.[3:13|dargestellt, gibt es zwei grundsétzliche Betriebsmodi, die sich im Abstand zwischen
Probe und Spitze unterscheiden:

Im Kontakt Modus (rot) wird der Cantilever von der Probe weggebogen, da bei diesem
Abstand die abstoflenden Coulombkrifte stiarker als die Van-der-Walls-Krifte sind. Ist die
Spitze im Vergleich zur Probe hart und die ausgeiibte Kraft grofl, so kann es zur Verfor-
mung der Probenoberfliche durch die Spitze kommen. Meist wird im Kontakt Modus die
z-Position der Probe entsprechend der Topographie so nachgeregelt, dass bei einer stabiler
Durchbiegung der Cantilevers der Laserstrahl auf dem Diodenarray ruht.

Im Nicht Kontak Modus (griin) dominieren die Van-der-Waals-Krifte, weshalb es zu

keiner Verformung der Probe kommen kann. Da die Van-der-Waals-Krifte mehre-
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re Grofenordnungen schwicher als die Coloumbkréfte im Kontakt Modus sind, wird
iiblicherweise der Cantilever nahe seiner Resonanzfrequenz in Schwingung versetzt und die
durch die Van-der-Waals-Krifte bedingte Dampfung der Schwingung gemessen. Auch in die-
sem Modus wird {iblicher Weise die z-Position entsprechend der Topographie verfahren und
die Dampfung damit konstant gehalten.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde bei den [AFMIUntersuchungen immer der nicht Kontakt
Modus gewéhlt, da im Kontakt Modus die Spitze sofort mit metallischem Indium kontami-
niert werden wiirde. Die Indiumablagerungen an der Spitze werden dabei so grof}, dass keine
sinnvollen Messungen durchgefiihrt werden kénnen. Auch im nicht Kontakt Modus kam es
oft schon nach der Messungen weniger Proben zu einer Verunreinigung der Spitze, weshalb
der Einsatz des[AFME zur Untersuchung der Probentopografie auf das notwendige Minimum

beschrankt wurde.
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3.2.5. Lumineszenzspektroskopie (PL] [CL])

Als Lumineszenzspektroskopie werden alle Methoden bezeichnet, bei welchen die optischen
FEmissionseigenschaften von Halbleitern untersucht werden. Dafiir werden im Halbleiter mit
Licht (PL)), elektrischem Strom (EL]) oder Elektronenstrahl (CLl) Elektronen-Loch-Paare er-
zeugt. Bei der strahlenden Rekombination der Elektronen und Locher entsteht Licht, welches
in der Regel spektral aufgelost detektiert wird. Aus Position und Form der Lumineszenzban-
den lassen sich dann Riickschliisse auf verschiedene Materialeigenschaften des Halbleiters
ziehen. Auch die Verdnderung der Lumineszenz unter dufferen Umwelteinfliisssen (Tempera-
tur, Druck, externe Felder usw.) oder bei Anderung der Anregungsbedingungen (Leistung,
Energie, Zeit usw.) ermoglichen weitgehende Erkenntnisse iiber das Material.
Um die Lumineszenzspektren der hier untersuchten Strukturen deuten zu konnen, ist ein
grundlegendes Versténdnis iiber die an der Lumineszenz beteiligten Prozesse notwendig.
Wesentliche, fiir diese Arbeit relevante Prozesse sollen deshalb im Folgenden kurz diskutiert
werden.
Die Lumineszenz der Nitride entsteht durch Zerfall von freien oder gebundenen Exzitonen,
durch Donator- Akzeptor-Uberginge oder der Rekombination von an tiefen Storstellen gebun-
dener Ladungstriager. Dabei entstehen charakteristische Lumineszenzbanden, welche sich in
drei Bereiche unterteilen:
e Bandkantennahe Emission: Rekombination von freien/gebundenen Exzitonen und de-
ren Phononrepliken.
e Donator-Akzeptor-Paarbande: Rekombination der an flachen Donatoren und Akzepto-
ren gebundenen Ladungstréager.
e Tiefe Storstellen: Einer der an der Rekombination beteiligten Ladungstrdger war an
einer tiefen Storstelle gebunden
Die beiden niederenergetischen Lumineszenzbanden werden zusammenfassend als Defektban-
den bezeichnet, da sie durch die Wechselwirkung mit Kristalldefekten entstehen. Anhand der
Charakteristik der Defektbanden kénnen vielfiltige Riickschliisse auf die kristalline Qualitét
und die Haufigkeit von kristallinen Storstellen gezogen werden [77]. Bei guter Kristallqua-
litdt wird die Lumineszenz durch die bandkantennahe Bande dominiert, wobei aufgrund der
hohen Bindungsenergie des Exzitons (GaN =~ 26meV) der Zerfall der freien Exzitonen fast
bis Raumtemperatur der bestimmende Rekombinationsmechanismus fiir GaN ist [78].
Die Ubergangsenergie berechnet sich mit

2
1o = Egap(0) — ¢I7 —Ex —m-Ep (3.11)

wobei _iblrz die Verminderung der Bandliicke bei Anstieg der Temperatur nach Varshni

[79] beschreibt, Ex die Bindungsenergie des Exzitons und m-Ep die m-fache Energie des
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Phonons (Erp ~ 92meV, m=0,1,2,...) ist. Zusétzlich verbreitert die exzitonische Lumineszenz
mit steigender Temperatur exponentiell. Bei Raumtemperatur ist die Halbwertsbreite der
exzitonischen Lumineszenz von GaN or ~ 25meV [80)].

Werden die Nitride zu ternédren- oder quaterndren Mischverbindungen legiert, so bleibt die
Lumineszenz primér exzitonischen Ursprungs, aber sie verbreitert und verschiebt sich auf-
grund der erhdhten Unordnung im Kristall deutlich. Die Verbreiterung aufgrund rein sta-
tistischer Unordnung in der Kationenplatzbesetzung wird als alloy broadening bezeichnet.
Unordnung, die nicht rein statistischer Natur ist, hat eine weitere Reichweite und wird
meist auf die schlechte Mischbarkeit der bindren Materialien zuriickgefiithrt. Sind die Be-
reiche klein, so spricht man von clustering, sind sie grofler, von Phasenseparation (siehe
Kap. [4.2.3)). Entmischung tritt vorrangig bei indiumhaltigen Nitriden auf, welche eine breite
Mischungsliicke haben. Alle Ungleichverteilungen von Metallkationen bewirken eine Verbrei-
terung und Verschiebung der Lumineszenz, da durch sie lokal die Bandliicke veréndert wird
[81]. Die Schwankungen der Bandliicke werden als Potentialfluktuationen bezeichnet. Um
abzuschiitzen, welchen Anteil rein statistische- und andere Fluktuationen auf die Verbreite-
rung der Bandliicke haben, kann auf Berechnungen zuriickgegriffen werden, die nur das alloy

broadening berticksichtigen. Coli [82] hat mittels des Ausdrucks

o = 04150 \/81n2x(1 —x) (3.12)

4ray,

das alloy broadening fiir AlGaN (bulk) in Abhéngigkeit von der Aluminiumkonzentration
x berechnet, wobei V., das Volumen der Einheitszelle und a,., der Bohrradius des Exziton
ist. Die Verbreiterung wird fiir Al,Gaj_N maximal Gy, ,,Gag N = 35meV bei x =0.77. Ana-
log durchgefiihrte Berechnungen fiir InGaN und AlInN ergeben 67, sGag N ~ 35meV und
OAly 1alng sV =~ 120meV . Die Halbwertsbreite 6 der Lumineszenz ist bei indiumhaltigen Nitri-
den oft viel grofler, wobei sie in Richtung des Maximums der Mischungsliicke ansteigt. Da
dies nicht alleine, mit alloy broadening und thermischen Verbreiterung zu erkléiren ist, ist
das Verlaufen der Lumineszenzbande auf Entmischung zuriickzufiihren.

Neben der Verbreiterung der Lumineszenz werden fiir die Legierungen oft erhebliche ener-
getische Abweichungen zwischen der theoretischen und der gemessenen Emissionsenergie
festgestellt. Dieser Unterschied, welcher oft Stokes-Shift genannt wird, wird teilweise durch
die Lokalisierung der Exzitonen in Potentialfluktuationen verursacht. Sind die Potentialfluk-
tuationen wie beim AlGaN niedrig, dann frieren die Exzitonen bei tiefen Temperaturen in
den Potentialfluktuationen aus [83]. Mit steigender Temperatur thermalisieren die Exzitonen
und die Lumineszenz folgt wieder dem Verlauf der Bandliicke. Die Verschiebung der Emissi-
onsenergie iiber der Temperatur wird in diesem Fall wegen ihres charakteristischen Verlaufs
als s-shape-artig bezeichnet. Insbesondere bei indiumhaltigen Verbindungen kénnen durch

Entmischung die Potentialfluktuationen so ausgeprégt sein, dass die Ladungstriager auch bei
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Raumtemperatur an ihnen gebunden bleiben. Dies kann zu einer erheblichen Rotverschie-
bung der Lumineszenz fiithren [78]. Insgesamt wird die Lokalisierung der Ladungstréiger als
ursichlich fiir die hohe strahlende Rekombinationsrate in den Nitriden erachtet, da sie eine
schnelle Diffusion der Exzitonen zu nichtstrahlenden Rekombinationszentren unterdriickt.
Dies erhoht die Lebensdauer der Exzitonen, weshalb die strahlende Rekombination wahr-
scheinlicher wird.
Bei [QW}Strukturen wird die Lumineszenz zusiitzlich durch interne elektrische Felder und
die Quantisierung der Ladungstriger beeinflusst. Interne elektrische Felder, welche bei pyro-
elektrischen Materialien wie den Nitriden immer auftreten, fithren zu einer Verkippung der
Béander. Dies fiihrt einerseits zu einer Reduzierung der effektiven Bandliicke und anderer-
seits, aufgrund eines reduzierten Uberlapps der Elektronen- und Lochwellenfunktionen, zu
einer verminderten strahlenden Ubergangswahrscheinlichkeit (QCSE]). Die Verschiebung der
Emissionsenergie aufgrund des kann bei einem internen Feld Fj,, und einer QW}Dicke
d aus

AE = —eFd (3.13)

errechnet werden. Intrinsisch im QW vorhandene Ladungstriager fithren zu einer partiellen
Abschirmung der Felder. Steigt die QW-Dicke, so nimmt diese Abschirmung zu, so dass ab
d =~ 5nm keine weitere Rotverschiebung der Lumineszenz mehr beobachtet werden kann [84].
Die Quantisierung der Ladungstréiger fiihrt zu einer gesteigerten Emissionsenergie. Fiir einen

[QW] mit internen Feldern (dreieckiger Potentialtopf) kann die energetische Verschiebung

2 1
OmheF;, \3 [ 1 1)\3
AEjp = —2m ) (—+— 3.14

= () (et a) o

e
berechnet werden [85], wobei m} und m; die reduzierten Elektronen- und Lochmassen sind.
In Abb. ist ein AlGaN/GaN{QW] schematisch dargestellt, wobei im linken Bild die
Abschirmung des Feldes durch Ladungstriger miteinbezogen wurde und im rechten Bild
nicht.

ndherungsweise mit

Zusammenfassend wird sowohl die energetische Position wie auch die Halbwertsbreite der
Lumineszenz durch viele verschiedene sich iiberlagernde Faktoren beeinflusst. Um diese dif-
ferenzieren zu konnen, kénnen Versuche unter unterschiedlichen Bedingungen durchgefiihrt
oder die Lumineszenz verschiedener Proben verglichen werden. Insbesondere der Vergleich
zwischen ortlich aufgeldsten Spektren erlaubt weitreichende Aussagen iiber die Homogenitét
von Proben. Wihrend hierfiir auf der nm- und pm-Skala die Proben mit (TEM-)CI] abge-
rastert werden, wird fiir die Untersuchungen gréerer Bereiche [PT] eingesetzt.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Messplatz aufgebaut, welcher es erlaubt, die Lumi-

neszenz von ganzen Wafer bis zu einer Groéfle von 6” zu mappen oder bei geringfiigiger
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Abbildung 3.14.: Schematisches Banddiagramm eine GaN /Al,Ga,_xN mit (links) und ohne
(rechts) Abschirmung durch intrinsische Ladungstriger nach Kim [86]].

Anderung des Strahlengangs Einzelspektren in einem Temperaturbereich von 10K bis ca.
600K aufzunehmen. Da die Mehrzahl aller Photolumineszenzuntersuchungen an diesem Ver-
suchsaufbau durchgefiihrt wurden, wird er stellvertretend fiir alle anderen Apparaturen zu
Messung der Lumineszenz kurz diskutiert. Fiir detaillierte Informationen zum verwendeten
[CT}Messaufbau wird auf die Dissertation von Dr. F. Bertram [87] verwiesen.

Die méglichen Strahlengiéinge des verwendeten optischen Aufbaus sind in Abb. [3.15] schema-
tisch dargestellt. Die Anregung erfolgt mit einem HeCd-Laser, welcher bei 325nm (E,.1. =
3.81eV) und 442nm (E.y2. = 2.81eV) bei einer Leistung von max. 40mW emittiert. Da iiber
die Bandkante des GaNs angeregt werden soll, wird mittels eines Interferenzfilters die 442nm-
Linie des Lasers ausgefiltert. Je nach Verwendungszweck kénnen die Strahlengéinge 1 (blau)
oder 2 (rot) gewéhlt werden, wobei fiir Strahlengang 1 die Spiegel 2a - ¢ aus dem Aufbau ent-
fernt werden. In diesem Fall wird die Probe welche in dem closed cycle-Kryostaten montiert
ist, angeregt. Die Probentemperatur kann im Kryostaten durch Kiihlung zwischen 10K und
ca. 600K variiert werden, wobei die Temperatursteuerung elektrisch durch ein Heizelement
erfolgt. Die Lumineszenz wird mit der Linse S1 in einem weiten Raumwinkel gesammelt und
parallelisiert. Die Linse E, deren Brennweite an die fokale Linge (300mm) des Spektrogra-
phen angepasst ist, bildet das Licht auf den Eintrittsspalt des Spektrographen ab, wobei
der Bandkantenfilter Wellenléingen > 328nm filtert. Der Spektrograph verfiigt tiber drei auf
einem Drehturm angebrachte Gitter, welche entsprechend der benétigten Auflésung gewéihlt
werden konnen (in der Skizze ist nur eines der Gitter dargestellt). Die Gitter haben 150, 300
und 2400 Striche pro Millimeter bei Blazewinkeln von 500, 500 und 240nm. Der zu erfassen-
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Abbildung 3.15.: Schematische Strahlengiinge des verwendeten [PL}FMessplatzes. Durch das Hinzu-
fiigen der Spiegel 2a - ¢ kann zwischen zwei verschieden [PL}Messverfahren und
Reflektionsspektrometrie gewihlt werden.

de spektrale Bereich ist durch die Auflésung des Gitters und {iber die einstellbare zentrale
Wellenlénge in der Mitte des Spektrums bestimmt. Fiir die Untersuchungen am Alln(Ga)N
wird meist das Gitter mit 300 Strichen bei einer zentralen Wellenldnge von 450nm verwendet.
Die Detektion erfolgt mittels einer CCD-Zeilenkamera, welche zur Rauschunterdriickung auf
-27°C gekiihlt wird.

Um die Verteilung der Lumineszenz iiber den gesamten Wafer analysieren zu kénnen, wurde
der beschriebene Messaufbau erweitert. Dafiir wurde der Strahlengang um die Spiegel a - ¢
modifiziert, ein x-y-z-Tisch eingebunden, eine entsprechende Ansteuerung gebaut und Steuer-
und Analysesoftware programmiert. Fiir [PT}Maps werden in den Strahlengang der Spiegel
2b und der halbdurchldssige Spiegel 2c gestellt und damit die Probe auf dem x-y-z-Tisch
angeregt. Das Verfahren in z-Richtung dient zur Justierung der Probe in den Brennpunkt
der Linse S2. Die Probe kann in x-y-Richtung in 10pm Schritten verfahren werden, womit die
Auflésung durch den Fokus des Lasers auf der Probe (@ ~ 300pm) beschrénkt ist. Die Detek-
tion erfolgt analog zum Strahlengang 1. Die gemessene Gesamtintensitit ist stark abhingig
davon, ob sich die Probeoberfliche im Fokus der Linse S2 befindet, weshalb bei stark ge-
kritmmten Wafern Messartefakte auftreten konnen. Mittels der Analysesoftware kénnen aus
den Finzelspektren die Wellenldnge der hochsten Intensitét, die hochste Intensitdt und die
integrale Intensitdt in spektral einschrinkbaren Bereichen fiir die gesamte Messfliche ermit-

telt, dargestellt und exportiert werden.
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Neben den PL-Messungen kénnen mit der Apparatur auch Reflektionsmappings durchgefiihrt
werden, wofiir als Lichtquelle die Strahlung einer parallelisierten Halogenlampe verwendet
wird. Da die Nitridschichten fiir Weifllicht weitgehend transparent sind, kommt es zu Fabry-
Perot-Interferenzen zwischen Substrat und Oberfldche, welche insbesondere bei Siliziumsub-
strat sehr ausgeprigt sind. Das reflektierte Licht wird dadurch moduliert und die spektrale
Position der Maxima kann automatisiert mittels einer Fourier-Transformation ermittelt wer-
den. Die Position des i-ten Maximas bei einer Wellenléinge A,.4 und einem Brechungsindex

ist n(Apear) durch

i 2"%;?) (3.15)
gegeben, so dass die Software aus mehreren Maxima die Schichtdicke fiir einen Messpunkt
interpolieren kann [88]. Die Reflektionsmessungen eigenen sich damit hervorragend, um die
Dicke der Nitridschichten iiber die gesamte Waferfliche zu bestimmen. Aus der Schicht-
dicke konnen dann weitergehende Riickschliisse auf die Wachstumsgeschwindigkeit und -

temperatur gezogen werden [89].



4. MOVPE-Wachstum und Eigenschaften
von Alln(Ga)N

Das MOVPEFWachstum der Nitride ist im Gegensatz zu dem der Arsenide [51], Phosphine
[90] und Antimonide [91] ein relativ junges Verfahren [92]. Aus historischer Sicht bereite-
ten der Mangel an Substraten fiir die Homoepitaxie und die p-Dotierung des GaN grofie
Schwierigkeiten. Mitte der 1980er wurde erstmals hochqualitatives GaN mittels
abgeschieden, wobei als Neuerung AIN-Nukleationsschichten auf Saphir eingesetzt wurden
[3]. Die gesteigerte kristalline Qualitit ermoglichte erstmals die p-Dotierung von GaN [03],
was zu einer Initialziindung fiir die Forschung an den Nitriden wurde. Ein weiterer Quan-
tensprung war schliefilich die thermische Aktivierung des Mg-Akzeptor [94], wodurch die
Locherkonzentration gesteigert werden konnte und die heutige industrielle Produktion von
nitridbasierten Lichtemittern erst erméglicht wurde.

Trotz der intensiven Forschung der vergangenen Jahre sind heute noch viele Fragen beziiglich
des MOVPEFWachstums der Nitride ungekléirt und bediirfen zur Klirung weiterer Anstren-
gungen. Besonders bei der terndren Verbindung AlInN und der quaternidren Verbindung
AllnGaN gibt es heute noch grofie Wissensliicken beziiglich ihrer Herstellung und ihrer phy-
sikalischen Eigenschaften. Dies ist insbesondere darin begriindet, dass die Wachstumsbedin-
gungen von InN und AIN sich stark unterscheiden, was die Synthese von AlInN und AllnGaN
erschwert.

In Abb. sind die Bindungsenergien und Schmelzpunkte der drei bindren Nitride darge-
stellt. Die Bindungsenergien nehmen von AIN iiber GaN zu InN ab, was sich direkt in der
Schmelztemperatur und Dekompositionstemperatur der bindren Verbindungen niederschlégt
(Abb. [1.1p). In allen Féllen ist die Dekompositionstemperatur viel kleiner als die Schmelz-
temperatur. Dieser Umstand bewirkt, dass Nitride nur unter extrem hohen Driicken aus der
Losung geziichtet werden koénnen [95].

Aus den relativ hohen Bindungsenergien und der hohen Fliichtigkeit des Stickstoffs ergeben
sich zwei gegensiitzliche Anforderungen an die Wachstumstemperatur: Fiir die Ziichtung
hochqualitativer Schichten ist eine hohe Temperatur notwendig, um eine ausreichend ho-
he Mobilitdt der metallischen Adatome zu gewihrleisten sowie ein darauf angepasstes V-

ITI-Verhaltnis, um Stickstoffvakanzen zu vermeiden [97]. Andererseits gebietet die niedrige
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Abbildung 4.1.: a) Bindungsenergie und Schmelzpunkt von AIN, GaN und InN [96] sowie b) Arr-
heniusplot der Dekomposition [36].

Dekompositionstemperatur der Nitride eine moglichst niedrige Wachstumstemperatur. Um
diesen Widerspruch zu 16sen wird im [MOVPEFProzess ein hohes Uberangebot an Gruppe-V-
Elementen bereitgestellt, wodurch der hohe Stickstoffdampfdruck kompensiert werden kann.
Trotzdem ist dieses Problem fiir das Wachstum von indiumhaltigen ternidren und quaternéren
Nitridverbindungen von entscheidender Bedeutung, da insbesondere bei InN der Stickstoff-
dampfdruck schon bei niedrigen Temperaturen sehr hoch ist. Entsprechend miissen diese
Verbindungen bei einem sehr hohen V-III-Verhéltnis gewachsen werden. Die unterschiedli-
chen Bindungsenergien der terndren Verbindungen haben auch einen starken Einfluss auf
das chemische Potential der Verbindung, weshalb die Wachstumstemperatur auf ihre Kom-
position einen entscheidenden Einfluss ausiibt.

Im vorliegenden Kapitel wird das[MOVPEl Wachstum der Verbindungen AlInN und AlInGaN
diskutiert. Neben dem Wachstum wird dabei auf die verschiedenen physikalischen Eigenschaf-
ten der Verbindungen eingegangen. Da grundsétzlich ein GaN-Puffer als Grundlage fiir das
weitere Wachstum dient, wird kurz das Wachstum von GaN auf Fremdsubstrate eingefiihrt.
Danach wird auf vorhandene Voruntersuchungen eingegangen und es werden die Ziele fiir das
Wachstum definiert. Um AlInN mit bestmdoglicher Qualitéit herzustellen, werden im folgenden
Abschnitt die verschiedenen Wachstumsparameter ausfiihrlich diskutiert und die Eigenschaf-
ten der Einzelschichten dargestellt. AbschlieBend wird der Einfluss der Verspannung auf die
Mischungsliicke und die thermische Stabilitdt des AlInN erortert. Dabei wird insbesondere

auch die kritische Schichtdicke des pseudomorphen Wachstums von AlInN auf GaN darge-
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stellt. Im Anschluss wird kurz {iber das Wachstum des AllnGaN und dessen physikalische
Eigenschaften berichtet.

4.1. MOVPE-Wachstum des GaN-Templates auf
Fremdsubstraten

Wie in der Einleitung zu diesem Kapitel schon erwihnt, ist die Herstellung von GalN-
Einkristallen schwierig. Deshalb werden meist Fremdsubstrate als Ausgangsbasis fiir den
epitaktischen Prozesses verwendet. Die Erforschung des Wachstums von GaN auf Fremdsub-
strate ist nicht Bestandteil der vorliegenden Arbeit, wird aber auf Grund ihrer Wichtigkeit
in einem kurzen Abriss trotzdem erwihnt, da GaN-Pseudosubstrate die Grundlage fiir alle
hier erforschten Heterostrukturen sind. Fiir ein tieferes Studium der Thematik empfehlen
sich die Arbeiten iiber das Wachstum auf Si(111)) [98], Si(100) [74], a — Al,O3(Saphir) [54]
und SiC [54]. Das Wachstum einer GaN-Pufferschicht teilt sich in drei Schritte auf - die

Niedertemperatur-Nukleation, die Koaleszenz und das anschliefende 2d-Wachstum. In der

Abbildung 4.2.: Schematischer Darstellung des Wachstumsverlaufs einer GaN-Schicht auf fehlange-
passten Substrat: I. Nukleationsschicht, II. Koaleszenzstufe, I1I. Zweidimensionales
Wachstum [99]]

Phase der Nukleation wird bei einer hohen Ubersiittigung der Gasphase mit den Ausgangs-
stoffen die Oberfliche bekeimt, wobei die freie Energie der Grenzfliche zwischen Substrat
und Schicht iiberwunden wird. Trotz der niedrigen Kristallqualitdt der Keimschicht hat sie
entscheidenden Einfluss auf die Qualitat des GaN-Puffers. Wichtige Kriterien sind hier ins-
besondere Kristallitdichte und ihre kristalline Qualitédt. Wird Saphir als Substrat eingesetzt,
kann mittels Ammoniak die Oberfléche zu einer diinnen AIN-Schicht nitridiert werden [100],
die anschlieend zweidimensional iiberwachsen wird. Wihrend fiir SiC- und Saphirsubstrat
AIN, AlGaN und GaN als Keimschicht eingesetzt werden kann, ist fiir Si-Substrate der Ein-
satz einer Garreichen Keimschicht ausgeschlossen: Ga und Si reagieren miteinander, was zur
Bildung von amorphem Si,N, und zu einer rauen Oberfliche (Ga-Tropfen, Muldenbildung)
fithrt [101]. Dies wird als melt-back etching bezeichnet.

Waéahrend der Koaleszenzphase werden die Kristallite der Keimschicht iiberwachsen, wobei

eine hohe Wachstumstemperatur und ein hohes V-III-Verhiltnis gewéhlt werden. Der Vor-
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gang des Uberwachsens erfolgt dabei selektiv - das heifit, dass die stabilen gegeniiber den
instabilen Phasen eine erh6hte Wachstumsrate aufweisen und diese verdréngen [102]. Das ho-
hes V-III-Verhiltnis fordert einerseits das laterale Wachstum und reduziert die Entstehung
von Stickstoffvakanzen. Eine hohe Wachstumstemperatur ist eine wichtige Voraussetzung,
um eine niedrige Defektdichte zu gewihrleisten.

In der Phase des 2d-Wachstums wird die koaleszierte Schicht dick iiberwachsen. Dabei wird
das V-III-Verhaltnis gegeniiber der Koaleszenzphase reduziert und eine méglichst hohe Tem-
peratur gewihlt. Ist das GaN tensil auf dem Substrat verspannt, wie bei Si(111) und SiC,
kénnen zur Spannungskompensation Niedertemperatur-AIN-Schichten in das GaN eingefiigt
werden. Sie verhindern nach dem Abkiihlen das Reiflen der GaN-Schicht und bewirken
zusétzlich eine Reduktion von Schraubenversetzungen [103].

In der Tab. sind die wichtigsten Materialparameter gebréuchlicher Substrate fiir die
Gruppe-1II-Nitride aufgelistet.

] \ GaN \ Saphir \ 6H-SiC \ Si(111) \
Kristallstruktur Wurtzit | Rhombohedral | Wurtzit | Diamond
Gitterkonstante a (A) 3.189 4.758 3.080 5.431
Gitterkonstante ¢ (A) 5.185 12.991 15.12 5.431
Gitterfehlanpassung GaN zu Substrat (%) - 13.2(30°rot.) | 3.5 -16.9
therm. Ausdehnungskoeffizient o (-107%/K) | 5.59 7.5 4.2 2.59
Elastizitdtsmodul E,(GPa) 478 455 440 166
therm. Leitfahigkeit (W/cm K) 2.1 0.23 3.8 1.56
elek.Leitfahigkeit p/i/n i p/iln p/iln

Tabelle 4.1.: Gitterkonstanten, Ausdehnungkoeffizienten, Elastizitdtmodule, Leitfdhigkeiten und Git-
terfehlanpassung von GaN und gebrduchlichen Substraten. [9]

ASchicht —ASubstrat
ASubstrat
berechnet, wobei es sich bei aggre; um die effektive Gitterkonstante des Substrats in der

Die in der Liste angegebenen Gitterfehlanpassungen wurden dabei mit Aa =

Wachstumsebene handelt. Neben der Gitterfehlanpassung ist der Unterschied der thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten von erheblicher Bedeutung, da sich bei Abkiithlung von
Wachstumstemperatur auf Raumtemperatur starke Verspannungen aufbauen kénnen.

Die fiir die Nitridepitaxie gebrauchlichen Substrate Saphir, SiC und Si(111), weisen beziiglich
ihrer Materialeigenschaften und der Qualitdt der GaN-Pufferschicht grofie Unterschiede auf,
die sie fiir verschiedene Anwendungen pridestinieren. So ist Saphir heute das meist be-
nutzte Substrat fiir die Herstellung von Leuchtdioden, GaN wird wegen seines hohen Prei-
ses ausschliefflich fiir Laserdioden eingesetzt und SiC wird wegen seiner guten thermischen
Leitfahigkeit hauptséichlich fiir die Herstellung von Hochleistungs{HFETE eingesetzt. GaN
auf Si(111)-Pseudosubstraten sind gerade in der Phase der Kommerzialisierung: Der grofie
Vorteil ist dabei die grofie Skalierbarkeit (Substrate bis 450 mm verfiigbar), die hohe thermi-
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sche und wenn erwiinscht hohe elektrische Leitfdhigkeit und die einfach Prozessierung. Dies
prédestiniert Si(111) als Substrat fiir die Epitaxie von [LEDb und die Herstellung von [HEETE.
Si(100) wird heute noch nicht kommerziell eingesetzt. Da es aber die heute gebriuchliche
Orientierung bei der Herstellung von CMOS-Bauelementen auf Si-Basis ist, konnten damit
Nitrid- und Silizium-basierte Bauelemente in einem Chip realisiert werden [74].

Im Rahmen dieser Arbeit wurden vornehmlich GaN-Puffer auf Si(111) gewachsen, wobei
fiir FETHStrukturen hochohmige Si-Substrate und GaN-Puffer (Eisen dotiert) und fiir reine
Wachstumsexperimente niederohmige Si-Substrate und undotierte GaN-Puffer verwendet
wurden. Die typische Struktur der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten GaN-Puffers aus
Si(111) ist in Abb. dargestellt. Allgemein gilt, dass die kristalline Qualitdt des GaN mit
zunehmender Pufferdicke steigt, da die Defektdichte, und die Verdrehung und Verkippung
der Kristallite sinken. Bei einer 14.6 pm dicken Schicht konnte anhand von einen (1010)
®-Scan (Twist) und einen (0002) w-Scan (Tilt) Halbwertsbreiten von 666 bzw. 252 arcsec
nachgewiesen werden [104]. Da das Wachstum von Schichten mit dieser Dicke zeitaufwendig
ist und viele Ressourcen verbraucht, wurden die AllnGaN-Schichten als Kompromiss aus
Qualitdt und Aufwand auf den hier dargestellten diinneren Puffern abgeschieden. Die Puffer
haben deshalb einen typischen Twist von 500 - 800 arcsec und einen Tilt von > 800 arcsec
[105]. Diese Werte konnten auch fiir hochqualitative AllnGaN-Schichten erreicht werden,
wobei diese pseudomorph auf dem GaN-Puffer sein miissen [106]. Damit ist klar, dass die
kristalline Qualitdt des GaN-Puffers limitierend auf die kristalline Qualitéit der erzeugten
AllnGaN-Schichten wirkt, was aber aus oben genannten Griinden in Kauf genommen werden

muss.

GaN
(~900nm)

LT-AIN
GaN
(~600nm)

HT-AIN
AIN-Seed

Si(111)

LMNMNIIMIMITIIINNL

Abbildung 4.3.: Typische GaN-Puffer auf dem die AlInN-Schichten geziichtet wurden, wobei, wie
hier dargestellt, das Substrat meist Si(111) war.
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4.2. MOVPE-Wachstum und Eigenschaften der ternaren
Verbindungen AlInN

Wie in der Einleitung zu diesem Kapitel bereits dargestellt, unterscheiden sich die beiden
Verbindungen AIN und InN hinsichtlich ihrer Bindungsenergien und Dekompositionstempe-
raturen erheblich, was sehr unterschiedliche Wachstumsbedingungen fiir die binéren Halblei-
ter zur Folge hat: Wéhrend AIN bei méglichst hohen Temperaturen (> 1200°C) und einem
relativ niedrigen V-III-Verhéltnis (< 1500) epitaktisch abgeschieden wird [107], muss InN
bei niedrigen Temperaturen (< 700°C) und einem sehr hohen V-III-Verhéltnis (> 30000)
gewachsen werden [64]. Das bedeutet, dass fiir das Wachstum von AlInN ein Kompromiss
zwischen den Wachstumsbedingungen der bindren Komponenten gefunden werden muss.
Fiir die Ziichtung von AlInN mit hohem Indiumanteil tritt dariiber hinaus die Schwierigkeit
auf, dass das Material zur Entmischung in Gebiete unterschiedlicher Indiumkonzentrationen
tendiert. Diese Mischungsliicke ist Inhalt mehrerer Publikationen [I08][109][110][19], wurde
aber bis dato experimentell nur unzureichend untersucht. Speziell fiir die Herstellung von
Bauelementen ist auch die kritische Schichtdicke des AlInN-Wachstums auf GaN wichtig,
bis zu der man vollverspanntes Material aufwachsen kann. Wird die kritische Schichtdicke
tiberschritten, so relaxiert die Schicht, was zu einem veranderten Wachstum fiihrt. Insbeson-
dere die thermische Stabilitit von relaxierten Strukturen ist reduziert, was das Uberwachsen
bei hoheren Temperaturen behindert.

Das vorliegende Kapitel gliedert sich wie folgt:

Zuerst werden die allgemeinen Prozessparameter fiir das Wachstum diskutiert und geklart,
wie sich hochqualitatives AlInN erzeugen ldsst. Danach wird auf Besonderheiten des Wachs-
tums von AlInN, wie Mischbarkeit und die kritische Schichtdicke von pseudomorphen Schich-
ten auf GaN, eingegangen. Abschlieffend werden die physikalischen Eigenschaften verschie-

dener ausgewéhlter Proben gezeigt.

4.2.1. Ausgangssituation und Ziele

Wihrend das Wachstum von [LM-AIInN] aufgrund seiner Relevanz fiir DBRs und VCSEL
schon gut erforscht ist [I11], ist iiber das Wachstum von AlInN mit anderen Kompositionen
wenig bekannt. Insbesondere die Epitaxie von AlInN mit hohen Indiumkonzentrationen ist
wenig erforscht. Dieser Umstand ist sicherlich auch auf die schwierigen Wachstumsbedingun-
gen zuriickzufithren. Fiir ein tiefergehendes Verstédndnis der Legierung sind Kenntnisse iiber
ihre Eigenschaften bei hoheren Indiumkonzentrationen dringend erforderlich.

Als Ausgangspunkt fiir die vorgestellten Untersuchungen dient eine Probenserie von
Al _InyN-Schichten, die in einem Konzentrationsbereich von 0.09 < x < 0.25 bei einer no-

minellen Schichtdicke von 25nm gewachsen wurden. Dafiir wurde die Wachstumstemperatur
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von 780°C bis 900°C variiert. Alle Proben wurden mit Indiumiiberschuss (200sccm), hohem
TMAI-Fluss (80sccm) und geringen NH3-Fluss (500sccm) gewachsen. Die strukturellen Ei-
genschaften der Serie wurden mittels und untersucht und die
®/20(0002)-Beugungsbilder sind in Abb. dargestellt. Rechts neben dem dominaten

) L 026 T—F—"—TFT—"——T—+—T T T
a XRD (0002) : - 1132 .
D) o024] m x = 1.132-0.0016*T
0.22 -
—_ 0.204
3 =
2 & 0.18-
% 780°C  © 0.16.
S 0.164
-
[ £ o]
8 % c 0.14-.
£ B 0.12-
0.10-
J900°C ]
——TT— 71 0.08 LR U S S U B
33.0 335 340 345 350 355 360 365 780 800 820 840 860 880 900

2Q (degree) temperature (°C)

Abbildung 4.4.: a) HRXRDI ®/20(0002)-Beugungsbilder einer Probenserie bei der die
Wachstumstemperatur variiert wurde. b) Mit steigender Wachstumstempe-
ratur sinkt der Anteil des eingebauten Indiums in die Schicht.

Beugungsreflex des GaN-Puffers bei 34.58°, sind die Reflexe des AlInN zu sehen, welche mit
steigender Prozesstemperatur zu hheren Winkeln verschieben. Dies entspricht einem sinken-
den Indiumgehalt. Durch Simulation der HRXRDI ©/20(0002)-Beugungsbilder konnten die
Indiumgehalte der Proben bestimmt werden, welche in Abb. dargestellt sind. In erster
Naherung sinkt der Indiumgehalt mit steigender Temperatur linear. Dieses Verhalten wird
auch fiir die ternére Verbindung InGaN beobachtet, wo die Zusammensetzung der Legierung
durch das chemische Potential und damit direkt durch die Wachstumstemperatur bestimmt
ist [52].

Dass in den [HRXRD|®/20(0002)-Beugungsbildern nur geringe Schichtdickenoszillationen zu
erkennen sind, zeugt von rauen Grenzflichen der AlInN-Schicht zu den umgebenden Grenz-
schichten, was auf eine mindere kristalline Qualitdt schlieBen ldsst. Die fehlenden Schicht-
dickenoszillationen schlieffen auflerdem eine Schichtdickenbestimmung anhand einer Simula-
tion der ©®/20(0002)-Beugungsbilder aus. Die Voruntersuchungen zeigen, dass fiir
ein besseres Verstdndnis des AlInN vorrangig zwei Ziele an das Material gestellt werden

miissen:
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e Die kristalline Qualitat des Materials muss verbessert werden.
e Der Indiumgehalt der Legierung muss erhéht werden, um die Materialparameter der

Legierung in einem maoglichst breiten Bereich untersuchen zu kénnen.

4.2.2. Erarbeitung allgemeiner Prozessparameter des AllnN-Wachstums mit
hohen Indiumkonzentrationen

Wie in den Grundlagen zum [MOVPEProzess schon ausfiihrlich beschrieben, gibt es ver-
schiedene theoretische Ansétze, die physikalischen Prozesse des Wachstums zu beschreiben.
Jeder Ansatz ist dabei eine starke Vereinfachung der realen physikalischen Prozesse und be-
sitzt einen eingeschriinkten Giiltigkeitsbereich. Trotzdem sind die theoretischen Ansétze sehr
hilfreich, weil sie auch eine phinomenologische Erklarung der Experimente liefern. Aus expe-
rimenteller Sicht ist der Satz der Regelparameter beim [MOVPE Wachstum zwar beschrinkt
(Fliisse, Druck, Temperatur, Triigergas), aber selbst in einem stark eingeschrinkten Ge-
biet ist es aus praktischen Griinden ausgeschlossen, den Einfluss aller Regelgréflen auf das
Wachstum zu untersuchen. Im Experiment wird deshalb in einer Serie ein Wachstumspa-
rameter gedndert und der Einfluss auf das erzeugte Material untersucht. Auch wenn das
Finzelexperiment dabei eine eindeutige Veréinderung der Materialeigenschaften bewirkt, so
ist es oft unmoglich, daraus einen dedizierten physikalischen Prozess fiir diese Verdnderung
zu identifizieren. Um die physikalischen Prozesse des Wachstums im Detail zu verstehen,
sind deshalb meist mehrere Einzelexperimente notwendig, die zueinander in Bezug gesetzt
eine phinomenologische Erkldrung liefern.

In diesem Abschnitt werden verschiedene Wachstumsserien vorgestellt, wobei immer eine
einfache AlInN-Schicht auf einem GaN-Puffer gewachsen wurde. Alle Serien wurden mit
Stickstoff als Trigergas gewachsen. Bei den angegeben Wachstumstemperaturen T handelt
es um die direkt unter dem Suszeptor gemessenen Temperaturen, da zum Zeitpunkt der
Experimente noch keine optischen Temperaturbestimmungen [112] auf der Waferoberfliche
moglichen waren. Um den Vergleich zwischen den Serien zu vereinfachen und die Unterschiede
klarzustellen, wird fiir jede Serie ein Satz der wichtigsten Regelparameter angegeben. Der in
der jeweiligen Serie gednderte Parameter ist dabei rot markiert.

Fir die FErarbeitung der allgemeinen Prozessparameter wurden insbesondere
Rontgenmessungen und FEREM-Messungen eingesetzt, da mit ihnen eine schnelle im
Institut jederzeit verfiigbare Moglichkeit der Materialanalyse gegeben ist. Aus diesem
Grund werden in diesem Abschnitt nur die Untersuchungsergebnisse dieser beiden Metho-
den préasentiert. Alle weiterfiihrenden Untersuchungen, die spiter an ausgewihlten Proben

mit anderen experimentellen Methoden durchgefiihrt wurden, werden zu einem spéteren
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Zeitpunkt in diesem Kapitel diskutiert.

Einfluss der Wachstumstemperatur

T p(mbar) | NHz(sccm) | TMALI (scem) | TMIn (scem) | Gesamtfluss (scem)
510-710 300 6000 25 250 7500

Da die Voruntersuchungen gezeigt haben, dass eine Reduktion der Wachstumstemperatur zu
einer Steigerung des Indiumgehalts der Legierung fiihrt, wurde dieser Ansatz weiter verfolgt.
Dafiir wurden verschiedene Serien mit niedrigeren Wachstumstemperaturen geziichtet. Um
dem bekannten Problem der niedrigen Ammoniakzersetzung bei geringen Temperaturen zu
begegnen (siehe 3.2), wurde der Ammoniakfluss auf die niedrigeren Wachstumstemperaturen

angepasst, um ein ausreichend hohes V-III-Verhiltnis zu gewihrleisten.

a) b)
S T T T
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Abbildung 4.5.: a) ®/20(0002)-Beugungsbilder einer Probenserie die bei niedrigen
Wachstumstemperaturen gewachsen wurde. Jede Probe weist mehrere AlInN-
Reflexe auf, was auf eine deutliche Entmischung hinweist. b) Auch anhand des
©/20(1010)-Beugungsbild der Probe die bei 580°C gewachsen wurde,
kann die Entmischung nachgewiesen werden. Um die a-Gitterkonstante des AlInN
zu fitten sind mindestens drei Pseudo-Vogt-Verteilungen notwendig.

Bei den gegebenen Wachstumsparametern ist das nominelle V-III-Verhéltnis =~ 8600.
[HRXRDI ®/20(0002)-Beugungsbilder dieser Serie sind in Abb. dargestellt, wobei der
Beugungsreflex des GaN bei 34.58° dominiert und die AIN-Keimschicht den Beugungsreflex
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bei 36.03° verursacht. Zu kleineren Winkel (31° - 34°) sind die Reflexe des AlInN zu erkennen.
Alle Proben weisen mehrere AlInN-Reflexe auf. Augenfillig ist, dass mit steigender Wachs-
tumstemperatur die AlInN-Reflexe deutlich stérker separieren. Dieses Verhalten ist in einer
Entmischung der Legierung in Phasen mehrerer Indiumkonzentrationen begriindet, welche
auch in den [GIXRDI ©/20(1010)-Beugungsbildern zu erkennen sind. Wegen ihrer Bedeutung
wird die Mischbarkeit im n#chsten Unterkapitel noch ausfiihrlich eroértert.

In Abb. ist exemplarisch das ©/20(1010)-Beugungsbild einer Probe
(T6=580°C) dargestellt, die mit vier Pseudo-Vogt-Verteilungen gefittet wurde, wobei im Fit
die Ky1- und Kgp-Strahlungen der Rontgenrchre beriicksichtigt wurden, wihrend der Kpg-
Anteil aus der Anregung gefiltert wurde. Die Anzahl der Pseudo-Vogt-Verteilungen zeigt,
dass die Probe mindestens drei verschiedene Indiumkonzentrationen aufweist. Wahrend der
Reflex bei 32.4° entweder durch den GaN-Puffer oder darauf pseudomorph gewachsenem
AlInN hervorgerufen wurde, sind die drei Reflexe bei niedrigeren Winkeln eindeutig dem
AlInN zuzuordnen. Da in die Halbwertsbreite der einzelnen Reflexe neben der Konzentra-
tionsverteilung auch die Verspannungsverteilung und die Kohirenzlinge (Korngréfie) ein-
gehen, kénnen aus ihr keine weiteren Riickschliisse iiber die Entmischung gezogen werden.
Dass insbesondere die Korngréfle die Verteilungsbreite deutlich beeinflussen kénnte, wird
bei Betrachtung der FEREM-Bilder in Abb. [4.6] deutlich, die die Bruchkante der Proben in

einem Winkel 60° zur Oberflichennormale zeigen:

LT

e,

T=510°C | T=580°C | T=620°C

Abbildung 4.6.: FEREM-Aufnahmen von vier Proben 60° zur Oberflachennormale. Das AlInN weist
bei allen Proben 3d-Wachstum auf. Mit zunehmender Wachstumstemperatur wichst
die GroBe der Pyramiden auf der Oberfliache.

Auf allen FEREM-Bildern ist zu sehen, dass das AlInN nicht durch ein zweidimensionales
Schichtwachstum (Frank-van-der-Merwe-Modus), sondern durch einen 3d-Wachstumsprozess
entstanden ist. Ob es sich dabei um ein Stranski-Krastanov- oder um ein Volmer-Weber-
Wachstum handelt ist unklar. Da alle Proben einen sehr hohen Indiumgehalt aufweisen,
treten grofie Verspannungen auf, die zu Stranski-Krastanov-Wachstum fithren kénnten. An-
dererseits ist es durch die geringe Mobilitiat des Aluminiums an der Oberfliche auch moglich,

dass es zur Keimbildung an der Oberfliche und damit zu Volmer-Weber-Wachstum kommt.
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FEine Erhohung der Wachstumstemperatur fithrt zu einer Vergroflerung und einer gleichzei-
tigen Reduktion der Kristallite, deren Form an Pyramiden erinnert. Wahrend bei 510°C
Wachstumstemperatur noch eine koaleszierte Schicht bestehend aus kleinen Pyramiden vor-
handen ist, sind bei 710°C deutlich groflere vereinzelte Pyramiden zu erkennen, die von einer
rauen Oberfliche umgeben werden. Die deutliche Korrelation zwischen der Pyramidengrofie
und der starken Ausprigung des (0002)-Reflexes bei 31.7° ldsst vermuten, dass der Indium-
gehalt der Pyramiden mit ihrer Grofle zunimmt.

Fiir die mit steigender Temperatur zunehmende Entmischung kommen verschiedene Griinde
in Betracht: Durch die hheren Temperaturen kommt es zu einer erhhten Oberflichenkinetik
der Adatome, was die Entmischung begiinstigt. Des Weiteren wird bei hoheren Wachs-
tumstemperaturen der Ammoniak effektiver zersetzt. Dies bedeutet einerseits, dass das
V-III-Verhaltnis erhoht wird, andererseits wird auch mehr atomarer Wasserstoff erzeugt,
der die Wachstumsfliche destabilisiert [113] [64]. Welcher Effekt fiir die zunehmende Ent-

mischung mit steigender Temperatur verantwortlich ist, ist vorerst unklar. Vergleicht man
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Abbildung 4.7.: a) ©/20(0002)-Beugungsbilder zweier Proben die bei unterschiedlichen
Ammoniakfluss und ansonsten gleichen Prozessparametern erzeugt wurden. b)
FEREM-Aufnahmen der Proben 60° zur Oberflachennormale.

Rontgenmessungen und FEREM-Aufnahmen zweier Proben die beide bei 700°C und unter-

schiedlichem Ammoniakfluss gewachsen wurden (alle anderen Prozessparameter identisch),
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so wird in Abb. eine deutliche Zunahme der Entmischung mit zunehmenden Ammo-
niakfluss ersichtlich. In den FEREM-Aufnahmen Abb. ist zusétzlich zu erkennen, dass
bei einem geringeren Ammoniakfluss eine deutlich dickere geschlossene Schicht wéchst.

Die zunehmende Entmischung und das Wachstum der Pyramiden ist vermutlich durch den
mit erhohtem Ammoniakfluss zunehmenden atomaren Wasserstoff zu erkléaren. Dieser de-
stabilisiert die Oberfliche und erhcht damit auch die Mobilitéit der Adatome, wodurch die
Migration in Gebiete mit verschiedenen Indiumgehalten beschleunigt wird.

Die erzeugten Pyramidenstrukturen sind dabei durchaus von wissenschaftlichem Interesse, da
sie die Grundlage fiir die gezielte Entwicklung von AlInN-basierten Quantenpunktstrukturen
liefern konnten. Dieser Ansatz wurde im Rahmen dieser Arbeit aber nicht weiter verfolgt,
da gezielt die Wachstumsbedingungen von hochwertigen AlInN-Schichten untersucht werden

sollten. Fiir die Herstellung solcher Schichten ist es sinnvoll den Ammoniakfluss zu reduzieren.

Einfluss des Aluminiumangebots bei unterschiedlichen Wachstumstemperaturen

Tg | p(mbar) | NHz(sccm) | TMAL (scem) | TMIn (scem) | Gesamtfluss (scem)
700 300 2000 0-100 250 6500
820 70 500 10-80 200 6500
740 70 2500 2-25 200 7500

Da im Reaktor immer ein deutlicher Uberschuss an Indium angeboten wird, wurde ei-
ne weitere Serie mit verringertem Ammoniakfluss und einer niedrigen Wachstumstempe-
ratur (Tg = 700°C) geziichtet, wobei das III-III-Verhéltnis variiert wurde. Dafiir wurde
der TMAI-Fluss von 0 - 100sccm veréndert, was bei den gegebenen Wachstumsbedingun-
gen, einem V-III-Verhé&ltnis von =~ 2200 - 1060 entspricht. Ziel dieses Versuch war es, die
Anderung des Indiumeinbaus und der Morphologie zu untersuchen. In Abb. sind die
©/20(0002) Beugungsbilder dieser Probenserie dargestellt. Wie bei der vorange-
gangen Probenserie konnen die Reflexe bei 34.58° und bei 36.03° dem GaN-Puffer bzw. der
AIN-Keimschicht und AIN-Zwischenschicht zugeordnet werden. Die AlInN-Reflexe schieben
mit sinkendem Aluminiumangebot zu kleineren Winkeln. Bei einem TMAI-Fluss von Osccm
wird reines InN gewachsen. Wihrend bei einem TMAI-Fluss von 100sccm das Beugungsbild
nur einen AllnN-Reflex aufweist, verbreitert der Reflex mit sinkendem Aluminiumangebot
deutlich. Das Auftreten mehrerer Maxima bei TMAI-Fliissen von 40 - 10sccm zeigt hier-
bei, dass es zur Entmischung der Legierung kommt, was auch in den nicht dargestellten
©/20(1010)-Beugungsbildern zu erkennen ist. Anders als bei der im vorangegan-
gen Abschnitt vorgestellten Serie wird die Entmischung dieser Serie nicht durch einen hohen

Wasserstoffanteil im Prozessgas begiinstigt. Dies ist an der deutlich geringer ausgepragten
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Entmischung der Proben, welche mit ansonsten nahezu identischen Prozessparametern ge-
wachsen wurden (TMAI = 20 und 30sccm), zu erkennen. Wegen seiner Bedeutung wird der

Einfluss des Ammoniakangebots im folgenden Abschnitt noch tiefergehend diskutiert.

XRD (0002)

waterfall

T=820°C

TMAI (sccm)
—80

intensity (cps)
intensity (arb. u.)

GaN .

30 31 32 33 34 35 36 37 30 31 32 33 34 35 36 37
2q (degree) 2q (degree)

Abbildung 4.8.:[HRXRD] ©/20(0002)-Beugungsbilder von Probenserie die bei a) 700°C und b)
820°C geziichtet wurden. In beiden Fillen wurde das Aluminiumangebot veridndert.
Wihrend bei 700°C die Indiumkonzentration stark durch das III-III-Verhéltnis be-
stimmt ist, dndert sich bei 820°C vornehmlich die Wachstumsrate.

Wird die Wachstumstemperatur erhoht, so ergibt sich ein anderes Verhalten: In Abb.
sind die ©/20(0002)-Beugungsbilder von fiinf Proben dargestellt, die bei 820°C
gewachsen wurden. Der AlInN-Reflex ist zwischen dem GaN- und dem AIN-Maximum zu
erkennen und verbreitert mit sinkendem TMAI-Fluss stark, wobei das Maximum konstant
bei =~ 35° zu finden ist. Wihrend der Indiumgehalt der Proben konstant bleibt, steigt die
Schichtdicke des AlInN mit erh6htem Aluminiumangebot deutlich, was auch anhand der in
kleineren Abstidnden auftretenden Schichtdickenoszillationen zu erkennen ist. Dabei fillt be-
sonders auf, dass bei geringeren TMAI-Fliissen die Oszillationen stirker ausgeprigt sind, was
auf glattere Grenzflichen zuriickzufithren ist. Bei erhohten Wachstumstemperaturen fithrt
folglich eine Anderung des Aluminiumangebots nicht zu einer Anderung der Komposition des
Legierung, sondern zu einer Anderung der Wachstumsrate. Anhand der Beugungsbilder der
beiden Serien wird sofort deutlich, dass sich die Wachstumsprozesse bei 700°C und 820°C
grundlegend unterscheiden. Um den Einfluss der Temperatur detaillierter zu untersuchen,
wurde eine weitere Serie bei 740°C gewachsen, bei der der TMAI-Fluss von 2 - 25sccm variiert

und der Ammoniakfluss konstant bei 2500sccm belassen wurde. Mittels Rontgenmessungen
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wurden auch fiir diese Serie die Indiumgehalte bestimmt. Zusétzlich wurde bei allen drei
Serien mittels FEREM-Aufnahmen der Probenkante die AlInN-Schichtdicke ermittelt (nicht
gezeigt) und daraus die Wachstumsrate errechnet. Der Einfluss des TMAl-Flusses auf die
Indiumkonzentration und die Wachstumsrate ist in Abb. dargestellt:
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Abbildung 4.9.: a) Entwicklung des Indiumgehalts bei Anderung des III-III-Verhiltnisses fiir drei
verschiedene Wachstumstemperaturen. Weist eine Probe mehrere Indiumkonzentra-
tionen auf, so sind die Quadrate mit Strichen verbunden. b) Entwicklung der Wachs-
tumsrate bei Anderung des TMAI-Flusses fiir drei verschiedene Wachstumstempe-
raturen.

Anhand der Diagramme wird deutlich, dass sich die Wachstumsprozesse in dem Tempera-
turbereich zwischen 700°C und 740°C fundamental verdndern . Bei 700°C kann mittels des
III-TII-Verhéltnisses die Komposition der Legierung eingestellt werden, wiahrend die Wachs-
tumsrate weitgehend konstant bleibt. Wird der Aluminiumfluss zu niedrig, ist Entmischung
zu beobachten. Fiir Temperaturen > 740°C wird die Komposition durch die Wachstumstem-
peratur definiert und das Aluminiumangebot bestimmt die Wachstumsrate, wobei einphasi-
ges AllnN erzeugt wird.

Insbesondere ist zu beobachten, dass bei 740°C bei einem TMAI-Fluss von Osccm kein Wachs-
tum mehr stattfindet - reines InN kann bei den gegebenen Wachstumsbedingungen nicht
mehr erzeugt werden, da das chemische Potential y,y des InN zu klein ist. Wird zusétzlich
Aluminium angeboten, dann steigt das chemische Potential pa;,n der Verbindungen mit
zunehmendem Aluminiumanteil stetig an. Um eine positive Wachstumsrate zu erreichen, ist

ein gesteigerter Aluminiumanteil in der Legierung mit steigender Temperatur also zwingend
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erforderlich. Da das Aluminium an der Wachstumsfliche die Gruppe-III-Minderheitsspezies
ist, ist dabei das Aluminiumangebot die limitierende Gréfle fiir die Wachstumsrate bei T >
740°C. Das Indium bildet hierbei wahrscheinlich eine benetzende Schicht, die die Diffusion
des Aluminiumadatoms an der Oberflache begiinstigt [114].

Einen weiteren Hinweis darauf, dass sich das Wachstum bei 700°C und 740°C fundamental
unterscheidet, liefern die FEREM-Aufnahmen in Abb. Zu sehen sind die Oberflachen
dreier Proben die bei 700°C, 740°C und 820°C geziichtet wurden.

T.=740°C T.=820°C

Abbildung 4.10.: FEREM-Aufnahmen von dreier Proben die bei F; = 20sccm gewachsen wurden.
Die Aufnahmen wurden in 60° Winkel (700°C) und 0° zur Oberflichennormale

aufgenommen. Die Rauhigkeit der Oberflaiche nimmt mit steigender Temperatur
ab.

Die beiden Proben die bei 740°C und 820°C gewachsen wurden, weisen relativ glatte Ober-
flichen auf und sind damit im Frank-van-der-Merwe-Wachstum gewachsen. Die bei 700°C
gewachsene Probe ist sehr rau und weist offensichtlich ein 3d-Wachstum auf. Ob es sich
dabei um Stranski-Krastanov- oder um Volmer-Weber-Wachstums handelt ist unklar. Da
alle Proben die bei 700°C gewachsen wurden einen sehr hohen Indiumgehalt haben, treten
grofle Verspannungen auf, die zu 3d-Wachstum fithren kénnten. Andererseits ist es durch die
geringe Mobilitdt des Aluminiums an der Oberfliche auch méglich, dass es zur Keimbildung
an der GaN-Oberfliche und damit zu Volmer-Weber-Wachstum kommt.

Die Wachstumsexperimente mit unterschiedlichen Aluminiumfliissen und Wachstumstempe-
raturen haben gezeigt, dass es verschiedene Wachstumsregime fiir hohe und niedrige Tempe-
raturen gibt. Als sinnvoller Bereich fiir das Wachstum von AlInN hat sich dabei der Bereich
fiir Tg > 740°C herausgestellt, da nur hier im Frank-van-der-Merwe Wachstumsmodus glatte
Schichten mit hoher kristalliner Qualitdt abgeschieden werden kénnen. Da in diesem Be-
reich das Aluminiumangebot nahezu keinen Einfluss auf die Legierungszusammensetzung
hat, sondern fast ausschliellich die Wachstumsgeschwindigkeit bestimmt, miissen andere

Ansétze untersucht, wenn ein hoher Indiumanteil erzielt werden soll.
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FEinfluss des Aluminiumangebots auf die Morphologie

Neben der Wachstumsrate, die fiir Tg >740°C mit dem TMAI-Fluss linear zunimmt, wird
auch die Oberflichenmorpholgie der AlInN-Schichten durch das Aluminiumangebot beein-
flusst. In der Abb. [£.17] sind die Oberfliichen dreier Proben dargestellt, die bei Tz = 820°C
und unterschiedlichem Aluminiumfluss Fy; geziichtet wurden. Es handelt sich dabei um Pro-
ben der Serie, die auch in Abb. [£.9]dargestellt ist. Mit zunehmendem Fy; wird die Oberfléche

der Probe rauer. Da das AlInN hier eine Konzentration nahe dem gitterangepassten Fall

TMAI = 10sccm | TMAI = 40sccm | TMAI = 80sccm

500nm

Abbildung 4.11.: FEREM Aufnahmen der Oberfliache dreier Proben die bei unterschiedlichen TMAI-
Fliissen erzeugt wurden. Mit steigendem Aluminiumfluss ist eine Verschlechterung
der Morphologie zu erkennen.

aufweist (siehe Abb.[1.9h), ist die Defektgeneration aufgrund von Relaxation und den damit
verbundenen Versetzungen unwahrscheinlich. Wahrscheinlicher ist, dass die Diffusionslédnge
der Aluminiumadatoms durch die hohe Wachstumsrate und die niedrige Temperatur so kurz
wird, dass es zur Bildung von metallischen Aluminiumtrépfchen kommt [97] oder dass bei
verstirkten parasitiren Vorreaktionen Partikel entstehen, welche sich auf der Oberfliche ab-
lagern. Eine weitere Erkldrung konnte sein, dass bei einem erhchten Aluminiumpartialdruck
Keime auf der Oberfliche entstehen, die den Ausgangspunkt von Versetzungen bilden.

Um AlInN in einer hohen kristallinen Qualitéit zu ziichten, ist eine Kontrolle der Wachs-
tumsgeschwindigkeit folglich unerldsslich. Dies gilt insbesondere fiir die Herstellung von
Mehrfachspiegelpaaren (DBR) auf Basis von AlInN/GaN. Um die Wachstumsrate zu kon-
trollieren bietet sich der Aluminiumfluss an, da das Aluminium, im Gegensatz zum durch
den Dampfdruck bestimmten Indium, proportional zum Angebot eingebaut wird. Damit ist
die Wachstumsrate priméir durch das Aluminiumangebot und die Komposition durch die

Temperatur bestimmt.
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Einfluss des Indiumangebots

Tc | p(mbar)

NH3(scem)

TMALI (sccm)

TMIn (sccm)

Gesamtfluss (sccm)

740 70

2500

8

200-400

7500

Es ist mo6glich, dass ein erhohter Indiumpartialdruck zu einem verstérkten Einbau von Indium
in den Kristall fithrt. Um den Indiumpartialdruck der Gasphase zu erh6hen muss mehr Indi-
um angeboten werden. Deshalb wurde eine Serie gewachsen, bei der der Indiumfluss in drei
Schritten insgesamt verdoppelt wurde. Die Komposition und die Wachstumsgeschwindigkeit
der Proben wurden mittels XRD-Messungen bestimmt und sind in Abb. dargestellt.
Es zeigt sich, dass eine Verdoppelung des Indiumflusses keinen erkennbaren Einfluss auf den
Indiumgehalt hat und die Wachstumsrate eher sinkt. Mit einer geringfiigigen Anderung des
Indiumpartialdrucks kann die Komposition somit nicht beeinflusst werden, wie anhand von
Abb. zu erkennen ist. Die gesenkte Wachstumsrate ist vermutlich auf eine Hemmung

der katalytischen Zersetzung des Ammoniak durch metallisches Indium auf der Oberfliche

und ein damit verringertes Angebot an atomaren Stickstoff zuriickzufiihren [66].

Abbildung 4.12.: Indiumgehalt und Wachstumsrate dreier Proben, bei denen das Indiumangebot ge-
dndert wurde. Trotz einer Steigerung des Indiumangebots steigt der Indiumgehalt
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FEinfluss des Reaktordrucks auf den Indiumeinbau

T | p(mbar) | NH3z(sccm) | TMAL (sccm) | TMIn (scem) | Gesamtfluss (scem)
740 | 30-350 2500 15 250 7500

Ein weiterer Ansatz besteht darin, den Reaktordruck P, zu erhthen, den Indiumpartialdruck
an der Wachstumsflache zu steigern und damit die Indiumdesorption zu reduzieren. Als Ver-
such wurde deshalb eine AlInN-Serie bei Tz = 740°C gewachsen, bei welcher der Reaktordruck
in einem Bereich zwischen 30 - 350mbar variiert wurde. Anhand von Réntgenmessungen wur-
den der Indiumgehalt, die Verspannung und die Schichtdicke der AlInN-Schicht bestimmt.
In Abb. sind der Indiumgehalt und die Wachstumsrate der Schichten iiber dem Re-
aktordruck dargestellt. Es zeigt sich, dass der Indiumanteil ohne erkennbare Systematik um
31% schwankt, wihrend die Wachstumsrate mit steigendem Druck (P, >150mbar) deutlich
abnimmt. Die Erhohung des Indiumpartialdrucks fiithrt also nicht zur Steigerung des Indi-
umgehalts, da offensichtlich auch bei niedrigen P, genug Indium an der Wachstumsflache
vorhanden ist. Das Zusammenbrechen der Wachstumsrate lésst sich gut anhand der Abb.
4.13p erklaren, in der die AIN-Partikeldichte anhand einer rechnergestiitzten Modellierung
des AIInN{MOVPEl Prozesses fiir P,, = 75, 200, 300mbar dargestellt ist [I15]: Die Abbildung
zeigt den Wachstumsraum des Reaktors von der Seite. In Falschfarben dargestellt ist die AIN-
Partikeldichte. Mit zunehmendem Druck steigt die AIN-Partikeldichte im oberen Bereich des
Linerrohrs vor dem Suszeptor stark an. Durch die parasitdren Vorreaktionen des TMAI wird

der Al-Angebot reduziert, wodurch sich die Wachstumsgeschwindigkeit verringert.

a) b)
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Abbildung 4.13.: a) Anderung der Wachstumsrate und des Indiumgehalts mit steigendem Reaktor-
druck. b) Simulationen der AIN-Partikeldichte bei verschiedenen Reaktordriicken
[L15]].
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Der Vergleich des Experiments mit der Simulation zeigt nochmals, dass Aluminium bei den
gegebenen Wachstumsbedingungen die wachstumsbestimmende Spezies ist. Es konnte aber
auch gezeigt werden, dass durch eine Erhchung des Drucks um eine Gréflenordnung nicht

mehr Indium in den Kristall eingebaut werden kann.

Einfluss des V-III-Verhdiltnisses auf den Indiumeinbau

Tc | p(mbar) | NHz(sccm) | TMAL (scem) | TMIn (scem) | Gesamtfluss (scem)
740 70 500-2000 20 200 6500

Auch eine Steigerung des V-III-Verhiltnisses fiihrt nicht zu einem verstiarkten Indiumeinbau
in die Legierung [116]. Um dies zu untersuchen, wurden Proben bei verschiedenen Wachs-
tumstemperaturen und unterschiedlichem Ammoniakangebot gewachsen. Da es bei niedrigen
Wachstumstemperaturen zur Bildung von Indiumtropfen kommt, kann das V-III-Verhéltnis
nicht beliebig reduziert werden. Dies wird bei Betrachtung der Beugungsbilder in Abb.
deutlich: Bei den Proben die mit niedrigen Ammoniakfliissen (500 und 1000sccm) gewach-
sen wurden, ist der Reflex des metallischen Indiums bei 32.93° deutlich zu erkennen. Die
Indiumtropfen konnten mittels Salpetersdure entfernt werden, was belegt, dass es sich um
Indiumtropfen auf der Oberfliche handelt. Bei héheren Temperaturen kann aufgrund der
effizienteren Ammoniakpyrolyse der Ammoniakfluss deutlich reduziert werden, was aber zu
einem verringerten Indiumeinbau in der Legierung fiihrt.

Dieser Zusammenhang ist in Abb. dargestellt, wobei der Einfluss des V-III-
Verhiltnisses und der Wachstumstemperatur auf den Indiumeinbau farbcodiert dargestellt
ist. Fiir diese Darstellung wurde ein Datensatz von 50 pseudomorph gewachsenen Proben
verwendet. Das relativ niedrige V-ITI-Verhiltnis (max. 3.5-10°) ist bedingt durch den hohen
Indiumfluss (200sccm). Es zeigt sich, dass bei niedrigen Temperaturen der Indiumgehalt der
Legierung nur geringfiigig durch den Ammoniakfluss beeinflusst wird, weshalb eine Steige-
rung des NH3z-Flusses kein probates Mittel zur Steigerung des absoluten Indiumgehalts ist.
Wird aber zu wenig Ammoniak angeboten, bildet sich metallisches Indium auf der Ober-
fliche, was eine unteres Limit fiir das V-III-Verhiltnis darstellt (Abb. [4.14h). Wird das
Ammoniakangebot zu hoch, ist mit einem Atzen der Oberfliche durch atomaren Wasser-
stoff zu rechnen (siehe Abb. [4.7). Bei hoheren Wachstumstemperaturen ist ein deutlicher
Einfluss des V-III-Verhéltnisses auf die Komposition zu erkennen [117]. Auch hier ist ein op-
timiertes V-III-Verhaltnis sinnvoll, da es die Bildung von Indiumclustern verhindern kann.
Insgesamt konnte mit einer Steigerung des V-III-Verhéltnisses keine absolute Steigerung des
Indiumgehalts erreicht werden, da bei niedrigen Wachstumstemperaturen eine Steigerung

des V-III-Verhéltnisses nur einen geringen Einfluss auf die Komposition hat. Trotzdem ist
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Abbildung 4.14.: a) ©/20(0002)-Beugungsbilder einer Probenserie bei der der Ammoniak-
fluss variiert wurde. Bei 500 und 1000sccm ist weifien die Beugungsbilder deutlich
Reflex des metallischen Indiums auf, welche mit Salpetersidure entfernt werden
konnen . b) Farbcodierte Darstellung des Indiumgehalts bei Anderung der Wachs-
tumstemperatur und des V-III-Verhiltnisses. Fiir dieses Bild wurden die Daten von
50 pseudomorph gewachsenen Proben verwendet.

ein der Wachstumstemperatur angepasster Ammoniakfluss von hoher Bedeutung, da der

Finfluss auf die Kristallqualitiat grof} ist.

Vergleich zwischen experimentellen Ergebnissen und thermodynamischen

Berechnungen

Die experimentellen Ergebnisse widersprechen in einem weitem Bereich einer Analyse von
Koukitu et al. [T13], der das [MOVPEFAIInN-Wachstum unter thermodynamischen Gesichts-
punkten bei Atmosphérendruck untersucht hat:

Laut seiner Analyse kann AlInN bei niedriger Wachstumstemperatur (600°C) in allen Kom-
positionen erzeugt werden, indem das III-III-Verhéltnis entsprechend gew#hlt wird (Abb.
4.15p). Dabei kommt es zu keiner Entmischung. Steigt die Temperatur iiber 700°C ist
zwangslaufig Entmischung zu erwarten, wobei mit steigender Temperatur der Indiumgehalt
zunimmt (T > 740°C). Wird der Alkyl-Partialdruck insgesamt reduziert, dann wird schon bei
700°C Entmischung prognostiziert (Abb. [£.15p). Da die hier analysierten Proben bei einem
Systemdruck von 70mbar und einem Alkyl-Partialdruck von 1.5- 1073 bar hergestellt wurden,

sollte laut Theorie keine Entmischung auftreten. Trotzdem wurde Entmischung in mehrere
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Abbildung 4.15.: Thermodynamische Berechnungen von Koukitu et al. [113]: a) Anderung der
Komposition bei Variation des III-III-Verhiltnisses fiir verschiedene Temperatu-
ren und b) verschiedener Partialdriicke der Alkyle.

Phasen festgestellt. Insgesamt wurde nur eine geringe Ubereinstimmung zwischen der thermo-
dynamischen Analyse und den experimentellen Werten gefunden, was durch einen Vergleich
der Abb. und Abb. deutlich wird. Die Abweichungen kénnen auch nicht anhand
der Temperaturdifferenzen zwischen der gemessen Temperatur des Temperaturfithlers und
der realen Oberflichentemperatur erklédrt werden. Der Vergleich zwischen den Berechnun-
gen und dem Experiment zeigt, dass eine ausschliellich thermodynamische Betrachtung den

realen Wachstumsprozess nur unzureichend beschreibt.

Zusammenfassung

Die Wachstumsexperimente zeigen, dass zwischen zwei verschiedenen Wachstumsregimen

unterschieden werden muss:

Fiir Temperaturen < 740°C kann die Komposition durch das ITI-ITI-Verhéltnis bestimmt
werden und es ldsst sich AllnN im gesamten Konzentrationsbereich erzeugen. In ei-
nem weiten Bereich kommt es dabei zu einer Entmischung der ternédren Legierung, die
mit steigendem Ammoniakfluss und steigender Temperatur zunimmt. Die Oberfliche
der Proben ist immer rau, da es sich um 3d-Wachstum handelt (Volmer-Weber- oder
Stranski-Krastanov-Wachstum). Schichten im Frank-van-der-Merwe Modus konnten bei

Temperaturen unter 740°C nicht geziichtet werden. Die Wachstumrate fiir Temperaturen <
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740°C ist weitestgehend durch den Massentransport limitiert.

Fiir Temperaturen > 740°C koénnen Schichten im Frank-van-der-Merwe-Modus gewachsen
werden. Der Indiumgehalt der Strukturen ist dabei primér durch die Wachstumstemperatur
bestimmt, was auf das chemische Potential der Verbindung zuriickzufiihren ist. Ein héheres
V-III-Verhéltnis bewirkt im Bereich niedriger Indiumkonzentrationen einen erhohten
Indiumeinbau, aber eine absolute Steigerung des Indiumgehalts ist nicht méglich. Ist bei
niedrigen Temperaturen das Ammoniakangebot zu gering, bilden sich Indiumtropfen auf
der Oberfliche. Da metallisches Indium die katalytische Zerlegung des Ammoniak hemmt,
reduziert daher ein zu hohes Indiumangebot die Wachstumsrate. Da das Aluminium die
Gruppe-III-Minderheitsspezies ist und die Komposition durch die Temperatur bestimmt
wird, kann iiber das Aluminiumangebot die Wachstumsrate eingestellt werden. Ein zu
schnelles Wachstum fithrt dabei im unteren Temperaturbereich (740°C < Tg < 780°C)
zu einer rauen Oberfliche, da die Beweglichkeit der Aluminiumadatome gering ist und
sie nicht rasch genug zu den Wachstumsstufen relaxieren konnen. Die Wachstumrate fiir

Temperaturen > 740°C ist weitestgehend thermodynamisch limitiert.

An dieser Stelle sei nochmals darauf hingewiesen, dass die angegebenen Wachstumstem-
peraturen Tg nicht der Temperatur der Wachstumsfliche entsprechen, sondern mit einem

Pyrometer bestimmt wurde, welches an der Unterseite des unteren Suszeptortellers misst.
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4.2.3. Verspannung, Mischbarkeit und Arten des Wachstums

Im vorhergehenden Abschnitt wurden in erster Linie die Wachstumsparameter diskutiert,
die fiir das Wachstum von hochqualitativen AlInN-Schichten notwendig sind. Verschiedene
Experimente zeigen dabei, dass die Verspannung eine wesentlichen Einfluss auf die Mischbar-
keit und thermische Stabilitdt der Schichten hat. Dies ist insbesondere von grofier Bedeutung
fiir das Wachstum, da AlInN mit hohen Indiumkonzentrationen stark zur Entmischung neigt
und bei hohen Temperaturen eine Degradation des Materials erfolgen kann. Welche Zusam-
menhénge zwischen Verspannung, Mischbarkeit und thermischer Stabilitét bestehen, wird
in diesem Abschnitt anhand von Theorie und Experiment untersucht. Da Verspannung die
Mischbarkeit und thermische Stabilitéit der Legierung stark beeinflusst, wird zuerst die kri-
tische Schichtdicke des pseudomorphen Wachstums von AlInN auf GaN analysiert. Danach
wird der Einfluss der Verspannung auf die Mischungsliicke von AlInN detailliert untersucht.
Vielfach wird dabei auf Erkenntnisse, die an der verwandten Legierung InGaN gewonnen

wurden, zuriickgegriffen.

Kritische Schichtdicke fiir das pseudomorphe Wachstum von AlInN auf GaN

Als Kritische Schichtdicke [hg, ab der Relaxation auftritt, ist allgemein die Schichtdicke defi-
niert, ab der eine spontane Entstehung von Versetzungen energetisch moglich ist. Somit ist
[h ] die Schichtdicke, ab der Relaxation einsetzt und die Schicht nicht mehr elastisch, sondern
plastisch verformt. Die Bildung von Versetzungen wird allgemein durch die elastische Konti-
nuumstheorie beschrieben [I18][119], welche die Grundlage fiir die Berechnung von [h] bildet,
wobei sowohl ein Kraft- als auch ein Energieansatz verwendet werden kann. Prominente Be-
spiele hierfiir sind die Berechnungen von Matthews und Blakeslee [120] (Kraft) und People
und Bean [121I] (Energie) am Materialsystem Ge,Sij_,/Si. Der Kraftansatz wurde von Fi-
scher [122] weiterentwickelt, wobei Wechselwirkungen zwischen Versetzungen in das Modell
einbezogen wurden. Das Modell von People und Bean liefert fiir Ge,Sij_,/Si hervorragen-
de Ubereinstimmungen mit experimentellen Werten, ist aber aufgrund seines empirischen
Ansatz umstritten [123]. Basierend auf den Theorien der kritischen Schichtdicke der Dia-
mantstrukturen, wurden die verschiedenen Modelle fiir die hexagonalen Nitride angepasst.
Dabei sind fiir die Berechnungen zu beachten:
1. Die Bildung von Versetzungen erfolgt in hexagonalen Kristallstrukturen grundsétzlich
iiber andere Gleitebenen als in kubischen Kristallstrukturen.
2. Wird der energetische Ansatz zur Berechnung verwendet muss beriicksichtigt werden,
dass die Energie des Versetzungskerns fiir hexagonale Systeme hoher ist als bei kubi-

schen Systemen [124].
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Die Relaxation von AlInN-Schichten, welche auf GaN-Puffern gewachsen wurden, ist zwar
qualitativ hinreichend dokumentiert [125][126], aber die kritische Schichtdicke wurde in einem
weiten Konzentrationsbereich bisher ausschliefilich im Rahmen dieser Arbeit vertffentlicht
[127].
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Abbildung 4.16.: Kritische Schichtdicken des pseudomorphen Wachstums von AlGaN a), InGaN b)
und AlInN c¢) auf GaN. Zur Berechnung wurden die Modellen von People, Fi-
scher und Matthews verwendet. Die experimentellen Daten fiir AlGaN, InGaN und
AlInN sind als schwarze Punkte dargestellt. Die Berechnungen sind gesammelt im
Bild d) dargestellt, wobei die kritische Schichtdicke iiber die Gitterfehlanpassung
der terndren Komponenten zum GaN aufgetragen ist.
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Um die kritische Schichtdicke des AlInN auf GaN-Puffern zu berechnen, ist ein Vergleich der
verschiedenen Methoden fiir die Systeme InGaN/GaN und AlGaN/GaN wichtig. In Abb.
sind die Berechnungen der kritischen Schichtdicken fiir AlGaN/GaN, InGaN/GaN und
AlInN/GaN mit den Methoden von Fischer, People und Matthews dargestellt. In allen Féllen
wurde fiir die Berechnungen das Gleitsystem %<11§3> x {1122} verwendet [128] und die Ma-
terialkonstanten linear interpoliert. Die kritischen Schichtdicken von AlGaN und InGaN wur-
den den Publikationen von Holec [129] und Leyer [130] entnommen. Sie wurden mittels XRD,
TEM oder PL ermittelt. Die kritischen Schichtdicken von AlInN wurden im Rahmen dieser
Arbeit mit am 1010-Reflex bestimmt. Die theoretischen Berechnungen unterschei-
den sich in ihren Werten je nach angewendeter Methode deutlich. Die Theorie von Matthews
liefert allgemein die niedrigsten Werte und die von People und Bean im Bereich niedriger
Verspannung die héchsten, wobei [o mit steigender Verspannung stark abfillt. Ein Vergleich
der Abb. - ¢ zeigt, dass die Theorie von Fischer im Gesamtzusammenhang am bes-
ten die experimentellen Daten abbildet. Aus diesem Grund wurden die Berechnungen nach
Fischer in der zusammenfassenden Abb. verwendet. Beim Vergleich der theoretischen
Kurven von AlInN mit denen von AlGaN oder InGaN fillt auf, dass die Materialparameter
nur einen geringen Einfluss auf die errechnete kritische Schichtdicke [i haben, die wesentlich
durch die Lange des Burgervektors bestimmt ist. Insgesamt ist eine deutliche Abweichung
zwischen den theoretischen Kurven und den experimentell ermittelten Werten festzustellen.
Dies kann verschiedenen Griinde haben:

1. Bei den im Experiment verwendeten GaN-Substraten handelt es sich um Pseudosub-
strate, welche hohe intrinsische Versetzungsdichten aufweisen. Die schon im Substrat
vorhanden Versetzungen setzen sich in die iberwachsende Schicht fort und beeinflussen
deren Verspannung [I131]. Eine Steigerung der kritischen Schichtdicke im Fall kompres-
siver Verspannung und Reduktion im Fall tensiler Verspannung erscheint sinnvoll [132].

2. Ein GaN-Pseudosubstrat ist auf Grund von Gitterfehlanpassung und thermischen Ex-
pansionskoffizienten grundsétzlich verspannt. Fiir die AlInN-Proben konnte dies in den
Berechnungen beriicksichtigt werden, indem die a-Gitterkonstante des GaN ermittelt
wurde. Da fiir die AlGaN- und InGaN-Proben die a-Gitterkonstanten des GaN-Puffers
nicht publiziert wurden, kénnen sie trotz ihres Einflusses auf [o nicht beriicksichtigt
werden.

3. Die starke Streuung der experimentellen Werte von [h] kann durch die unterschiedli-
chen Messmethoden erklart werden: Mit TEM-Messungen kann theoretisch exakt die
Entstehung erster Versetzungen bestimmt werden. Um [h damit genau einzugrenzen
sind aber sehr viele Messungen notwendig, was aufgrund des hohen préparativen Auf-
wands nicht vertretbar ist. Die Folge ist eine systematische Unterschiitzung von [hd

Bei XRD-Untersuchungen ist das Gegenteil der Fall: Hier ist der messtechnische Auf-
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wand vertretbar und somit kénnen viele Proben untersucht werden. Da es sich aber bei
XRD um eine Volumenmethode handelt, kann die Bildung von initialen Versetzungen
nicht beobachtet werden. Relaxation wird somit erst in einem fortgeschrittenen Zu-
stand erkannt und die kritische Schichtdicke iiberschétzt. Mit PL-Messungen [133] und
elektrischen Messungen [134] werden allgemein noch hohere Werte fiir [o | ermittelt.

Insgesamt ist die Ermittlung der kritischen Schichtdicke sowohl vom theoretischen als auch
experimentellen Standpunkt nicht trivial. Eine exakte experimentelle Bestimmung wiirde
das Wachstum auf defektarmen GaN-Substraten und viele aufwendige TEM-Untersuchungen
voraussetzen. Diese Untersuchungen konnten im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefiihrt
werden. Trotzdem sind die hier vorgestellten Ergebnisse von groflem Interesse: Die mittels
als pseudomorph charakterisierten Proben erfiillen fiir die Epitaxie wesentliche Kri-
terien. Sie sind thermisch bei hohen Temperaturen belastbar, zeigen keine Anzeichen von
makroskopischer Entmischung und kénnen mit GaN ohne Degradation iiberwachsen wer-
den. Um eine einfachere Abschiitzung dieser kritischen Schichtdicke von AlInN auf GaN zu
ermoglichen, sind in Abb. nochmals die um eine Hilfslinie ergéinzten Messwerte darge-
stellt:
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Abbildung 4.17.: Kritische Schichtdicke von AlInN auf GaN. Die rote Linie ist eine Hilfslinie und
basiert nicht auf den einschldgigen Theorien. Sie ist symmetrisch zu der gemes-

senen a-Gitterkonstante 0.3192nm des leicht tensil verspannten GaN-Puffers auf
Si(111).
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Mischbarkeit von AlInN

Die Untersuchungen der Wachstumsparameter haben gezeigt, dass AlInN in einem weiten
Konzentrationsbereich nicht homogen mischbar ist. Dieses Verhalten wird auch bei der Le-
gierung InGaN beobachtet und wurde intensiv untersucht [135]. Eine umfassende Untersu-
chung der Mischbarkeit von AlInN scheiterte bisher am Mangel von hochqualitativen AlInN-
Schichten mit hohem Indiumgehalt und wird erstmals im Rahmen dieser Arbeit ausfiihrlich
diskutiert. Wegen der Verwandschaft der beiden Materialsysteme InGaN und AlInN, wird
dabei mehrfach auf an InGaN gewonnenen Erkenntnisse zuriickgegriffen.

Entmischung kann in unterschiedlichen Formen auftreten: Fiir InGaN wurde ausfiihrlich
die Entmischung in Bereiche kleiner Indiumcluster der Groflenordnung 1 - 3.5nm diskutiert
[136]. Diese kleine Abweichung von der vollkommen zufilligen Verteilung der Metallatome
im Kristall fithrt zu Potentialfluktuationen in der Bandliicke [137]. Die Potentialminima fun-
gieren als strahlende Rekombinationszentren und unterdriicken damit die nichtstrahlende
Rekombination an Versetzung. Diese geringfiigige Form der Entmischung bildet damit die
Grundlage aller nitridbasierten optoelektronischen Bauelemente [43]. Aufgrund ihrer gerin-
gen Grofle konnen Indiumcluster mit der Rontgendiffraktrometrie nicht nachgewiesen wer-
den. Tritt Entmischung in einer fortgeschrittenen Form auf, dann wird diese als Phasen-
separation bezeichnet. In diesem Fall bilden sich deutlich gréflere Bereiche unterschiedli-
cher Indiumkonzentrationen, wobei die rdumliche Verteilung nicht mehr zuféllig sein muss.
Rontgendiffraktogramme entsprechender Proben zeichnen sich durch mehrere (Al,Ga)InN-
Reflexe aus. Die unterschiedlichen Arten der Entmischung lassen sich anhand des schemati-
schen Phasendiagramms in Abb. erklaren.

Oberhalb der binodalen Mischungskurve mischt sich die Verbindung vollstdndig und die
Metallatome sind vollkommen zuféllig auf den Gitterpldtzen des Kations verteilt (random-
ly distributed alloy). Unterhalb der spinodalen Entmischungskurve entmischt das System
zwangsldufig in Phasen verschiedener Konzentration. Im Bereich zwischen der Binodalen
und Spinodalen existiert einen metastabiler Bereich, indem das Material beginnt zu entmi-
schen. In diesem Bereich bilden sich kleine Indiumcluster (1-3.5nm). Die Bildung der Cluster
stabilisiert das System dabei soweit, dass Phasenseparation unterdriickt wird.

FEin Phasendiagramm wird direkt aus der molar bereinigten Enthalpie der jeweiligen Reaktion
berechnet und ist fiir das thermodynamische Gleichgewicht definiert. Fiir eine einfache ideale

Losung gilt dabei als Ndherung [52]:
AG = Qx(1 —x) + kT [xIn(x) + (1 —x) In(1 — x)] @.1)

Der erste Term der Gleichung beschreibt die Enthalpie der Mischung, wobei Q als Inter-

aktionsparameter bezeichnet wird. Der zweite Term beschreibt die Entropie der Mischung
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Abbildung 4.18.: Schematisches Phasendiagramm des Mehrkomponentensystems AlInN.

bei einer vollstindigen Zufallsverteilung der Metallatome. Die Variable x steht dabei fiir
die Komposition der Mischung. Die Binodale und die Spinodale kénnen durch dG/dx bzw.
02G/9x* berechnet werden.

Da es sich aber bei den gegebenen Strukturen nicht um eine einfache ideale Losung han-
delt, ist der Interaktionsparameter Q(x) abhéngig von der Komposition x. Fiir die Nitride
wurden mittels numerischer Verfahren unterschiedlichste Phasendiagramme berechnet, die
sich je nach angewandtem Verfahren stark unterscheiden [109]. Da die Mischbarkeit wesent-
lich durch den Unterschied der Gitterkonstanten der zu mischenden Materialien bestimmt
ist, hat Verspannung einen starken Einfluss auf die Phasendiagramme. Deshalb muss klar
zwischen den Phasendiagrammen von unverspannten Volumenkristallen und pseudomorph
gewachsenen Schichten unterschieden werden. Zusétzlich ist zu beachten, dass die meisten
Phasendiagramme der Nitride fiir die Zinkblendestruktur berechnet wurden, da die erhéhte
Symmetrie des kubischen Kristalls die Berechnungen vereinfacht.

Da aus der Literatur kein Phasendiagramm bekannt ist, welches fiir pseudomorphe wurtzi-
tische AlInN-Schichten berechnet wurde, ist ein exakter Vergleich zwischen der Theorie und
der experimentell bestimmten Mischungsliicke derzeit nicht moglich. Um den Einfluss von
Verspannung und Kristallstruktur auf die Mischungsliicke des AlInN abzuschétzen, werden
folgend vergleichende Berechnungen fiir InGaN vorgestellt:

Abb. zeigt zwei Phasendiagramme fiir InGaN-Volumenkristalle in der Wurtzit- und
Zinkblendenstruktur, wobei die Daten einer Publikation von Takayama et al. entnommen
wurden [I38]. Beide Diagramme wurden mit dem VFF-Ansatz (Valence Force Field) be-

rechnet, wobei die Methode fiir die Wurtzitstruktur entsprechend angepasst wurde. Die Be-
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rechnungen zeigen, dass die Wurtzitstruktur einen gréfiere Mischungsliicke als die Zinkblen-
denstruktur hat, da in der Wurtzitstruktur mehr Verspannungsenergie vorhanden ist. Die
Abweichung der kritischen Temperaturen betrigt dabei 18%. Ein &hnlicher Vergleich wurden
von Karpov [139] fiir InGaN-Volumenkristalle und pseudomorphe Schichten in Zinkblende-
struktur mit dem VFF-Ansatz durchgefiihrt (Abb. [4.19b). Hierbei zeigt sich, dass sich durch
die kompressive Verspannung der InGaN-Schicht die Mischungsliicke deutlich zu hoheren
Indiumgehalten verschiebt und sie zusétzlich schmaélert. Die kritischen Temperaturen der
Berechnungen von Takayama und Karpov fiir den Zinkblende-Volumenkristall zeigen dabei
eine relativ geringe Abweichung von 8% (Vgl. Abb. mit Abb. ) .
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Abbildung 4.19.: a) Phasendiagramme fiir InGaN-Volumenkristalle in Wurtzitstruktur (WZ) und
Zinkblendestruktur (ZB) nach Takayama [[138]]. Die Wurtzitstruktur hat eine grof3e-
re Mischungsliicke als die Zinkblendestruktur. b) Phasendiagramme eines InGaN-
Volumenkristalls und einer vollverspannten Schicht in Zinkblendekonfiguration
nach Karpov [[139]. Durch die Verspannung verschiebt sich die Mischungsliicke
zu hoheren Indiumgehalten und wird schmaler.

Sowohl Berechnungen als auch Experimente [140] belegen, dass kompressive Verspannung
notwendig ist, um InGaN-Schichten mit hohen Indiumkonzentrationen ohne Entmischung
zu erzeugen. Fiir Alj_InN und AlIn,Ga;_,_,N ist im Bereich kompressiver Verspannung
(x>0.174 bzw. y > 0.174-x) ein dhnliches Verhalten zu erwarten. Die Mischungsliicke diirfte
bei AlInN jedoch deutlich breiter ausfallen, da sie wesentlich durch den Unterschied der

Gitterkonstanten der zu mischenden Materialien beeinflusst ist.
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Nach den Vorbetrachtungen zur Mischbarkeit von InGaN, sind in Abb. experimentelle
Werte und theoretische Phasendiagramme der Mischbarkeit von AlInN dargestellt. Zu Guns-
ten einer besseren Ubersichtlichkeit wurde dabei die Legende der Abbildung in die Tab.

ausgelagert.
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Abbildung 4.20.: Experimentelle Ergebnisse (a - ¢) und fiir die Zinkblende berechnete Phasendia-
gramme fiir AlInN (d-g) (Legende siehe Tab. unterhalb).

Author Methode Kristall Struktur Phasenseparation
a | Hums [127] | IMOVPE!(Experiment) Waurtzit pseudomorphe 2D-Schicht nein
b | Hums [127] | MOVPE (Experiment) Waurtzit relaxiertes 3D-Wachstum ja
¢ | Hums [127] MOVPEI (Experiment) Waurtzit relaxiertes 3D-Wachstum nein
d | Deibuk [110] Zinkblende Schicht (100nm) -
e | Deibuk [110] [DLPI Zinkblende Volumenkristall -
f | Karpov [109] VFH Zinkblende Volumenkristall -
g | Ferhat [108]] [DET] Zinkblende Volumenkristall -

Tabelle 4.2.: Ergidnzende Tabelle zur Legende der Abb.

Da bisher keine Phasendiagramme fiir wurtzitische AlInN-Schichten berechnet wurden, wird

auf die Phasendiagramme (Spinodalen) der Zinkblendestruktur zuriickgegriffen. Zwischen

den theoretischen Berechnungen und den experimentellen Werten ist aus verschiedenen

Griinden mit deutlichen Abweichungen zu rechnen: Die Phasendiagramme sind fiir das ther-

modynamische Gleichgewicht definiert, wihrend der MOVPElProzess nicht im thermodyna-
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mischen Gleichgewicht stattfindet. Ein weiterer Unterschied ist durch die analysierten Struk-
turen gegeben: Wihrend die Berechnungen fiir relaxierte Strukturen an Volumenkristallen
durchgefithrt wurden, handelt es sich bei den experimentell untersuchten Strukturen um re-
laxierte Schichten, welche eine sehr raue Oberfliche besitzen. Inwieweit eine raue Oberfliche
Einfluss auf die Mischbarkeit der Nitridverbindungen hat, wurde bisher nicht untersucht.
In Abb. sind die errechneten Phasendiagramme als durchgezogene Linien und die expe-
rimentellen Ergebnisse als Punkte eingezeichnet. Die Phasendiagramme wurden den Publi-
kationen von Ferhat [I08], Karpov [109] und Deibuk [I10] entnommen und sind jeweils mit
unterschiedlichen Methoden berechnet, was zu groflen quantitativen Unterschieden fiihrt:
Deibuk (e) errechnet eine volle Loslichkeit in Einkristallen bei 1450K, wéhrend dies laut
Karpov erst bei 3200K zu erwarten ist. Die starken Abweichungen sind nach Aussage von
V. Deibuk auf die Unterschiede der zur Berechnung verwendeten Parameter zuriickzufithren
[141]. Eine zu erwartende Abweichung von ca. 18% zwischen der kubischen und der hexago-
nalen Modifikation wie beim InGaN (Abb. ) scheint dagegen vernachlissigbar.

Einen deutlichen Einfluss auf die Mischbarkeit hat die Verspannung: Bei einer auf GaN
pseudomorph gewachsenen Schicht ist die Mischungsliicke auf der Al-reichen Seite deutlich
verkleinert. Wird das AlInN bei einer Wachstumstemperatur von 740°C geziichtet, so sollte
im vollverspannten Fall keine Phasenseparation bis zu einer Indiumkonzentration von 37%
auftreten (e). Interessant ist auch hier der Vergleich zu den Phasendiagrammen des InGaN:
Wiihrend bei Karpov (Abb.[4.19p) die kritische Temperatur zu hohen Indiumkonzentrationen
verschiebt und kleiner wird, wird das Phasendiagramm von Deibuk auf der Al-reichen Seite
einfach abgeschnitten.

Die sich stark unterscheidenden Phasendiagramme zeigen alle, dass fiir AlInN ein grofie
Mischungsliicke zu erwarten ist. Zusétzlich wird dhnlich wie bei InGaN-Schichten deutlich,
dass Verspannung die Mischungsliicke zu héheren Indiumkonzentrationen verschiebt. Da die
Ergebnisse aber stark von einander abweichen und die Berechnungen fiir das thermodynami-
sche Gleichgewicht gelten, sind experimentelle Ergebnisse der Mischbarkeit des AlInNs beim
MOVPEF Wachstum von besonderem wissenschaftlichen Interesse.

Die in Abb. dargestellten Ergebnissen wurden an drei verschiedenen Typen von Pro-
ben gewonnen: Die blau eingezeichneten Proben (a) sind vollverspannt, haben eine glatte
Oberfliche (<0.5nm RMS) und mit Rontgendiffraktrometrie konnten keine Anzeichen von
Phasenseparation festgestellt werden. Dies entspricht der Theorie, dass durch die Verspan-
nung die Mischbarkeit von Schichten gegeniiber der von Volumenkristallen steigert. Auch
wenn mittels XRD-Untersuchungen keine Phasenseparation festzustellen ist, so ist dhnlich
wie bei InGaN von einer Entmischung in Form von Indiumclustern auszugehen, wobei hier
auf die Lumineszenzuntersuchungen der entsprechenden Schichten in Kap. verwiesen

wird.
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Proben, welche deutliche Anzeichen von Phasenseparation zeigen (b), sind rot dargestellt,
wobei zugunsten der Ubersichtlichkeit jeweils nur die dominante Indiumkonzentration ein-
gezeichnet ist. Thre ©/20(0002)-Diffraktogramme weisen mehrere Reflexe verschie-
dener Indiumkonzentrationen auf (dhnlich Abb. . Die Morphologie dieser Proben ist rau,
da sie in einem 3d-Wachstumsprozess entstanden sind.

Die griin dargestellten Proben (c) sind nicht pseudomorph gewachsen und haben ebenfalls
eine raue Oberfliche, wobei fiir reines InN keine Entmischung zu erwarten ist. Dass bei
der zweiten Probe, welche eine Indiumkonzentration von ca. 49% hat, keine Phasensepara-
tion auftritt, ist laut den Phasendiagrammen nicht zu erwarten und zeigt, dass zwischen
den Berechnungen fiir das thermodynamische Gleichgewicht und dem [MOVPEFProzess,
welcher nicht im thermodynamischen Gleichgewicht stattfindet, ein deutlicher Unterschied
besteht. Ein zusitzlicher Einfluss koénnte dabei auch die geringe Mobilitat der Adatome
bei niedrigen Temperaturen (< 740°C) sein, welcher in thermodynamischen Berechnun-
gen keine Beriicksichtigung findet. Sowohl das 0/20(0002)- wie auch das
0©/20(1010)-Diffraktogramm dieser Probe sind stark verbreitert, was neben einer breiten In-
diumverteilung auch auf die schlechte kristalline Qualitéit der dreidimensionalen Strukturen
zuriickgefithrt werden kann. Eine Untersuchung der Kristallitgréf8en und der damit verbun-
denen Reduktion der Kohérenz der Rontgenstrahlung zeigt, dass alleine die Verschlechterung
der Morphologie fiir die Verbreiterung der Reflexe ausreichend ist [142]. Auch wenn keine
Phasenseparation beobachtet werden kann, so ist trotzdem von Bildung von InN-Clustern
auszugehen, die mittels XRD nicht nachgewiesen werden kénnen.

Anhand der Untersuchungen an verschiedenen AlInN-Schichten konnte gezeigt werden, dass
die theoretische und experimentelle Loslichkeit des AlInN deutlich voneinander abweichen.
Dabei ist entscheidend, dass bei den thermodynamischen Berechnungen nur ein Teil der
realen physikalischen Prozesse des [MOVPElWachstums Beriicksichtigung findet. Mit sin-
kender Temperatur ist der Wachstumsprozess zunehmend durch die Oberflichenkinetik der
Adatome bestimmt, welche wiederum stark durch die Morphologie beeinflusst sind. Von
besonderem Interesse ist deshalb der Punkt, an dem das Wachstum von zweidimensiona-
lem Frank-van-der-Merwe zu 3d-Wachstum iibergeht. Wahrend bei klassische Anwendungen
meist glatte Schichten verwendet werden, kénnten die dreidimensionalen Strukturen wie auch
in anderen Materialsystemen zu neuartigen Bauelementen, die auf Quantenpunktstrukturen
beruhen, weiterentwickelt werden. Aus diesem Grund wird die Anderung des Wachstums mit

einsetzender Relaxation genauer untersucht.
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Relaxation und Anderung des Wachstumsmodus

Wie in den vorangehenden Abschnitten erldutert, fiihrt beim Wachstum von AlInN das
Uberschreiten der kritischen Schichtdicke [ii zu einer Anderung des Wachstumsmodus. Ne-
ben einer sehr rauen Oberfliche &dndert sich bei 3d-Wachstum unter anderem der Einbau des
Indiums in den Kristall. Generell wurde beobachtet, dass sich die im Frank-van-der-Merwe
Modus (h < h.) und im 3d-Wachstumsmodus (h > h.) erzeugten Proben in ihren Materialei-
genschaften deutlich unterscheiden. Eine detailliertere Analyse des Prozesses der Relaxation
und dem damit verbundenen Umschlag des Wachstumsmodus sind fiir das Wachstum von
AlInN deshalb von grofiem Interesse. Da eine in-situ Beobachtung des Relaxationsprozesses
(MOVPE]) nicht moglich ist, bleibt der ex-situ Vergleich von Schichten, welche bei identi-

schen Wachstumsbedingungen unterschiedliche Schichtdicken haben und damit unterschied-

lich stark relaxiert sind.

a) b)

A: T=740°C B: T=740°C
AFM rms = 0.28 nm AFM rms = 0.45 nm
d=10.6nm,In=32% d=17.2nm,In=32%

[ GIXRD (10-10)

A:—— d =10.6 nm 3
B:—— d=17.2nm
C:——d=21.7nm
D:=—— d=28.8nm

C: T=740°C D: T=740°C F F
AFM rms = 0.96 nm AFM.rms = 1:14 nm [ [
d=21.7nm,In=33% g d=28.5nm,In=33%

intensity (arb. u.)

AlInN strained on GaN

31 32 33
500nm 500nm 2Q (degree)

Abbildung 4.21.: FEREM-Aufnahmen der Oberflichen von vier Proben unterschiedlichen Schicht-
dicken bei dhnlichen Indiumkonzentrationen haben. Mit zunehmender Schichtdi-
cke verschlechtert sich die Morphologie. Bei Probe D ist deutliches 3D-Wachstum
auf einer geschlossenen AlInN-Schicht zu erkennen. Beim Uberschreiten der kriti-
schen Schichtdicke tritt Relaxation auf, wobei sich die Morphologie deutlich ver-
schlechtert.

In Abb. sind FEREM-Aufnahmen der Oberflichen von vier Proben dargestellt, die

bei hohen Indiumkonzentrationen von = 2.5% und unterschiedlichen Schichtdicken erzeugt
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wurden. Alle Proben wurden mit den gleichen Wachstumsparametern geziichtet, wobei aus-
schliefflich die Wachstumszeit variiert wurde. Die Schichtdicken wurde anhand der Schicht-
dickenoszillationen der ©/20(0002)-Beugungsbilder berechnet. Deutlich zu erken-
nen ist eine mit der Schichtdicke ansteigende Rauhigkeit der Oberfliche, die quantitativ
mittels AFM-Messungen bestimmt wurde.

Abbildung zeigt die 0/20(1010)-Beugungsbilder der Schichten. Die Verspan-
nungsanalyse zeigt, dass mit steigender Schichtdicke zunehmend Relaxation einsetzt, die
kritische Schichtdicke also iiberschritten wird. Wahrend Probe A noch pseudomorph auf
dem GaN-Puffer gewachsen ist, zeigt Probe B im ©/20(1010)-Beugungsbild neben
dem Reflex des pseudomorphen Materials eine Schulter. Diese Schulter ist ein deutliches
Zeichen fiir einsetzende Relaxation der Schicht und wird mit zunehmender Relaxation bei
den Proben C und D grofler, wihrend der Reflex des pseudomorph gewachsenen Materials
abnimmt.

Der Vergleich mit den FEREM-Aufnahmen und der mittels AFM bestimmten Rauhheit
zeigt den direkten Zusammenhang zwischen einsetzender Relaxation und Verschlechterung
der Morphologie. Mit beginnender Relaxation (B) bilden sich auf der Oberfliche im FEREM
erkennbar dunkle Punkte auf der Probenoberfliche aus. Mit zunehmender Relaxation (C)
wachsen die Punkte zu geschlossenen Linien zusammen und es bilden sich dreidimensionale
Strukturen auf der Oberfléiche. Schreitet die Relaxation mit zunehmender Schichtdicke weiter
voran, so ist nahezu die ganze Oberfliche mit den dreidimensionalen Strukturen bedeckt (D).
Anhand der vorliegenden Serie wird deutlich, dass Relaxation und die Anderung des Wachs-
tumsmodus untrennbar verbunden sind: Sobald im FEREM erkennbare dunklen Punkte auf-
treten, setzt auch das 3d-Wachstum ein. Urséchlich fiir die als dunkeln Punkte im FEREM
sichtbaren Oberflichenstérungen kénnen dabei mehrere Effekte sein: Anreicherungen von In-
dium auf der Oberfliche beeinflussen den Materialkontrast im FEREM-Bild und kénnten die
dunklen Stellen erkldren. Auch Punkte an denen Versetzungen die Oberfliche durchstofien
konnten die dunklen Stellen verursachen. Dies wurde bei der Untersuchung von gitteran-
gepassten Alyg3lng 17N /GaN-Strukturen beobachtet und mittels TEM-Untersuchungen als
V-Defekte oberhalb von Schraubenversetzungen im GaN-Puffer identifiziert [143].

Im vorliegenden Fall ist ein Zusammenhang zwischen den Defekten im Puffer und den Ober-
flichenstorungen auszuschliefen, da die pseudomorphen Proben keine dunklen Punkte auf-

2 erreicht wird.

weisen und bei relaxierten Proben eine sehr hohe Dichte von ~ 5-10'"¢m™
Dennoch konnten die Oberflichendefekte durch Versetzungen in der AllnN-Schicht entste-
hen, welche auch eine Diffusion des Indiums an die Oberflache begiinstigen wiirden [144].

Wie im Fall von gitterangepassten AlInN waren TEM-Untersuchungen notwendig um einen

Zusammenhang zwischen den Versetzungen in der AlInN-Schicht und den dunklen Ober-
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flichenstorungen herzustellen. Da bei der TEM-Préparation das Indium stark zum Ver-
schmieren neigt, ist ein Préparation bei hohen Indiumgehalten nicht moglich. Inwiefern Ver-
setzungen und/oder Indiumanreicherungen die dunklen Punkte verursachen, kann deshalb
leider nicht abschlieflend gekliart werden. Trotzdem ist anhand der FEREM-Aufnahmen klar
ersichtlich, dass die dunklen Oberfléichenstérungen einen Einfluss auf das weitere Wachstum
haben: Die sich bildenden Inseln entstehen bevorzugt in direkter rdumlicher Ndhe zu den
dunklen Punkten und erreichen in Abb. (D) eine Dichte von ~ 10''em™2 bei einer GroBe
von 15 - 60nm.

Wihrend anhand der in Abb. dargestellten Proben klar wird, dass bei Uberschreitung
der kritischen Schichtdicke eine Anderung des Wachstumsmodus erfolgt, kann anhand von
noch dickeren AlInN-Schichten gezeigt werden, dass sich damit auch weitere Materialpara-
meter entscheidend verdndern. Dafiir wurden weitere Proben untersucht, bei welchen die
kritische Schichtdicke weit iiberschritten wurde und in FEREM-Aufnahmen eine aus dreidi-
mensionalen Hiigeln bestehende Morphologie aufweisen. Fiir diese Proben ist allgemein zu
erwarten, dass sie vollstdndig relaxiert sind.

In Abb. sind sowohl das ©/20(0002)-Beugungsbild mit entsprechender Simu-
lation (a) wie auch die Ergebnisse eines ©/20(1010)-Tiefenscans (b) dargestellt.

a)
10°- HRXRD(0002) Fw\/ \
measurement
10* simulation \\/k
o d =29.7 nm \/¥ >
K 10°{ In=33.6% a
210° >
B ¥ ‘n
c C
310 e
£ \_ c
100 . T“W\J\\,\_‘_
] W%
10" 33.39° 33.87° 34.59° ] 31.58 32%
32 33 34 35 30 31 32 33
2Q (degree) 2Q (degree)

Abbildung 4.22.: Dicke und stark relaxierte Probe: a) ® /20(0002)-Rontgenbeugungsbild und Simu-
lation und b) ©/20(1010)-Tiefenscan.
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Im ©/20(0002)-Beugungsbild sind deutlich zwei Reflexe zu sehen, welche dem AlInN zu-
geordnet werden miissen (33.39° und 33.87°). Wie anhand der Simulation (rot) angedeutet,
koénnte das Beugungsbild durch eine 29.7nm dicke Schicht mit einem Indiumgehalt von 33.6%
erzeugt werden, wobei in diesem Fall der Reflex bei 33.39° auf eine Schichtdickenoszillati-
on zuriickzufiihren ist. Damit die Schichtdickenoszillationen entstehen konnen, ist aber eine
Schicht mit zwei glatten Grenzflichen und einer unterschiedliche c-Gitterkonstante zur Um-
gebung notwendig. Da die Oberfliche der Probe sehr rau ist, miisste diese Schicht unterhalb
der dreidimensionalen Hiigel verborgen sein. Bei der Untersuchung des Relaxationsprozesses
bei InGaN-Schichten wurde ein vergleichbarer Schichtaufbau gefunden [130].

Handelt es sich bei dem Reflex bei 33.39° nicht um eine Schichtdickenoszillation, so wird
dieser durch Materialbereiche mit einer grofleren c-Gitterkonstante hervorgerufen.

Im [GIXRDl Tiefenscan sind zwei Reflexe vorhanden, wobei der breite AlInN-Reflex bei
31.39° mit steigendem Einfallswinkel a bis auf 31.58° verschiebt (sieche blaue Hilfslinie).
Die Anderung der a-Gitterkonstante zeugt von einem Indiumkonzentrations- oder Relaxati-
onsgradienten in Richtung der Oberflache. In jedem einzelnen Beugungsbild lassen sich dabei
die breiten Reflex links mit einer Doppel-Pseudo-Voigt-Funktion (kg + kg2) hinreichend gut
anpassen.

Der Reflex bei 32.39° entspricht der a-Gitterkonstante von GaN und muss nicht von pseu-
domorphen AlInN herriihren, sondern kann bedingt durch die raue Probenoberfliche auch
am GaN-Puffer entstehen: Ist die Oberfliche der Probe nicht glatt, so kann der primére
Rontgenstrahl an ausgezeichneten Fliachen steil in die Schicht gebrochen werden. Der Strahl
wird dann an Bereichen fern der Oberfliche gebeugt und triagt zum detektierten Signal bei.
Eine hohe Oberfliichenrauigkeit erschwert damit die Interpretation der [GIXRDIMessungen
zusétzlich.

Um die Reflexe der Réntgenuntersuchungen in ®/20(0002)- und ©/20(1010)-Orientierung
einander besser zuordnen zu koénnen, ist es sinnvoll die exakte Komposition und die Ver-

spannung zu berechnen. Dies geschieht unter Verwendung des Poissonverhéltnisses und des
Ausdrucks [75):

ac(1+v)—acp’N —afN cv
X = ——"7IN N IiN N
ac‘8 fac{)” —ag cv+a‘8 cv

Ist die exakte Komposition bekannt, kann der Grad der Verspannung errechnet werden:

4.2)

a—g® 1 4.3)

AN (1—x) +-al™Nx—qGaN —

S(x) =

Die folgende Tab. enthélt die Berechnungen der Komposition (In) und des Grads der
Verspannung (S) fiir die in Abb. markierten Reflexe.
Um zu klédren, ob eine ca. 30nm dicke geschlossene Schicht vorhanden ist, welche die Ursa-

che fiir Schichtdickenoszillationen sein kénnte, wurden FEREM-Aufnahmen der Bruchkante
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(0002) 33.39°

(0002) 33.87°

(0002) 34.59°

(1010) 31.39°

In=48.4%, S=25%

In=41.8%, S=5%

In=32.2%, S=58%

(1010) 31.58°

In=46.7%, S=36%

In=40.3%, S=18%

In=30.7%, S=43%

(1010) 32.39°

In=40.0%, S=100%

In=33.7%, S=100%

In=24.3%, S=100%

Tabelle 4.3.: Berechnung der Konzentrationen und des Grad der Verspannung bei permutierter Zu-
ordnung der ®/20(0002)- und ®/20(1010)-Reflexe zueinander.

angefertigt. In Abb. £.23]ist im unteren Bereich ein grofier Bereich der Bruchkante, im obe-
ren Bereich links ein vergroflerter Ausschnitt der Bruchkante und rechts eine Aufnahme der
Oberfliche zu sehen. Die Oberfliche der Probe ist durch 3d-Wachstum bestimmt und sehr
rau. Die Strukturen auf der Oberfliche sehen Streuseln dhnlich und haben ein Gréfle zwischen

15 - 60nm bei einer Dichte von ~ 10 em=2.

Abbildung 4.23.: FEREM-Aufnahmen einer dicken relaxierten AlInN-Schicht mit ausgeprigtem 3d-
Wachstum. In dem vergroflerten Ausschnitt der Bruchkante ist eine geschlossene
Schicht mit 40.2nm zu sehen. Auf der Schicht zu erkennen ist der Bereich der
dreidimensionalen Strukturen mit einer Dicke von 11.3nm.

Im Vergleich zu Abb. zeigt das Bild hier das Endstadium bei weiterem Uberwachsen
von relaxierten AlInN-Schichten. Wie im vergréfierten Ausschnitt der Bruchkante zu sehen,
existiert keine geschlossene Schicht mit einer Dicke von ca. 30nm, welche eine Interpretation
des (0002)-Reflexes bei 33.39° als Schichtdickenoszillation rechtfertigen wiirde. Die Gesamt-
schichtdicke betriagt 51.5nm, wovon 11.3nm die so genannten Streusel ausmachen. In diesem
Bereich ist keine vollsténdige Koaleszenz zu beobachten.

Da der (0002)-Reflex bei 33.39° nicht durch eine Schichtdickenoszillation hervorgerufen sein
kann, muss ein eigenstéindiger Materialbereich mit einer entsprechenden c-Gitterkonstante
vorhanden sein. Dabei ist die Intensitdt des Reflexes um zwei Groflenordnungen geringer
als die des Reflexes bei 33.87°. Laut der Tab. sollte auBerdem das Material, welches
den 33.39°-Reflex erzeugt, einen erheblich hoheren Indiumanteil als das Material des 33.87°-
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Reflexes haben. Damit ist es sehr wahrscheinlich, dass der schwache (0002)-Reflex bei 33.39°
durch die streuselartigen Strukturen mit geringen Volumina hervorgerufen wird. Dass diese
dagegen keinen eigenstdndigen Reflex im ©/20(1010)-Beugungsbild erzeugen, kann
verschiedene Griinde haben: Wird der anregende Rontgenstrahl wie oben beschrieben diffus
in verschiedene Richtungen gebrochen, kann in dem geringen Volumen nur noch ein sehr
kleiner Teil gebeugt werden. Dieser extrem schwache Reflex kann von dem extrem breiten
Reflex der geschlossenen Schicht (FWHM = 0.7°) nicht mehr differenziert werden.

Dass der AlInN-Reflex mit zunehmender Eindringtiefe zu kleineren Winkeln verschiebt, be-
legt, dass es in der 40.2nm dicken Schicht entweder einen Konzentrations- oder Verspannungs-
gradienten gibt. Diesen Gradienten quantitativ anzugeben ist aus zwei Griinden schwierig:
Erstens kann bei einer rauen Oberfliche auch mit Kenntnis des Eintrittswinkels o keine
absolute Aussage iiber die Anregungsdichte in einem spezifischen Abstand zu Probenober-
fliche getroffen werden. Des Weiteren ist das detektierte Signal ein Integral {iber das gesamte
angeregte Volumen. Wéhrend im Totalreflexionswinkel (ca. 0.3°) nur die obersten 5nm der
Schicht zum Signal beitragen, kommt bei einem steileren Anregungswinkel das Signal auch
aus deutlich tieferen Bereichen der Schicht. In diesem Fall tragen die der Oberfliche nahen
Bereiche aber deutlich iiberproportional zum Signal bei.

Als Ursache des Gradienten kommen dennoch zwei verschiedene Effekte in Betracht: In
der Diplomarbeit von Frau Gadanecz wurden Proben, welche im Rahmen dieser Disserta-
tion geziichtet wurden, thermischen Belastungstests ausgesetzt. Dafiir wurden die AlInN-
Schichten bei 300, 500 700 und 900°C unter Stickstoffatmosphére getempert und anschlie-
Bend rontgenographisch vermessen. Ab 500°C konnte bei relaxierten Proben eine deutliche
Ausdiffusion des Indiums beobachtet werden [142] 97ff. Die pseudomorphen Proben waren
dagegen bis 900°C thermisch stabil, was auch an AlInN/GaN HEMTs bestétigt werden konn-
te [145]. Auch wenn sich die Randbedingungen der thermischen Experimente deutlich von
denen der [MOVPE] unterscheiden (verschwindende Partialdriicke der Edukte), so ist doch
mit einem vergleichbaren Effekt wiahrend der Ziichtung zu rechnen. Da das Indium nur zur
Oberflache entweichen kann, ist in Richtung der Oberfléiche mit einer Anreicherung zu rech-
nen, welche die a-Gitterkonstante vergroflert. Zusédtzlich kann damit die deutlich erhdhte
Indiumkonzentration in den dreidimensionalen Strukturen auf der Oberfliche erklért wer-
den. Auch konnte neben dem Konzentrationsgradienten ein weiterer Verspannungsgradient
auftreten: In diesem Fall wiren die tiefer gelegenen Bereiche des AlInN bei gleicher Kon-
zentration starker verspannt als die hoher gelegenen. Dies wire gleichbedeutend mit einer
graduellen Relaxation. Da sich die c-Gitterkonstante im Gegensatz zur a-Gitterkonstante
nicht abhéngig von der Tiefe vermessen lisst, kann nicht abschliefend bewertet werden, wel-
chen Anteil Konzentrations- und Verspannungsgradient an dem gemessen Gradienten der

a-Gitterkonstante haben. Deshalb sei hier noch einmal auf die zur Abschitzung berechneten
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Werte in Tab. hingewiesen: Danach hétte die geschlossene 40.2nm dicke Schicht einen
Indiumgehalt zwischen 40.3 und 41.8% bei einer Verspannung von 18 bis 5%. Der (1010)-
Reflex bei 32.39° wird ausschlieflich dem GaN zugeordnet. Die als Streusel bezeichneten
Oberflichenstrukturen hétten dann bei voller Relaxation einen Indiumgehalt von 52%.

Die Rontgenuntersuchungen in Zusammenhang mit den FEREM Aufnahmen ergeben da-
mit, dass das Wachstum und die Relaxation wahrscheinlich wie in Abb. schematisch
dargestellt ablaufen:

1 2 3 4
MNAANCAY ANSAY

Abbildung 4.24.: Schematische Darstellung des Wachstums- und Relaxationsprozesses einer dicken
und stark relaxierten Probe mit 3d-Wachstum. Blau dargestellt ist der GaN-Puffer
und dunkelrot das darauf aufwachsende AlInN. Die vertikalen dunklen Linien stel-
len Versetzungen dar, welche beim Relaxationsprozess entstehen. Eine ausfiihrli-
che Beschreibung ist in der Auflistung unterhalb gegeben.

1. Frank-van-der-Merwe-Wachstum unterhalb der kritischen Schichtdicke. Die Probe ist
vollverspannt und im AlInN entstehen keine zusétzlichen Versetzungen.

2. Wird die kritische Schichtdicke iiberschritten beginnt die Probe zu relaxieren. Dies
wird im Bild durch die schwarzen Versetzungen angedeutet. Auf der Oberflache bilden
sich wie in Abb. [£.21] zu erkennen dunkle Punkte. Ob die dunklen Punkte durch die
die Oberflache durchstolenden Versetzungen hervorgerufen werden ist unklar: Bei den
Oberflachenstorungen kénnten es sich auch um Indiumanreicherungen handeln.

3. Das Wachstum der Schicht geht vom Frank-van-der-Merwe-Modus in 3d-Wachstum
iiber. Das Wachstum der dreidimensionalen Inseln tritt bevorzugt in rdumlicher Néhe
zu den Storungen der Oberfliche auf. Eine Anderung der Komposition kann aufgrund
des geringen Volumens der dreidimensionalen Strukturen mit XRD nicht beobachtet
werden.

4. Die dreidimensionalen Strukturen koaleszieren zu einer geschlossenen Schicht und auf
der Oberfldche bilden sich streuselartige Strukturen. Die Réntgenuntersuchungen bele-
gen, dass es innerhalb der Schicht einen Verspannungs- oder Konzentrationsgradienten
gibt. Die ca. 10nm hohen Strukturen auf der Oberfliche haben einen Indiumgehalt der
deutlich hoher als der der geschlossenen Schicht ist, da das Indium thermisch bedingt
zur Oberfléiche diffundiert.
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Anhand der Analyse des Wachstumsprozesses konnte gezeigt werden, dass glatte Schich-
ten nur bis zum Einsetzen der Relaxation erzeugt werden kénnen. Oberhalb der kritischen
Schichtdicke schldagt der Wachstumsmodus um. Im dreidimensionalen Wachstumsmodus ent-
stehen die Schichten durch die Koaleszenz dreidimensionaler Strukturen und haben bei glei-
chen Wachstumsbedingungen einen deutlich héheren Indiumgehalt als vergleichbare pseudo-
morphe Schichten. Dabei ist der beobachtete Gradient der a-Gitterkonstante in Wachstums-
richtung auf eine Diffusion des Indiums zur Oberfliche zu erklédren, da sich das Indium in
Richtung der Oberfliche sammelt. Diese Diffusion tritt nur bei relaxierten Schichten auf, da
diese eine deutlich geringere thermische Stabilitit als pseudomorphe Schichten haben. An-
hand der vorliegenden Ergebnisse kann eine wie von Leyer et al. [I30] beim InGaN-Wachstum

beobachtete Schichtstruktur im vorliegenden Fall ausgeschlossen werden.
Stranski- Krastanov-dhnliches Wachstum von AlInN

Im vorangegangenen Abschnitt wurde ausfiihrlich die Relaxation und die damit einherge-
hende Anderung des Wachstumsmodus diskutiert. Der dabei beobachtete Ubergang vom
Frank-van-der-Merwe Modus zum 3d-Wachstum wird dominiert durch die Aufrauung der
Oberfliache, Entstehung von dreidimensionalen Inseln und dem anschlieBenden Koaleszieren
der Inseln zu einer sehr rauen Schicht. Neben dem immer wieder beobachteten Prozess der
Relaxation und dem folgenden 3d-Wachstum wurden auch Proben gefunden, bei denen 3d-
Wachstum auf einer pseudomorphen AlInN-Schicht auftrat. Dies kann bedingt als Stranski-
Krastanov-Wachstum bezeichnet werden. Mit Stranski-Krastanov-Wachstum erzeugte Quan-
tenpunktstrukturen sind heute die Grundlage fiir verschiedene Lichtemitter und Detektoren
auf der Basis von Arseniden und Phosphiden. Da nur wenige im Rahmen dieser Arbeit
geziichtete Proben die erwihnten Eigenschaften aufweisen, kann nicht abschlieend geklért
werden, wie gezielte AlInN-Quantenpunkte geziichtet werden kénnen. Da die vorhandenen
Proben trotzdem erste Indizien fiir die erfolgreiche Herstellung solcher Strukturen liefern,
werden die Ergebnisse kurz diskutiert.

In Abb. ist eine seitliche Aufnahme einer Probe dargestellt, welche eine 10.1nm dicke
geschlossene AlInN-Schicht mit 33.8% Indiumgehalt und darauf aufgewachsenen dreidimen-
sionalen Strukturen zeigt. Die Strukturen haben die Form von Pyramiden und einen Durch-
messer von ca. 50 - 250nm bei einer Hohe bis ca. 10 - 100nm. Die AlInN-Schicht hebt sich
durch den dunkleren Kontrast vom GaN-Puffer ab. Auf Grund ihrer Grofie kann bei den
beobachteten Pyramiden nicht davon ausgegangen werden, dass es zu bei Quantenpunkten
typischen energetischen Verschiebungen der Grundzustinde von Elektronen und Lochern
kommt. Eine Untersuchung von InGaN-Quantenpunkten hat ergeben, dass bei einer Struk-

turgréfle von 7.2nm Durchmesser und Hohe von 2nm das confinement der Ladungstriager
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' 500nm

Abbildung 4.25.: a) Seitliche und b) Aufsicht FEREM Aufnahmen einer Probe mit pseudomorpher
AlInN-Schicht und darauf aufgewachsenen Pyramiden. Die Pyramiden haben dabei
eine Dichte von 1.5-10%cm ™2 auf der Oberfliche und eine StumpfgroBe von 50 -
250nm.

nur noch sehr gering ist [146] (GroBe des GaN-Exzitons ist 2.8nm [147]). Da die hier unter-
suchten Strukturen mindestens ein um zwei Gréflenordnungen héheres Volumen haben, ist
nicht von einer Quantisierung der Energiezustinde auszugehen. Die Komposition und der
Verspannungszustand der Schicht und der Pyramiden wurden mittels Rontgenmessungen
analysiert, welche in Abb. [£.26] sind.

Anhand der [HRXRD}Messungen wird klar, dass eine geschlossene glatte AlInN-Schicht auf
dem GaN-Puffer gewachsen ist. Die Simulation des ©®/20(0002)-Beugungsbildes
ergibt dabei fiir die Schicht eine Indiumkonzentration von 33.8% und eine Dicke von 10.1nm,
was sehr gut mit der durch die FEREM-Messung bestimmten Schichtdicke {ibereinstimmt.
Aufler dem AlInN-Reflex, dem GaN-Reflex und den Schichtdickenoszillationen sind keine
weiteren Reflexe erkennbar.

Im ©/20(1010)-Beugungsbild sind am stérksten der Kq, ,- und der Kg-Reflex von
Material mit der Gitterkonstante von GaN ausgeprégt (32.39° bzw. 29.17°). Ein zu der AlInN-
Schicht mit 33.8% Indiumgehalt korrespondierender Reflex fiir relaxiertes Material ist nicht
erkennbar, was belegt, dass die AlInN-Schicht pseudomorph zum GaN-Puffer gewachsen ist.
Wéhrend bei einem Rontgeneintrittswinkel a = 0.2 eine deutliche Schulter rechts des Kg-
Reflexes zu sehen ist, verschwindet diese bei o = 0.4. Unter Beriicksichtigung der FEREM-
Aufnahmen ist klar, dass diese Schulter nur durch die Pyramidenstrukturen auf der Ober-
fliche hervorgerufen sein kann. Die mittels einer Simulation ermittelte Position des Reflexes

bei 29.41° deutet damit auf einen extrem hohen Indiumgehalt der Pyramiden von 94% hin,
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Abbildung 4.26.: Links ist[ HRXRDI ®/20(0002) dargestellt in dem der AlInN-Reflex und die zuge-
horigen Schichtdickenoszillationen deutlich zu erkennen sind. Im rechten Teil sind
zwei ©/20(1010)-Beugungsbilder, welche bei unterschiedlichen Einfallwinkeln o
aufgenommen wurden, und die Simulation fiir & = 0.2° dargestellt.

wobei von einer vollstéindigen Relaxation der Strukturen ausgegangen wird. Das Wachstum
der Pyramiden mit einer derartig hohen Indiumkonzentration ist insofern iiberraschend, als
das die Probe bei 740°C und fiir das Frank-van-der-Merwe-Wachstum angepassten Wachs-
tumsbedingungen erzeugt wurde und bei dieser Temperatur die Desorption des Indiums hoch
ist. Da die Pyramiden das Abkiihlen des Reaktors unter Stickstoffatmosphire iiberstehen,
sind sie offensichtlich trotz ihres hohem Indiumanteils thermisch sehr stabil.

Der genaue Entstehungsprozess der pyramidalen Strukturen ist unklar und konnte nicht wei-
ter untersucht werden, da die Probe so nicht reproduziert werden konnte. Sicher ist, dass die
Oberflachenenergie durch eine Stérung wihrend des Wachstums so verdndert wurde, dass
sich Wachstumskeime bilden konnten. Aus diesen Wachstumskeime entstanden dann die py-
ramidalen Strukturen. Die in der FEREM-Aufnahme sichtbaren helleren Flecken werden bei
herkémmlichen AlInN-Schichten nicht beobachtet und stehen vermutlich in direktem Zusam-
menhang mit der Bildung der Kristallite. Dabei entspricht die Flichendichte (1.5-10%cm™2)
der hellen Flecken in etwa derjenigen, welche fiir die Versetzungsdichte eines guten GalN-
Puffers zu erwarten ist. Ein direkter Zusammenhang zwischen Versetzungen im Puffer und
der Entstehung der Pyramiden ausschlielich aufgrund der FEREM-Aufnahmen ist nicht be-
legbar, aber dass es neben der Verspannung weitere treibende Krifte fiir das 3d-Wachstum
gibt, wird auch beim InGaN vermutet [148]. Dafiir, dass auch bei gitterangepasstem Wachs-
tum von sehr dicken AlInN-Schichten ein Ubergang von 2d- zu 3d-Wachstum stattfindet,
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werden durchstoffende Versetzungen verantwortlich gemacht [149].

Auch wenn die hier diskutierte Probe einen ersten Anhaltspunkt fiir die Moglichkeit der
Ziichtung von AlInN-Quantenpunkten bietet, so sind fiir die Realisierung dieser Struktu-
ren noch erhebliche Anstrengungen notwendig. Neben Untersuchungen dariiber, wie gezielt
dieses Stranski-Krastanov dhnliche Wachstum erreicht werden kann, muss auch die Grofle
der Strukturen erheblich reduziert werden, um eine ausreichende Lokalisierung der Ladungs-
trager zu erreichen. Da der Ansatz fiir neuartige Bauteile aber duflerst vielversprechend
ist, sollte die gezielte Ziichtung von AllnGaN-Quantenpunkten dringend weiter untersucht
werden. Dies kann im Rahmen dieser Arbeit nicht geleistet werden. Trotzdem sei hier auf wei-
tere Proben verwiesen, bei welchen dhnliche Anzeichen fiir Stranski-Krastanov Wachstum
beobachtet wurden (siehe Kapitel4.3.2] Probe 5) und welche schon in Arbeiten von Aniko
Gadanecz [142] S.106ff und L. Groh [I50] S.69ff (AllnGaN) diskutiert wurden.
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4.2.4. Optische Eigenschaften von AlInN

Auch wenn die optischen Eigenschaften der bindren Komponenten AIN, GaN und InN heute
gut erforscht sind, so ist iiber diese Eigenschaften von AlInN weniger bekannt. Dies ist vor-
rangig auf den Mangel an hochqualitativen Schichten in einem breiten Kompositionsbereich
zuriickzufithren, auch wenn das Wachstum von auf GaN gitterangepassten AlInN schon de-
tailliert untersucht wurde [I11]. Erst im Rahmen dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass
AlInN pseudomorph auch in einem weiteren Mischungsbereich in sehr guter Qualitéit epitak-
tisch gewachsen werden kann. Dies ermoglicht es, die optischen Eigenschaften der terniren
Verbindung in diesem Bereich genauer zu analysieren.

Eine der wichtigsten, bisher unzureichend genau bestimmten Eigenschaften von AlInN ist
seine Bandliicke. Diese in einem breiten Mischungsbereich exakt zu vermessen, scheiterte
meist an der mit steigendem Indiumgehalt zunehmend schlechteren Mischbarkeit. Dabei ist
zwischen clustering und des Indiums auf der atomaren Skala und Entmischung in gréfieren
Bereichen zu unterscheiden. Wahrend das clustering Potentialfluktuationen und damit eine
Verschmierung der Bandkante hervorruft [I51][I52], degradiert bei stirkerer Entmischung die
kristalline Qualitédt des AlInN dramatisch. In diesem Fall verbreitert die Absorptionsbande
sehr stark und es iiberwiegt die nichtstrahlende Rekombination. Das Material ist damit fiir
optische Experimente unbrauchbar. Um AlInN in einer hohen kristallinen Qualitét ziichten
zu kénnen, ist vollverspanntes Wachstum eine unabdingbare Voraussetzung, womit aber auch
die Schichtdicke auf A, limitiert ist.

Wiéhrend bei dicken Schichten die Bandliicke relativ einfach mittels der spektralen Trans-
mission von Licht [I53] [21] [24] und der assoziierten Absorptionskante festgestellt werden
kann, ist dies bei diinnen Schichten nicht moglich. Aus diesem Grund wurden an verschiede-
nen Proben ellipsometrische Messungen durchgefiihrt. Dabei wird Licht mit einer definierten
Polarisation an der Oberfliche der Probe reflektiert und die Phasendifferenz und Amplitu-
de des einfallenden und reflektierten Strahls miteinander verglichen. Dies kann iiber einen
breiten spektralen Bereich erfolgen, wobei Real- (Brechungsindex) und Imaginérteil (Extink-
tionskoeffizient) der dielektrischen Funktion, sowie die Dicke der Schicht bestimmt werden
konnen. Ist der Extinktionskoeffizient im Bereich der Bandliicke spektral vermessen, kann
hieraus die Absorption und damit auch die Bandliicke bestimmt werden. Der Realteil der
dielektrischen Funktion bestimmt den spektralen Brechungsindex, was insbesondere fiir die
Herstellung von optoelektronischen Bauelementen wichtig ist.

Da die ellipsometrischen Messungen vom Kooperationspartner an der TU Ilmenau durch-
gefiithrt und die Ergebnisse bereits ausfiihrlich publiziert wurden [41][I54], sollen diese hier
nicht weiter diskutiert werden. Ein wichtiges Ergebnis dieser Untersuchungen ist, dass durch

die gesteigerte Materialqualitéit des AlInNs das bowing der Bandliicke genauer als bisher auf
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5.364+0.36eV bestimmt werden konnte, was fiir ein besseres Verstdndnis des Materials von
groflem Wert ist.

Auch die Lumineszenz des AllnNs wurde bisher eher sporadisch untersucht, wobei der Fokus
auf zu GaN gitterangepasstem AlInN [ITT][I55][I56] oder sehr dicken und damit degradierten
Schichten lag [28]. Im Rahmen dieser Arbeit wurden das erste Mal Lumineszenzmessungen
an diinnen AlInN-Schichten wie auch an AlInN/GaN{MQWE mit Indiumkonzentrationen bis
38% durchgefiihrt. Da die Lumineszenzintensitit bei den [MQW}k deutlich stéirker als bei
Einzelschichten ist, werden im Folgenden diese Ergebnisse diskutiert. Einen Uberblick iiber
wesentliche Eigenschaften der untersuchten 7-fach [MQW}Strukturen liefert die Tab.

| Probe | Taun[°Cl | taiay[min] [ tGay[min] | dayay [nm] | day [nm] | In[%] | \

07:00 14:00 2.5 8.5 27.8 | pseudomorph
07:00 14:00 2.0 94 36.2 | pseudomorph
07:00 14:00 2.5 8.9 37.3 | pseudomorph
07:00 14:00 2.9 8.2 38.0 | relaxiert
E(84) 780 14:00 14:00 4.7 8.7 27.5 pseudomorph
F(96) 780 21:00 14:00 7.2 83 25.4 | pseudomorph
G(66) 740 14:00 14:00 5.7 8.7 34.2 | leicht relaxiert
H(69) 780 07:00 07:00 24 4.9 274 | pseudomorph

Tabelle 4.4.: Wachstumsparameter und andere Eigenschaften der diskutierten[MQW} Strukturen. Se-
rien in denen jeweils ein Parameter verdndert wurde sind farbig hervorgehoben.
rot: Taimn - - -

Das Wachstum der AlInN-Schichten innerhalb der MQWk erfolgte bei den schon ausfiihrlich
diskutierten Wachstumsbedingungen. Bei den GaN-Barrieren musste im Gegensatz zum
GaN-Puffer die Wachstumstemperatur deutlich reduziert werden, da bei zu hohen Tem-
peraturen eine thermische Zerlegung des AllnNs zu erwarten ist.

Von thermischen Belastungstests ist bekannt, dass pseudomorphes AlInN bis 900°C stabil ist
[157]. Um bei niedrigeren Temperaturen trotzdem eine ausreichend hohe Qualitét des GaN zu
gewihrleisten [76], wurde [TEGal anstatt von [TMGal als Ga-Precursor eingesetzt, der Ammo-
niakfluss auf 6000sccm gesteigert und die Temperatur auf 970°C begrenzt. Dass der erhochte
Stickstoffdampfdruck und die reduzierte Temperatur erfolgreich das Atzen des AlInN verhin-
dern, zeigen HRXRD ©/20(0002) Messungen an der Probe G (siche Abb. [£.27p). Die mit 1-5
gekennzeichneten Reflexe stammen von den AlInN-Schichten und der stirkste Reflex sowohl
von den GaN-Schichten wie dem GaN-Puffer. Die fiinf Oszillationen zwischen den AlInN-
Reflexen sind die typischen Schichtdickeninterferenzen, welche bei einer 7-fach Doppelschicht
entstehen. Die HRXRD-Messungen belegen die exzellente Qualitit der AlInN/GaN{MQW}

Strukturen. Nur bei glatten Grenzflichen und hoher kristalliner Qualitéit ist eine derartig
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Abbildung 4.27.: a) Struktur der 7-fach AIInN/GaN{MQWk. b) HRXRD ©/20(0002)-Beugungsbild
des MQW[s (G). Die Schichtdickenoszillationen des AlInNs sind bis zur fiinften
Ordnung deutlich zu sehen, was eine sehr niedrige Grenzflichenrauigkeit belegt.

hohe Ubereinstimmung zwischen den Messwerten und der Simulation zu erzielen. Anhand
der Simulation konnte fiir Probe G die AlInN-Schichtdicke von 5.7nm bei einer Indiumkon-
zentration von 34.2% und fiir die GaN-Schichten eine Dicke von 8.7nm bestimmt werden.
Dass es anscheinend zu keiner Relaxation der Probe kommt ist erstaunlich, da die Gesamt-
dicke des AlInNs (7-5.7nm) ~ 40nm viel grofer als h, =~ 14nm fiir eine einzelne AlInN-Schicht
ist. Erste Untersuchungen des Verspannungszustandes mittels eines asymmetrischer [RSM]
am 1134 Reflex belegen auch, dass der MQW verspannt ist (siche Abb. [4.28). Die hochste
Intensitét liefert wie zu erwarten das GaN. Die Reflexe der AlInN-Schichten liegen unterhalb
des GaN-Reflexes nahezu zentral auf einer roten Linie, welcher der a-Gitterkonstante des
GaN entspricht.

Da anhand dieses Bildes Relaxation nicht vollstdndig ausgeschlossen werden kann, wurde
eine zusitzliche HRXRD(1010)-Messung im streifenden Einfall durchgefiihrt. Eine kleine
Asymmetrie in dem hier nicht gezeigten Beugungsbild verrit, dass die Probe G geringfiigig
relaxiert sein muss. Trotzdem wire eine vergleichbare Probe mit einer AlInN-Einzelschicht
bei dieser Dicke schon voll relaxiert, was zeigt, dass die GaN-Zwischenschichten einen sta-
bilisierenden Einfluss auf die Struktur haben. Entstehen in den stark kompressiv verspann-
ten AlInN-Schichten Versetzungen, so werden diese offensichtlich an den GaN-Schichten re-
duziert. Dies kann durch die hohen Spannungsfelder an den Grenzflichen und das damit

verstiarkte Abknicken von Stufenversetzungen und einer folgenden erhohten Wahrscheinlich-
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keit ihrer Annihilation erkléirt werden [158].
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Abbildung 4.28.: Reziprocal Space Map und [XRR}Bild der Probe E.

Dass die Grenzflichen zwischen dem AlInN und dem GaN glatt sein miissen, ist anhand
des HRXRD ©/20(0002)-Beugungsbildes bekannt. Um die Rauhigkeit innerhalb der Probe
spezifizieren zu konnen, wurden Rontgenreflektionsmessungen an den Proben durchgefiihrt.
In Abb. ist das Ergebnis einer Rontgenreflektionsmessung an dem MQW G mit der
zur Interpretation notwendigen Simulation dargestellt. Hierbei kénnen sowohl die Dicken
der Schichten wie auch die Rauigkeiten der Grenzflichen bestimmt werden, wobei die Di-
cken sehr gut mit denen mittels ermittelten iibereinstimmen. Die angegebenen
rms-Rauigkeiten von 0.40nm (GaN) und 0.05nm (AlInN) beziehen sich dabei immer auf den
Ubergang von GaN zu AlInN bzw. AlInN zu GaN. Wihrend die Grenzflichen AlInN/GaN
extrem glatt sind, ist die GaN/AlInN-Grenzfldche rauer. Dies kann mit der stéirkeren Bindung
der Ga- gegeniiber den der In-Adatomen und der Zeitspanne, bis die Schicht iiberwachsen
wird, begriindet werden, da die Abkiihlung von GaN- auf AllnN-Wachstumstemperatur
deutlich schneller ist, als das umgekehrte Aufheizen. Wahrend das Legierungsverhéltnis von
AlInN beim Wachstum sehr sensibel auf die Temperatur reagiert, wird die Zusammenset-
zung nach dem Wachstum durch thermische Belastung nicht verdndert und die Oberfliche
restrukturiert vollstdndig. Um die Oberfliche des GaNs zu glétten, wire dagegen eine hohere
Temperatur wiinschenswert. Ob nach dem GaN-Wachstum eine lingere Wachstumsunterbre-
chung oder eine kurzfristige Steigerung der Temperatur zu einer Gliattung der GaN/AlInN-
Grenzflache beitrédgt, ohne dabei die AlInN/GaN-Grenzfliche durch Diffusion des Indiums

zu degenerieren, sollte gesondert untersucht werden.
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Die rontgenographischen Untersuchungen belegen die hohe strukturelle Qualitdt der
AlInN/GaN-MQWs, was die Grundvoraussetzung fiir eine hohe Lumineszenzausbeute der
Strukturen ist. Dass diese iiber den gesamten Wafer gegeben ist, zeigt ein Raumtemperatur-
[PL}Map. Hierfiir werden (x,y)-gerastert iiber den gesamten Wafer [PI} Einzelspektren auf-
genommen, wobei mit einem HeCd-Laser (325nm, @ ~ 300pm) angeregt wurde (Niederan-
regung). Zur Darstellung wird der 4d-Datensatz auf eine 3d-Darstellung (x,y,Falschfarbe)
reduziert. In Abb. ist das Lumineszenzmaximum der Probe E iiber der Waferfliche

dargestellt. Da die Lumineszenz durch Fabry Perot Interferenzen [FPs moduliert wird, sind
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Abbildung 4.29.: a)[PL}Map des gesamten Wafers und b)[CL}Map eines kleinen Teilstiicks der Probe
B. Die konzentrischen Ringe im PL-Map werden durch Fabry-Perot-Interferenzen
hervorgerufen.

abhéngig von der Dicke der auf dem Si(111)-Substrat gewachsenen Nitride konzentrische
Ringe zu erkennen. Die Lumineszenz verschiebt dabei in einem Bereich zwischen 415nm
(2.987eV) und 440nm (2.818eV). Die summierte Dicke der Nitridschichten kann mittels der
Reflektion einer Halogenlampe am Wafer und anschlieBender Analyse der Reflektionsspek-
tren ermittelt werden [88]. Fiir die untersuchte Probe ergeben sich dabei Dicken von 1.73
nm (Zentrum) bis 1.51 pm (Rand), was einem Unterschied von 13% entspricht. Urséichlich
fiir den Schichtdickengradienten sind die Oberflichentemperatur des Wafers und der Mas-
senstrom iiber dem Wafer. Anhand der Reflexionsspektren kann die Periode der Fabry-
Perot-Oszillationen im Bereich zwischen 415 - 440nm ermittelt werden (=~ 17nm). Wird die
Verschiebung der Lumineszenz um den Einfluss der Oszillationen bereinigt, dann ist die Ver-

schiebung durch Anderung der Komposition ~ 8nm. Von der Mitte des Wafers zum Rand
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nimmt die Indiumkonzentration damit um ~ 1.5% ab. Da sich das Mischungsverhéltnis der
Metallorganika im Gegensatz zum absoluten Massenstrom von der Mitte zum Rand we-
nig dndern sollte, muss fiir den Gradienten der Indiumkonzentration iiber dem Wafer die
Oberflichentemperatur mafigeblich sein. Niherungsweise gilt fiir den Einbau des Indiums
die Temperaturabhénigkeit Ax =0.16- /T [In-%], womit der Rand des Wafers beim AlInN-
Wachstum =~ 10°C wéarmer als die Mitte ist. Dieser Temperaturunterschied wird durch die
konvexe Kriimmung des Wafers und dem damit verringerten thermischen Kontakt zwischen
Wafer und Suszeptor in der Mitte des Wafers hervorgerufen und ist vom InGaN-Wachstum
bekannt. Soll die Homogenitét iiber die gesamte Waferfliche gesteigert werden, so ist ei-
nerseits eine Optimierung der Oberflichentemperatur (Strain-Managment) und andererseits
eine Unterdriickung der [FPg durch eine strukturierte Oberfliiche erforderlich.

Auch die Homogenitéit der Probe auf der pm und nm-Skala wurden mittels [CLl Messungen
untersucht. Im Inset in Abb. [£.29b sind das Lumineszenzmaximum und die maximale Inten-
sitdit (normiert) eines Ausschnitts (10x10 um?) der Fliche dargestellt. Beide Falschfarben-
darstellungen weisen beziiglich der Inhomogenitét dhnliche Muster im sub-pm-Bereich auf,
was vermutlich auf durchstoflende Versetzungensbiindel zuriickzufiihren ist. Grofl dargestellt
sind das integrale Spektrum aller Messungen und ein Histogramm der Lumineszenzmaxima.
Die breite AlInN-Lumineszenzbande (FWHM = 175meV) mit dem Maximum bei 2.937eV
(422nm) ist im Gegensatz zu den [PL}Spektren deutlich weniger durch [FPs moduliert, da bei
der das Licht in einem deutlich gréfleren Raumwinkel detektiert wird. Das Histogramm
der Lumineszenzmaxima ist nahezu symmetrisch und kann gut mit einer Gau-Kurve an-
gepasst werden (Standardabweichung ¢ = 29meV). Die Verteilung der Lumineszenzmaxima
um den Mittelwert bei 2.937eV ist damit statistisch absolut zufillig.

Da in das Histogramm immer nur die Werte des Lumineszenzmaximums fiir einen jeweils
ca. 200nm groflen Bereich eingehen (sie Anregungskeule REM in Abb. , ist es ein gutes
Maf fiir die Inhomogenitit der Probe auf der pm-Skala. Die Verbreiterung des integralen
Spektrums wird deshalb offensichtlicher Weise vorrangig durch Inhomogenitéten auf der nm-
Skala, also durch Indium- oder Schichtdickenfluktuationen, hervorgerufen.

Um die Aktivierungsenergie der in den Potentialfluktuationen bei niedrigen Temperaturen
ausgefrorenen Exzitonen zu bestimmen, wurden an der Probe B temperaturabhingige [PL}
Messungen durchgefiihrt (siche Abb. . Ein s-formiger Verlauf des Lumineszenzmaxi-
mums iiber der Temperatur ist aufgrund der [FPg nicht nachweisbar, weshalb auf diese Weise
die Aktivierungsenergie nicht bestimmt werden kann. Deshalb wurde die Aktivierungsener-
gie indirekt aus einer Arrheniusdarstellung der integralen Intensitit ermittelt. Dabei ergeben
sich zwei Aktivierungsenergien, die vermutlich auf die Rauigkeit an den Grenzfléchen (1meV)

und Potentialfluktuationen (56meV) zuriickzufiihren sind.
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Abbildung 4.30.:[PL] der Probe B bei fiinf verschiedenen Temperaturen und ein Arrheniusgraph der
integralen AlInN-Lumineszenz.

Durch Anpassen mit einer Gaufi-Funktion konnte das FWHM der Photolumineszenz (300K)

auf 190meV ermittelt werden, was einer Standardverbreiterung der Lumineszenz von

OFWHM = ;% ~ 114meV entspricht. Dieser Wert ist geringfiigig hoher als der mit [CL]ermit-

telte, was durch die anderen Anregungsbedingungen und die Grofle des angeregten Bereichs
erklart werden kann. opwgy setzt sich aus 25meV, bedingt durch die thermische Verbreite-
rung, 29meV durch die Inhomogenitét auf der pm-Skala (CL) und der Inhomogenitét auf der
nm-Skala zusammen, welche mit 60meV gut zu den aus den Arrheniusgraphen ermittelten
Werten fiir die Potentialfluktuationen (Y, = 57meV) passt. Die durch alloy broadening ver-
ursachte Standardverbreiterung fiir AlpgslngseN sollte laut Gleichung Oulloy = 66meV
sein, was in guter Ubereinstimmung mit den ermittelten Wert fiir die Potentialfluktuationen
ist. Die Potentialfluktuationen kénnen damit auf das alloy broadening zuriickgefithrt und
somit Phasenseparation ausgeschlossen werden. Dieses Ergebnis belegt nochmals deutlich,
dass durch die kompressive Verspannung bei pseudomorphem Wachstum die Mischungsliicke
des AlInNs deutlich reduziert wird.

Um den Einfluss des Indiumgehalts auf die Lumineszenz zu untersuchen, wurden alle in Tab.
aufgelisteten MQW}Strukturen mittels [PL] charakterisiert. In Abb. sind Spektren
von vier Proben mit annéhernd gleichen QW- und Barrierendicken, aber unterschiedlichem

Indiumgehalt dargestellt. Wie zu erwarten, verschiebt die Lumineszenz mit zunehmendem
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Abbildung 4.31.: a) Tieftemperatur{PL]der Proben A-D. Die Lumineszenz verschiebt mit zunehmen-
dem Indiumgehalt zu niedrigerer Energie. b) Energien der Lumineszenzmaxima im
Vergleich zur Bandliicke des AllnNs, des GaNs und bei einem indirekten Uber-

gang.

Indium zu hoheren Wellenléngen und verbreitert sich. Ein direkter Vergleich der Intensitéten
ist hierbei mdoglich, da alle vier Proben unter den selben Anregungs- und Detektionsbedin-
gungen vermessen wurden.

Ausgenommen Probe A sinkt die Intensitit der Lumineszenz mit steigendem Indiumgehalt,
was bei InGaN{MQW} durch die verminderte Uberlappung der Elektronen- und Lochwel-
lenfunktionen im dreieckigen Potentialtopf erklirt wird. Da die Spektren durch [FPd
moduliert werden, ist eine exakte Bestimmung der Lumineszenzmaxima erschwert, weshalb
von einem Fehler von £ 25meV (= 4nm) auszugehen ist.

In Abb. [4.31b sind die Lumineszenzmaxima der Proben A-G als schwarze Vierecke sowie die
Bandliicke des AlInN, des GaNs und die Anregungsenergie des Lasers (Egy..) dargestellt. Bei
allen Proben liegt die Lumineszenz um mehrere hundert meV unterhalb der Bandliicken von
AlInN und GaN. Diese grofie Stokes-Verschiebung ist vermutlich nicht alleine auf Potential-
fluktuationen oder auf die Rekombination von sich in einem 2DEG] befindlichen Elektronen
mit freien Lochern [159] zuriickzufiihren.

Da die Bandliicke des AlInNs bis zu einem Indiumgehalt von 31% grofer als die des GaNs ist,
ist als Ursache fiir die Lumineszenz ein reiner AlInN-Bandiibergang fiir alle Proben mit Indi-
umgehalten kleiner 31% auszuschlieffen. Da die energetische Position der Lumineszenz aber

auch weit unterhalb der GaN liegt, ist ebenso ein reiner GaN-Ubergang unwahrscheinlich.
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Um den Ursprung der Lumineszenz zu kldren, ist es deshalb notwendig, die Bandstruktur
im Detail zu verstehen, wobei insbesondere die Abstidnde innerhalb von Valenz- und Lei-
tungsband an den Materialgrenzflichen von Bedeutung sind. In der Literatur sind zumeist
nur Valenzband Offsets (VBQO)) der bindren Materialien zu finden, deren Werte eine hohe
Streuung aufweisen. In der folgenden Tab. sind die Werte aus der Literatur aufgelistet.

Aufgrund der hohen Streuung und der damit einhergehenden Unsicherheit fiir den Bandver-

Ubergang | Bereich [eV] Quellen

AIN/GaN | 0.2..0.85 [33], [160].[161].1162]
AIN/InN 1.25...3.1 [160], [163],1162],[164]
GaN/InN | 0.48...1.05 | [33], [162]],[160], [165]

Tabelle 4.5.: Literaturwerte fiir die Valenzbandabstinde der bindren Nitride.

lauf der Heterostrukturen, wurden in Kooperation mit der TU Ilmenau XPSl Untersuchungen
zur Bestimmung des von AlInN/GaN durchgefiihrt. Dafiir wurde eine Serie von Pro-
benpaaren mit unterschiedlichen Indiumgehalten gewachsen, welche aus jeweils einer diinnen
(~ 2nm) und einer dicken Schicht auf GaN-Pseusosubstraten bestanden. Die dicken Schich-
ten, welche zur Kalibration notwendig sind, waren dabei in allen Féllen pseudomorph, um
eine Degradation des Materials zu verhindern. Da die XPS-Messungen nicht Teil dieser Ar-
beit sind, sondern von Dr. P. Lorenz und Dr. S. Krischok durchgefiihrt wurden, werden hier
nur die fiir diese Arbeit relevanten Messergebnisse der in Abb. als griine Punkte
dargestellt und um die verlisslichsten Werte fiir die bindren Materialien (blaue Punkte) [163]
erganzt. Aus den fiinf Punkten wurde die energetische Position des Valenzbandes mit einer
quadratischen Beziehung (b = 0.85eV) extrapoliert und durch Addition der Bandliicke des
verspannten AlInNs das Leitungsband bestimmt. Der Vergleich zwischen den Bandverldufen
des Alj_In,Ns und des GaNs zeigt, dass in einem weiten Bereich zwischen 0.24 < x < 0.56
an der Grenzflache ein Typ-II-Heteroiibergang zu erwarten ist. Dies sollte im Bereich des
Typ-1I-Heteroiibergangs zu einer raumlichen Separierung von Elektron und Loch durch die
Grenzflache fiithren, wie es in Abb. schematisch dargestellt ist. Die strahlende Rekombi-
nation sollte in dieser Situation nicht mehr innerhalb des GaNs oder AlInNs erfolgen, sondern
rdumlich indirekt {iber den Heteroiibergang vom Leitungsband des AlInNs ins Valenzband
des GaNs. Die Ubergangsenergie wird damit um den [VBOl reduziert. In Abb. ist die
Energie fiir den indirekten Ubergang griin dargestellt, wobei der die Bandverkippung
durch Ladungstragerakkumulation und die Quantisierung der Ladungstriager bewusst nicht
beriicksichtigt wurden.

Die fiir den rdumlich indirekten Ubergang niherungsweise berechneten Ubergangsenergien,

zeigen eine deutlich bessere Ubereinstimmung mit den gemessenen Werten, als die
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Abbildung 4.32.: a) Vergleich der Leitungband- und Valenzband Extrema iiber den Indiumgehalt.
In einem weiten Bereich bildet sich ein Typ-II-Heteroiibergang. b) Schematische
Darstellung der Rekombination an einem Typ-II-Heterotibergang.

Bandliicken des AlInNs (rot) oder des GaNs (grau). Ein rdumlich indirekter Ubergang konnte
den groflen Stokes-Shift damit plausibel erkléren.

Um diese Theorie zu bestétigen, miissten genauere Berechnungen der Ubergangsenergien,
unter Einbeziehung der Quantisierung, des QCSE und der durch Grenzflichenladungen be-
dingten Verbiegung der Bénder, durchgefiihrt werden. Eine einfache Berechnung, wie sie z.B.
von Bonfiglio et al. [85] zur Abschiitzung der Ubergangsenergien vorgeschlagen wird, ist hier
nicht maglich. Die Ubergangsenergie mittels eines 6-Band k- p-Ansatzes zu berechnen, wur-
de mit Z. Andreev (Arbeitsgruppe Computational Electronics and Photonics, Universitét
Kassel) mehrfach diskutiert. Letztendlich wurden die Berechnungen vorerst auf die Bereiche
eingegrenzt, wo ein Typ-I Heteroiibergang zu erwarten ist (siche Kapitel und [166]).
Ohne 6-Band k-p-Simulationen kann anhand der energetischen Position der Lumineszenz
ein rdumlich indirekter Ubergang nicht bestétigt werden.

Die indirekten Bandiibergénge, welche bei InAlAs/InP-Heterostrukturen beobachtet werden,
konnten mittels zeitaufgeloster [PI] nachgewiesen werden, da die strahlende Rekombination
sowohl im InAlAs (7=0.3ns) wie auch im InP (7 =1.3ns) deutlich schneller erfolgt als die
indirekte Rekombination vom InP ins InAlAs (7 =3.8ns) [167]. Ein dhnliches Verhalten wire
auch fiir den indirekten Ubergang vom AlInN ins GaN zu erwarten, weshalb von Dr. M.

R. Wagner (Arbeitsgruppe Hoffmann, TU Berlin) zeitaufgeloste Messungen an den Proben
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durchgefiihrt wurden (Abb. [£.33)). Die strahlende Zerfallsdauer nimmt mit steigender
Dicke und abnehmender Ubergangsenergie (Probe B) zu, wobei fiir die Lumineszenz zwischen
2.6 - 3.10eV Werte von T = 2.2 - 1.8ns ermittelt wurden. Diese Werte unterscheiden sich nicht
wesentlich von den strahlenden Zerfallszeiten in InGaN{QWE. Auch hier werden bei zuneh-

energy (eV)

intensity (arb. u.)

375 400 425 450 475
wavelength (nm)

Abbildung 4.33.: Tieftemperatur{PL}Spektrum der Probe B und die mittel zeitaufgeloster Messungen
ermittelten strahlenden Zerfallsdauern. Im Inset ist die Zerfallsdauer in Abhingig-
keit von der[QW}Dicke dargestellt.

mender [QW}Dicke, aufgrund des geringeren Uberlapps von Loch- und Elektronwellenfunktio-
nen, lidngere Zerfallszeiten gemessen. Dass die Zerfallsdauern im InGaN absolut gréfler sind
als im InAlAs oder InP, kann auf die stérkere Lokalisierung der Exzitonen an den Potential-
fluktuationen zuriickgefiihrt werden [168]. Die den indiumhaltigen Nitriden inhérent langen
Zerfallsdauern, konnten damit den Nachweis eines indirekten Bandiibergangs in AlInN/GaN-
Heterostrukturen mittels zeitaufgeléster [PL] unméglich machen. Selbst wenn es durch den
indirekten Ubergang zu einer verzogerten Rekombination kommt, so kann die Verzogerung
vermutlich nicht von der durch Potentialfluktuationen verursachten Verzogerung differenziert
werden.

Die Lumineszenzuntersuchungen zeigen, dass AlInN, wenn es eine hohe kristalline Qualitét
hat, eine intensive Lumineszenz beobachtet werden kann. Das AlInN sollte dafiir pseudo-
morph auf dem GaN-Puffer gewachsen sein, um Phasenseparation zu unterdriicken. Ahnlich

wie bei InGaN tritt aufgrund der vollkommen statistischen Ungleichverteilung der Metalla-
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tome auf den Kationenpldtzen alloy broadening auf, welches die Lumineszenzbande verbrei-
tert. Eine zusétzliche Verbreiterung erfihrt die Lumineszenz durch Inhomogenitét auf der
pm-Skala, die auf Versetzungsbiindel zuriickzufiihren sein konnte.

Die ausgeprégte Stokes-Verschiebung ist wahrscheinlich nicht alleine durch Inhomogenitéten
in der Indiumverteilung erklért werden, da fortgeschrittene Entmischung und damit sehr
tiefe Potentialfluktuationen ausgeschlossen werden konnten. Die Untersuchung des VBO
von AlInN und GaN legen nahe, dass in einem breiten Konzentrationsbereich ein Typ-II-
Heteroiibergang vorhanden ist. Die ausgeprigte Stokes-Verschiebung ldsst sich unter der
Annahme, dass die strahlende Rekombination iiber die AlInN/GaN-Grenzfliche erfolgt, bes-
ser erkliren. Der raumlich indirekte Ubergang konnte bisher nicht nachgewiesen werden,
da entsprechende Simulationen noch ausstehen und zeitaufgeloste [PL}Untersuchungen fiir

diesen Nachweis vermutlich ungeeignet sind.
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4.3. MOVPE-Wachstum und Eigenschaften der quaternaren
Verbindung AlInGaN

Die quaterndren Verbindung AllnGaN ist bisher wenig untersucht worden, da sowohl das
Wachstum anspruchsvoll als auch die Zusammensetzung des Materials nicht einfach zu be-
stimmen ist. Wahrend die Komposition einer vollverspannten ternéren Schicht einfach mittels
XRD ermittelt werden kann, sind fiir die Bestimmung der Komposition einer quaternaren
Schicht aufwendige (z.B.[RBS]) oder im Bereich der Nitridforschung wenig angewandte (z.B.
[GIXRE]) Verfahren notwendig. Trotzdem ist die Untersuchung des [MOVPEFWachstums der
quaternédren Nitride von hochster Bedeutung, da sie beziiglich der Einstellung von Gitter-
konstante, Polarisation und Bandliicke einen weiteren Freiheitsgrad ercffnen.

Um einen Zugang zu den komplexen Wachstumsparametern des AllnGaN zu erhalten,
miissen zuerst Referenzproben der ternéiren Verbindungen AlGaN, AlInN und InGaN er-

zeugt werden.

4.3.1. Voruntersuchungen an ternaren Nitriden

Als Voruntersuchung zum Wachstum von AllnGaN wurden mehrere Serien der ternéren
Verbindungen AlGaN, AlInN und AlGaN geziichtet. Es konnte dabei nur eine sehr begrenzte
Anzahl von Schichten erzeugt werden, da unter Benutzung desselben Liners noch quaternéire
Schichten und [QWE in quaternéren Schichten geziichtet werden sollten. Ein Tausch des Liners
wéhrend der Wachstumsserie wiirde eine neue Kalibration notwendig machen [74].

Mittels und wurden der Verspannungszustand, die Komposition und die
Wachstumsrate der ternédren Materialien ermittelt. Dabei war vorrangig von Interesse, wie
das ITI-ITI-Verhéltnis und die Temperatur die Komposition und die Wachstumsrate beein-
flussen. Die detaillierten XRD-Untersuchungen werden hier nicht aufgefiithrt, da sie in der
Belegarbeit von L. Groh [I50] bereits ausfiihrlich diskutiert wurden. Da aus den Voruntersu-
chungen am AlInN bekannt ist, dass Relaxation zu 3d-Wachstum und damit zu einer starken
Anderung der Materialeigenschaften fiihrt, wurden nur pseudomorphe Schichten erzeugt. Die
Wachstumsparameter der terndren Einzelschichten sind in Tab. schwarz und die mittels
XRD ermittelten Eigenschaften der Schichten sind rot aufgelistet.

Beim Wachstum von AllnN wurde Aluminium als Minderheitsspezies identifiziert, die be-
stimmend fiir die Wachstumsrate ist (Kapitel . Dies hat zur Folge, dass die Wachs-
tumsrate in Abhéngigkeit des TMAIL-Flusses angegeben werden sollte (7747 [-22]). Dieses
Verhalten wird auch bei InGaN beobachtet: Ein Vergleich der Proben InGaN1 und InGaN2
zeigt, dass mit einem verdoppelten TMGa-Fluss auch eine nahezu verdoppelte Wachstums-

rate einhergeht. Deshalb wird auch im Falle von InGaN die Wachstumsrate in Abhéngigkeit
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TMIn | TMAI | TMGa T t Al Ga In d d/t
Probe [sccm] | [sccm] | [sccm] | [°C] [s] [%] | [%] | [%] [fi] [A/min]
AlInN1 200 8 0 740 | 2160 || 69.0 - 31.0 | 154 4,3
AlInN2 200 8 0 720 | 1680 || 66.3 - 33.7 | 126 4,5
AlInN3 200 8 0 800 | 3240 || 77.0 - 23.0 | 200 3,7
AlInN4 200 8 0 840 | 1620 || 84.5 - 16.5 | 261 9,7
InGaN1 200 0 10 800 | 960 - 90.2 | 9.8 | 376 23,5
InGaN2 200 0 5 800 | 960 - 90.4 | 9.6 | 208 13,0
InGaN3 200 0 5 760 | 960 - 84.3 | 15.7 | 239 14,9
InGaN4 200 0 5 720 | 480 - 79.4 | 20.6 | 126 15,8
AlGaN1 0 20 2 800 | 900 || 48.6 | 51.4 - 206 13,7
AlGaN2 0 20 2 740 | 900 || 47.0 | 53.0 - 209 13,9
AlGaN3 0 20 4 740 | 900 37.0 | 63.0 - 266 17,7

Tabelle 4.6.: Wachstumsparameter und Eigenschaften der terndren Einzelschichten. Alle Schichten
wurden bei einem Reaktordruck p = 70mbar, einem NH3-Fluss von 2500sccm und Ge-
samtfluss von 6500sccm erzeugt.

vom TMGa-Fluss angegeben. In Abb. sind die flussabhéingigen Wachstumsraten und
die Komposition der ternédren Verbindungen in den jeweiligen Grenzen der Wachstumstem-

peratur dargestellt: Sowohl die Komposition als auch die Wachstumsrate der indiumhaltigen
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Abbildung 4.34.: Darstellung der Komposition und Wachstumsrate der ternidren Nitride iiber der
Temperatur.

Verbindungen sind stark von der Temperatur beeinflusst. Trotzdem die Wachstumsbedingun-
gen der AlGaN-Schichten nicht optimal (moglichst hohe Wachstumstemperatur, niedrigeres
V-III-Verhéltnis) sind, sind die Morphologie der Proben gut und deutliche AlGaN-Reflexe
in den ®/20(0002)-Messungen zu erkennen. In dem untersuchten eingeschrénkten
Temperaturbereich ist der thermische Einfluss auf die Komposition und Wachstumsrate nur
sehr gering. Die Zusammensetzung ist hier fast ausschliefSlich durch das ITI-ITI-Verhéltnis

bestimmt. Die Wachstumsrate des AlGaN ist vorrangig durch das Gesamtangebot der Me-
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tallorganika bestimmt. Die Komposition der quaterniren Verbindung lasst sich damit gezielt

wie folgt einstellen:

1. Der Indiumgehalt wird primér iiber die Wachstumstemperatur festgelegt, wobei ein
hoheres Verhiltnis der TMAIL- zu TMGa-Partialdriicke den Indiumeinbau verstérkt.

2. Das Aluminium- zu Galliumverhéltnis ist durch das Verhéltnis der TMAI- zu TMGa-
Partialdriicke bestimmt.

3. Die Wachstumsrate wird durch die Summe aus TMAI- und TMGa-Partialdruck einge-
stellt.

4.3.2. Wachstum von AllnGaN-Einzelschichten

Aus der Interpolation der Wachstumseigenschaften der terndren Nitride und anschliefender
Extrapolation fiir quaterndres Material, wurde fiir das Wachstum einer Aly3lng,GagsN-
Schicht folgender Wachstumsparameter berechnet: TMIn = 200sccm, TMAIl = 10sccm,
TMGa = 1.8sccm, NH3z = 2500sccm, P = 70mbar, Fluss;,;, = 6500sccm und T = 725°C.
Die Komposition der Schicht wurde dabei so ausgewihlt, dass sie angepasst an die Polarisa-
tion eines Ing 1 GagoN{QWE ist, worauf in Kapitel ausfiihrlich eingegangen wird.

Um den Einfluss von Wachstumstemperatur und III-III-III-Verhéltnis auf die Kompositi-
on und Wachstumsrate praktisch zu untersuchen, wurde eine Serie von quaternéren Ein-
zelschichten gewachsen, bei welcher eben diese Parameter variiert wurden. Ein Ubersicht

der Wachstumsparameter der erzeugten Proben ist in Tab. gegeben: An den qua-

TMIn | TMAI | TMGa | NH3 P T t Verspannung
Probe [sccm] | [scem] | [sccm] | [sccm] | [mbar] | [°C] [s]

AllnGaN1 200 10 1.8 2500 70 725 | 1500 tr
AlInGaN2 200 10 1.8 2500 70 725 | 750 tr
AlInGaN3 200 10 1.8 2500 70 740 | 750 tr
AllnGaN4 200 10 1.8 2500 70 755 | 750 pm
AllnGaN5 200 5 0.9 2500 70 725 | 1500 pm
AlInGaN6 200 13 1.8 2500 70 740 | 750 tr
AlInGaN7 200 10 1.8 2500 70 800 | 1080 pm
AlInGaN8 200 16 1.8 2500 70 740 | 1500 tr
AlInGaN9 200 10 1.8 2500 70 755 | 1000 tr
AlInGaN10 200 10 1.8 2500 70 760 | 1380 tr

Tabelle 4.7.: Wachstumsparameter und Verspannungszustand (rot) der quaterniren Einzelschichten.
Der Zustand der Verspannung ist mit pseudomorph (pm) und teilrelaxiert (tr) abgekiirzt.

terniren Einzelschichten wurden zuerst [ HRXRDI Untersuchungen durchgefiihrt, da sich aus
den ®/20(0002)-Beugungsbildern auch ohne ausfiihrliche Auswertung erste Schliisse auf die

Schichtqualitit ziehen lassen und damit die Wachstumsparameter der folgenden Proben an-
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gepasst werden konnen: Zeigen die Beugungsbilder ausgepréigte Schichtdickenoszillationen,
so haben die Proben eine glatte Morphologie, was &hnlich wie beim AlInN gegen eine fort-
geschrittene Relaxation und 3d-Wachstum spricht. Im Gegensatz zu den terniren Mate-
rialien, kann aus den ©/20(0002)-Beugungsbildern auch bei pseudomorphem Wachstum
nicht die Komposition der Schichten bestimmt werden. Ein c-Gitterkonstantenwert kann
dem Vegard’schen Gesetz zufolge einer Kompositionsgerade (Isolinie der a-Gitterkonstanten)
zwischen den entsprechenden InGaN- und AlInN-Werten (kompressive Verspannung) oder
AlGaN- und AlInN-Werten (tensile Verspannung) zugeordnet werden. Um eine Kompositi-
onsgerade errechnen zu kénnen, ist es unabdingbar, den Verspannungszustand der untersuch-
ten Proben zu kennen. Deshalb wurden an allen quaterniren Schichten [GIXRDFMessungen
durchgefithrt. Wie der Tab. zu entnehmen ist, zeugen bis auf die Proben 5 und 7 alle
Anzeichen von einsetzender Relaxation. In Abb. sind die Beugungsbilder der AllnGaN-

Temperaturserie dargestellt.
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Abbildung 4.35.: HRXRDI ©/20(0002)-Beugungsbilder von vier Proben, bei denen die Wachs-
tumstemperatur gedndert wurde (links). Mit sinkender Temperatur verschiebt der
AllnGaN-Reflex zu hoheren Winkeln. Die ©/20(1010)-Beugungsbilder
zeigen, dass mit zunehmender a-Gitterkonstante die Proben beginnen zu relaxieren
(725°C und 740°C).

Die AlInGaN-®/20(0002)-Reflexe aller Proben (links) sind genauso wie ausgeprégte Schicht-
dickenoszillationen zu erkennen und verschieben mit abnehmender Wachstumstemperatur zu
hoheren Winkeln. Da inbesondere der Einbau des Indiums sehr sensitiv auf die Wachstums-

temperatur reagiert, ist eine Zunahme des Indiumgehalts wahrscheinlich. Trotz ausgepragter
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Schichtdickenoszillationen und einer damit vermutlich glatten Oberfliche, zeigen bei 725°C
und 740°C gewachsene Schichten Anzeichen von Relaxation (rechts). Dabei ist zu erkennen,
dass die Relaxation bei der Probe, die bei 725°C gewachsen wurde, deutlich ausgeprégter ist.
Neben der stéirkeren Verspannung kann auch die geringe Mobilitdt der Adatome bei 725°C
ursdchlich fiir die verstédrkt auftretende Relaxation sein. Eine Besonderheit beziiglich der
Relaxation stellt Probe 5 dar, welche bei 725°C und stark reduziertem TMAI- und TMGa-
Angebot geziichtet wurde. Die Réntgenbeugungsbilder der (0002)- und (1010)-Reflexe sind
in Abb. dargestellt, wobei zu erkennen ist, dass die Schicht stark relaxiert ist und keine

homogene Komposition hat.
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Abbildung 4.36.: ®/20(0002)- und ®/ 20(1010)-Réntgenbeugungsbilder der Probe 5 (725°C).
Die deutliche Abweichung zwischen Simulation (rot) und Messung (schwarz)
des (0002)-Beugungsbilds kann mittels einer zusitzlichen Pseudo-Voigt-Funktion
(blau) angepasst werden (griin). Die starke Asymmetrie des ®/20(1010)-Reflex
bei 30.33° zeigt, dass Teile des Materials relaxiert sind.

Besonders im ®/20(0002)-Beugungsbild ist neben dem AllnGaN-Hautreflex bei 33.59 °ein
weiterer kleiner Reflex bei 32.40° (rot eingekreist) vorhanden. In beiden Fillen kénnen die re-
sultierenden a-Gitterkonstanten wieder nur einer Kompositionsgeraden zugeordnet werden.
Trotz der deutlichen Anzeichen von Relaxation sind ausgepréigte Schichtdickenoszillationen
vorhanden, weshalb eine geschlossene glatte Schicht vorhanden sein muss. Die Abweichung
zwischen Messung (schwarz) und Simulation (rot) im Bereich des schwachen Reflexes bei
32.40°, kann durch die Addition mit einer einfachen Pseudo-Voigt-Funktion (blau) angepasst

werden (griin). Dies belegt, dass zusétzlich zu der Schicht Bereiche vorhanden sein miissen, in
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denen Material mit einer deutlich hoheren Indiumkonzentration vorhanden sind. Die schwa-
che Ausprigung und die hohe Halbwertsbreite (0.9°) des Reflexes deuten auf eine geringe
Materialmenge, eine breite Kompositionsverteilung oder eine geringe Kohérenzldnge hin.
Auch in den [GIXRD}Messungen ist ein zusétzlicher Reflex bei 30.33° zu erkennen, der stark
asymmetrisch ist und sich nicht sinnvoll mit einer Doppel-Pseudo-Voigt-Funktion (Kg12)
anpassen léasst. Ob die Asymmetrie die Ursache eines Kompositions- oder Verspannungsgra-
dienten ist, kann anhand der vorliegenden Daten nicht eindeutig geklédrt werden. Dagegen
ist sicher, dass das Material einen sehr hohen Indiumgehalt hat.

Tiefenaufgeloste [GIXRDIScans der Probe 5 (Abb. zeigen, dass mit zunehmendem Ein-
trittswinkel o der nicht pseudomorphe Reflex verschwindet, womit die relaxierten Materi-
albereiche nahe der Probenoberfliche liegen miissen. Eine zusétzliche FEREM-Aufnahme
der Oberflache zeigt, dass die Probe aus einer geschlossene AllnGaN-Schicht und darauf
gewachsenen 50 - 150nm groflen Hiigelchen besteht.

a-GIXRD (10-10)

jal’l 3
{——0.04——0.54
|]—o0.14 0.64
{——0.24——0.74
| ——034——o0.84

0.44 ——0.94
-

Intensity (arb. units)

31 32 30 500
2Q (degree) nm

Abbildung 4.37.: Tiefenaufgeloster ®/20@-Scan am ©/20(1010)-Reflex der Probe 5 und FEREM-
Aufnahme der Probenoberflache 30° verkippt zur Oberflichennormale. Mit zuneh-
mender Eindringtiefe des Rontgenstrahls verschwindet der Reflex des relaxierten
Materials, was im FEREM-Bild als ca. 50 - 150nm grof3e Hiigelchen zu erkennen
ist, da das Signal der pseudomorphem AlGalnN-Schicht zunimmt.

Aus dem Zusammenhang der Rontgen- und FEREM-Messungen ergibt sich damit folgendes
Bild: In der ersten Phase des Wachstums entsteht eine pseudomorphe zusammenhéingende
Schicht, deren Schichtdickenoszillationen in den ®/20(0002)-Beugungsbildern deutlich zu er-

kennen sind. Wird die Verspannungsenergie zu hoch, dndert sich der Wachstumsmodus vom
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Frank-van-der-Merwe Modus zu einem 3d-Wachstum. Ein dhnliches Verhalten wurde auch im
Falle der Relaxation bei AlInN beobachtet (siche Kapitel . Ob ein rdumlicher Zusam-
menhang zwischen durchstolenden Versetzungsbiindeln und den Inseln besteht, kann anhand
der vorliegenden Ergebnisse nicht eindeutig gekliart werden, wird aber in der Literatur dis-
kutiert [I69]. Auch bei hoheren Wachstumstemperaturen wurde ein Ubergang vom 2d- zum
3d-Wachstum beobachtet, wobei die dreidimensionalen Strukturen einen deutlich kleineren
Indiumgehalt als die darunter liegende Schicht haben [126]. Dieses Verhalten wird durch den
starkeren Dampfdruck des Indiums bei hoheren Temperaturen verursacht und steht somit in
keinem Widerspruch zu den vorliegenden Ergebnissen: Auch beim AlInN-Wachstum wurde
festgestellt, dass zwischen 700°C und 740°C eine kritische Wachstumstemperatur existiert,
unterhalb derer reines InN erzeugt werden kann (siehe Kapitel .

Da mit Rontgenuntersuchungen im Gegensatz zu terndrem Material die Komposition nur auf
eine Gerade eingegrenzt werden kann, wurden zusétzlich und [GIXRE Messungen zur
Bestimmung der Konzentration durchgefiihrt. Da beide Messmethoden mit einem deutlich
hoheren Aufwand verbunden sind und nicht am Institut durchgefiihrt werden konnten, wurde
nur an jeweils zwei Proben die Zusammensetzung bestimmt. Die [RBSFMessungen wurden
von J. Cieslak (Friedrich-Schiller-Universitét Jena) und die [GIXREMessungen von Dr. B.
Pollakowski (PTB Berlin) durchgefiihrt. Auf eine detaillierte Beschreibung der Messungen
wird hier verzichtet, da vorrangig die bestimmten Konzentrationen entscheidend sind.

Wie im vorangegangen Abschnitt erldutert, kann aus den Wachstumsparametern und Eigen-
schaften der terniren Materialien eine zu erwartende Komposition der quaterniren Schichten
extrapoliert werden. Alle Ergebnisse sind in der Abb. dargestellt, wobei die Ergebnisse
der HRXRDIO/20(0002)-Messungen als Kompositionsgeraden dargestellt sind (beide Proben
pseudomorph auf GaN) und als Referenz dienen. Eine gute Ubereinstimmung ist zwischen
den und der Kompositionsgerade zu erkennen, wihrend sowohl die aus der Extra-
polation errechneten wie auch die RBSFWerte deutlich von der Gerade abweichen. Insgesamt
ist der deutliche Trend zu einem steigenden Aluminium- und sinkendem Indiumeinbau mit
steigender Temperatur zu erkennen.

Von vergleichenden und XRDIMessungen an AlInN ist bekannt, dass die er-
mittelten Kompositionen sich deutlich unterscheiden kénnen [I70]. Diese Abweichung
vom Vegard’schen Gesetz wird auf eine Storung der Indiumverteilung im Kristallgitter
zuriickgefiihrt, welche durch den starken Groflienunterschied der Indium- und Aluminiuma-
tome verursacht ist. Dieses Verhalten wird auch anhand theoretischer Berechnungen vor-
hergesagt [I71]. Neuere Studien belegen allerdings, dass zumindest im Bereich des gitteran-
gepassten Wachstums die Abweichung vom Vegard’schen Gesetz vernachlissigbar ist [172].

Die Diskrepanz zwischen den extrapolierten Werten und der Kompositionsgerade kann nicht
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Abbildung 4.38.: Vergleich der mittels XRD, [RBS|und [GIXRH gemessenen Kompositionen zweier
Proben, die bei 755°C und 800°C Wachstumstemperatur erzeugt wurden. Zusétz-
lich sind die angestrebten Kompositionen dargestellt.

alleine auf die bekannte Varianz der Reaktortemperatur zuriickgefithrt werden, da dies eine
Verschiebung von ca. 20°C bedeuten wiirde: Sowohl die ternéren- als auch die quaternéren
Schichten wurden in einer Serie bei einem ausreichend belegten Liner gewachsen. Eine ein-
fache Extrapolation der terniren Wachstumsparameter kann zwar einen Anhalt liefern, ist
aber wegen der Anderung der spezifischen Wachstumsraten der biniren Komponenten stark
fehlerbehaftet.

Die hier vorliegenden Ergebnisse zeigen, dass ohne zusétzliche Untersuchungen an mehr Pro-
ben die Komposition quaternéirer Proben nicht zweifelsfrei bestimmbar ist. Auch ist anhand
der vorliegenden Ergebnisse keine sinnvolle abschliefende Einschétzung des Fehlers der ein-
zelnen Methoden moglich. Auch wenn die mit [GIXRE] bestimmten Kompositionen niher an
der Kompositionsgeraden liegen als die mittels ermittelten Werte, so kann doch keine
Aussage getroffen werden, ob die Werte zutreffender sind: Eine Komposition kann direkt
auf der Geraden liegen und trotzdem falsch sein, da prinzipiell jeder Wert auf der Geraden
moglich ist. Zusétzlich ist unklar, ob die hier dargestellte Kompositionsgerade nicht mit dem
Fehler der Abweichung vom Vegard’schen Gesetz behaftet ist.

Neben den bisherigen Analysen kénnte auch die Photolumineszenz Aufschluss iiber die Zu-

sammensetzung der Proben liefern, wobei auch aus den Photolumineszenzdaten maximal
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eine Kompositionsgerade abgeleitet werden kann. Da aber fiir AllnGaN eine dhnlich aus-
geprigte Stokes-Verschiebung zu erwarten ist wie fiir InGaN und AlInN und auch iiber
diese Grofle wenig bekannt ist, erscheint eine Abschitzung der Komposition auf Grundla-
ge von PL-Ergebnisse nicht sinnvoll. Trotzdem sind die vorhanden PL-Ergebnissen bemer-
kenswert, da bis dato keine Photolumineszenzspektren von quaternidrem Material in diesem

Wellenldngenbereich versffentlicht wurden.
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Abbildung 4.39.: a) 10K Photolumineszenz verschiedener AllnGaN-Schichten die bei unterschied-
lichen Temperaturen erzeugt wurden. Mit steigender Wachstumstemperatur ver-
schiebt die Lumineszenz zu hoheren Energien (Inset). b) Photolumineszenz der
Probe die bei 725°C gewachsen wurde bei verschiedenen Temperaturen. Mit stei-
gender Temperatur nimmt Intensitit der langwelligeren Lumineszenz (ca. 525nm)
deutlich stédrker als die der Kurzwelligen (ca. 450nm) ab.

Die Proben wurden bei 10K mit einem Helium-Cadmium-Laser mit einer Energie von 3.81eV
oberhalb der Bandkante angeregt, wobei die Emission des GalN bei 363nm nicht detektiert
wurde. Da die Schichten auf Siliziumsubstrat gewachsen sind, ist die Lumineszenz durch
ausgeprigte Fabry-Perot-Oszillationen iiberlagert, welche die exakte Bestimmung der Lu-
mineszenzmaxima erschweren. Im Inset sind die Emissionsenergien der Strukturen iiber der
Wachstumstemperatur gezeigt, wobei der bei der Ermittlung gemachte Fehler in etwa der

GroBe der Kistchen entspricht (Abb. [4.39).

Mit steigender Temperatur verschiebt die Lumineszenz zu héheren Energien, da der Indiu-
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meinbau reduziert wird. Eine Anderung des Al/Ga-Verhiltnisses leistet zu dieser Verschie-
bung mit hoher Wahrscheinlichkeit nur einen kleinen Beitrag. Wéahrend zwischen 800°C und
740°C ein anndhernd linearer Zusammenhang zwischen Emissionsenergie und Wachstums-
temperatur besteht, ist die Lumineszenz der Probe 5 (725°C) deutlich abweichend zu einer
niedrigeren Emissionsenergie verschoben. Wie bei anderen indiumhaltigen Nitriden steigt bei
sinkender Emissionsenergie auch die spektrale Breite der Emission deutlich an.

Von Probe 5 (725°C) ist bekannt, dass sie neben einer geschlossenen pseudomorphen Schicht
zusitzlich eine hoch indiumhaltige dreidimensionale Struktur an der Oberfliche hat. Tem-
peraturabhéngige PL-Untersuchungen dieser Probe zeigen, dass sie auch beziiglich ihrer Lu-
mineszenz ein auflergewdhnliches Verhalten hat (Abb. 4.39b): Bis 80K nimmt ausschlieBlich
die Intensitdt der langwelligen (ca. 525nm) Lumineszenz ab, wihrend die der kurzwelligen
(ca. 450nm) zunimmt. Dieser Zusammenhang ist im Inset gesondert dargestellt, wofiir jeweils
die in den mit Pfeilen gekennzeichneten Bereichen (Hauptbild) integrierte Lumineszenz auf
ihren Wert bei 10K normiert wurde.

Wie bei InGaN-Schichten kommt es zu einer thermischen Aktivierung von Ladungstragern
in hohere Energieniveaus [I51], wobei dieser Prozess wegen des grofien energetischen Unter-
schieds von ca. 0.4eV auch noch bei deutlich hoheren Temperaturen (bis ~ 110K) erfolgt,
als bei InGaN-Potentialfluktuationen. Da die XRD-Untersuchungen der Probe zeigen, dass
die AllnGaN-Schicht pseudomorph und damit wahrscheinlich auch weitgehend homogen ist,
sind die starken Potentialfluktuationen vermutlich durch die sehr indiumreichen dreidimen-
sionalen Inseln auf der Oberfliche verursacht. Die thermische Umladung erfolgt in diesem
Fall zwischen den Inseln und der Schicht, wobei diese mit 525nm respektive mit 450nm

emittieren.






5. Alln(Ga)N basierte Heterostrukturen

5.1. Feldeffekt Transistoren

Die einzigartige Kombination von hoher Driftséttigungsgeschwindigkeit (~ 3.1<") [I73]
und hoher Durchbruchfeldstéirke (& 5-10°L) [34] machen GaN zu einem idealen Kandi-
daten fiir RF- und Hochleistungselektronik [I74]. Neben bereits kommerziell verfiigharen
AlGaN/GaN{HFETE, wurden in den letzten Jahren groBie Fortschritte mit AlInN/GaN-
basierten [175] erzielt, wobei diese heute bei hoherer Leistung dieselben Grenzfre-
quenzen wie AlGaN/GaN{HFETS erreichen [14][15]. Da n-Kanal{HFETE auf Basis von AlInN
schon umfangreich untersucht wurden [I76][177], sind sie nicht Thema dieser Arbeit.

Sowohl bei AlGaN wie AlInN [HEETS erfolgt die Leitung in einem n-Kanal welcher prinzipiell,
wegen der geringeren relativen Elektronenmasse besser fiir RF- und Hochleistungstransisto-
ren geeignet ist als ein p-Kanal. [FETE mit p-Kanal, auf Basis von GaN/AlGaN, bei welchen
die Wachstumsrichtung von Ga-face zu N-face gedreht ist [178], werden deshalb bisher nicht

fir RF- und Hochleistungsbauelemente eingesetzt. Trotzdem besteht grofies Interesse an p-

0.20 T T T T 2.0

; o

0.164 — i 11.6
AlGa, N/ GaN n-channel =
0.12] In Ga, N/GaN 1 112 <°
- )
—~ 008 Alin, N/GaN los S
£ 0.041 loa &
o - Town
~ ©
§ 0.00 +=< -40.0 o
g 5
g 0044 104 2

o
-0.08 ; 1-0.8 )
3]
o1o] \ -1.2 ®©
‘ ‘=
-0.16{cation-face 1 1-1.6 ‘2
-0.20 termmated' ‘ ‘ : ‘ 20 =
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Composition (x)

Abbildung 5.1.: Grenzflichenpolarisation und Grenzflichenladungtriagerdichte der auf GaN pseudo-
morph gewachsenen ternidren Verbindung. Fiir InGaN und Alj_,/n, N mit x > 0.3
sollte sich an der Grenzfldche ein p-Kanal bilden.
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Kanal{FETE, da sich in Kombination mit einem n-Kanal{FET] eine [CMOS}Hihnliche Logik
herstellen liele, welche, wegen der groflen Bandliicke der Nitride, auch bei hohen Temperatu-
ren (>500°C) arbeiten wiirde und sehr strahlungshart ist. Die Anderung der Wachstumsrich-
tung von Ga-face zu N-face in einem Bauelement ist zwar prinzipiell moglich [179], bisher
wurde aber kein Logikbauelement mit diesem Verfahren demonstriert, was auf technologische
Probleme schlieflen lisst.

Eine Alternative ist, unter Beibehaltung der Wachstumsrichtung, einen p-Kanal an einer
InGaN/GaN- oder AlInN/GaN-Grenzfliche zu erzeugen. Wie aus Abb. ersichtlich, ist
fiir AlInN dabei eine Indiumkonzentration von iiber 30% Voraussetzung. Wihrend ein p-
Kanal{FET] auf Basis von InGaN schon demonstriert [I80], das Konzept dann aber wegen
der geringen Leistungsfahigkeit des Bauelements nicht weiterverfolgt wurde, scheiterte die
Untersuchung des AlInN p-Kanals bisher an der schlechten kristallinen Qualitéit von AlInN
mit hohem Indiumgehalt.

Da im Rahmen dieser Arbeit zum ersten Mal hochqualitative Schichten mit hoher Indium-
konzentration erzeugt werden konnten, kann das Konzept eines p-Kanal{FETE hier das erste
Mal untersucht werden.

Fiir die Herstellung eines p-Kanals werden GaN-Pseudosubstrate verwendet, welche sich nur
geringfiigig von der in Abb. gezeigten Struktur unterscheiden: Um einen semi-isolierenden
Puffer zu erhalten, wird hochohmiges Si(111) (> 10kQ) verwendet und die untere GaN-
Schicht zusétzlich mit Eisen dotiert, welches im GaN einen tiefen Akzeptor bildet. Auf dem
semi-isolierenden GaN-Pseudosubstrat wird dann eine Alj_,In,N-Schicht mit x > 0.3 epi-
taktisch abgeschieden. Grundvoraussetzung fiir die Bildung eines p-Kanals ist dabei, dass
das AlInN pseudomorph zum GaN ist, um durch die Verspannung maximale Piezofelder zu
erzeugen.

Die Leitfahigkeit der Strukturen wird mit Halleffekt-Experimenten {iberpriift, wobei, um
zur Minimierung des Einflusses der Probengeometrie das van-der-Pauw Verfahren verwendet
wird. Die ohmschen Oberflachenkontakte werden mit In/Zn realisiert, welches bei 350°C in
die Oberfléche legiert wird und dabei runde Kontaktflichen mit einem Durchmesser von =
0.75mm bildet. Alle hier gezeigten Messungen wurden von K. M. Giinther unter Anleitung
von Dr. H. Witte durchgefiihrt.

Fiir die Leitung in einem p- oder n-Kanal, wo jeweils die Dichte der Majoritéatsladungstréiger
viel hoher als die der Minoritédtsladungstréiger ist, ist die Leitfahigkeit o das Produkt aus La-
dungstriagerdichte p (n), -beweglickeit u und der Elementarladung. Streuprozesse, welchen
die Ladungstréger unterliegen, begrenzen ihre Beweglichkeit. Von besonderer Bedeutung
bei terndren Materialien ist dabei, neben den Streuprozessen an Phononen, an ionisierten

Storstellen und an Piezofeldern, die Legierungstreuung. Die spezifischen Widersténde aller
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Streuprozesse, welche sich nach der Matthiessen’schen Regel addieren, sind in verschiedenem
Ausmaf} abhingig von der Temperatur. Temperaturabhingige Halleffektmessungen kénnen
daher Aufschluss iiber die Ausprigung der einzelnen Streuprozesse und die thermische Ak-
tivierung von Storstellen geben, womit sie wichtige Informationen {iber die Transporteigen-
schaften der Ladungstréiger im Halbleiter liefern.

Die wesentlichen Ergebnisse der Halleffektmessungen an p-Kanal AlInN/GaN-Strukturen
lassen sich an zwei Proben demonstrieren, deren wesentliche Eigenschaften in Tabelle

aufgelistet sind. Wie der Tabelle zu entnehmen ist, wird bei der undotierten Probe A eine

d In Mg Verspannung P Ladungstriager u
Probe | [nm] | [%] | [sccm] [Qcm] [em™2] [em? V5]
A 152 | 34 0 pseudomorph | 0.851 | p=1.07-1013 6.87
B 120 | 34 | 200 | pseudomorph | 2.094 | n=6.22-107 4.79

Tabelle 5.1.: Dicke, Indiumgehalt, Mg-Dotierfluss, Verspannungszustand, spezifischer Widerstand,
Ladungstrigerkonzentration und Beweglichkeit der Proben A und B bei Raumtempera-
tur.

geringe p-Leitfahigkeit festgestellt, wobei die korrespondierende temperaturabhéngig Hallef-
fektmessung von Probe A in Abb. dargestellt ist. Sowohl die Dichte wie auch die Beweg-
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Abbildung 5.2.: Temperaturabhéngige Halleffektmessung der Probe A. Die Dichte und Beweglich-
keit der Ladungstriger dndert sich tiber den gesamten Temperaturbereich nur wenig.

lichkeit der Locher dndert sich iiber den gesamten Temperaturbereich weniger, als allgemein
fiir ein 2DHG] zu erwarten wire. Deshalb sind starke Zweifel an der Ausbildung eines 2DHGI

angebracht. Dass zusétzlich gerade die Probe, bei welcher das AlInN nicht dotiert wurde,



116

5. AlIn(Ga)N basierte Heterostrukturen

p-leitend ist und die p-dotierte Probe dafiir n-leitend, ist irritierend und wirft die Frage auf,
wie die gemessenen Leitfihigkeiten zustandekommen.

,Halleffektmessungen“ ohne Magnetfeld zeigen, dass auch hier eine Hallspannung gemes-
sen wird. Damit besteht offensichtlicher Weise fiir die Halleffektmessungen (mit Magnetfeld)
ein Offset, welcher das Messergebnis beeinflusst. Um einen direkten Vergleich zwischen der
Messung und dem Messartefakt zu haben, wurden zeitabhéngige Messungen bei Raumtem-
peratur durchfiihrt, bei welchen nach 250 Minuten das Magnetfeld abgeschaltet wurde. Die
Ergebnisse dieser Messungen sind fiir die Proben A und B in Abb. dargestellt. Fiir beide

a) b)
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Abbildung 5.3.: Transienten des Hallkoeffizienten der Probe A und der Mg-dotierten Probe B. Wird
das Magnetfeld abgeschaltet, so geht der Hallkoeffizient nicht auf O zuriick.

Proben wird iiber die gesamte Messzeit ein stark schwankender Hallkoeffizient gemessen.
Nach dem Abschalten des Magnetfeldes sinkt der Betrag des Hallkoeffizienten, geht aber
nicht wie zu erwarten auf 0 zuriick. Eine Erkldrung fiir diesen Offset konnten die starken in-
ternen piezoelektrischen Felder sein, welche damit auch Ursache des Rauschens sein kénnten.
Diese Vermutung wird durch lange Relaxationszeiten des Hallkoeffizienten auf den Wert des
Offsets (> 1h) gestiitzt, welche auf eine sehr langsame Umladung der internen Felder schlie-
Ben lédsst. Dieses Verhalten wurde bei mehreren mit Magnesium dotierten Proben beobachtet
[181], ist hier aber aufgrund des starken Rauschens nicht zu erkennen.

Dass der Hallkoeffizient der Mg-dotierten Probe B deutlich hoher als der der undotierten
Probe A ist, deutet auf eine Kompensation von Elektronen durch die Mg-Akzeptoren in der
AlInN-Schicht hin. Dies konnte bestétigt werden, indem die Probe B bei 700°C getempert und
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damit mehr Mg-Akzeptoren aktiviert werden konnten. Der Vergleich zweier I-U Kennlinien
der nicht getemperten und der getemperten Probe offenbart einen Anstieg des Widerstands
um sechs Potenzen (sieche Abb. [5.4). Dies kann auf die Kompensation von Elektronen durch
Mg-Akzeptoren zuriickgefithrt werden.
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Abbildung 5.4.: I-U-Kennlinien der Mg-dotierten Probe B vor und nach tempern bei 700°C. Die

starke Abnahme der Leitfahigkeit ist auf die Aktivierung von Mg-Akzeptoren zu-
riickzufiihren.

Anhand dieses Versuchs wird das wesentliche Problem fiir die Bildung eines p-Kanals deut-
lich: Damit sich Locher an der Grenzfliche zwischen AlInN und GaN sammeln und dadurch
einen p-Kanal bilden kénnen, muss das Fermi-Niveau im Bereich des Kanals unterhalb des
Valenzbands sein. Dieser Fall kann bei n-leitendem AlInN nicht auftreten, weshalb eine aus-
reichend hohe p-Dotierung notwendig ist.

Um zu iiberpriifen wie hoch die p-Dotierung sein miisste, wurde die Struktur mit nextnano
[182] simuliert, wobei alle elastischen und piezoelektrischen Konstanten, die Bandliicken und
die Bandoffsets an die in dieser Arbeit verwendeten Werte angepasst wurden. Fiir das GaN
und AlInN wurde eine Hintergrunddotierung mit einem tiefen Donator (536meV) bei einer
Konzentration von 6.6-10"cm™3 [54] und fiir den Mg-Akzeptor eine Energie von 200meV
angenommen.

Die Ergebnisse der Simulationen fiir vier verschiedene Akzeptorkonzentrationen sind in Abb.
zu sehen. Wird von einer Akzeptorkonzentration von 1-107¢m™3 (a) ausgegangen, wobei
alle Akzeptoren aktiv sind, dann bildet sich ein sehr schwacher p-Kanal. Mit steigender Zahl
der Akzeptoren nimmt die Ladungstriigerkonzentration im 2DHG] dann stark zu (b-d). Die
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Abbildung 5.5.: Simulation der Bandstruktur und der Ladungstrigerdichte im Kanal einer
GaN/AlInN-Struktur bei T = 300K. Wird die p-Dotierung im AlInN erhoht, so steigt
auch die Locherdichte im p-Kanal.

Simulationen zeigen damit, dass bei einer entsprechend hohen Akzeptordichte ein p-Kanal
erzeugt werden kann. Es muss hier aber angemerkt werden, dass die fiir die Akzeptoren an-
genommenen Werte in der Realitdt vermutlich nicht erreicht werden kénnen. GaN kann mit
Magnesium bis zu 5-10"cm =3 dotiert werden [I83], wovon aber nur 1/100 thermisch akti-
viert werden kann. Dies entspricht gerade einer Akzeptorkonzentration von 5-107¢m=3. Die
Versuche, das AlInN mit Magnesium zu dotieren, haben aber gezeigt, dass bisher maximal
eine Kompensation der Elektronen erreicht werden konnte. Ob eine so grofle Steigerung der
Akzeptoren erreicht werden kann, dass sich ein BDHGI ausbildet, bleibt fraglich.
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Einfacher wire die Bildung eines p-Kanal vermutlich durch eine Steigerung des Indiumge-

halts zu erreichen, wie die in Abb. dargestellten Simulationen zeigen. Dafiir wurden bei

gleichbleibender Donator-Hintergrunddotierung der Indiumgehalt des Al In,N variiert (x =
0.40, 0.34, 0.23, 0.17). Wird das Al}_,In,N mit x = 0.34 (b) nicht mit Magnesium dotiert, so
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Simulation der Bandstruktur und der Ladungstrigerdichte im Kanal einer

GaN/AlInN-Struktur bei T = 300K. Abhingig von der Indiumkonzentration kann
sich ein oder bilden. Die Bandverldufe a) und b) entsprechen einem
Typ-1I-Heterotibergang, die von c) und d) einem Typ-I-Heteroiibergang. Ein
bricht bei einem Indiumgehalt von ~ 24% zusammen.

liegt das Fermi-Niveau etwa 800meV oberhalb des GaN-Valenzbands. Erst bei einer Indium-

konzentration von x = 0.40 (a) bildet sich ein ausgepriigtes ZDHGL Laut den Berechnungen,
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ist bei x = 0.23 (c) nur noch ein schwaches 2DEG] vorhanden. Entsprechende Halleffektmes-
sungen haben an einer Struktur mit 24% Indiumgehalt das Zusammenbrechen des 2DEG] bei
einer Konzentration von 24% bestétigt [184]. Wie im folgenden Kapitel ausfiihrlich diskutiert
wird, findet in diesem Bereich auch der Wechsel von Typ-I- zum Typ-II-Heteroiibergang statt.
Sinkt die Konzentration des Indiums auf den Wert fiir [M-ATInN| (d), dann bildet sich an der
Grenzfliche ein PDEGI Die hierbei errechneten Werte fiir die Ladungstrigerkonzentration
decken sich gut mit experimentell ermittelten Werten [4§].

Mit Halleffektmessungen an den AlInN/GaN-FET-Strukturen konnte kein RDHGI an der
Aly76In034N /GaN-Grenzfliche nachgewiesen werden, was auf den Mangel an verfiigharen
Lochern zuriickzufithren ist. Die Anzahl der Locher durch eine Mg-Dotierung zu steigern
scheiterte, da vermutlich nur die Elektronen des intrinsisch n-leitenden AllnNs kompensiert
werden konnten. Die Simulationen zeigen, dass fiir einen Indiumgehalt von 34% mindestens
eine Akzeptorkonzentration von 1-107cm™ notwendig ist, damit sich ein ZDHG bildet.
So hohe Werte konnen zur Zeit aber nicht erreicht werden. Ein weiterer Ansatz ist den
Indiumgehalt des AlInNs zu steigern, was aber nicht zu einer Relaxation fithren darf. Dies
ist, wie in Kapitel beschrieben, weder technologisch einfach zu realisieren, noch kann von
einer ausreichend hohen kritischen Schichtdicke fiir pseudomorphes Wachstum ausgegangen
werden. Wird das AlInN aber zu diinn, dann muss mit der Verarmung des p-Kanals durch
Oberflachenladungen gerechnet werden.

Die Untersuchungen zeigen damit, dass ein p-Kanal{FET] auf Basis von AlInN/GaN zur Zeit
nicht umsetzbar ist. Bei entsprechenden Fortschritten in der p-Dotierung von Nitriden oder
einem neuartigen Konzept zur Steigerung der kritischen Schichtdicke, bietet sich durchaus

die Moglichkeit einer Realisierung.
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5.2. Polarisationskontrolle in InGaN/AliInGaN-Heterostrukturen

Bei der Realisierung von nitridbasierten Lichtemittern, welche in c-Richtung gewachsen wer-
den, wurden die starken Polarisationsfelder und der zugehorige frith als Problem fiir
die geringe Effizienz bei langen Wellenldngen (griin) identifiziert [185]. Wiahrend bei niedrigen
Anregungsdichten die Verkippung der Bénder in Wachstumsrichtung zu einer Verschiebung
in den langwelligeren Emissionsbereich fiihrt, tritt bei hoheren Anregungsdichten eine Ver-
schiebung zum kurzwelligeren Bereich auf. In Verbindung mit starker Indiumsegregation ist
die Realisierung von LEDs und LDs im griinen Spektralbereich deshalb duflerst anspruchs-
voll. Um den zu reduzieren, werden deshalb verschiedene Konzepte vorgeschlagen:
e Wachstum auf der nonpolaren a-Fliche
e Polarisationsreduktion durch Angleichung der Polarisation der und Barrieren.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Polarisationsreduktion durch eine gezielte Abstimmung
des Barrierenmaterials auf den untersucht. Dieses Verfahren wurde von Kim et al.
[186] vorgeschlagen, um den feldinduzierten starken Effizienzabfall von nitridischen LEDs im
langwelligen Emissionsbereich zu unterdriicken. Neben den theoretischen Berechnungen von
Kim, wurden von Schubert et al. [47] auch erste experimentelle Ergebnisse verdffentlicht,
die eine Reduktion des Effizienzabfalls belegen. Fiir weiterfiihrende experimentelle Unter-
suchungen der Polarisationsreduktion durch den Einsatz von quaterniren Materialien sind
vorerst Berechnungen der auftretenden Felder, Verspannung und Bandstrukturen notwendig.
Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefithrten Berechnungen dienen dabei in erster Linie zur
Abschitzungen der Realisierbarkeit der Strukturen. Direkte Vorhersagen iiber die Steigerung
der Effizienz der Strukturen kénnen nur anhand von aufwendigeren theoretischen Berech-
nungen getroffen werden, welche im Rahmen einer Kooperation an der Universitdt Kassel

durchgefithrt wurden.

5.2.1. Konzept und Berechnungen

Um polarisationsreduzierte nitridische Lichtemitter zu erzeugen, wurden mehrere Grundan-
nahmen aufgestellt:
e Der soll gegeniiber dem Matrixmaterial (Barrieren) eine reduzierte Gesamtpola-
risation aufweisen.
e Der muss eine niedrigere Bandliicke als das Matrixmaterial haben und es muss
ein Typ-I-Heteroiibergang an der Grenzfliche vorhanden sein.
e Die Verspannung der Struktur, welche auf einem GaN-Pseudosubstrat gewachsen ist,

darf nicht zu Relaxation der Struktur fiithren.
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Um die entsprechenden Berechnungen auszufiihren, miissen fiir das ternidre Material InGaN
und das quaterndre Material AllnGaN die spontane Polarisation, die piezoelektrische Polari-
sation, die Bandliicke, die energetische Lage des Valenzbands und die Verspannung berechnet
werden. Die verschiedenen Methoden zu Berechnungen werden hier kurz vorgestellt, die be-

nutzen Mathematica-Skripte sind im Anhang zu finden.

Spontane- und Piezoelektrische Polarisation:

Die spontane Polarisation der ternéren Nitride ist bestimmt durch die Abweichung der
Nitride von der idealen hcp-Struktur und dem damit verbunden zellinternen Parameter
@ [48]. Die spontane Polarisation ist dabei anniéhernd linear abhéngig von u,

welcher aber iiber der Komposition des terndren Materials nichtlinear ist. Fiir die spontane

u =

Polarisation der terniren Nitride sind die von Ambacher et al. [48] publizierten Werte expe-
rimentell gut bestétigt (Gleichung . Die Polarisation wird dabei als ein Polynom zweiter
Ordnung mit einem nichtlinearitéits Faktor b (fiir bowing) beschrieben. Eine Interpolation
der drei Polynome der drei terndren Materialien fithrt zur spontanen Polarisation des qua-
terndren Materials (Abb. . Die analytisch korrekte Losung fiir diese Interpolation wurde
urspriinglich fiir die Berechnung von quaterniren Bandabstéinden versffentlich [44]. Die pie-
zoelektrische Polarisation in Wachstumrichtung ¢ kann direkt aus den Materialkonstanten
Ci1, C12, C13, C33 und der biaxialen Verspannung € errechnet werden (Gleichung, wobei
die Materialparameter von Bernardini et al. [50] linear interpoliert werden.

Die Polarisation an Grenzfliche zwischen Barrieren und ergibt sich aus:
Py = P 4 pharr — pSW — pOv (5.1)

Die Ergebnisse der Rechnungen sind in Abb. dargestellt.

GaN

GaN

InN 02 04 Al 06 038 AIN InN 02 04 p| 06 038 AIN InN

04 Al 06

Abbildung 5.7.: Spontane-, piezoelektrische und Grenzflichenpolarisation von auf GaN pseudomor-
phen Al In,Gay_,_,N.
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Verspannung:

Die biaxiale Verspannung ¢&; fiir auf dem GaN-Puffer pseudomorph gewachsener Matrix und
der wird berechnet mit,

AGaN —%alloy
g = ZGaN"Calloy 5.2
1 Aalloy ( )

wobei aq10y die Gitterkonstante des relaxierten Materials ist. Fiir das quaternére Material er-
folgt eine lineare Interpolation zwischen den Werten der binédren Konstituenten entsprechend

dem Vegard’schen Gesetz.

Bandstruktur:

Die Bandliicke von relaxiertem Al/n,Ga;_r_yN kann aus der Interpolation der Bandliicken
der ternédren Materialien errechnet werden, wobei zur Interpolation der drei Polynome das
Verfahren von Williams eingesetzt wird. Wird das Material verspannt, dann dndert sich die

Energie der Bandliicke um,
dE = 2(616, —Ds —D4)81 + (acz — D —D3)83 mit €3 = —2C13/C33 <€ (5.3)

wobei alle (in Tab. aufgelisteten) Parameter linear interpoliert werden. Die Anderung der

Parameter Einheit AIN GaN InN Quelle

E¢(300K) eV 6.213 3.437 0.675 | [311032]
a nm 0.3112 | 0.3189 | 0.3545 [133]
valence band offset (YBQ) eV -3.241 | -2.258 | -1.775 [163]
Cl13 GPa 94 68 70 1501
C33 GPa 377 354 205 (1501
ac; — D eV -4.31 -5.81 -3.62 [187]
acq—D» eV -12.11 -8.92 -4.60 [187]
Ds eV 9.12 5.47 2.68 [187]
Dy eV -3.79 -2.98 -1.74 [187]
Eyp eV -3.241 | -1.750 | -2.258 (1881

AlGaN | AllnN | InGaN

bandgap bowing eV -0.9 -1.77 5.36 131 [41]]

VBO bowing eV 0 0.722 0.22 [189]

Tabelle 5.2.: Parameter zur Berechnung der Bandstruktur und Bandliicke.

Bandliicke dE wurde dann im Verhéltnis (70/30) auf Leitungs- und Valenzband (dEcg/dEyp)
aufgeteilt [I90]. Fiir die untersuchten Heterostrukturen ist es zusétzlich wichtig, die absolu-
ten Position der Valenz- und Leitungsbénder zu kennen, da fiir das Wachstum von AllnGaN

auf GaN iiber eine breiten Mischungsbereich ein Typ-II-Heteroiibergang an der Grenzflache
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auftreten muss. Um die Breite dieses Bereichs abschéitzen zu kénnen, miissen deshalb die ab-
soluten Bandposition von AllnGaN und GaN verglichen werden. Auch die[VBOE der ternéiren
Materialien weisen eine bowing auf, weshalb wieder eine Interpolation nach der Methode von
Williams erfolgt. Die der bindren Materialien wurden von King iibernommen, das
bowing fiir AlInN (b = 0.85eV) selbst ermittelt (sieche Kap. |4 und fiir InGaN (b

0.022eV) aus der Literatur iibernommen [I89]. Fiir AlGaN ist kein bowzng bekannt, weshalb
linear interpoliert wird. Zur Berechnung der absoluten energetischen Position des [VBk des
quaternidren Materials muss angemerkt werden, dass diese mit einer erheblichen Unsicher-
heit behaftet ist, welche aus der breiten Streuung der VBOk der bindren Materialien herriihrt

(siehe Tabelle [4.5).

Ist die Positionen des ermittelt, dann errechnet sich die Position des aus
Ecp :Eg + Eyp + dE mit Eg =FEcg+dEcg —Eyp—dEyp 54

In Abb. sind die Bandliicke und die Verspannung € von AllnGaN dargestellt, wobei
von einem pseudomorphen Wachstum auf GaN ausgegangen wird. Zur Orientierung sei hier
ein Wert fiir pseudomorphes Wachstum vom AlInN auf GaN erwéihnt: Eine Alygglng.34N-
Einzelschicht kann bei einer Verspannung von € = -0.022 (= —2%) bis zu einer kritischen

Schichtdicke &, ~ 15nm pseudomorph gewachsen werden.

a)

GaN

INN o2 04 5 08 0.8 AIN InN 0.2 04 A 0.6 0.8 AIN

Abbildung 5.8.: a) Die Bandliicke und b) Verspannung fiir auf GaN pseudomorph gewachsenem
Al InyGay—,yN.
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Typ des Bandverlaufs an denn Grenzflichen:

Wie bereits erwihnt ist die Kenntnis der Bandliicke alleine nicht ausreichend, um die Ei-
genschaften der quaterniren [QW]Strukturen zu verstehen. Es muss auch geklirt werden,
in welchem Bereich eine Typ-I- oder Typ-II-Bandverlauf zu erwarten ist. Deshalb wurde fiir
vier In,Ga;_,N{QWE, welche in einer quaternéiren Matrix eingebettet sind, diese Bereiche be-
rechnet. Das Ergebnis ist in Abb. zu sehen, wobei zum einfacheren Verstéindnis in [5.9ph

zusétzlich die Bandverldufe der auf GaN pseudomorphen ternidren Materialien dargestellt

sind.
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Abbildung 5.9.: a) Bandstruktur der terndren Materialien verspannt auf GaN. Deutlich zu erkennen
ist, dass bei AlInN in einem weiten Bereich ein Typ-II-Heteroiibergang zu GaN
ausbildet. b) Grenzen des Typ-I- zu Typ-II-Heteroiibergangs fiir CB und VB von
InGaN{QWk in einer quaterniren Matrix.

Fiir Al In; N liegt das [VBI fiir x < 0.44 oberhalb des GaN{VBk und das fiir x > 0.76
oberhalb des GaNdCBk. In dem Bereich 0.44 < x < 0.76 ist also ein Typ-II-Heteroiibergang
zu erwarten. Aquivalent schneiden in Abb. die beiden schwarzen Linien die untere
Achse bei 0.44 und 0.76. Im gesamte Bereich zwischen den beiden Linien ist ein Typ-II-
Ubergang fiir einen GaN{QW]in einer quaternédren Matrix zu erwarten. Dabei sein nochmals
darauf hingewiesen, dass aufgrund der grofien Unsicherheiten bei den [VBOE, dem bowing der
Bandliicken und intrinsischen Dotierung der Bereich nur eine Abschitzung ist, welche mit
einem hohen Fehler behaftet ist.
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Vergleich zwischen Polarisation, Bandliicke und Verspannung:

Um polarisationsreduzierte Lichtemitter herstellen zu koénnen, miissen sowohl die
Bandliicken, die Verspannung und Polarisation beriicksichtigt werden. In Abb. sind
diese drei GroBen fiir eine pseudomorphe Al Iny,Gai_x—y,N/GaN zusammengefasst dargestellt.
Vergleicht man hier die 3.6eV Bandliickenisolinie mit der 0.00C/m? Polarisationsisolinie,
dann wird klar, dass das quaternéire Material bei gleicher Polarisation immer eine grofiere
Bandliicke hat. Auch fiir quaternéres Material mit einer Bandliicke von 2.8eV (2.4eV) ist die
Polarisation im Verhiltnis zum GaN immer hoher als die von & Ing,GagsN (=~ Ing3Gap7N).
AlInGaN als Ersatz fiir InGaN als [QW]}Material zu verwenden, ist wegen der hoheren Pola-

risation zum GaN deshalb nicht sinnvoll.

.6ev

\
R A\ N
A
DRUIHRNRL

8% 6% 4% 7 2% 0% 2%

INN

Abbildung 5.10.: Bandliicke (schwarz), Polarisation in % (blau) und Verspannung fiir auf GaN pseu-
domorphen Al In,Gaj_x_yN.

Im Umkehrschluss bedeutet dies fiir einen InGaN{QW] dass der Einsatz von AllnGaN als
Matrixmaterial zu einer Polarisationsreduktion fithren sollte, solange EGap,;,cov < EGapgan
(AllnGaN kompressiv verspannt) ist. Um polarisationsreduzierte Lichtemitter, welche in c-
Richtung wachsen, herstellen zu kénnen, ist der Einsatz von AllnGaN anstatt von GaN als
Matrixmaterial daher ein vielversprechender Ansatz. Dabei ist wie in Abb. illustriert
besonderer Augenmerk auf die Verspannung der Strukturen zu legen und die Moglichkeit

eines Typ-II-Heteroiibergangs zu beriicksichtigen.
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5.2.2. InGaN{MQW| in AliInGaN-Barrieren

Anhand der in Kap[d.3:2] gezeigten Untersuchungen konnte nachgewiesen werden, dass das
Wachstum von hochqualitativen AllnGaN-Einzelschichten mdoglich ist. Die Berechnungen
zur Polarisationsreduktion im vorausgehenden Abschnitt zeigen, dass fiir LEDs im sichtbaren
Spektralbereich eine Polarisationsreduktion nur mit einer kompressive verspannten AllnGaN-
Matrix erreicht werden kann.

Mit zunehmendem Indiumgehalt der InGaN{QWE steigt bei gleichbleibender Polarisation
dabei die Verspannung der Matrix stetig. Fiir das Wachstum von polarisationsreduzierten
InGaN{QW5 in quaternéren Barrieren, welche fiir eine gute Lichtausbeute pseudomorph sein
miissen, muss deshalb Verspannung und kritische Schichtdicke A, besonders beriicksichtigt
werden. In erster Naherung kann fiir s, des AllnGaN die in Kap. ermittelten Werte fiir
die ternéiren Nitride {ibernommen werden. Bei AllnGaN{MQWE in einer GaN-Matrix wurde
festgestellt, dass die Summe der[QW}Dicken deutlich hoher als bei einer einzelnen Schicht sein
kann, ohne dass dabei Relaxation auftritt. Dies wurde auf das Abknicken von Versetzungen
in den Verspannungsfeldern an der Grenzfliche zwischen AlInN und GalN zuriickgefiihrt.
Dieses Phénomen ist fiir die InGaN/AllnGaN-Strukturen in deutlich geringeren Ausmaf zu
erwarten, da das Verspannungsfeld kleiner ist. Die kompressive Verspannung zwingt damit
zu einem Kompromiss zwischen der Polarisationsreduktion, der Anzahl der und der
Dicken der Barrieren, welche fiir die Separation der Wellenfunktionen notwendig sind.

Da bei gleichbleibender Polarisationsstéirke mit steigendem Indiumgehalt der auch der
Indiumgehalt der Barrieren steigen muss, sollen zuerst Strukturen mit einem eher niedrigen
Indiumgehalt in den und dafiir einer hohen Polarisationsreduktion erzeugt werden.
Der Indiumgehalt der wird dafiir auf 10% festgesetzt. Als Matrix wird Al 3Ing,GagsN
gewihlt, wodurch sich die Polarisation im Verhiltnis zu einer GaN-Matrix um ca. 65% redu-
ziert. Die Bandliicke ist fiir diese Komposition Egap,,;,c.n = 3-28¢V und damit um 120meV
groBer als die der Ing 1 Gago{QWE. Die Verspannung der Matrix ist € ~ -0.015, womit sie fiir
einen Einzelschicht eine kritische Schichtdicke A, ~ 40nm hitte. Um eine ausreichend hohe
Dicke der Barrieren zu gewéhrleisten und trotzdem eine pseudomorphe Struktur zu erhalten,
wird deshalb die Anzahl der auf zwei beschrénkt.

Das Wachstum der InGaN{MQW} in AllnGaN-Barrieren erfolgte in der selben Wachstums-
periode wie das der AllnGaN-Einzelschichten, um eine moglichst geringe Abweichung der
Wachstumsparameter - insbesondere der Temperatur - zu gewihrleisten. Wie in Kapitel [£.3.2]
beschrieben ist die Bestimmung der Komposition von AllnGaN mittels XRD-Untersuchungen
nicht moglich und konnte deshalb nicht zeitnah {iberpriift werden. Als Anhaltspunkt wur-
den deshalb die aus den terndren Komponenten extrapolierten Werte fiir die Komposition

angenommen. Fiir die AllnGaN-Matrix wurden dafiir die Wachstumsparameter der pseudo-
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morphen AllnGaN10-Einzelschicht gew#hlt (TMIn = 200sccm, TMAL = 10sccm, TMGa =
1.8sccm, NH3 = 2500sccm, P = 70mbar, T = 760°C), wobei die Wachstumszeit in 3x6 min
mit den dazwischen liegenden InGaN{QWk betrug. Die Wachstumsparameter der InGaN-
sind in Tabelle aufgelistet, wobei die Indiumkonzentration und die Schichtdicke der

variiert wurden.

TEGa | TMIn NH3 P T t PL max
Probe Nummer | [sccm] | [scem] | [scem] | [mbar] | [°C] | [s] [nm]

InGaN/AlInGaN 1 100 200 2500 70 105 | 419+4
InGaN/AlInGaN 2 100 200 2500 70 105 | 423+4
InGaN/AlInGaN 3 100 200 2500 70 105 | 421t4
InGaN/AlInGaN 4 100 200 2500 70 800 | 70 | 422+4
InGaN/AlInGaN 5 100 200 2500 70 800 | 140 | 423+4
InGaN/GaN (5fach) 637 100 250 6000 70 105 | 434+4

Tabelle 5.3.: Wachstumsparameter der In,Ga;—_,N-MQWs in AllnGaN-Matrix. Alle Proben sind
pseudomorph auf dem GaN-Pseudosubstrat.

Mittels GIXRD-Untersuchungen konnte sichergestellt werden, dass alle Proben pseudomorph
auf dem GaN-Buffer sind. Dies zeigt, dass fiir die Komposition der Barrieren und deren Dicke
eine gute Wahl getroffen wurde. Zusétzlich wurden an allen Proben HRXRD 6 —26(0002)-
Messungen durchgefiihrt, wobei alle Proben deutliche Schichtdickenoszillationen aufweisen
und somit iiber eine glatte Oberfliche verfiigen. Die Materialparameter aus der Simulation
des HRXRD 6 —26(0002)-Diffraktogramme zu erhalten ist nicht moglich, aber im Vergleich
zwischen den Diffraktogrammen der MQW]Struktur und einer AllnGaN-Einzelschicht wer-
den trotzdem bei den Schichtdickenoszillationen Unterschiede deutlich (Abb. [5.11k). Im Dif-
fraktogramm der MQW]Struktur kommt es zu zusétzlichen Schwebungen, obwohl sich die
verspannten c-Gitterkonstanten von Barriere und nominell nur um 0.12% unterschei-
den. Eine Bestimmung der Schichtdicken und die Untersuchung der Rauhigkeit der inneren
Grenzflichen mittels XRRI fithrte zu keinem auswertbaren Ergebnis, da der chemische Kon-
trast zwischen und Barrieren dafiir zu gering ist.

Um die angestrebte Polarisationsreduktion nachzuweisen, wurden an allen Proben [PL}
Messungen vorgenommen. Eine Verminderung der Polarisation an der Grenzfliche zwischen
QWpk und Matrix, hat einen weniger stark ausgepréigten zur Folge. Die Lumineszenz
sollte deshalb zu hoheren Energien verschieben. Die in Abb. dargestellten Lumines-
zenzspektren sind alle stark durch Fabry-Perot-Oszillationen moduliert, was auf den Einsatz
von Siliziumsubstrat zuriickzufiihren ist [88] und die genaue Bestimmung der Position der
maximalen Intensitét erschwert. Die Wellenldngen der Lumineszenzmaxima sind mit Fehler
in Tabelle [5.3] angegeben.
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Abbildung 5.11.: a) Diffraktogramme eines InGaN{MQWk in einer AllnGaN und einer
AlInGaN-Einzelschicht. b) Photolumineszenz dreier InGaN{MQW]|-Strukturen, der
AlInGaN-Einzelschicht (Barrier) und einer InGaN/GaN-LED-Struktur.

Sofort ersichtlich ist, dass die Lumineszenz der drei InGaN/AlInGaN{MQW} ihre Maxi-
ma bei fast gleichen Wellenlingen haben. Eine Anderung der Wachstumstemperatur um
30°C sollte zu einer Abweichung im Indiumgehalt von & 4.2% und damit eine Verschiebung
der Wellenléinge um = 25nm fithren. Die Lumineszenz der InGaN/GaN-LED-Struktur ist
dagegen deutlich langwelliger (~ 15nm). Dieser Unterschied konnte auf reduzierte Felder
in den [QWp zuriickzufiihren sein, kénnte aber auch durch die leicht verénderten Wachs-
tumsbedingungen der LED-Struktur verursacht werden. Um den Ursprung der Lumineszenz
der InGaN/AlInGaN-Strukturen zu kliren, wurden die zu erwartenden Ubergangsenergien
entsprechend der im Kap. skizzierten Methode berechnet. Fiir den Grundzustand im

dreieckigen Potentialtrog ergibt sich eine Ubergangsenergie von [48]:

2 1
ImheF; 3 3 .
Eioin= Egz) —eFowdow + ( EST/EQW> <m2‘j—m,’;> mit Fow = SO;QW (% —ns) (5.5)

ng steht in diesem Kontext fiir die intrinsisch in den vorhandenen Ladungstréger, welche
durch das interne elektrische Feld zu den Grenzflichen verschoben werden und damit das
Feld abschirmen. Da die Quantisierung linear vom internen elektrischen Feld Fow abhéngt,
verschwindet sie im Fall einer Struktur mit vollstdndiger Polarisationsreduktion (Fow =
0) zwangsldufig. Deshalb ist es fiir Strukturen mit geringen internen Felder sinnvoll die

Ubergangsenergie mit

2
Eyein= EéiS,W —eFyowduow + mzf%m’; (%) (5.6)
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zu berechnen, wobei die Quantisierung hier durch das Modell eines flachen Potentialtrogs
ersetzt wurde.

Die Verschiebung der Lumineszenz zu kiirzeren Wellenldngen sollte durch den FEinsatz
von Alygslng2GapsN- statt einer GaN-Barrieren ~ 30nm betragen. Die fiir den Grundzu-
stand dabei auftretenden Quantisierungsenergien sind ~ 220meV (GaN) und ~ 330meV
(AllnGaN). Im Fall der GaN-Matrix kann mit Sicherheit davon ausgegangen werden, dass die
Lumineszenz aus den[QWp stammt, wogegen dies fiir die AllnGaN-Strukturen nicht gesichert
ist. Laut den Berechnungen sollte die Differenz zwischen den Bandliicken des Ing GagoN-
QW] und der Matrix ~ 120meV betragen, was aber kleiner als die Energie der Quantisierung
ist und zur Folge hétte, dass sich die Ladungstriager nicht in den aufhalten konnen.
Dies erklart, dass sich die Position der Lumineszenz, trotz Variation der Indiumanteils, nicht
verédndert.

Die nominelle Bandliicke des verspannten Aly3lng2GagsN ist Egap = 3.28¢V (~378nm), was
~ 360meV (~40nm) von der gemessenen Lumineszenz abweicht. Wie in Abb. dargestellt
konnte dieser Unterschied durch einen Typ-II-Ubergang bedingt sein, wobei in diesem Fall
die Locher im lokalisiert und die Elektronen nur exzitonische gebunden wiren. Auch in
diesem Fall sollte sich die Ubergangsenergie bei Variation der [@W}Dicke oder der Indium-
gehalte veréindern, was aber nicht beobachtet wird. Aus diesem Grund liegt der Ursprung
der Lumineszenz vermutlich in tiefen Potentialfluktuationen des AllnGaNs, worauf auch die
Lumineszenz einer Einzelschicht (tiirkis gestricheltes Spektrum) hinweist, welche mit den
selben Wachstumsparametern wie die Barrieren gewachsen wurde. Auch das Lumineszenz-
maximum dieser Probe ist relativ zu der MQWHPL] zu niedrigeren Energien verschoben, was
auf einen geringfiigig h6heren Indiumgehalt schlieflen ldsst.

Die Messungen und die Diskussion der InGaN/AllnGaN-PI] zeigen, dass die Lumineszenz
nicht ausschlieflich vom [MQW] stammen kann, sondern vermutlich weitestgehend in den
Barrieren entsteht. Da sowohl die Komposition der Barrieren wie der MQW} nicht bekannt
ist, sondern nur aus den Wachstumsparametern abgeleitet werden kann, sind weitere Berech-
nungen und Diskussionen nicht zielfithrend. Klar wurde, dass um die Polarisationsreduktion
durch quaternire Barrieren nachweisen zu kénnen, Proben erzeugt werden miissen, welche

[MQWE mit einem deutlich htherem Indiumgehalt haben miissen.

Die im folgenden gezeigten Ergebnisse wurden an Proben gewonnen, welche Dipl. Phys.
L. Groh im Rahmen seiner Diplomarbeit [76] hergestellt hat und welche im Rahmen die-
ser Arbeit ausfiihrlich diskutiert wurden. Hierbei sei ausdriicklich darauf hingewiesen, dass
diese Experimente ohne meine direkte Beteiligung erfolgten. In der Diplomarbeit werden
das Wachstum und die kristallinen Eigenschaften der beiden erzeugten Serien ausfiihrlich

erortert, weshalb hier nur die optischen Eigenschaften, ausfiihrlicher als in der Diplomarbeit,
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diskutiert werden sollen. Auch die dafiir verwendeten Lumineszenzdaten wurden von L. Groh
ermittelt.

Wie im vorangehenden Abschnitt gezeigt wurde, miissen fiir den Nachweis der Polarisations-
reduktion InGaN/AlInGaN{MQW]| mit einem deutlich héheren Indiumgehalt als 10% (QW])
hergestellt werden. Die grundlegende Motivation zur Reduktion der Polarisation, ist die Her-
stellungen von [LDE, welche im griinen Spektralbereich lasen. Deshalb sollten die dies-
mal einen Indiumgehalt haben, so dass bei [PI} Niederanregung das Lumineszenzmaximum
bei ~ 540nm ist. Daher wurden zu erst InGaN/GaN{MQW] hergestellt, welche diese Eigen-
schaft haben, und die InGaN Wachstumsparameter fiir die mit quaternirer Barriere
iibernommen. Der Indiumgehalt dieser ist ~ 25%.

Ahnlich wie bei den vorangehenden Serien, wurden die Komposition und Dicke der AllnGaN-
Barrieren anhand von umfangreichen Kalibrierungsserien der terndren Materialien errechnet.
Wie bereits erldutert, ist eine zeitnahe Bestimmung der Komposition, insbesondere mit den
im Institut verfiighbaren Mitteln, nicht mdglich. Im dem Zeitraum in dem die Serien her-
gestellt werden, kann damit keine Korrektur bei ggf. vorhandenen Abweichungen von der
gewiinschten Komposition vorgenommen werden.

Um eine vollstédndige Polarisationsreduktion zu erreichen, miissten die Barrieren eine sehr
hohen Indiumgehalt haben, wobei vorhersehbar ist, dass dies zu einer Relaxation der Struk-
tur fiihren wiirde. Ziel der Untersuchungen ist es deshalb nicht, die Polarisation zwischen
und Matrix auf null zu reduzieren, sondern es sollte eine ausreichend hohe Polarisati-
onsreduktion erreicht werden, um diese nachweisen zu koénnen. Dafiir sollten Barrieren mit
einer Komposition von bis zu Aly 135/n9279Gag 536N verwendet werden, was einer Polarisati-

onsreduktion um ~ 90% entspricht.

Probe / Al In Ga Pol dBarriere | duow | Verspannung | PL max
Barriere | [%] | [%] | [%] | C/m* | [nm] [nm] [nm]
1 0 0 100 | -0.033 6 2.5 pseudomorph | 555+4
2 1.8 5.1 | 93.1 | -0.027 6 2.5 teilrelaxiert 51444
3 3.6 9.6 | 86.8 | -0.022 6 2.5 teilrelaxiert 521+4
4 5.6 | 14.0 | 80.4 | -0.018 6 2.5 teilrelaxiert 50644
5 7.5 | 174 | 75.1 | -0.014 6 2.5 teilrelaxiert 494+4
6 9.3 | 20.6 | 70.1 | -0.011 6 2.5 relaxiert -
7 11.4 | 243 | 64.3 | -0.007 6 2.5 relaxiert -
8 13.5 | 27.9 | 58.6 | -0.003 6 2.5 relaxiert -

Tabelle 5.4.: Angestrebte Komposition, die erwartete Polarisation, der Verspannungszustand und das
Lumineszenzmaxima der Ing 25Gag75N-QWs in AllnGaN-Matrix.

Da diese Komposition eine Gitterfehlanpassung von iiber 3% zum GaN-Puffer hat, war im
Vorfeld klar, dass auch bei einem 2-fach MQW] mit ca. 6nm dicken Barrieren Relaxation
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auftreten wiirde. Deshalb wurden in der Serie die Komposition der anderen Barrieren so
gewdhlt, dass sie eine sukzessiv geringere Gitterfehlanpassung zum GalN haben, was dabei
aber auf Kosten der Polarisationsreduktion geht. Wesentliche Daten der Serie, deren Lumi-
neszenzeigenschaften hier diskutiert werden, sind in Tab. aufgelistet. Die Details zum
Wachstum und zu den kristallinen Eigenschaften dieser Serie kénnen der Diplomarbeit ent-
nommen werden.

Zur besseren Ubersicht sind die in der Tab. aufgefiihrten Kompositionen nochmals in
Abb. eingezeichnet, wobei im linken Konturplot die Polarisation an den Grenzflichen

und im rechten die Bandliicke der Matrix dargestellt sind.

a) GaN
68

53
48
42
37
33
w” 28
24
19

0.4
N
0.8

InN 0.2 04 Al 06 0.8 A|N InN 0.2 04 Al 06 0.8 A|N

Abbildung 5.12.: a) Polarisation an den Grenzflichen eines Ing5Gag.7sN /Al InyGai - N{MQWk.
b) Bandliicke der Matrix. Als rote Punkte sind die angestrebten Kompositionen
der geziichteten Proben dargestellt. Die roten und blauen Linien stellen jeweils die
Referenzwerte fiir den[QW]bzw. eine GaN-Matrix dar. Links der dicken schwarzen
Linie ist ein Typ-II-Heteroiibergang zu erwarten, da das Leitungsband der Matrix
niedriger als das des[QWk wird.

Die roten und blauen Referenzlinien zeigen jeweils die Polarisation oder Bandliicke der
Ing25Gag7sN{QWE (rot) oder die einer GaN-Matrix (blau). Wird fiir die Matrix weniger
GaN verwendet, so sinkt die Polarisation an der Grenzfliche, aber auch die Bandliicke der
Matrix. Als schwarze Linie ist in (b) die Grenze eingezeichnet, ab der das Leitungsband der
Matrix niedriger als das der[QWk wird. Die Probe mit dem niedrigsten Galliumgehalt kommt
dieser Grenze nahe, weshalb die Elektronen vermutlich nicht mehr in den lokalisiert
werden kénnen.

Wie hoch die Verspannung der Strukturen sein miisste, ist der Abb. zu entnehmen.
Mit dem Richtwert h. &~ 15nm bei 2% Verspannung wird deutlich, dass die Strukturen mit
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geringen Galliumgehalt zu Relaxation tendieren. Der Verspannungszustand wurde mittels
GIXRD-Messungen am (1010)-Reflex bestimmt, wobei die Beugungsbilder der teilrelaxierten
Strukturen in Abb. dargestellt sind. Auf die Abbildung der stirker relaxierten Struktu-
ren 6-8 wurde verzichtet, da diese Strukturen fiir den Nachweis der Polarisationsreduktion

nicht verwendbar sind. Der Vergleich mit dem GaN-Reflex des reinen GaN-Puffers zeigt,

—
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Abbildung 5.13.: (1010JGIXRD}-Beugungsbilder der Proben 1-5 und des reinen GaN-Puffers. Mit
abnehmenden Galliumgehalt wird die Schulter links der Hauptreflexes groBer, was
die zunehmende Relaxation der Strukturen belegt.

dass alle AllnGaN-basierten Strukturen eine Schulter bei kleineren Winkeln haben, welche
mit abnehmenden Galliumgehalt wéchst. Anhand der Beugungsbilder kann keine quantita-
tive Aussage zur Relaxation getroffen werden, sondern sie zeigen nur, dass diese nicht sehr
weit fortgeschritten ist, da keine eigenstdndigen Reflexe von relaxiertem Material auftre-
ten. Der Reflex bei &~ 31.1° ist auf eine Verunreinigung der Rontgenkathode mit Wolfram
zuriickzufiithren und ist daher ein Messartefakt. Trotz der einsetzenden Relaxation sind die
Proben damit weitestgehend verspannt auf dem GaN-Puffer, weshalb auch der Effekt der
Polarisationsreduktion anhand der Lumineszenz beobachtbar sein miisste.

Um den Einfluss unterschiedlicher Faktoren wie Komposition, Dicke der und int-
rinsische Ladungtrigerkonzentration abschiitzen zu kénnen, wurden von Z. Andreev (Uni-
versitit Kassel, Arbeitsgruppe Witzigmann) die zu erwartenden Lumineszenzbanden von
Ing25Gag 75N [AlInyGa; ——y,N{QWE mit 6 Band k- p-Theorie berechnet [166]. Ergebnisse die-
ser Rechnungen sind in Abb. dargestellt.
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Abbildung 5.14.: Berechnungen der [Pl mit einem 6 Band k- p-Ansatz. a) Variation der Barrieren-
komposition b) Variation der[QW}Dicke c) Variation der intrinsischen Ladungstré-
gerdichte.

Wie zu erwarten verschiebt die Lumineszenz mit abnehmendem Galliumgehalt der Barrie-
ren zu kiirzeren Wellenlédngen. Dies ist direkt auf die Polarisationsanpassung und den damit
verminderten zuriickzufithren. Fiir die Probe mit dem geringsten Galliumanteil, bei
welcher eine Polarisationsreduktion von ~ 60% eintreten sollte, betrigt die Verschiebung =
50nm. Da durch die geringere Verkippung der Bénder auch die Elektron- und Lochwellen-
funktion stérker {iberlappen, verdreifacht sich gleichzeitig die Emissionsrate nahezu. Neben
der Komposition hat auch die Dicke der einen starken Einfluss auf die Position und
Stérke der Lumineszenz. Dieser Zusammenhang ist in Teil (b) der Abb. dargestellt und
ist sowohl auf die elektrischen Felder wie auf die Quantisierung zuriickzufithren. Von indi-
umbhaltigen Nitriden ist bekannt, dass sie oft eine hohe intrinsische Elektronenkonzentration
aufweisen, was auf clustering des Indiums zuriickgefiihrt wird. Die Verschiebung dieser freien
Ladungstréger fiihrt zu einer Abschirmung der internen Felder und damit zu einer Reduktion
des[QCSE] Eine hohe Ladungstrigerkonzentration fithrt damit wie in Teil (c) dargestellt, zu
einer Verschiebung der Lumineszenz zu hoheren Energien.

Um den Nachweis der Polarisationsreduktion zu erbringen, wurde die Lumineszenz der Pro-
ben 1-5 gemessen und mit den berechneten Werten verglichen. Abb. a) zeigt die Er-
gebnisse dieser PL}FMessungen. Wie zu prognostiziert verschiebt die Lumineszenz mit abneh-
mendem Galliumanteil zu kiirzeren Wellenléingen, wobei die Gesamtintensitéit zunimmt. Fin
Vergleich zwischen den gemessenen- und den mittels 6 Band k- p-Theorie errechneten Lumi-
neszenzmaxima ist in Teil b der Abbildung zu sehen (rote Vierecke). Dabei wird ersichtlich,
dass die errechneten Wellenlédngen in allen Fiéllen um ~ 20nm zu kurz sind, aber der Effekt

der durch die Polarisationreduktion eintritt, weitestgehend den theoretischen Vorhersagen
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Abbildung 5.15.: a) Niederanregungs{PL}Spektren (10K) der Proben 1-5. Bei abnehmendem Galli-
umgehalt verschiebt das Lumineszenzmaximum zu kiirzeren Wellenlédngen. b) Ver-
gleich zwischen den experimentell- und dem rechnerisch ermittelten [PL}Maxima.

folgt. Fiir die absoluten Abweichungen kénnen mehrere Faktoren verantwortlich sein. Wie in
Abb. gezeigt, konnen sowohl geringe Abweichungen in der QW] Dicke oder eine geringere
Ladungstrigerkonzentration die Verschiebung hervorrufen. Auch wurde bei den Berechnun-
gen vermutlich nicht berticksichtigt, dass bei niedrigen Temperaturen die Ladungstriger in
Potentialfluktuationen ausfrieren, was teilweise die Verschiebung der Lumineszenz erkléaren
konnte.

Neben den in Abb. dargestellten Berechnungen wurden zusitzlich die [PI}Maxima
laut Gleichung berechnet, wobei eine [QW}Dicken von 2.5nm und eine geringe La-
dungtrigerkonzentration ng = 1-10'%¢m=2
nachléssigbar). Der Vergleich zu den gemessenen [PT}Maxima ist in Abb. als schwarze

Punkte eingetragen. Dabei zeigt sich das diese einfache Art das[PI}Maximum abzuschétzen

angenommen wurden (Abschirmungseffekte ver-

sehr brauchbare Ergebnisse liefert. Die Interpolation der Werte prognostiziert eine dhnliche
Verschiebung der Lumineszenz wie die 6 Band k-p-Theorie (AA =~ 0.8). Da in beiden Féllen
AA <1 ist, verschiebt die gemessene Lumineszenz stirker als zu erwarten. Ist alleine die
Polarisation fiir die Verschiebung der Lumineszenz verantwortlich, so wiirde das bedeuten,
dass die Stdrke der internen Felder in den Berechnungen unterschitzt wurde. Ambacher
et al. [48] haben fiir Ing13Gaps7NIMQWE beobachtet, dass der theoretische Wert fiir das
interne Feld etwa doppelt so hoch wie der experimentelle ermittelte Wert ist. Fiir die Re-

duktion des Feldes wurden dafiir die Potentialfluktuationen im [QW] verantwortlich gemacht.
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In Gl wurde deshalb bei Ambacher der Einfluss der internen Felder auf 43% redu-
ziert. Bei den hier verwendeten Ing»5Gag7sN{MQWE ist alleine aufgrund von vollkommen
statistischen Ungleichverteilung der Indiumatome mit dhnlich ausgeprégten Potentialfluk-
tuationen wie bei den von Ambacher untersuchten Proben zu rechnen, wobei aber neue
Untersuchungen zeigen, dass bei geringeren Indiumkonzentration die Potentialfluktuationen
einen grofleren Einfluss auf die Polarisation haben [191]. Neben der Polarisationsreduktion
miissen daher andere Faktoren zur Anderung der Emissionswellenlinge beitragen, wobei ins-
besondere eine Anderung der [@QW}Hndiumgehalte oder -Dicken wahrscheinlich sind. In-situ
Temperaturmessungen (EpiTT, Suszeptoroberfliche) zeigen Temperaturschwankungen von
bis zu 10°C beim [QW}Wachstum, was ein Anderung in der Indiumkonzentration von = 1.3%
und einer Verschiebung der Wellenldnge um =~ 10nm entspricht. Da auch die Wachstumsrate
mit steigender Temperatur zunimmt, diirfte diese auch zu einer geringfiigigen Zunahme der
[QW}Dicke fiihren, wobei das aber zu einer Reduktion der Emissionsenergie fithren miisste.
Eine Verschiebung der Lumineszenz zu hoheren Energien aufgrund von Relaxation kann
auch ausgeschlossen werden: Dabei wiirde sich zwar die Polarisation in den reduzieren,
gleichzeitig wiirde aber auch die Polarisation in den Barrieren sinken, weshalb ein weitestge-
hender Ausgleich stattfindet. Bei sinkender Verspannung verkleinert sich aber zusétzlich die
Bandliicke der [QW}, weshalb durch Relaxation, insbesondere bei niedrigen Galliumanteil in
den Barrieren, die Emissionswellenlénge langer wird.

Die Verschiebung der Lumineszenz um =~ 50nm ist nur zu erkliren, wenn durch den Einsatz
der quaternéiren Barrieren ein die prognostizierte Polarisationsreduktion auftritt. Dass dies
der Fall ist, belegt auch die Zunahme der [PI}-Intensitéit mit abnehmendem Galliumanteil der
Barrieren. Diese ist direkt auf die reduzierten internen Felder und auf einen damit gesteigerte
Uberlappung der Loch- und Elektronenwellenfunktion zuriickzufiihren.

Bei Raumtemperatur{PI} Messungen, welche in der Diplomarbeit von L. Groh veroffentlicht
wurden, konnte eine Zunahme der Lumineszenzintensitéit dagegen nicht beobachtet werden.
Hier wird der durch den gesteigerten Uberlapp der Wellenfunktionen bedingte Zuwachs,
durch die bei héheren Temperaturen wahrscheinlichere Migration der Ladungstriager zu
nichtstrahlenden Rekombinationszentren zunichte gemacht, welche durch die einsetzende
Relaxation der Struktur entstehen. Dies unterstreicht nochmals die Wichtigkeit von
pseudomorphen Wachstum fiir lichtemittierende Strukturen und deutet auf ein schwer
l6sbares Problem des Konzepts hin: Neben den technologischen Schwierigkeiten, wie dem
anspruchsvollen Wachstum von quaterndren Nitriden, bleibt das Problem der Relaxation

und geringer kritischer Schichtdicke inhérent.

Es konnte gezeigt werden, dass durch die Wahl geeigneter Wachstumsparameter fast rela-
xationsfreie InGaN/AlInGaN|MQWE geziichtet werden kénnen, bei welchen durch Lumines-
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zenzmessungen eine Polarisationsreduktion nachweisbar ist. Um die Polarisationsreduktion
fiir Lichtemitter nutzen zu koénnen, ist aber absolut pseudomorphes Wachstum notwendig.
Deshalb bietet es sich an, Barrieren mit einem héheren Galliumgehalt zu erzeugen und dabei
auf einen Teil der Polarisationsreduktion zu verzichten, oder Strukturen zu erzeugen, welche
trotz eines niedrigen Galliumanteils nicht relaxieren. Dafiir konnten zum Beispiel Barrieren
untersucht werden, welche ein Galliumkonzentrationsprofil aufweisen. Dabei nimmt der Gal-
liumanteil vom Rand zur Mitte hin zu, womit die Verspannung in der Struktur insgesamt
reduziert wird. Ein weiterer Ansatz wire, mit einer gezielt eingebrachten leicht indiumhalti-
gen InGaN-Pufferschicht die a-Gitterkonstante aufzuweiten. Dies wiirde zu einer geringeren
kompressiven Verspannung der Struktur und damit zu einer hoheren kritischen Schichtdi-
cke fithren. In jedem Fall fiihrt die Polarisationsreduktion fiir Lichtemitter mit geringen
internen Anregungsdichten dazu, dass die Lumineszenz zu hoheren Energien verschiebt. Bei
einer festen Wellenldnge muss dies durch einen hoheren Indiumeinbau in den kom-
pensiert werden. Um Lumineszenz im griinen Spektralbereich zu erhalten, sollte deshalb bei
zukiinftigen polarisationreduzierten Strukturen der Indiumgehalt héher sein. Kénnen diese
Strukturen, unter Einbeziehung eines fortgeschrittenen strain managements pseudomorph
erzeugt werden, dann sollte durch die Polarisationsreduktion auch die Leistungsfihigkeit

von nitridbasierten griinen Lasern und Leuchtdioden gesteigert werden kénnen.






6. Zusammenfassung und Ausblick

In dieser Arbeit wurde die metallorganische Gasphasenepitaxie von Alln(Ga)N-Schichten
und Schichtsystemen untersucht. Priméres Ziel war es dabei, hochqualitative Schichten in
einem moglichst breiten Mischungsbereich zu erzeugen, optimierte Prozessparameter dafiir
zu finden und die physikalischen Eigenschaften der Schichten zu analysieren.

Alln(Ga)N hat, neben dem zu GaN gitterangepassten Fall, ein grofies Potential fiir die
Entwicklung neuartiger und bestehender elektronischer und optoelektronischer Bauelemente
und stoBt schon heute auf ein breites Interesse in der Industrie. Der Nutzen von Alln(Ga)N

mit hohem Indiumgehalt wurde konkret fiir zwei mogliche Anwendungen untersucht.

Die[MOVPEl Prozessbedingungen von AIN und InN sind in Bezug auf Temperatur und V-II1I-
Verhiltnis extrem verschieden, was die Ziichtung von Alln(Ga)N anspruchsvoll macht. Um
ein besseres Versténdnis iiber die Ziichtung dieser Verbindungshalbleiter zu erreichen, wurde
eine Vielzahl von Schichten hergestellt und dabei der Einfluss von Prozessparametern wie
der Temperatur, des Drucks und das Angebot von Gruppe-III- sowie Gruppe-V-Elementen
untersucht.

Es konnte erstmalig gezeigt werden, dass glatte Alln(Ga)N-Schichten in einem breiten Kon-
zentrationsbereich ohne nennenswerte Entmischung hergestellt werden kénnen, solange die-
se pseudomorph zum GaN-Puffer sind. Dass kompressive Verspannung die Ausdehnung der
spinodalen Mischungsliicke, wie theoretische Rechnungen prognostizieren, verringert, konnte
damit das erste Mal an AlInN nachgewiesen werden. Da die kritische Schichtdicke fiir pseu-
domorphes Wachstum von grofier Relevanz fiir die Herstellung von Alln(Ga)N-basierten
Bauelementen ist, wurde diese sowohl fiir einen breiten Bereich bestimmt, wie auch mit
entsprechenden theoretischen Werten verglichen.

Im Frank-van-der-Merwe Wachstumsmodus besteht ein nahezu linearer Zusammenhang zwi-
schen Temperatur und Indiumeinbau, und die Wachstumsrate kann iiber das Angebot der
Gruppe-III-Minderheitsspezies Aluminium geregelt werden. Der absolute Indiumgehalt fiir
die pseudomorphe Schichten ist durch eine Anderung des Wachtumsmodus bei ~ 740°C limi-
tiert, da unterhalb dieser Grenze kein Frank-van-der-Merwe Wachstum mehr moglich ist, son-
dern ein Ubergang zu 3d-Wachstum beobachtet wird. Die dabei entstehenden Schichten sind

relaxiert und zeigen deutliche Anzeichen von Entmischung. Ein &hnliches Verhalten wird bei
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hohen Temperaturen beobachtet, wenn die kritische Schichtdicke fiir pseudomorphes Wachs-
tum iiberschritten wird. Dabei wird die Oberfliche zunehmend rauer, weshalb letztendlich
3d-Wachstum stattfindet. Ob dieser Ubergang gezielt fiir die Ziichtung von Quantenpunkten
optimiert werden kann, sollte weiter untersucht werden.

FEine Moglichkeit, den Indiumgehalt pseudomorpher Schichten weiter zu steigern, konnte ein
erhohtes Angebot an atomarem Stickstoff sein, welches durch die geringe Pyrolisierbarkeit des
Ammoniaks bei niedrigen Temperaturen begrenzt ist. Dies konnte durch den Einsatz eines
Ammoniak-Katalysators, zum Beispiel Molybdén, nahe der Wachstumsfliche erreicht wer-
den. Die kritische Schichtdicke, welche beim Einsatz von kompressiv verspannten Alln(Ga)N
eine wesentliche Limitierung fiir die Herstellung von Bauelementen ist, kénnte gegebenenfalls
durch den Einsatz von GaN-Pseudosubstraten mit niedrigeren Versetzungsdichten gesteigert
werden.

FEine besonders wichtige, aber bisher nur unzureichend genau bestimmte Grofle, ist die
Bandliicke des AlInN. Die hohe Qualitéit der im Rahmen dieser Arbeit geziichteten Schichten
konnte dazu beitragen, die Bandliicke genauer als bisher zu bestimmen. Ellipsometrischen
Messungen, welche an der TU Ilmenau durchgefithrt wurden, zeigen, dass das bowing der
Bandliicke bei Anwendung der quadratischen Naherung b = 5.36 & 0.36eV ist.

Fiir AllnN/GaN-Heterostrukturen ist neben der Bandliicke auch der wvalence band offset
an der inneren Grenzfliche von Bedeutung und wurde deshalb in Kooperation mit der TU
Ilmenau bestimmt. Durch die Kenntnis des[VBO] konnte ermittelt werden, bei welchen Kom-
positionen der bei Alln(Ga)N/GaN-Heterostrukturen auftretenden Typ-II-Heteroiibergang
zu erwarten ist.

Um die Photolumineszenzeigenschaften von AlInN zu untersuchen, wurden erstmalig
Alln(Ga)N/GaN{MQW}Strukturen mit hohem Indiumgehalt geziichtet, welche pseudo-
morph sind und sehr glatte innere Grenzflichen aufweisen. Die starke Stokes-Verschiebung
der Lumineszenz kénnte durch einen riumlich indirekten Ubergang vom AlInN-Leitungsband
ins GaN-Valenzband zu erklidren sein und ist fiir einen Typ-II-Heteroiibergang zu erwarten.
Ein abschlieBendes Urteil, welchen Einfluss ein moglicher Typ-II-Ubergang auf die Lumi-
neszenzeigenschaften von Alln(Ga)N/GaN-Heterostrukturen hat, steht aus und sollte wei-
terfithrend untersucht werden.

Neben den bereits ausfiihrlich untersuchten gitterangepassten AlInN/GaN-basierten n-
Kanal{FETE, welche aufgrund der stéirkeren Polarisationsfelder eine hhere Stromdichte
als AlGaN/GaN{EETE erlauben, besteht ein grofies Interesse an p-Kanal{FETE, in Kation-
terminierter Wachstumsrichtung. Dieser wiirde in Kombination mit einem n-Kanal{FET] eine
nitridische [CMOSHihnliche Logik fiir hohe Temperaturen erméglichen. Anhand von Hallef-
fektmessungen konnte in AlInN/GaN{FET}Strukturen mit einem Indiumgehalt von 34% kein
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p-Kanal gefunden werden. Eine Magnesiumdotierung der Proben fithrte nicht zu p-AllnN,
sondern nur zu einer Kompensierung der intrinsisch vorhandenen Donatoren. Simulatio-
nen der Struktur zeigen, dass zur Ausbildung eines p-Kanals eine Locherkonzentration von
~1-10"7cm™3 oder eine deutliche Steigerung des Indiumgehalts notwendig ist. Beide Vorga-
ben sind technologisch ambitioniert, sind sie aber 16sbar, so sollte auch ein p-Kanal auf Basis
von AlInN/GaN realisierbar sein.

Heutige nitridbasierte Lichtemitter leiden meist unter dem, durch die internen elektrischen
Felder verursachten, welcher zur einer Blauverschiebung der Lumineszenz bei ho-
hen Anregungsdichten fithrt und die interne Quanteneffizienz begrenzt. Der Einsatz von
AllnGaN als Matrixmaterial kénnte durch eine geringere Polarisationdifferenz zwischen
Matrix und [QW] den [QCSE] verkleinern. Anhand der erzeugten InGaN/AllnGaN{MQW}

Strukturen konnte gezeigt werden, dass diese zukiinftig dazu beitragen kénnten, effizientere

Lichtemitter herzustellen.
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A.1. Mathematica-Scripte
A.1.1. Berechnung der Bandliicke AlinGaN

Parameter festlegen (Tab. [5.2])

T = 300; (*Temperature*)

al =0.00263; a2 = 0.000414; a3 = 0.000914;
B1=2082; B2 = 154; B3 = 825;
El=6.1—al+T"2/(B1+T);(*AIN¥)

E2 = 0.69 — a2+ T"2/(B2 + T); (InN*)
E3 =3.51— a3+ T"2/(B3+T); (*GaN*)
B13=-0.8;B12=—-3.4;B23 = —1.4;
aAIN = 3.112;aInN:=3.545;aGaN = 3.189;
Elastische Konstanten [22]

C13A =94;C13G = 68;C13I = 70;

C33A =377;C33G = 354;C33I = 205;
Zx,yl:=1-x—y;

Berechnung Egap Interpolation [44] ohne Strain
ufx.,y]=(1-x+y)/2;

v,y =1 —y+zxy)/2

wix,y] = (1-x+2z[x,y])/2;

T12[x_,y-| = u[x,y] * E2+ (1 —u[x,y]) * E1 + B12  u[x,y] * (1 — u[x,y]);
T23[x_,y] = v[x,y| * E3+ (1 — v[x,y]) * E2+ B23  v[x,y] * (1 — v[x,]);

T13[x_,y-| = wix,y| * E3+ (1 —w|x,y]) * E1 + B13xw[x,y] * (1 — w[x,y]);

. yxxxT12[x,y]+yxz[x,y]* T23[x,y]+x*z[x,y]*T13[x.y]
Egap [X_, y'] T xxy-+y*z[x,y|+xxz[x,y]

Berechnung Strain Korrektur [187][192]

alzA = —4.31;a12G = —5.81;alzl = —3.62;alz[x_,y_| = x*xalzA +yxalzl +alzG = z[x,y|;
a2tA = —12.11;a2tG = —8.92;a2tI = —4.60;a2t[x_,y_| = x*x a2t A + yx a2tI + a2tG = z[x,y];
D3A =9.12;D3G = 5.47;D31 = 2.68;D3[x_,y_| =x* D3A + yx D3I+ D3G * z[x,y|;

D4A = —3.79;D4G = —2.98; D4l = —1.74;D4[x_,y | = x* D4A +y * D41+ DAG x z[x,y|;
dE[x_,y] = (alz[x,y] — D3[x,y]) *e3[x,y] + (a2t[x,y] — D4[x,y]) *2el[x,y];

dEv[x_,y] = —0.3xdE[x,y]; (*30% VB*)

dEc[x_,y] =0.7+xdE[x,y]; (*70% CB*)

Berechnung Egap Interpolation mit Strain

. yexxT12[x,y]+y*z[x,y]*T23[x,y] +xxz[x,y] *T13[x,y]
Egapcorrfx,y]:= Cooy byedeoTsencleal)

+ Ezz|x,y]
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A.1.2. Berechnung der Polarisation von AliInGaN zu InGaN

Parameter festlegen (Tab. [5.2])
P1=—-0.0898;P2 = —0.0413;P3 = —0.0339;
B13 =0.0191;B12 = 0.0709; B23 = 0.0378;
aA =3.11;aG = 3.189;al = 3.585;

aB = aG;

Elastische Konstanten [22]

C13A =94;C13G = 68; C13I = 70,

C33A =377;C33G = 354; C33I = 205;

e31A = —0.533;e31G = —0.338;e311 = —0.412;
e33A = 1.505;e33G = 0.667;¢e33I = 0.815;
xy]=1-x-y

Spontane Polarisation Quarternir Interpolation [44]
ulx,y]=(1-x+y)/2;

v,y ]=(1-y+z[x,y])/2;

wlx_,y] = (1—x+z[x,])/2;

T12[x_,y] = u[x,y| * P2+ (1 — u[x,y]) * P1 + B12xulx,y] * (1 — u[x,y|);
T23[x.,y] = v[x,y] * P3+ (1 — v[x,y]) * P2+ B23 xv[x,y] * (1 — v[x,y]);

T13[x_,y-] = wix,y| * P3+ (1 —w[x,y]) x P14+ B13xwx,y] * (1 — wlx,y]);

- yxxxT12[x,y]+yxz[x,y]«* T23[x,y] +x+z[x,y]*T13[x.y]
Pspl23x.,y.J:= ky+y*zfey]Hoeeglx,y]

Piezo Polarisation Quarternir Interpolation [44]
alx_,y ] =aAxx+alxy+aGx*z[x,y;

el[x.,y] = (aB—alx,y])/alx,y];

C13[x_,y] = C13A xx+ C13Ixy+ C13G *z[x,y|;
C33[x.,y-] = C33A xx+ C33Ixy+ C33G xz[x,y|;
e3l[x.,y] =e31A xx+e31Ixy+e31G *z[x,y|;

e33[x.,y-] = e33A xx+ €331y +e33G *z[x,y];
Ppz123[x_,y_] = 2xel[x,y] * (e31[x,y] — e33[x,y] * C13[x,y] /C33[x,y]);
Polarisation Quarternir Interpolation [44]

(*P quarterniir*)

Pqua[x_,y_]:=Psp123|x,y] + Ppz123[x,y]

Spontane Polarisation InGalN

x[:=0.2

Psp23[xI] = P2 xI+P3 (1 — xI) + B23 * xI % (1 —xI);
Piezo Polarisation InGaN

a[xI_]| = al *xI+aG* (1 —xI);
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ell[xI] = (aB —a[xI])/a[xI];

CI13[xI_] = C13IxxI+ C13G * (1 —xI);

CI33[xI] = C33IxxI+ C33G * (1 —xI);

el31[xI_] = e31I*xI+e31G * (1 —xI);

eI33[xI_] = e33I*xI+e33G * (1 —xI);

Ppz23[xL ] = 2 xel1[xI] * (eI31[xI] — eI33[xI] x CI13[xI] /CI33[xI]);
Polarisation InGaN

(*P InGaN*)

Pter[xI_]:=Psp23[xI] + Ppz23[xI]

Polarisation Quarternir zu InGalN

Pg[x_,y_]:=Pqualx,y] — Pter|[xI]

Grafik erzeugen

Plot3D[Pg|x,y],{x,0,1},{y,0,1},PlotRange — {{0,1},{0,1},{—0.09,0.5}}]
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A.1.3. Berechnung der kritischen Schichtdicke

Parameter festlegen

aA = .311;aG = .3189;al = .3585;

cA = .4982;cG = .5185;cl = .5703;

bA = 1Sqrt[aA’2+cA’2);bG = 1Sqrt[aG*2 + ¢G2]; bl = 1Sqrt[al’2 + cI"2];
C13A =94;C13G = 68;C13L = 70;

C33A =377;C33G = 354; C33I = 205;

nyA =2C13A/C33A;nyG = 2C13G/C33G;nyl = 2C131/C33I;

b[x] = (bAx(1—x)+Dblxx);

ny[x_]:=nyA x (1 —x) + nyl*x

a[x]:=aA x (1 —x)+al*x

fle =2t

_ 58471 .y _ 90—58.471
A =5 P ® =55

Berechnung Matthews [120]
matthews:={}
Clear[x]; h:=3
For[y =0.1,y < 400,y++,x = y/1000.;
For [i =0, < 20,i++,h = Abs [gprtbly I=neCoal’2 L (10g [ 0] +1) ]
AppendTo[matthews, {x,h}]]
Berechnung People [121]
people:={}
Clear|[x]; h:=3
For[y =1,y < 400,y++,x = y/1000.;
For [i =0,i <20,i++,h= %ﬁm%fﬁiﬁ (Log [5’&1] )] ; AppendTo[people, {x, h}]]
Berechnung Fischer [122]
fischer:={}
Clear|[x]; h:=3
For[y =1,y < 400,y++,x = y/1000.;
1-1Y

. s R _ b[x]*Cos[A h .
For [1 =0,i <20,i++,h = Abs [ X T * (1 + 4PiCos[l]/3(kll+ny[x]) x Log [5[;1] )H ;
AppendTolfischer, {x,h}]]

ey — 0 5.
Pi;a = m*Pl,

Grafik erzeugen
Show|ListLogPlot[matthews, PlotStyle — Black], ListLogPlot[people, PlotStyle — Red],
ListLogPlot[fischer, PlotStyle — Green], ListLogPlot[data, PlotStyle — {Black, Thick}|]
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