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Vorwort

Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit dem Wachstum von InSb-Nanodrähten mithil-

fe der Chemikalienstrahlepitaxie (CBE). InSb hat die höchste Elektronenmobilität unter

allen bekannten Halbleitermaterialien und ist deshalb ein sehr vielversprechendes Aus-

gangsmaterial für potentielle Anwendungen im Bereich der Hochleistungselektronik.

Mithilfe eines selbst entwickelten Wachstumssystems wird zunächst das Wachstumsver-

halten der InSb-Nanodrähte bestimmt, um anschließend die gezüchteten Strukturen auf

deren Morphologie, strukturellen Aufbau und physikalische Eigenschaften zu untersu-

chen. Die vorliegende Arbeit gliedert sich grob in drei Teilbereiche: i)Aufbau und Funk-

tionsweise der eigens konzipierten CBE, ii) Präsentation und Diskussion der Wachstums-

experimente und iii) die elektrische Charakterisierung der Nanodrähte.

Das CBE-System benötigt ein komplexes UHV-System, dessen Bestandteile und Funkti-

onsweisen im Detail beschrieben werden. Weiterhin werden Aufbau und Funktion ein-

zelner Baugruppen wie des Substratheizers, der Temperaturmessung, der Gasversorgung

und der Massenflussregelung dargelegt. Abgeschlossen wird der Teilbereich mit einer kur-

zen Beschreibung der verwendeten Charakterisierungsmethoden.

Umfassende systematische Wachstumsuntersuchungen wurden durchgeführt, um den

Einfluss verschiedener Parameter auf den Wachstumsprozess aufzuklären. Aus den Ergeb-

nissen der Wachstumsexperimente konnte abgeleitet werden, dass sich das Nanodraht-

wachstum nach Variationen des „vapor-liquid-solid“- beziehungsweise „Gas-Flüssigkeit-

Feststoff“- oder VLS-Mechanismus vollzieht. Dies ist zum einen ein „Niedrigtemperatur“-

Wachstumsmechanismus, der auf der Verwendung eines flüssigen In-Tropfens basiert

und zum anderen ein „Hochtemperatur“-Wachstumsmechanismus, der von einem fes-

ten AuIn2-Partikel initiiert wird. Die synthetisierten Nanodrähte wurden mithilfe von Ras-

terelektronenmikroskopie (SEM), Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und Rönt-

genbeugung (XRD) charakterisiert. Essentielle Ergebnisse der Untersuchungen sind: i) Die

planare Defektdichte innerhalb der Nanodrähte kann über die Wachstumstemperatur

beeinflusst werden. Mit steigender Wachstumstemperatur nimmt die Defektdichte kon-

tinuierlich ab, sodass oberhalb einer prozess-spezifischen Temperatur gänzlich defekt-

freie InSb-Nanodrähte synthetisiert werden können. ii) Über das Massenflussverhält-

nis der Vorläufermaterialien kann nicht nur eventuell auftretendes parasitäres Schicht-

wachstum, sondern auch radiales Nanodrahtwachstum unterdrückt werden. Auf Grund-

lage dieser experimentellen Ergebnisse wurde ein theoretisches Modell postuliert, wel-

ches das Nanodrahtwachstum in Abhängigkeit vom Massenflussverhältnis beschreibt.
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iii) Durch die Verwendung geeigneter Wachstumsparameter wurden radiale InSb-GaSb-

Heterostrukturen erzeugt und analysiert.

Elektrische Messungen an einzelnen Nanodrähten und geordneten Nanodrahtfeldern er-

möglichen die Untersuchung der elektronischen Eigenschaften. Es wurden sowohl einzel-

ne Nanodrähte mithilfe der Elektronenstrahllithographie als auch großflächig geordnete

Nanodrahtfelder mithilfe konventioneller optischer Lithographie kontaktiert und elek-

trisch vermessen. An den Einzeldrähten wurden zunächst die Kontaktwiderstände be-

stimmt und der positive Einfluss eines zusätzlichen Reinigungsschrittes mit (NH4)2Sx de-

monstriert. Für beide Fälle wurde der spezifische Widerstand der Nanodrähte bei Raum-

temperatur bestimmt. Weiterhin konnte an den Nanodrahtfeldern mittels temperaturab-

hängiger Messungen die energetische Bandlücke des InSb ermittelt werden.
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1 Einleitung und Überblick

Eindimensionale Nanostrukturen sind seit einigen Jahrzehnten Gegenstand intensiver

Forschung. Es ist seit längerem bekannt, dass sich fundamentale physikalische Eigen-

schaften ändern, wenn man die Größe eines kristallinen Objektes in mindestens einer

Dimension bis auf einige 10 nm reduziert. Diese Tatsache ist die Triebfeder für Forschung

im Bereich der Nanotechnologie.

Bis heute basieren fast alle in der Mikroelektronikindustrie verwendeten Bauteile auf Si-

lizium. Ein Grund dafür ist die Güte des sich natürlich bildenden nativen Siliziumoxids.

Da die Leistungsfähigkeit von Si an ihre Grenzen kommt, ist man auf der Suche nach al-

ternativen Halbleitern, die langfristig eine bessere Leistungsfähigkeit versprechen. Hier-

zu zählen Materialien wie Germanium sowie die Gruppe der binären AIIIBV- und AIIBVI-

Halbleiter [Hey09].

Diese Arbeit konzentriert sich auf AIIISb-Verbindungen und im Speziellen auf die Herstel-

lung und Untersuchung von Nanodrähten aus Indiumantimonid. Diese Materialien ha-

ben eine direkte Bandlücke und weisen eine besonders hohe Mobilität der jeweiligen Ma-

joritätsladungsträger auf. Dies macht insbesondere InSb zu einem sehr vielversprechen-

den Kandidaten für hochleistungsfähige elektrische Bauelemente mit einem sehr niedri-

gen Leistungsverbrauch [Cha05].

Es wurde gezeigt, dass sich die Leistungsfähigkeit mikroelektronischer Bauteile verbes-

sern lässt, wenn die Größe der aktiven Regionen auf einige Nanometer reduziert wird

[Xia03]. Eine Möglichkeit, die laterale Ausdehnung von Halbleitermaterialien zu kontrol-

lieren, ist es, diese in Form von Nanodrähten zu synthetisieren. Als Nanodraht definiert

man kristalline nadelförmige Strukturen mit einem sehr hohen Aspektverhältnis. Meist

weisen Nanodrähte einen runden oder regulär-polyedrischen Querschnitt in der Größen-

ordnung von einigen 10 nm auf. Die Länge der Drähte kann dabei einige Mikrometer be-

tragen. Nanodrähte sind aufgrund ihres hohen Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnisses be-

sonders interessant für mögliche Anwendungen im Bereich der Sensorik [Pat06] oder als

Katalysatoren für chemische Reaktionen [Car11].

Generell existieren zwei unterschiedliche Verfahren, auf denen die Herstellung von Nano-

strukturen basiert. Dies ist zum einen die sogenannte „top-down“-Methode, bei der die

Nanostrukturen mittels lithographiegestützter Prozesse aus dem Volumenmaterial her-

ausgelöst werden. Bei der in dieser Arbeit verwendeten „bottom-up“-Technik werden die

meist kristallinen Nanostrukturen aus einer gasförmigen, flüssigen oder festen Quelle auf

einkristallinen Unterlagen epitaktisch abgeschieden. Der Begriff der „Epitaxie“ beschreibt

1



1 Einleitung und Überblick

an dieser Stelle den Prozess, bei dem die kristallographische Orientierung der kristallinen

Unterlage von dem wachsenden Kristall übernommen wird.

So entwickelte sich die Erforschung von epitaktischem Nanodrahtwachstum von Halblei-

termaterialien zu einem viel bearbeiteten Feld aktueller Forschung. Zu den Hauptaufga-

ben der Forschung zählt neben der Qualität der Nanodrähte auch die kontrollierbare Re-

produzierbarkeit der chemischen Zusammensetzung, des Durchmessers, der Länge und

des strukturellen Aufbaus.

1.1 Eigenschaften von Indiumantimonid

Indiumantimonid (InSb) ist ein kristalliner Verbundhalbleiter, der aus Elementen der 3.

und 5. Hauptgruppe des Periodensystems aufgebaut ist. Die Bandlücke beträgt 0,17 eV bei

300 K [Lev96]. Volumenkristalle aus InSb kristallisieren in der kubischen Zinkblendestruk-

tur (Raumgruppe F43̄m) und weisen eine Gitterkonstante a0 = 0,648 nm auf [Lev96]. Abbil-

dung 1.1 zeigt die Bandlücke in Abhängigkeit von der Gitterkonstante für AIIIBV-Halbleiter

und einige ausgewählte AIIBVI- und AIV-Halbleiter.

Abbildung 1.1: Bandlücke einiger AIIIBV-Halbleiter aufgetragen über deren Gitterkonstante. Eben-
falls gezeigt sind die Bandlücken und Gitterkonstanten einiger ausgewählter AIIBVI-
und AIV-Halbleiter. Abbildung nach [Mon05].

Eine raumgruppenspezifische Besonderheit ist die Tatsache, dass unterschiedlich termi-

nierte (111) Flächen existieren. So weisen die (111), (1̄1̄1), (11̄1̄) und (1̄11̄) Fläche eine

In-Terminierung auf, während die (1̄1̄1̄), (1̄11), (11̄1) und (111̄) Fläche durch Sb termi-

niert sind. Da die Terminierung der Flächen zum Teil erhebliche Auswirkungen auf das

Wachstum von Schichten und Nanodrähten hat, ist eine Differenzierung an dieser Stel-

le zwingend notwendig. Im Verlauf dieser Arbeit wird folgende Nomenklatur verwendet:
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1.2 Anwendungsbereiche von Nanodrähten

AIIIBV(111)A für Flächen oder Substrate die von den Gruppe-III-Atomen terminiert sind

und AIIIBV(111)B für den entsprechend umgekehrten Fall.

Bei Raumtemperatur zeigen InSb-Volumenkristalle die höchste Elektronenmobilität aller

bekannten Halbleitermaterialien. Der Wert wird in der Literatur mit 77000 cm2V-1s-1(bei

T = 300 K) angegeben [Rod71]. Dieser Wert resultiert unter anderem aus der sehr ge-

ringen effektiven Masse der Elektronen. Die Löchermobilität beträgt 850 cm2V-1s-1 und

ist im Vergleich zu anderen Halbleitern recht hoch. Lediglich Galliumantimonid (GaSb)

mit Löchermobilitäten von bis zu 1000 cm2V-1s-1 [Wil75] und Germanium (Ge) mit

1900 cm2V-1s-1 [Sin93], weisen an dieser Stelle noch höhere Werte auf. All diese Eigen-

schaften machen InSb zu einem sehr vielversprechenden Kandidaten für hochleistungs-

fähige Bauelemente mit einem sehr niedrigen Leistungsverbrauch [Cha05].

Weiterhin ist InSb aufgrund der relativ hohen thermoelektrischen Gütezahl ein in-

teressantes Material für Anwendungen in der Thermoelektrik [Min04, Min06]. Ei-

ne weitere sehr interessante Eigenschaft ist ein theoretisch vorhergesagter Halbleiter-

Metallübergang, der die Funktionsweise elektronischer Bauelemente signifikant verän-

dern könnte [Zha06].

1.2 Anwendungsbereiche von Nanodrähten

Um aktive elektrische und optoelektronische Bauelemente auf Basis von AIIIBV-

Nanodrähten zu erzeugen, ist es vorteilhaft, Materialien mit unterschiedlichen elektroni-

schen Eigenschaften kombinieren zu können. Um dieses Ziel zu erreichen, existieren ver-

schiedene Ansätze: Zum einen können durch gezieltes Wechseln der Vorläufermaterialien

axiale Heterostrukturen in Wachstumsrichtung der Nanodrähte erzeugt werden. Zum an-

deren können durch gezielte Variation der Wachstumsparameter radiale Heterostruktu-

ren erzeugt werden. Alternativ können durch gezieltes Dotieren der Nanodrahtstrukturen

p-n-Übergänge innerhalb der Drähte realisiert werden.

Ein großer Vorteil von Nanodrahtstrukturen ist die Möglichkeit, Mischkristalle und Hete-

rostrukturen zu erzeugen, die sich in 2D-Systemen nur sehr schwer oder gar nicht reali-

sieren lassen. So können Nanodrähten aufgrund ihrer speziellen Geometrie mechanische

Verspannungen radial relaxieren, sodass auch Materialsysteme mit sehr großer Gitterfehl-

passung miteinander kombiniert werden können [Car09b].

Eine weitere interessante Eigenschaft von Nanodrähten ist die Möglichkeit, die elektri-

schen und optischen Eigenschaften mithilfe der Größenabhängigkeit der Bandlücke ge-

zielt zu beeinflussen. So wurde von Yoffe et al. [Yof02] theoretisch gezeigt, dass sich die

Bandlücke von InSb bei Strukturgrößen kleiner gleich 30 nm effektiv vergrößert. Auch ex-

perimentelle Beobachtungen dieses Effekts wurden bereits von Shalish et al. veröffentlicht

[Sha04].

Bis heute wurden bereits eine Vielzahl von elektronischen Bauteilen auf Basis von halb-

leitenden Nanodrahtstrukturen im Rahmen der Grundlagenforschung realisiert. Hierzu
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1 Einleitung und Überblick

gehören Feldeffekttransistoren (FETs) [Bry06, Sch06], Einzelelektronentransistoren (SETs)

[The03], lichtemittierende Dioden (LEDs) [Min07, Reg11], Einzeldraht-LASER [Joh02,

Dua03a] sowie Sensoren für biologische Systeme [Pat06].

Aufbau der vorliegenden Arbeit

In Kapitel 1 wird eine grobe Übersicht über die Forschung an nanoskopischen Struktu-

ren vermittelt. Es werden die physikalischen Eigenschafen von InSb diskutiert und einige

mögliche Anwendungsbeispiele für halbleitende Nanodrahtstrukturen gegeben.

Kapitel 2 - der experimentelle Teil dieser Arbeit - vermittelt Grundlagen und Details zum

verwendeten Wachstumssystem. Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein eigens konzipiertes

CBE-System aufgebaut. Entsprechend wird die Planung und der Aufbau recht ausführlich

diskutiert werden. Abgeschlossen wird das Kapitel mit der Vorstellung der verwendeten

Charakterisierungsmethoden.

Im darauf folgenden Kapitel 3 werden die Ergebnisse der durchgeführten Wachstumsex-

perimente präsentiert und wissenschaftlich analysiert. Grundsätzlich wurden zwei unter-

schiedliche Wachstumsmechanismen beobachtet, deren Modellvorstellungen am Anfang

des Kapitels diskutiert werden. Anhand dieser Modelle werden im Verlauf des Kapitels

die Einflüsse der veränderlichen Wachstumsparameter auf das beobachtete Wachstum

der Nanodrähte diskutiert. Zu diesen Parametern zählen vor allem die Wachstumstem-

peratur, die absoluten Massenflüsse der verschiedenen Vorläufermaterialien und deren

Massenflussverhältnis zueinander. Darauf folgend wird ein theoretisches Modell postu-

liert, anhand dessen die zeitliche Veränderung der Nanodrahtlänge in Abhängigkeit vom

Massenflussverhältnis bestimmt werden kann. Abschließend wird das Wachstum von ge-

ordneten InSb-Nanodrahtfeldern sowie die Untersuchungen an komplexen InSb-GaSb-

Heterostrukturen diskutiert und die Ergebnisse zusammengefasst.

Die verwendeten Wachstumsparameter werden in Kapitel 3 immer dann angegeben,

wenn diese verändert wurden. In den eingeschobenen Kästen werden für den nächsten

Abschnitt jeweils die konstanten sowie die variierten Parameter angegeben.

In Kapitel 4 werden die Ergebnisse der elektrischen Charakterisierungen diskutiert. So

wurden nicht nur einzelne InSb-Nanodrähte auf ihre elektrischen Eigenschaften unter-

sucht, sondern auch großflächig geordnete Nanodrahtfelder direkt auf den halbleitenden

Substraten charakterisiert und temperaturabhängig vermessen.

Abschließend wird in Kapitel 5 eine Zusammenfassung präsentiert und ein Ausblick mit

Bezug auf mögliche zukünftige Aktivitäten auf den diskutierten Gebieten gegeben.
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Es gibt eine Vielzahl von Methoden, mit denen Nanodrähte gezüchtet werden können.

Zu diesen zählen unter anderem chemische Transportreaktionen [Cui01, Neb03, Kod06,

Akh08], elektrochemische Abscheidungsmethoden [Rou96a, Huc00, Zhe02] und die Ab-

scheidungen in wässriger Lösung [Gre04, Wan06a, Ng11]. Diese Methoden funktionieren

zwar in einem Forschungs- oder Laborumfeld, bieten aber nur eine geringe Kontrollier-

und Reproduzierbarkeit. Die grundlegende Basis für erfolgreiche Halbleiterzüchtung

sind jedoch verlässliche Methoden zur Kristallabscheidung mit definierter Beziehung

zwischen gezüchtetem Material und der kristallinen Unterlage (Substrat). Hierzu wer-

den meist hochentwickelte Wachstumsmethoden wie die Molekularstrahlepitaxie (MBE),

die chemische Gasphasenabscheidung (CVD), die metallorganische Gasphasenepitaxie

(MOVPE) oder neuerdings auch die Chemikalienstrahlepitaxie (CBE) gezählt. All diese

Methoden wären wahrscheinlich zulässige Techniken, um das InSb-Nanodrahtwachstum

zu untersuchen und letztendlich auch kontinuierlich zu reproduzieren. Aufgrund der Vor-

teile und aus Gründen der allgemeinen Realisierbarkeit wurde entschieden, im Rahmen

dieser Arbeit das Wachstum von InSb-Nanodrähten an einer Eigenbau-CBE zu untersu-

chen.

Nachdem bereits über mehrere Jahrzehnte mithilfe der MBE, MOVPE und auch der

CVD qualitativ hochwertige Halbleiterstrukturen gezüchtet wurden, etablierte sich in den

1980er Jahren die CBE als weitere Methode, da sie einige Vorteile der beiden erstgenann-

ten Techniken zu verbinden wusste. Die speziellen Vorteile der CBE, die Planung, der Auf-

bau und die in Inbetriebnahme sollen in den nächsten Abschnitten ausführlich diskutiert

werden. Da der Aufbau und die Inbetriebnahme des CBE-Systems Grundvoraussetzung

und wesentlicher Bestandteil der Promotion war, wird der Beschreibung des experimen-

tellen Aufbaus entsprechend viel Platz eingeräumt.

In einem weiteren Abschnitt sollen die im Verlaufe dieser Arbeit genutzten Charakterisie-

rungsmethoden diskutiert werden. Zu jeder Methode wird eine kurze Beschreibung ge-

liefert und der spezielle Nutzen im Hinblick auf die Charakterisierung von Nanodrähten

aufgezeigt. Weiterhin werden die physikalischen Grundlagen kurz dargestellt und konkret

die verwendeten Geräte mitsamt den verwendeten Konfigurationen genannt.

2.1 Chemical Beam Epitaxy (CBE)

Die CBE ist eine in den 1980er Jahren entwickelte Technik zur kontrollierten (epitakti-

schen) Abscheidung von AIV- und AIIIBV-Halbleitermaterialen. Die CBE kombiniert die
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2 Experimentelle Methoden

Vorteile, der in einem ballistischen Massentransportregime arbeitenden MBE mit den

Vorteilen der MOVPE, die vor allem in der Vielseitigkeit der eingesetzten Gasquellen und

den hohen Wachstumsraten liegen. Die Nutzung gasförmiger Gruppe-V-Vorläufer im Ul-

trahochvakuum (Gas-Source MBE) war ein erster Versuch die Probleme zu umgehen,

die mit der Benutzung von festen Quellmaterialien (MBE) einhergehen. In einem letzten

Schritt in Richtung CBE wurden neben Gruppe-V- auch Gruppe-III-Quellen durch metall-

organische Verbindungen (MOs) ersetzt.

Die Grundidee der CBE ist die Reaktion von molekularen Teilchenstrahlen - die von einem

gasförmigen Vorläufer generiert werden - mit der geheizten Oberfläche eines kristallinen

Halbleiters (Substrat) unter Hochvakuum-Bedingungen. Die einzelnen Prozesse der CBE

können am besten verstanden werden, wenn man sie mit denen der MOVPE und MBE

vergleicht.

Die meisten Gasphasenabscheidungssysteme werden bei Reaktordrücken oberhalb von

10 mbar betrieben, so auch bei der MOVPE. Der Fluss der gasförmigen Reaktanten im

Reaktor ist idealerweise laminar und die Moleküle erreichen die Substratoberfläche über

einen Diffusionsprozess. Wenn man den Druck im Reaktor jedoch ausreichend reduziert,

auf Drücke von etwa 10-4 mbar, sodass die mittlere Freie Weglänge der Moleküle größer

ist als der Abstand zwischen Gaseinlass und Substratoberfläche, wird der Massentrans-

port ballistisch und erfolgt in der Form eines Molekularstrahls. Bei der MBE, die sowohl

atomare Teilchenstrahlen (z.B. In, Ga, Al, Si, Ge) als auch molekulare Teilchenstrahlen (z.B.

As2, As4, P2, P4) verwendet, werden die Reaktanten innerhalb der Wachstumskammer er-

zeugt. Dies geschieht in den meisten Fällen durch Verdampfen von festen (hochreinen)

Elementen bei hohen Temperaturen.

Die MOVPE hat sich in den letzten Jahrzehnten zur Standardtechnik der industriellen

Herstellung von AIIIBV-Halbleitersystemen entwickelt. So werden heutzutage auf GaAs-

basierende Laser-Strukturen [Gei98, Rie02, Bha04], GaN-LEDs [Jai00, Tad01, She02] und

hoch komplexe Solarzellen auf Basis von AIIIBV-Systemen mittels MOVPE auf industriel-

lem Niveau gefertigt [Bet99, Sta08]. Dies liegt vor allem an der Vielseitigkeit der verwende-

ten Quellmaterialien, der Skalierbarkeit der Reaktoren, den hohen Wachstumsgeschwin-

digkeiten und dem damit einhergehenden hohen Durchsatz. Die Tatsache, dass auch oh-

ne die Notwendigkeit eines Ultrahochvakuums Halbleiterstrukturen mit exzellenter Qua-

lität abgeschieden werden können, macht die MOVPE zur präferierten Abscheidungstech-

nik für industrielle Anwendungen [Moo97, Zeh01].

In MOVPE-Systemen werden die Vorläufermoleküle mithilfe eines Trägergases in die

Wachstumskammer transportiert. Auch in CBE-Systemen können die Vorläufer mit-

tels Trägergas transportiert werden, was aber zu einer höheren Gaslast an der Wachs-

tumskammer führt. Alternativ können die Vorläufer aufgrund der Druckdifferenz zwi-

schen Gleichgewichtsdampfdruck des Vorläufers und der Wachstumskammer direkt in

die Wachstumskammer „verdampft“ werden. Im hier diskutierten CBE-System werden

die Vorläufermoleküle ohne Verwendung eines Trägergases transportiert.
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Durch die Verwendung von metallorganischen Vorläufermaterialien muss der Wachs-

tumsprozess des Halbleiters an einer Stelle die Zersetzung der Ausgangsmoleküle beinhal-

ten. Für das Wachstum von AIIIBV-Halbleitern werden typischerweise Verbindungen wie

Trimethylindium (TMIn), Trimethylgallium (TMGa) oder Triethylgallium (TEGa) als Vor-

läufermaterial verwendet. Diese Moleküle zersetzen sich ausschließlich auf der geheizten

Substratoberfläche. Die Gruppe-V-Elemente können zum einen aus der thermischen Zer-

setzung von Hydriden wie Arsin oder Phospin in einer Hochtemperatur-“Cracker“-Zelle

gewonnen werden. Zum anderen können aber auch metallorganische Verbindungen wie

Tertiär-butylarsin (TBAs) oder Triethylantimon (TESb) verwendet werden. Diese bieten

den entscheidenden Vorteil, dass sie weitaus ungiftiger sind als die Hydride. Der Cracker

produziert in allen Fällen Gruppe-V-Moleküle, wie z.B. As2, As4, P2, P4 und H2 beziehungs-

weise die entsprechenden organischen Reste. Die thermische Zersetzung der Quellmate-

rialien auf der Substratoberfläche und innerhalb der Cracker wird in den nächsten Ab-

schnitten diskutiert.

Abbildung 2.1: Zusammengefasste Darstellung einiger Vor- und Nachteile der diskutierten Wachs-
tumstechniken. Im Speziellen wurde die CBE, die MBE und die MOVPE betrachtet.

Abbildung 2.1 fasst noch einmal die Vor- und Nachteile der diskutierten Wachstumstech-

niken zusammen. Die CBE vereint dabei einige wesentliche Vorteile von MBE und MOV-

PE. Einzig die Tatsache, dass die CBE während des Wachstums ein Hochvakuum voraus-

setzt, stellt einen Nachteil gegenüber der MOVPE dar. An das Vakuum der CBE wird, im

Vergleich zur MBE, ein deutlich geringerer Anspruch gestellt, was jedoch zu Folge hat,

dass die Verunreinigung des Halbleitermaterials mit Fremdatomen aus der Umgebung

wahrscheinlicher wird.

In den nun folgenden Abschnitten soll das verwendete Eigenbau-CBE-System im Detail

diskutiert werden. Es wird mit dem Ultrahochvakuum-Kammersystem begonnen und im

Folgenden das Gasversorgungssystem, die verwendeten Quellmoleküle und die Quellche-

mie diskutiert.
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2.2 Experimenteller Aufbau der CBE

Um Kriterien zu definieren, nach denen das CBE-System geplant und gebaut wird, muss

zuerst der CBE-Wachstumsprozess diskutiert werden. Die generelle Systemkonfiguration

kann in drei Hauptbestandteile unterteilt werden: i) Die Ladeschleuse und das Lager, ii)

die Wachstumskammer und iii) das Gasversorgungssystem. Abbildung 2.2 zeigt die Drauf-

sicht des CBE-Systems, welches im Rahmen dieser Arbeit gebaut und in Betrieb genom-

men wurde.

Abbildung 2.2: Schematische Draufsicht des CBE-Systems. Das System besteht aus drei Hauptbe-
standteilen: Dem Schleusen- und Lagerbereich, der Wachstumskammer und dem
Gasversorgungssystem.

Die Grundidee der CBE ist die Reaktion von atomaren oder molekularen Teilchenstrahlen

mit einer geheizten Oberfläche unter HV-Bedingungen. Das HV ist Voraussetzung für den

ballistischen Teilchentransport der Vorläufermoleküle zur geheizten Substratoberfläche,

da dafür gesorgt werden muss, dass die mittlere freie Weglänge der Moleküle größer ist als

der Abstand zwischen Gaseinlass und Substrat. Dieser Abstand beträgt in dem hier disku-

tierten System etwa 18 cm. Daraus ergibt sich ein maximaler Prozessdruck von etwa 10-5

bis 10-4 mbar. Diese Anforderungen an das Vakuumniveau, kombiniert mit der kontinu-

ierlichen Gaslast, die an der Prozesskammer anliegt, macht ein Pumpensystem mit ho-

her Saugleistung notwendig. Im Gegensatz dazu wäre zum Beispiel für ein MBE-System,

durch die geringeren Massenflüsse im System, ggf. ein statisches Pumpensystem (wie zum

Beispiel Ionengetterpumpen), aufgrund des niedrigeren Basisdrucks, vorteilhafter.

Die Teilchenstrahlen werden in den Gaseinlässen, den sogenannten „Inlets“, generiert,

wobei die Inlets, je nach Quellmaterial, wahlweise auf bis zu 1000°C geheizt werden kön-

nen. Ein weiterer essentieller Teil der Gasversorgung stellt die Kontrolle der absoluten

Massenflüsse in die Wachstumskammer dar. Für das hier diskutierte System fiel die Wahl

auf elektronische Massenflussregler.
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Abbildung 2.3: Fotografien des CBE-Systems. a) Zeigt i) die Lagerkammer und die ii) Prozesskam-
mer. Das Gasversorgungssystem befindet sich direkt unter/hinter der Prozesskam-
mer. b) Zeigt eine Detailaufnahme der Inlets und den Probenhalter innerhalb der
Prozesskammer. c) Zeigt das Gasversorgungssystem und die Edelstahlbehälter mit
den Vorläufermaterialien.

Im Folgenden sollen nun die einzelnen Bauteile des CBE-Systems diskutiert werden. Ab-

bildung 2.3 zeigt Fotografien des fertig gebauten CBE-Systems, um anschaulich die ein-

zelnen Teile des System vorzustellen. Es wird mit der Ladeschleuse begonnen.

2.2.1 Ladeschleuse

Für UHV-Systeme werden ganz besondere Anforderungen an die Sauberkeit der Vakuum-

kammern gestellt. Die Basisdrücke in solchen Systemen liegen typischerweise deutlich

unterhalb von 10-9 mbar. Dies führt dazu, dass diese Systeme modular aufgebaut wer-

den und die einzelnen Kammern durch große Schieberventile getrennt sind. Da die An-

forderungen an das Vakuum in einem CBE-System deutlich geringer sind1, kann auf ein

aufwendiges Schleusen-System mit zwischengelagerten Heizkammern verzichtet werden.

Eine vertikale Konfiguration des Transfer- und Lagersystems ist vorteilhaft, da die Wafer

oder ein Probehalter mit Waferstückchen in einer horizontalen, nach unten gewandten

Position bewegt werden können. So können die Proben einfach von einer Lagerkasset-

te in der Ladeschleuse in das eigentliche Lager transferiert werden. Das hier präsentierte

System ist für die Verwendung von 100 mm Wafern ausgelegt. Alternativ wurden 100 mm

große Probenhalter gefertigt, die Probenstückchen von ca. 10 mm×16 mm aufnehmen

können. Durch die große verfügbare Fläche wurden auch Probenhalter gefertigt, die mehr

als ein Probenstück aufnehmen können. Abbildung 2.4a zeigt den Blick in die Ladeschleu-

se und auf das dort installierte Probenmagazin. Dieses hat Platz für insgesamt drei Proben.

Das Magazin ist an einem horizontalen Manipulator befestigt, über dessen Bewegung die

Proben auf der Transfergabel abgelegt oder aufgenommen werden können.

Die Ladeschleuse hat ein vergleichbar kleines Volumen und wird mittels einer Kombina-

1Die Reinheit des Systems wird durch die Reinheit der verwendeten metallorganischen Vorläufermaterialien
und derer Zersetzungsprodukte bestimmt, da diese das Vakuum deutlich stärker belasten, als die hochrei-
nen Elemente, die in MBE-Systemen eingesetzt werden.
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tion aus Turbomolekularpumpe (TP) und Drehschieberpumpe evakuiert. Zum Belüften

der Schleuse auf Atmosphärendruck kann die Turbopumpe mittels Schieberventil vom

Kammersystem getrennt werden. Das Fluten der Kammer geschieht mit Stickstoff. Das

Evakuieren der Schleuse auf einen Druck kleiner als 10-6 mbar dauert insgesamt ca. 60

Minuten.

2.2.2 Lager und Transfer

Abbildung 2.4b zeigt den Blick in die Lagerkammer. Gut zu erkennen ist das Probenma-

gazin mit Platz für insgesamt 8 Proben. Auch dieses Probenmagazin ist an einem Mani-

pulator aufgehängt, über dessen Bewegung die einzelnen Proben auf den Transfergabeln

abgelegt oder von diesen aufgenommen werden können.

Abbildung 2.4: Die Fotografien zeigen a) einen Blick auf das Probenmagazin in der Ladeschleuse
mit Platz für insgesamt drei Proben und b) einen Blick in die Lagerkammer. Dort
ist Platz für insgesamt acht Proben. Auch zu erkennen sind die Transfergabeln zur
Aufnahme einzelner Proben zum Transfer aus der Ladeschleuse (links) beziehungs-
weise in die Prozesskammer (rechts).

Vom Lager können die Proben entweder zurück in die Ladeschleuse transferiert wer-

den oder in die Wachstumskammer, um dort den Wachstumsprozess zu starten. Alle

Einzelteile des Transfersystems (Transfergabeln, Probenmagazin, etc.) wurden von der

Feinmechanik-Werkstatt des Max-Planck-Instituts in Halle gefertigt und wurden anschlie-

ßend im CBE-System verbaut. Die Lagerkammer wird von einer weiteren Turbomoleku-

larpumpe TURBOVAC MAG600iP in Verbindung mit einer Drehschieberpumpe TRIVAC

D4B evakuiert, beide von der Firma Oerlikon-Leybold.

2.2.3 Wachstumskammer

In der Wachstumskammer sind der Substratheizer, ein Pyrometer zur Temperaturkontrol-

le, ein Probenmanipulator und die Inlets installiert. Der Substratheizer und die Einrich-

tungen zur Temperaturkontrolle werden in Abschnitt 2.2.4 im Detail diskutiert. Der Pro-

benhalter ist kompatibel mit den restlichen Transfermechanismen und lässt sich vertikal
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bewegen, um die Probe vom Kammermittelpunkt (der Transferachse) kurz unter den Sub-

stratheizer zu bewegen.

Die Vorläufergaseinlässe

Die Inlets für die Gruppe-III-Vorläufer sind von unten senkrecht auf das Substrat gerich-

tet, da davon ausgegangen wird, dass die Wachstumsrate der Halbleiterstrukturen durch

die Gruppe-III-Elemente limitiert wird. Dies unterscheidet sich von MBE-Systemen, bei

denen die Inlets in einem definierten Winkel um die Kammerachse verteilt sind. Durch

die senkrechte Geometrie kann auf eine Rotation der Probe verzichtet werden und es

wird trotzdem eine hohe Homogenität der Abscheidung auf der Probe erreicht. Wach-

ter und Heinecke berichten sogar von verringertem Wachstum auf den Seitenfacetten der

Strukturen beim selektiven Wachstum von Halbleiterstrukturen [Wac96]. Im Gegensatz

dazu sind die aktiv geheizten Hochtemperatur-“Cracker“-Zellen, über die die Gruppe-V-

Vorläufer in die Wachstumskammer eingelassen werden, um ca. 13° gegenüber der verti-

kalen Kammerachse geneigt. Das System wurde so ausgelegt, dass insgesamt drei Gruppe-

III-Quellen und drei Gruppe-V-Quellen installiert werden können. Alternativ können auch

Gruppe-II oder Gruppe-VI-Vorläufer als Dotierstoffquellen installiert werden.

Die Inlets der Gruppe-III-Vorläufer werden aufgrund der geringen thermischen Stabilität

der Vorläufer nicht aktiv geheizt, um Zersetzungsreaktionen der Vorläufermaterialien zu

verhindern, bevor sie das geheizte Substrat erreichen. Dennoch darf das Rohr nicht käl-

ter sein als die Gasleitungen, die zur Kammer führen, um die Kondensation der Vorläufer

in den Rohren zu verhindern. Während eines Wachstumsprozesses beträgt die Tempe-

ratur der Inlets etwa 75°C. Diese Inlets können auch ein simples Rohr sein, das auf die

Substratunterseite gerichtet ist. Um jedoch die Auftreffverteilung der Vorläufermaterialien

zu verbessern, wurden spezielle Aufsätze entwickelt, die eine homogenere Teilchenstrahl-

verteilung erzeugen sollen. Die Aufsätze wurden aus Kupferblöcken gefertigt und werden

einfach auf die Einlassrohre geklemmt. In jeden Aufsatz wurden gleichmäßig radial ver-

teilt sechs Löcher gebohrt (Durchmesser = 3,2 mm, Länge = 14 mm), die gegenüber der

Rohrachse um ca. 6° geneigt sind. Das Durchmesser-zu-Längen-Verhältnis der Bohrun-

gen sowie der Winkel wurden so gewählt, dass die Verteilung der auftreffenden Vorläu-

fermoleküle innerhalb eines 100 mm Wafers nur um wenige Prozent variiert (vergleiche

[Ste78]).

Thermische Zersetzung der Gruppe-V-Vorläufer

Für manche Vorläufermaterialien reicht die Temperatur der geheizten Substratoberflä-

che nicht aus, um einen genügend hohen Zersetzungsgrad zu erreichen. Triethylanti-

mon (TESb) gehört zu diesen Vorläufermaterialien. Es wurde berichtet, dass die ober-

flächenunterstützte Pyrolyse von TESb erst bei Temperaturen von etwa 400°C einsetzt

[Bah08, Car09b]. Ein Zersetzungsgrad von nahezu 100% ist erst bei Temperaturen von

11



2 Experimentelle Methoden

über 550°C erreicht [Bah08]. Da der Schmelzpunkt von InSb bei 527°C liegt, ist eine Zerset-

zung von TESb auf der Substratoberfläche nicht praktikabel. Weiterhin ist davon auszuge-

hen, dass die Zersetzung von beiden Vorläufermaterialien (TMIn und TESb) auf der Sub-

stratoberfläche zu unerwünschten Wechselwirkungseffekten führen würde [Str89]. Aus

diesen Gründen wurden insgesamt drei aktiv geheizte Hochtemperatur-“Cracker“-Zellen

installiert. Die Cracker wurden betriebsfähig von der Firma Riber gekauft.

Bei den von uns verwendeten Crackern handelt es sich im Wesentlichen um ein

Molybdän-Rohr, das auf einem CF63-Flansch montiert ist und durch einen Wolframglüh-

faden auf bis zu 1000°C geheizt werden kann. Auf der gesamten sich im Vakuum befin-

denden Länge ist der Cracker mit einem Tantal-Hitzeschild ausgestattet, um das Aufhei-

zen der umliegenden Anlagenteile zu minimieren. Auf der Eingangsseite befinden sich ein

Standard-VCR-Anschluss und jeweils eine Durchführung für die Stromquelle sowie ein

Typ-K Thermoelement, welches mittig auf der Außenseite des Molybdän-Rohres montiert

ist. Somit ist es möglich, jeden der Cracker in einen PID-Regelkreis zur Temperaturkon-

trolle zu integrieren.

Abbildung 2.5: Mechanismus der TESb-Pyrolyse. Elementares Sb hat einen derartig hohen Dampf-
druck, dass es schnell von der heißen Seitenwand des Crackers verdampft und zum
Wachstum von InSb beitragen kann. Nebenprodukte der Pyrolyse sind n-Butan,
Ethen und Ethan. Abbildung nach [Bah08].

Abbildung 2.5 zeigt schematisch den Pyrolyse-Prozess von TESb innerhalb des Crackers

nach [Bah08]. Es wurde gezeigt, dass die Molybdän-Oberfläche des Crackers die ther-

mische Zersetzung von Gruppe-V-Vorläufern unterstützt [Lee86, Gar87]. Es wird davon

ausgegangen, dass TESb durch den Verlust einer Ethylgruppe dissoziativ an der heißen

Molybdän-Oberfläche adsorbiert. Durch den weiteren Verlust von Ethylgruppen entsteht

an die Oberfläche gebundenes, elementares Sb und ebenfalls an die Oberfläche gebun-

dene Ethylgruppen. Sehr ähnlich verhält sich TESb auf GaAs (100) Oberflächen, wie von

Heitzinger et al. berichtet wurde [Hei95]. Zwei an die Oberfläche gebundene Ethylgruppen

können entweder zu n-Butan rekombinieren oder durch Disproportionierung Ethan und

Ethen bilden. Der Cracker wird, falls nicht anderweitig beschrieben, bei 620°C betrieben.

Der Dampfdruck von elementarem Sb beträgt bei dieser Temperatur 0,3 mbar, sodass Sb

von der heißen Oberfläche verdampft und als sehr reaktives Sb2- oder Sb4-Molekül das ge-

heizte Substrat erreicht, auf dem es zum InSb-Wachstum beiträgt. Es wurde jedoch auch

berichtet [Foo97], dass die Alkyl-Reste, die den Cracker verlassen, dass Wachstum beein-

flussen können, indem sie auf der Substratoberfläche zu parasitären Reaktionen führen.

Diese parasitären Reaktionen nehmen mit steigender Cracker-Temperatur zu, sodass die-

se nicht höher als notwendig gewählt werden sollte.
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Pumpsystem und Druckmessung

Ein weiterer wichtiger Bestandteil der Wachstumskammer sind die Einrichtungen zur

Druckmessung. Es sind insgesamt zwei Drucksensoren an die Wachstumskammer ange-

schlossen. Dies ist zum einen ein Standarddruckmesser bestehend aus einer Kombination

aus Pirani und Inonisationsdruckmesser. Dieser arbeitet in einem Druckbereich von 1000

mbar bis 5×10-9 mbar. Da diese Arten der Druckmessung extrem sensibel auf die Gasart

reagieren, können diese Sensoren nicht zur Druckmessung genutzt werden während die

Vorläufermoleküle in die Wachstumskammer eingelassen werden. Darum wurde als Er-

weiterung ein gasartunabhängiger, kapazitiver Drucksensor installiert. Dabei handelt es

sich um ein „BARATRON“ Typ 626B der Firma MKS. Die Druckmessung basiert bei die-

sem Sensor auf der Auslekung einer beweglichen Membran in Relation zu einer starren

Elektrode. Ändert sich die geometrische Lage der Membran durch die Änderung des Ab-

solutdrucks, führt dies zu einer Veränderung der messbaren Kapazität des Kondensators.

Durch die Kontrolle des Absolutdrucks kann sichergestellt werden, dass der Druck gering

genug ist, sodass die mittlere freie Weglänge der Vorläufermoleküle größer ist als der Ab-

stand zwischen Inlet und Substrat.

Als letzter Punkt soll nun das Pumpsystem der Wachstumskammer diskutiert werden. Das

Saugvermögen der zu verwendenden Pumpe muss groß genug sein, um die Wachstums-

kammer, trotz Gasballast durch die Vorläufergase und durch Reaktionen entstehende Ne-

benprodukte, auf etwa 10-5 bis 10-4 mbar zu evakuieren. In dem hier diskutierten CBE-

System wurde eine Turbomolekularpumpe (TMP) in Verbindung mit einer Drehschie-

berpumpe genutzt, um die Wachstumskammer zu evakuieren. Der Basisdruck des Sys-

tems liegt im Ruhezustand bei etwa 8×10-9 mbar. Die verwendeten Pumpenmodelle sind

eine TURBOVAC MAG600iP in Verbindung mit einer TRIVAC D4B, beide von der Firma

Oerlikon-Leybold. Ein magnetisch gelagertes TP-Modell wurde gewählt, um eine Beschä-

digung der mechanischen Bauteile durch die Vorläufermoleküle zu verhindern und somit

die Servicezyklen möglichst gering zu halten. Zusätzlich wurde die TP dauerhaft mit 36

sccm N2 gespült, um die Prozessgase bereits in der TP zu verdünnen und Ablagerungen

zu verhindern. Die oben genannte TP war am Ende dieser Arbeit insgesamt zwei Jahre in

Betrieb, ohne dass eine Einschränkung der Funktion oder eine Verschlechterung des Va-

kuums beobachtet werden konnte. Die Vorpumpe (Enddruck etwa 2×10-2 mbar) wurde

zusätzlich mit einem Ölabscheider und einem Sicherheitsventil ausgestattet. Auf der Ab-

gasseite der Vorpumpe wurde ein Absorber der Firma Centrotherm installiert, um nicht

zersetzte Prozessgase und die entstandenen Nebenprodukte zu filtern, bevor die Abgase

ins Laborabgassystem geleitet werden.

2.2.4 Heizer und Temperaturmessung

Die homogene Heizung des Substrats und die exakte Temperaturkontrolle sind essentiell

für kontrolliertes und vor allem reproduzierbares Wachstum. Daher ist der selbstgebaute
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Substratheizer die aufwändigste Konstruktion des CBE-Systems. Das Kernstück des Hei-

zers ist eine Heizwendel, mit einem Durchmesser von 120 mm, aus pyrolytischem Gra-

phit. Diese hängt, umgeben von mehreren Hitzeschilden aus Molybdän, Titan und Edel-

stahl (von innen nach außen), zentral in der Wachstumskammer. Betrieben wird der Hei-

zer von einer Stromversorgung „SM 30-100-D“ der Firma Delta Elektronika, die maximal

3000 W Leistung bei 30 V liefert. Zusätzlich sind die elektrischen Durchführungen in die

Wachstumskammer aktiv wassergekühlt, um die entstehende Wärme an dieser Stelle ef-

fektiv abzuführen.

Direkt über der Heizwendel, in gleichem Abstand zur Heizwendel wie das Substrat auf der

anderen Seite, ist ein Typ-K-Thermoelement installiert. Mithilfe einer PID-Regelung kann

der Heizer so komplett automatisch betrieben werden. Abbildung 2.6 zeigt eine Fotografie

der Wachstumskammer und die Position des Heizers. Ebenfalls dargestellt ist eine sche-

matische Zeichnung der Wachstumskammer. Deutlich zu erkennen ist die zentrale Posi-

tion des Heizers über dem Substrat.

Abbildung 2.6: Fotografie (links) und eine schematische Abbildung (rechts) der Wachstumskam-
mer. Der Heizer ist zentral über dem Substrat montiert, welches wiederum direkt
über den Inlets positioniert ist. Abbildung nach [Sch10a].

Eine erste Eichung der eigentlichen Substrattemperatur wurde mithilfe eines Typ-K-

Thermoelements durchgeführt, welches auf ein Stück des entsprechenden Substrates ge-

klebt wurde, um es dann auf einem Probenträger montiert in die Wachstumskammer ein-

zuschleusen. So konnte die angezeigte Temperatur des Heizers mit der wahren Tempe-

ratur der Probe korreliert werden. Diese Prozedur wurde für alle verwendeten Substrat-

Typen wiederholt.

Zusätzlich wurde an eine der freien Durchführungen mit Blick auf die Unterseite des Sub-

strates ein optisches Pyrometer installiert. Mit diesem Pyrometer ist es möglich, die Tem-

peratur der halbleitenden Substrate kontaktlos zu messen. Wenn ein einkanaliges Pyro-

meter mit einer mittleren sensitiven Wellenlänge λpyr o mit Blick auf die Probe positio-

niert wird, ist die Intensität der IR-Strahlung, die das Pyrometer erreicht, fast ausschließ-
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lich von der Emissivität und der Temperatur der Probe bestimmt. Das von uns verwendete

Pyrometer ist sensitiv auf IR-Strahlung mit einer Wellenlänge von λpyr o = 1,6 µm. Um die

Temperatur zu bestimmen, muss also zunächst ein ungefährer Wert für die Emissivität

angenommen werden. Nach Leveque et al. [Lev98] ergibt sich der Fehler der Temperatur-

messung zu:

∆T ≈ T −Tmeas ≈
λpyr oT 2

C
l n

[
εappr ox

εtr ue

]
(2.1)

Mit C als Konstante (mit dem Wert C = 1,44×104µmK), einer wirklichen Emissivität von

εtr ue = 0,5, einer angenommenen Emissivität von εtr ue = 0,7 (dies entspricht einer Ände-

rung der Emissivität um 40%) und einer Pyrometerwellenlänge von λpyr o = 1,6 µm ergibt

sich bei einer Temperatur T = 800 K ein Fehler von bis zu ∆T = 25 K. Die Emissivität von

InSb ist in der Literatur [Lev98] mit εInSb = 0,61 angegeben. Die so ermittelten Werte stim-

men sehr gut mit den Werten überein, die in der ersten Eichung ermittelt wurden. Die

Emissivität von InSb ist in erster Näherung nicht von der Temperatur abhängig (es wird ei-

ne Änderung von kleiner 1% bei einer Temperaturänderung von 300 K auf 800 K berichtet

[Lev98]), sodass der zusätzliche Fehler an dieser Stelle gering ist. Da auch die Dotierung

der Substrate einen Einfluss auf die Absorption und die Emissivität und somit auch auf

die Temperatur der Substrate hat, wurden für Substrate mit unterschiedlicher Dotierung

separate Eichungen vorgenommen.

Diese Methode der Temperaturmessung kann nur für Substrate angewandt werden, deren

optische Bandlücke kleiner ist als die Wellenlänge des verwendeten Pyrometers (Epyro =

0,76 eV). Dies ist der Fall für InSb (Eg = 0,17 eV), InAs (Eg = 0,36 eV) und GaSb (Eg = 0,7 eV).

Die Temperaturmessung und Kontrolle ist einer der kritischen Punkte des entwickelten

CBE-Systems. Unter Berücksichtigung der Fehlerabschätzung, sowie sekundärer Effekte,

wie zum Beispiel die Transparenz der Probe, wird davon ausgegangen, dass die Genauig-

keit der Temperaturmessung innerhalb einer Fehlergrenze von ±15 K liegt.

2.2.5 Gasversorgung und Flussregelung

Das Gasversorgungssystem umfasst die Lagerung der flüssigen beziehungsweise festen

Vorläufermaterialien, die Gasflusskontrolle, den Transport der gasförmigen Vorläuferma-

terialien in die Wachstumskammer und die Möglichkeit, schnell zwischen verschiedenen

Vorläufern hin und her zu schalten. Das Gasversorgungssystem ist in Abbildung 2.3c ge-

zeigt. Diese Konfiguration ist für maximal sechs verschiedene Vorläufermaterialien aus-

gelegt. Alle Rohrleitungen, Ventile und Verbindungen sind entweder Standardbauteile der

Firma „Swagelok“ mit UHV-tauglichen VCR-Verbindungen oder VCR-kompatible Spezi-

alanfertigungen. Die gezeigte Konfiguration lässt es zu, jeden Vorläufer zur Abscheidung

von Halbleiterkristallen und/oder zur Dotierung der gezüchteten Strukturen zu verwen-

den.

Generell gibt es in CBE-Systemen zwei unterschiedliche Möglichkeiten die Vorläufer in

die Wachstumskammer zu transportieren: Entweder werden die Vorläufer direkt in die
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Kammer „verdampft“ oder mithilfe eines Trägergases, typischerweise N2 oder H2, trans-

portiert. Um die Gaslast an der Wachstumskammer möglichst gering zu halten, wurde in

dem hier diskutierten System auf die Verwendung eines Trägergases verzichtet.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Vorläufer Trimethylindium (TMIn), Triethylgallium

(TEGa) und Triethylantimon (TESb) eingesetzt. Dies sind die Standardvorläufer für CBE-

und MOVPE-Systeme und sind auch in großen Mengen kommerziell erhältlich. Bei diesen

Molekülen handelt es sich um flüchtige Gruppe-III-Alkyle mit, im Vergleich zu den festen

Elementen, hohen Dampfdrücken bei Raumtemperatur. Des Weiteren sind die Moleküle

relativ temperaturstabil (unterhalb von 100°C) und weisen nur eine geringe Toxizität auf.

Die Temperaturstabilität ist notwendig, damit sich die Moleküle nicht schon innerhalb

des Gasversorgungssystem zersetzen. Auf der anderen Seite sollte die minimale Zerset-

zungstemperatur (für TMIn ca. 300°C) nicht zu hoch liegen, damit das Wachstum auch

bei niedrigen Substrattemperaturen möglich ist. So erhält man eine größere Freiheit bei

der Wahl der Wachstumsparameter. Bei Raumtemperatur sind alle Ausgangsmaterialien

flüssig, bis auf TMIn, welches bei Raumtemperatur als poröser Feststoff vorliegt. Die Ma-

terialien werden in kleinen Edelstahlkanistern unter ihrem Gleichgewichtsdampfdruck

gelagert.

Abbildung 2.7: Gleichgewichtsdampfdrücke der verwendeten Vorläufermaterialien in Abhängig-
keit von der Temperatur. Markiert ist ein Dampfdruck von 8 mbar, der für den Be-
trieb der MFCs mindestens notwendig ist. Für alle Vorläufer ist dieser Dampfdruck
bei 42°C erreicht. Alle Angaben nach Akzo Nobel GmbH, Deutschland.

Die Dampfdruckkurven der Quellen in Abhängigkeit von der Temperatur sind in Abbil-

dung 2.7 gezeigt. Um die Temperatur der Ausgangschemikalien konstant zu halten, wer-

den die Edelstahlkanister in einem Wasserbad gelagert. Die Temperatur des Wasserbades

kann dabei zwischen 15°C und 60°C variiert werden.

Um den Massenfluss zum Substrat zu kontrollieren, wird eine spezielle Variante eines
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Massenflussreglers (MFC) eingesetzt, der statt auf einer Temperaturdifferenzmessung auf

einer Druckdifferenzmessung basiert. Konventionelle MFCs basieren auf der Messung ei-

ner Temperaturdifferenz, die durch den Wärmetransport entsteht, wenn ein Gas durch

ein geheiztes Rohr strömt. Bei dieser Methode muss der Druck auf der Eingangsseite al-

lerdings genügend hoch sein, typischerweise oberhalb von 100 mbar.

Zur Massenflussregelung werden sechs MFCs Typ 1150C der Firma MKS verwendet. Die-

se MFCs sind eine kommerzialisierte Weiterentwicklung der klassischen druck-basierten

Massenflussreglern in den ersten diskutierten CBE-Systemen [Foo97]. Die Massenflussre-

gelung basiert auf der Quelldruckkontrolle mithilfe eines hoch-sensitiven Drucksensors

vor einer definierten Verengung innerhalb der Leitung zur Wachstumskammer. Die erste

Annahme ist, dass der Fluss durch die Verengung linear von dem Druck in der Leitung, die

zu der Verengung führt, abhängt.

Q =C1
(
pup −pdown

)
(2.2)

In der Tat ist der Fluss Q durch die Verengung in guter Näherung durch das Produkt aus

Durchlässigkeit der Verengung C 1 und dem Druckabfall pup − pdown innerhalb der Ver-

engung gegeben. Hierbei ist pup der Druck in der Leitung, der zu der Verengung führt

und pdown der Druck hinter der Verengung. Ist der Fluss durch die Verengung laminar, ist

auch die Durchlässigkeit der Verengung C1 druckabhängig, was zu einer quadratischen

Abhängigkeit des Flusses Q vom Druck führt. Für eine Verengung mit kleinem Durchmes-

ser (im Vergleich zum Durchmesser des Rohres) und einem sehr niedrigen Druck hinter

der Verengung, in diesem Fall Hochvakuum, kommt es statt viskosem zu ballistischem

Teilchentransport durch die Verengung. Für diesen Fall wird die Durchlässigkeit der Ver-

engung unabhängig vom Druck. Der Massenfluss durch die Verengung hängt dann nur

noch vom Druck in der Leitung ab, die zur Verengung führt [Pan85, Car93].

Der interne Aufbau eines MFCs, der auf Druckmessungen basiert, besteht also aus einem

elektrisch steuerbaren Ventil zur Druckregulierung, einem Drucksensor und einer defi-

nierten Verengung in der Leitung. Schematisch ist dies in Abbildung 2.8 dargestellt. Der

große Vorteil dieser kommerziell erhältlichen MFCs ist die sehr einfache Installation und

Inbetriebnahme sowie die komfortable Bedienung der Steuergeräte. Um die MFCs benut-

zen zu können, wird jedoch ein minimaler Eingangsdruck (Quellendampfdruck) voraus-

gesetzt. Für die hier verwendeten Modelle, mit einem regelbaren Bereich von 0,05 bis 3

sccm, ist ein Wert mit 8 mbar spezifiziert. Um für alle Quellen diesen Dampfdruck zu er-

reichen, müssen die Edelstahlbehälter mithilfe eines Wasserbades auf mindestens 42°C

erhitzt werden.

Dies zieht jedoch einige gravierende Probleme nach sich. Um die Kondensation der Quell-

gase in den Leitungen und den MFCs zu verhindern, muss ein positiver Temperaturgradi-

ent von den Edelstahlbehältern bis zur Prozesskammer realisiert werden. Da das separate

Heizen jeder einzelnen Rohrleitung zu aufwändig gewesen wäre, wurde das gesamte Gas-

versorgungssystem in feuerfestem Stoff verpackt und während eines Prozesses mithilfe
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Abbildung 2.8: Schematische Darstellung einer Gasleitung vom Edelstahlbehälter mit dem Vorläu-
fer bis zur Wachstumskammer. Ebenfalls dargestellt ist die schematische Funkti-
onsweise eines MFCs, der auf der Druckmessung innerhalb der Gasleitung basiert.

eines ausreichend dimensionierten Heizlüfters auf eine Temperatur zwischen 55°C und

75°C abhängig vom Abstand zum Heizlüfter erhitzt. Auch die MFCs besitzen eine einge-

baute Heizung, mit deren Hilfe die MFCs dauerhaft auf ca. 60°C geheizt werden können.

2.3 Charakterisierungsmethoden

Um die Morphologie und Eigenschaften der gezüchteten Strukturen zu verstehen, müssen

die Proben mit unterschiedlichen Methoden auf ihre strukturellen und physikalischen Ei-

genschaften hin untersucht werden In diesem Abschnitt sollen die verwendeten Charak-

terisierungsmethoden kurz diskutiert werden. Es wird darauf verzichtet, jede Methode im

Detail zu behandeln; es soll vielmehr die Aufgabe jeder Methode im Kontext dieser Arbeit

dargestellt werden.

Elektronenmikroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (SEM) gibt erste Aufschlüsse über die Morphologie der

gezüchteten Strukturen. Durch das Abrastern der Probe mit einem fokussierten Elektro-

nenstrahl und dem Auslösen von Sekundärelektronen nahe der Oberfläche entsteht ei-

ne topografische Abbildung der Probe. Eine Besonderheit des SEM ist die, im Vergleich

zu anderen Mikroskopen, wie zum Beispiel dem Lichtmikroskop, besonders hohe Schär-

fentiefe. Weiterhin arbeitet das SEM zerstörungsfrei und setzt keine aufwändige Proben-

präparation voraus. Die Aufnahmen im Rahmen dieser Arbeit wurden mit einem Jeol JSM

66701F, ausgestattet mit einer Feldemissionskathode und einem “in-plane” Sekundärelek-

tronendetektor, aufgenommen. Falls nicht anders angeben, sind die Proben um 60° ge-

neigt, um neben dem Durchmesser auch die Länge der gezüchteten Nanodrähte zu be-

stimmen. Ausführliche theoretische Grundlagen in Bezug auf die Charakterisierung von

Halbleiterstrukturen mittels SEM liefern Holt et al. [Hol89].
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Weiterführende strukturelle Charakterisierungen wurden an mehreren Transmissions-

elektronenmikroskopen (TEM) durchgeführt. Im Gegensatz zum SEM wird die zu unter-

suchende Probe im TEM von einem Elektronenstrahl durchstrahlt. Dies setzt eine auf-

wendige Probenpräparation voraus, bei der die Probe auf wenige hundert Nanometer ab-

gedünnt wird, damit sie für den Elektronenstrahl transparent wird. Alternativ können die

Nanodrähte auch auf ein Kupfernetz transferiert werden, was aber dazu führt, dass die

Orientierung der Drähte zum Elektronenstrahl variieren kann. Die Arbeiten fanden an

einem Jeol JEM 4010, einem Phillips CM20FEG und einem FEI TITAN200 statt. Die Be-

sonderheit des TITANs ist die Möglichkeit, lateral hoch-aufgelöste EDX-Untersuchungen

durchzuführen, um neben der Struktur auch die chemische Zusammensetzung der Probe

zu bestimmen. Theoretische Details zum TEM liefern Williams et al. [Wil09].

Die TEM-Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit gestalteten sich insgesamt als

schwierig, da InSb aufgrund des niedrigen Schmelzpunktes sehr schnell vom Elektronen-

strahl des TEM beschädigt wird. So wurden teilweise ganze InSb-Nanodrähte innerhalb

von Sekunden aufgeschmolzen. Ein weiteres Hindernis stellte die konventionelle TEM-

Probenpräparation dar, da InSb ein sehr weiches und brüchiges Material ist und die Nan-

odrahtstrukturen beim Abdünnen mithilfe eines Ionenstrahls leicht zerstört werden kön-

nen.

Röntgenbeugung

Die Röntgendiffraktometrie ist eine Standardmethode zur Phasenanalyse von Minerali-

en, Metallen und Einkristallschichtsystemen (theoretische Details liefern Dinnebier et al.

[Din08]). Durch asymmetrische Messungen können auch Orientierungsbeziehungen zwi-

schen zwei kristallinen Phasen bestimmt werden. Die Messungen im Rahmen dieser Ar-

beit wurden an einem Phillips Analytical Materials Research Diffractometer durchgeführt.

Gearbeitet wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 50 kV und einem Kathoden-

strom von 40 mA. Einer der größten Vorteile der Röntgendiffraktometrie ist es, dass die

Probe ohne jegliche Vorbehandlung oder Präparation vermessen werden kann, und die

Methode zudem zerstörungsfrei arbeitet.

Elektrische Charakterisierung

Zur elektrischen Charakterisierung der Nanodrähte wurden zwei unterschiedliche Auf-

bauten verwendet. Der eine befindet sich am MPI für Mikrostrukturphysik und wurde von

Dr. Johannes de Boor betreut. Mit diesem Aufbau wurden die Messungen an den geord-

neten Nanodrahtfeldern durchgeführt. Das Messsystem befindet sich in einem Zweikam-

mersystem, welches auf 10-5 mbar evakuiert und mithilfe von flüssigem Stickstoff gekühlt

werden kann. Die Temperaturregelung („Lakeshore 332“) arbeitet auf ± 0,01 K exakt. Zur

elektrischen Charakterisierung wurden ein Nanovoltmeter („Keithley 2182“), eine Strom-

quelle („Keithley 6221 AC/DC“) und ein digitales Multimeter („Keithley 3706“) verwendet.
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Ein zweiter experimenteller Aufbau zur Charakterisierung von einzelnen Nanodrähten

befindet sich in der MLU Halle-Wittenberg und wird von Bastian Büttner betreut. Die elek-

trische Charakterisierung wurde an einem selbst aufgebauten Spitzenmessplatz durchge-

führt. Damit sind 4-Punkt Messungen möglich, die Fehler durch Kontaktwiderstände aus-

schließen. Basis des Messplatzes ist ein PC, der mit einer Spannungskarte „Adlink 6208V“

und einer GPIB-Karte zur Kommunikation mit dem Nanovolt-/Microohmmeter „Agilent

34420A“ ausgerüstet ist. Die Messungen werden über ein selbstgeschriebenes LabVIEW

Programm gesteuert.
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Die Zeit der intensiven Untersuchungen zum Wachstum von AIIIBV-Nanodrähten und de-

ren potentiellen Anwendungen begann maßgeblich Anfang der 1990er Jahre (siehe Über-

sichtsartikel von Joyce et al. [Joy11] und den Zitaten darin). Seitdem stieg die Anzahl

der Veröffentlichungen bis heute stetig [Rou96b, Bjo02, Gud02, Dua03b, Per04a, The06].

Aber erst im Jahr 2001 gab es die ersten Veröffentlichungen zum Wachstum von AIIIBV-

Nanodrähten mittels CBE. Diese Untersuchungen wurden fast ausschließlich an der Uni-

versität Lund (Schweden) durchgeführt [Ohl01, Ohl02, Per04b, Per07]. Die dort durchge-

führten Arbeiten konzentrieren sich jedoch auf die Untersuchung von arsen- und phos-

phorhaltigen AIIIBV-Nanodrähten.

Trotz einer Vielzahl experimenteller Ergebnisse und Veröffentlichungen ist eine abschlie-

ßende vollständige Beschreibung der grundlegenden Prozesse beim Nanodrahtwachstum

bis heute Gegenstand laufender Untersuchungen. Dies liegt zum einen an der Schwierig-

keit, das Wachstum direkt in-situ zu untersuchen, zum anderen an der Fülle von Parame-

tern, die das Wachstum beeinflussen.

Abbildung 3.1: Ausgewählte Veröffentlichungen zum InSb-Nanodrahtwachstum. Gezeigt sind
Nanodrähte, die mithilfe elektrochemischer Methoden (links) und mittels MOVPE
(rechts) hergestellt wurden. [Ful04, Car08].

Zum jetzigen Zeitpunkt existiert nur sehr wenige Veröffentlichungen zum Wachstum

von InSb-Nanodrähten [Ful04, Zha05, Seo07, Car08, Car09b, Erc09]. Aufgrund der in-

teressanten Eigenschaften von InSb, beschäftigen sich immer mehr Gruppen mit der

kontrollierbaren und reproduzierbaren Synthese dieses Materials. Abbildung 3.1a und

b zeigt InSb-Nanodrähte, die mithilfe elektrochemischer Methoden abgeschieden wur-

den. Mittels MOVPE wurde InSb in Form von Heterostruktur-Segmenten auf InAs-

Nanodrahtstämmen präsentiert [Car08, Car09b] (siehe Abbildung 3.1c).
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Folglich liegt der Schwerpunkt dieser Arbeit und dieses Kapitels im Speziellen auf der Un-

tersuchung und der Optimierung des Wachstums von InSb-Nanodrähten mittels CBE. Ein

besonderes Augenmerk gilt hierbei der Beziehung von Struktur und Morphologie der Nan-

odrähte zu den verschiedenen Wachstumsparametern. Spezielle Aufmerksamkeit gilt un-

ter anderem der Wachstumstemperatur, den absoluten Massenflüssen der Vorläuferma-

terialien und dem Massenflussverhältnis der verschiedenen Vorläufer.

In dem nun folgenden Abschnitt werden weiterhin die Wachstumsmechanismen von

Nanodrähten ganz allgemein erläutert. Hierzu zählt zum einen der sogenannte „VLS-

Mechanismus“ sowie die einzelnen Teilschritte des Wachstumsprozesses (Abschnitt 3.1).

Zum andern werden die Besonderheiten von AIII-Sb-Verbindungen geschildert (Abschnitt

3.2) und abschließend eine Modellvorstellung des InSb-Nanodrahtwachstums unter CBE-

Bedingungen postuliert.

Es wird im Folgenden dargelegt, dass sich InSb-Nanodrahtwachstum per CBE durch zwei

unterschiedliche Mechanismen vollziehen kann. Für ein besseres Verständnis der Mecha-

nismen und vor allem der Einflüsse diverser Parameter auf das Wachstum werden die

Mechanismen bereits vor der Diskussion der experimentellen Ergebnisse diskutiert (Ab-

schnitt 3.3). Im weiteren Verlauf soll der Einfluss verschiedener Parameter auf das Nan-

odrahtwachstums anhand dieser Modellvorstellung erläutert werden.

Darauf folgend werden die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Wachstumsexperi-

mente und deren Ergebnisse wissenschaftlich analysiert. Die Einflüsse der verschiedenen

Parameter, wie zum Beispiel Wachstumstemperatur, Massenflüsse und Substratmateriali-

en werden erörtert (Abschnitte 3.5 bis 3.8). Ebenso wird die Realstruktur der gezüchteten

Nanodrähte diskutiert. Aus den gesammelten Erkenntnissen wurde ein Modell zur quanti-

tativen Beschreibung des InSb-Nanodrahtwachstums entwickelt, das direkt im Anschluss

an die experimentellen Ergebnisse diskutiert wird (Abschnitt 3.9).

Weiterhin wird das Wachstum von geordneten InSb-Nanodrahtstrukturen (Abschnitt

3.10), sowie das Wachstum von InSb-GaSb-Heterostrukturen erörtert (Abschnitt 3.11). Ab-

schließend werden die diskutierten Ergebnisse zum InSb-Nanodrahtwachstum zusam-

mengefasst (Abschnitt 3.12).

3.1 Nanodrahtwachstum unter CBE-Bedingungen

Bevor das InSb-Nanodrahtwachstum im Speziellen diskutiert werden kann, sollen die

grundlegenden Prozesse des Nanodrahtwachstums unter verschiedenen experimentellen

Bedingungen diskutiert werden. Begonnen wird mit der Diskussion des sogenannten VLS-

Mechanismus, um anschließend das InSb-Nanodrahtwachstum unter CBE-Bedingungen

zu erörtern.
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Der VLS-Mechanismus

Häufig werden Nanodrähte mithilfe des sogenannten VLS-Mechanismus gezüchtet. Die

Abkürzung „VLS“ steht in diesem Zusammenhang für “Vapor-Liquid-Solid”, also „Gas-

Flüssigkeit-Feststoff“. Dieser Mechanismus wurde 1964 von Wagner und Ellis postuliert

[Wag64], um sogenanntes “Whisker”-Wachstum zu erklären. Bei den Whiskern handel-

te es sich um nadelförmige Siliziumkristalle, die meist Durchmesser von mehreren Mi-

krometern aufwiesen. Weiterführende Untersuchungen zum VLS-Mechanismus wurden

unter anderem in den 1970er Jahren von Givargizov et al. [Giv71, Giv73, Giv75] durchge-

führt. Im Jahr 1981 stellte Maas [Maa81] in-situ Untersuchungen an GaP-Nanodrähten

vor. Darauf folgten in den 1990ern Veröffentlichungen von Hiruma et al. [Hir93, Hir95] zu

Untersuchungen an GaAs- und InAs-Drähten mit Durchmessern in der Größenordnung

von einigen zehn Nanometern.

Seither befassen sich viele Gruppen weltweit mit der Herstellung und Charakterisie-

rung von Nanodrähten, meist unter der Verwendung des VLS-Mechanismus. Das VLS-

Wachstum wurde mittlerweile für eine Vielzahl von Materialsystemen demonstriert, dar-

unter Si, Ge und die meisten der AIIIBV- und AIIBVI-Halbleiter.

Abbildung 3.2: Schematische Darstellung des VLS-Mechanismus. Aus einem Metallpartikel (a)
entsteht durch Reaktion mit dem Substrat oder den Vorläufern aus der Gasphase
ein Legierungspartikel (b). Unter dem Partikel kommt es dann zur Kristallisation
des Nanodrahtes (c).

Der VLS-Mechanismus basiert auf der Erzeugung einer flüssig-fest Phasengrenze in ei-

ner auf Gasphasenabscheidung basierenden Wachstumstechnik. Schematisch ist dies in

Abbildung 3.2 dargestellt. Für diesen Zweck werden flüssige, zumeist Goldhaltige, Legie-

rungstropfen verwendet. Das Au reagiert beim Heizen auf Wachstumstemperatur mit dem

Substrat und bildet so ein flüssiges Legierungspartikel. Alternativ kann die Reaktion mit

den Vorläufermolekülen aus der Gasphase dazu dienen, ein ähnliches Partikel zu formen.

Beide Wechselwirkungen können in erster Näherung mithilfe der entsprechenden Pha-

sendiagramme beschrieben werden. Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Phasen-

diagramme sind in Anhang A dargestellt.

Damit ein flüssiges Legierungspartikel entsteht, ist es also notwendig, dass das Phasendia-
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gramm von Metall und Halbleiter und/oder Quellmaterial ein Eutektikum aufweist. Des

Weiteren muss eine Wachstumstemperatur oberhalb dieses Eutektikums gewählt werden.

Werden die Quellmaterialien in die Gasphase eingelassen, und ist deren Partialdruck in

der Gasphase ausreichend hoch, kommt es zur Übersättigung des Legierungstropfens.

Da der übersättigte Tropfen den Gleichgewichtszustand anstrebt, kommt es zur Kristal-

lisation des festen Halbleitermaterials. Die Kristallisation findet bevorzugt an der flüssig-

fest Phasengrenze unter dem Partikel statt. Da das Kristallwachstum nur unmittelbar un-

ter dem Partikel stattfindet, entspricht der Durchmesser des Drahtes idealerweise dem

Durchmesser des Metallpartikels. Während des Wachstums bleibt das Partikel stets auf

dem Nanodraht und das Metall wird (idealerweise) nicht in den Draht eingebaut.

Es gibt verschiedene Methoden diese Metallpartikel auf dem Substrat zu erzeugen. Zu

den üblichen Methoden zählt das Aufdampfen einer dünnen Metallschicht (typischer-

weise wenige Nanometer dick), die durch das Heizen auf die Wachstumstemperatur und

die daraus resultierende Ostwaldreifung “aufreißt” und Metallpartikel mit variierenden

Durchmessern bildet. Alternativ können metallische Partikel aus einer wässrigen Suspen-

sion oder direkt aus der Gasphase [Mes09b, Mes09a] auf das Substrat aufgebracht werden.

Weiterhin existieren Variationen des VLS-Mechanismus. Es kommt ebenfalls zum Nan-

odrahtwachstum, wenn das Partikel fest ist. Dieser dann VSS (“Vapor-Solid-Solid”) ge-

nannte Mechanismus ist für das Si-Ge-Materialsystem nachgewiesen worden [Wen09].

Für AIIIBV-Nanodrähte wird die Existenz eines VSS-Mechanismus ebenfalls vorgeschla-

gen und ausgiebig diskutiert [Per04b, Dic05]. Weiterführend wurde für das AIIIBV-

Nanodrahtwachstum auch eine Kombination aus VLS- und VSS-Mechanismus vorge-

schlagen [Bau10].

Ein weiterer Sonderfall stellt das sogenannte “selbst-initiierte” Wachstum dar. Dabei

besteht das Initiatorpartikel aus dem Gruppe-III-Element des zu züchtenden AIIIBV-

Halbleiters. So kann zum Beispiel ein In-Tropfen InAs- und ein Ga-Tropfen GaAs-

Nanodrahtwachstum initiieren und vorantreiben [Col08].

Modellvorstellung des Nanodrahtwachstums

Der Wachstumsprozess von Nanodrähten mit seinen Teilschritten ist schematisch in Ab-

bildung 3.3 dargestellt. Im Folgenden sollen die einzelnen Teilprozesse (in Abbildung 3.3

mit i) bis v) bezeichnet) diskutiert werden:

i) Adsorption der Vorläufermoleküle Gruppe-III-Vorläufermoleküle - in diesem Fall

TMIn - die auf das geheizte Substrat treffen, physisorbieren in einem ersten Schritt auf der

Substratoberfläche, da keine freien Elektronen für eine chemische Bindung zur Verfügung

stehen. Die Physisorption ist in der Regel ein reversibler Prozess und somit kann ein TMIn-

Molekül mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit wieder desorbieren, bevor es sich zersetzt

hat. Bleibt das TMIn jedoch auf der Substratoberfläche, kann es weitere Methylgruppen
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Abbildung 3.3: Schematische Darstellung des InSb-Nanodrahtwachstums. TMIn adsorbiert auf
der Substratoberfläche (i) und bewegst sich mittels Diffusion auf der Substratober-
fläche (ii), parallel kommt es zur thermischen Zersetzung der Vorläufer (iii). Das
Material muss weiterhin durch den Legierungstropfen diffundieren (iv), bevor es in
den Festkörper eingebaut werden kann (v).

abspalten (ii) und auf der Oberfläche diffundieren (iii), bevor es zum Nanodrahtwachstum

beiträgt (iv und v) oder desorbiert.

ii) Pyrolyse der Gruppe-III-Vorläufer Da es sich bei dem hier verwendeten Wachs-

tumssystem um einen „cold-wall“-Reaktor handelt und die Temperatur der Leitung und

des Gruppe-III-Einlassrohrs unter der minimalen Zersetzungstemperatur von TMIn liegt,

findet die Pyrolyse der Gruppe-III-Vorläufer fast ausschließlich auf der geheizten Substra-

toberfläche statt. Abbildung 3.4 stellt diesen Prozess schematisch dar. Die Abspaltung der

Methylgruppen findet dabei schrittweise statt. Die Zwischenprodukte sind Dimethylindi-

um (DMIn) und Monomethylindium (MMIn) [McC91, Bah08].

Abbildung 3.4: Schematische Darstellung der thermischen Zersetzungsreaktion von TMIn auf der
geheizten Substratoberfläche. Produkte sind elementares Indium sowie CH4 bezie-
hungsweise C2H6. Me − Methylgruppe.

Die TMIn-Moleküle adsorbieren durch die Abspaltung einer Methylgruppe auf der Sub-

stratoberfläche. Im Gegensatz zur Physisorption ist dies in der Regel kein reversibler Pro-

zess. Durch die thermische Energie die den Zwischenprodukten von dem geheizten Sub-

strat zugeführt wird, spalten sich schrittweise auch die beiden verbleibenden Methylgrup-

pen vom In-Atom ab, bis elementares In auf der Substratoberfläche vorliegt. Die Pyrolyse

ist ein thermisch aktivierter Prozess, der das Nanodrahtwachstum kinetisch limitiert.
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Nach Bahlawane et al. [Bah08] kann davon ausgegangen werden, dass die thermische Zer-

setzung von TMIn oberhalb von 400°C abgeschlossen ist und hauptsächlich elementares

Indium auf der Substratoberfläche vorliegt. Indium kann nun auf der Substratoberfläche

diffundieren und zum Kristallwachstum beitragen oder desorbieren. Zur Desorption von

elementarem Indium auf Si(111) berichten [Bu92], dass diese bei Temperaturen von etwa

500°C einsetzt. Die Desorption der Zwischenprodukte DMIn und MMIn sollte aufgrund

der höheren Dampfdrücke bereits bei niedrigeren Temperaturen einsetzen.

Die Zahl der pyrolysierten Vorläufermoleküle d [N ]
d t auf der Oberfläche kann mit

d [N ]

d t
= kpyr oΛs (3.1)

beschrieben werden [Str89]. Dabei ist kpyr o ∝ e
− Epyr o

kB T die Reaktionskonstante der hetero-

genen Pyrolyse auf der Substratoberfläche,Λ beschreibt die Konzentration der Vorläufer-

moleküle auf der Substratoberfläche und ist proportional zum Partialdruck des entspre-

chenden Vorläufermoleküls in der Wachstumskammer. Der Wert s beschreibt die Dichte

der freien Oberflächenpositionen auf der Substratoberfläche, an die sich ein Vorläufermo-

lekül binden kann, um zu pyrolysieren.

Die heterogene Pyrolyse auf der Substratoberfläche setzt somit voraus, dass das Mole-

kül an einer freien Oberflächenposition adsorbiert ist. Diese Annahme suggeriert, dass

die Zersetzung der Vorläufermoleküle stark von der Anzahl der freien Bindungen auf der

Substratoberfläche abhängt, die sich wiederum mit einer möglichen Oberflächenrekon-

struktion des Substrates stark ändern kann.

iii) Diffusion auf der Substratoberfläche In CBE-Systemen erreichen die Monome-

re, beziehungsweise die metallorganischen Vorläufermoleküle, das geheizte Substrat in

Form eines Molekularstrahls. Somit ist der erste Schritt des Wachstumsprozesses die Ad-

sorption der Vorläufermoleküle auf der Substratoberfläche. Die nun folgenden Betrach-

tungen basieren auf [Mar03]. Das Verhältnis aus ankommendem Material und auf der

Substratoberfläche verweilendem Material wird durch den Haftkoeffizienten beschrie-

ben. Dieser hängt sowohl von Art und Eigenschaften des ankommenden Materials als

auch von der Art der Substratoberfläche ab. Ist das Molekül auf der Oberfläche adsor-

biert, kann es diffundieren, bis es entweder desorbiert oder in den kristallinen Festkörper

eingebaut wird. Wie einfach sich ein Monomer auf der Substratoberfläche bewegen kann,

beschreibt der Diffusionskoeffizient

D = a2vhop = a2vl at e
−Edi f f

kT . (3.2)

Dabei ist kT die thermische Energie, vhop die Frequenz. mit der sich ein Monomer von

einer Oberflächenposition zur nächsten bewegt und a die Entfernung zwischen Nachbar-

positionen. vl at ist die Frequenz der lateralen Vibration der Atome in der Kristallstruktur
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des Substrates [Mar03] und Edi f f beschreibt die Aktivierungsenergie des Diffusionspro-

zesses auf der Substratoberfläche. Die Beziehung zwischen der Verweilzeit eines Mono-

mers auf der Substratoberfläche τ und der durchschnittlichen Distanz λi , die ein Mo-

nomer auf der Substratoberfläche zurücklegt wird durch den Diffusionskoeffizienten D

beschrieben:

λ2
i = Dτ. (3.3)

Die Verweilzeit τ ist entweder durch die Desorption τdes oder durch den Einbau in den

Festkörper τi nc limitiert. Wird eine konstante Monomerkonzentration angenommen und

keine Wechselwirkung zwischen den einzelnen Monomeren, ist der Diffusionsprozess

völlig zufällig und jeder Schritt unabhängig vom vorherigen. Unter Annahme dieser Rah-

menbedingungen ergibt sich

λi = ae
(Edes−Edi f f )

2kT . (3.4)

Gleichung 3.4 beschreibt auf sehr einfache Weise, wie die Diffusion eines Monomers von

dem Abstand zweier Oberflächenpositionen a abhängt. Da angenommen werden kann,

dass λi größer gleich a, muss Edes größer sein als Edi f f . Daraus ergibt sich die Aussa-

ge, dass die Diffusionslänge mit steigender Temperatur abnimmt, da die Diffusionslänge

durch die Desorption limitiert ist. Bei niedrigen Temperaturen, wenn die Desorption ver-

nachlässigt werden kann, wird die durchschnittliche Verweilzeit τ eines Monomers auf

der Substratoberfläche durch den Einbau in den kristallinen Festkörper (z.B. durch zu-

sätzliches Schichtwachstum) und nicht mehr durch die Desorption limitiert.

Teilchentransport durch den Legierungstropfen (iv) und Einbau in den kristalli-
nen Festkörper (v) Die Kristallisation des Halbleitermaterials findet statt, solange die

Vorläuferkonzentration im Tropfen größer ist als die thermodynamische Gleichgewichts-

konzentration bei der entsprechenden Temperatur. Diese Gleichgewichtskonzentration

kann aus dem entsprechenden Phasendiagramm abgelesen werden. Das Wachstum kann

also über die chemische Potentialdifferenz der Vorläufer zwischen der Gasphase, des Le-

gierungtropfens und des kristallinen Drahtes thermodynamisch beschrieben werden. So-

lange die Gasphase ein höheres chemisches Potential als der Legierungstropfen besitzt,

lösen sich die Vorläufer im Legierungstropfen. Dies wiederum führt zu einem höheren

chemischen Potential des Tropfens in Relation zum kristallinen Draht, was durch die Kris-

tallisation an der flüssig-fest-Phasengrenze ausgeglichen wird. Das gesamte System ver-

sucht also, den Gleichgewichtszustand zu erreichen, indem Teilchen von der Phase mit

den höchsten chemischen Potential zu der Phase mit dem geringsten chemischen Poten-

tial transportiert werden.

Da unter CBE-Bedingungen die Vorläufer den Legierungstropfen fast ausschließlich über

einen Diffusionsprozess auf der Oberfläche erreichen und nicht über die Gasphase, ist

im Fall der CBE der Konzentrationsunterschied zwischen Substratoberfläche und Legie-

rungstropfen die antreibende Kraft, die letztendlich zur Diffusion der Vorläufer führt.
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Der Teilchentransport durch den Tropfen hängt im Wesentlichen von dem Aggregatzu-

stand, der Struktur und der Zusammensetzung des Tropfens ab. So erreichen die Vorläufer

die Wachstumsfront mittels Diffusion durch eine Flüssigkeit (VLS) oder einen Festkörper

(VSS). Je nach Geschwindigkeit dieses Diffusionsprozesses kann dieser Schritt die Wachs-

tumsgeschwindigkeit maßgeblich beeinflussen [Bau09].

In den letzten Jahren gab es massive Anstrengungen, den eigentlichen Kristallisationspro-

zess beim VLS-Wachstum und dessen Einfluss auf Morphologie, Struktur und Eigenschaf-

ten der Nanodrähte besser zu verstehen [Har05, Gla07, Sch08, Wac09, Alg11]. Eine übliche

Vorstellung ist die Annahme, dass der Nanodraht Monolage für Monolage wächst, wobei

eine neue Monolage des Halbleitermaterials an der Dreiphasengrenze des Systems nu-

kleiert. Aufgrund der experimentellen Unzugänglichkeit, ist eine abschließende Beschrei-

bung der Prozesse im Tropfen Gegenstand aktueller Forschung.

Geschwindigkeitsbestimmender Teilprozess

Beim Nanodrahtwachstum unter CBE-Bedingungen handelt es sich also um einen Wachs-

tumsprozess, der durch verschiedene Teilprozesse limitiert werden kann. So nimmt die

Wachstumsrate im ersten Moment mit steigender Temperatur zu, da die kinetisch limi-

tierte Pyrolyse der Vorläufer verstärkt wird. Ist die Temperatur jedoch hoch genug, um die

Zersetzungsrate der Vorläufer auf 100% zu erhöhen, wird das Wachstum durch den Mas-

sentransport zum Tropfen beziehungsweise durch den Tropfen oder durch den Kristalli-

sationsprozess im Tropfen limitiert. Wird die Wachstumstemperatur weiter erhöht, kann

das Wachstum auch durch die Desorption der Vorläufermoleküle limitiert werden und die

Wachstumsrate nimmt mit steigender Temperatur wieder ab.

Da all diese Teilprozesse (Pyrolyse, Diffusion, Massentransport, Kristallisation, Desorpti-

on) auf unterschiedliche Art von der Temperatur abhängen und prinzipiell parallel statt-

finden, ist es sehr schwierig, einen geschwindigkeitsbestimmenden Schritt zu bestimmen.

Weiterhin ist davon auszugehen, dass sekundäre Effekte, wie zum Beispiel die Oberflä-

chenrekonstruktion des Substrates, die wiederum vom Gruppe-V-Partialdruck abhängig

ist (vergleiche Abschnitt 3.7.2), einzelne Teilprozesse zum Teil stark beeinflussen.

Parasitäres Schichtwachstum

Werden die Wachstumsparameter nicht optimal gewählt, kann durch eine größere Po-

tentialdifferenz zwischen Gasphase (beziehungsweise der Vorläuferkonzentration auf der

Substratoberfläche) und einer planaren kristallinen Schicht das Schichtwachstum dem

Nanodrahtwachstum vorgezogen werden.

Unter MOVPE-Bedingungen werden AIIIBV-Nanodrähte bevorzugt in einem kinetisch li-

mitierten Temperaturbereich gezüchtet, da in diesem Regime die Abscheidung einer pa-

rasitären Schicht, durch die niedrigen Wachstumstemperaturen, weitgehend vermieden
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werden kann. Das Nanodrahtwachstum wird in diesem Regime durch die Verwendung ei-

nes Initiatorpartikels ermöglicht. Das MOVPE-Wachstum ist im kinetisch limitierten Be-

reich jedoch fast ausschließlich durch die Pyrolyse der Gruppe-V-Vorläufer limitiert, da

diese in der Regel deutlich höhere Zersetzungstemperaturen aufweisen als die verwende-

ten Gruppe-III-Vorläufer [Str89].

Aufgrund des sehr niedrigen Schmelzpunktes von InSb, dieser liegt bei etwa Tm = 527°C,

sind die möglichen Wachstumstemperaturbereiche, im Speziellen bei der MOVPE, sehr

eingeschränkt. So können InSb-Strukturen nicht unterhalb von 420°C gezüchtet werden,

da das Wachstum durch die homogene Pyrolyse der Sb-Vorläufer (in der Regel TMSb) li-

mitiert wird. Diese 420°C liegen bereits deutlich oberhalb der optimalen Wachstumstem-

peratur von InSb-Schichten [Vog11a]. So berichten sowohl Caroff et al. [Car08] als auch Er-

colani et al. [Erc09] von massivem parasitärem Schichtwachstum bei dem Versuch, InSb-

Nanodrähte mittels MOVPE und CBE zu züchten. Um dieses Problem zu umgehen, wur-

den die InSb-Strukturen nicht direkt auf dem Substrat, sondern auf vorher gezüchteten

InAs-Stämmen gezüchtet (vergleiche [Car08] und Abbildung 3.5).

Da in CBE-Systemen die Gruppe-V-Vorläufer typischerweise vor dem Eintritt in die

Wachstumskammer thermisch vorbehandelt werden, kann davon ausgegangen werden,

dass unter CBE-Bedingungen das Schichtwachstum bereits bei vergleichbar niedrigen

Temperaturen einsetzt und eine Selektivität zwischen Schicht- und Nanodrahtwachstum

über die Wachstumstemperatur deutlich schwieriger zu realisieren ist als in der MOVPE

[Ohl02, Per04b, Per04a]. Allerdings können in der CBE aufgrund der thermischen Vor-

behandlung der Gruppe-V-Vorläufer auch deutliche niedrigere Wachstumstemperaturen

verwendet werden, as zu einer deutlich größeren Flexibilität bei der Wahl der Wachstum-

stemperaturen führt.

3.2 Besonderheiten von AIIISb-Verbindungen

In der Literatur beziehen sich die Diskussionen der Wachstumsmodelle zum größten Teil

auf das Wachstum von arsen- und phosphorhaltigen AIIIBV-Nanodrähten. Obwohl nur

wenige Daten über das Wachstum von AIIISb-Verbindungen zur Verfügung stehen, zeigt

sich, dass sich das Wachstum von AIIISb-Verbindungen zum Teil deutlich vom „klassi-

schen“ Nanodrahtwachstum unterscheidet. Einige der offensichtlichsten Unterschiede

sollen nun kurz diskutiert werden.

Löslicheit von Sb in Au

Wenn das Wachstum von AIIIBV-Nanodrähten mithilfe eines Au-Partikels anhand der

entsprechenden Phasendiagramme diskutiert wird, werden meist nur die binären Au-

AIII-Phasendiagramme in Betracht gezogen. Dies wird damit begründet, dass die sonst

üblichen BV-Komponenten, Arsen beziehungsweise Phosphor, nur eine extrem gerin-

ge Löslichkeit in Au aufweisen. Dies vereinfacht die Betrachtung in diesen Systemen
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zum Teil erheblich, auch wenn die Betrachtung des VLS-Wachstums, eines Nicht-

Gleichgewichtprozesses, mithilfe der Gleichgewichtsphasendiagramme generell mit Fra-

gezeichen behaftet ist.

Im Fall der AIIISb-Verbindungen ist diese vereinfachte Vorstellung, bei der nur die AIII-

Löslichkeit betrachtet wird, nicht zwangsläufig zulässig, da Sb in Au auch in großen

Mengen löslich ist und das binäre Au-Sb-Phasendiagramm (s. Anhang A) sogar interme-

diäre AuSb-Phasen aufweist. Will man also das VLS-Wachstum von Sb-haltigen AIIIBV-

Nanodrähten mithilfe der Phasendiagramme diskutieren, sollte das ternäre Au-In-Sb-

Phasendiagramm (s. Anhang A) berücksichtigt werden.

Das Verhalten von Sb auf der Substratoberfläche

Beim Wachstum von arsen- und phosphorhaltigen Verbindungen mittels CBE wird im-

mer davon ausgegangen, dass die durchschnittliche Verweilzeit von Arsen- und Phos-

phormolekülen auf der Substratoberfläche derartig kurz ist, dass es nicht zur Diffusion auf

der Substratoberfläche kommen kann. Arsen oder Phosphor werden somit entweder di-

rekt in einen kristallinen Festkörper - Nanodraht oder parasitäre Schicht - eingebaut oder

desorbieren. Untersuchungen zur durchschnittlichen Verweilzeit von Sb auf InSb(111)In,

InSb(111)Sb und InSb(100) zeigten jedoch, dass diese Annahme für das Wachstum von

AIIISb-Verbindungen nicht zwangsläufig zulässig ist [Nor81]. So wurde die durchschnittli-

che Verweilzeit auf InSb-Substraten in Abhängigkeit von der Temperatur und der kristal-

lographischen Orientierung der Substrate bestimmt. Die Verweilzeit beträgt auf den un-

tersuchten InSb-Substraten zwischen 1 und 100 s für Temperaturen zwischen 400°C und

300°C. Die Aktivierungsenergie wurde mit 64 K·cal-1·mol-1 bestimmt. Dieser Wert stimmt

innerhalb der Fehlergrenzen mit der Sublimationsenthalpie (62,7 K·cal-1·mol-1) von ato-

marem Sb überein.

Die lange Verweilzeit von Sb auf den InSb-Substraten impliziert, dass Sb auch auf der

Substratoberfläche diffundieren kann, anstatt sofort wieder zu desorbieren. Die daraus

resultierende hohe Sb-Konzentration auf der Substratoberfläche führt dazu, dass eine Sb-

basierte Oberflächenrekonstruktion der Substratoberfläche wahrscheinlich ist [Nor81].

Eine stabile auf Sb basierende Oberflächenrekonstruktion ist sogar auf einer Vielzahl ver-

schiedener Substrate [Sch95, Fri02] möglich, so z.B. GaSb [Rig05], InAs [Bet98, Nos99,

Nos01], GaAs [Mae93, Mor96] und auch Si [Jen96].

Radiales Nanodrahtwachstum

Caroff et al. [Car08] und Jeppsson et al. [Jep08b, Jep08a] berichten vom Wachstum

axialer Heterostrukturen, bei denen von einem As-haltigen Nanodraht auf einen Sb-

haltigen Draht gewechselt wird. Beide berichten von parasitärem Schichtwachstum unter

MOVPE-Bedingungen und einer deutlichen Zunahme des Nanodrahtradius, wenn vom

As-Vorläufer auf den Sb-Vorläufer gewechselt wird. Die Zunahme des Durchmessers ist
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auf den TEM- beziehungsweise SEM-Aufnahmen in Abbildung 3.5 deutlich zu erkennen.

Diese Vergrößerung wurde auf eine deutliche Zunahme des In-Gehalts im Initiatorpartikel

zurückgeführt, wenn Sb-haltige Nanodrähte gezüchtet werden. So berichtet [Joh09] von

einem In-Gehalt von etwa 35 at% beim Wachstum von InAs-Nanodrähten. Beim Wachs-

tum von InSb wurde jedoch nach dem Wachstum ein In-Gehalt von etwa 66,6 at% nach-

gewiesen. Vergleichbare Effekte wurden beim Wachstum von GaSb-Nanodrähten beob-

achtet [Jep08b, Jep08a].

Abbildung 3.5: TEM- beziehungsweise SEM-Aufnahmen von InSb- und GaSb-Nanodrähten, die
mittels MOVPE abgeschieden wurden. In beiden Fällen ist eine deutliche Zunahme
des Nanodrahtradius beim Wechsel auf die Sb-haltigen Nanodrähte zu beobach-
ten. Abbildung übernommen aus [Car08] beziehungsweise [Jep08b].

Zieht man jedoch zusätzlich die Tatsache in Betracht, dass Sb - im Gegensatz zu As und

P - wahrscheinlich auch auf der Substratoberfläche diffundiert, kann davon ausgegangen

werden, dass aufgrund der hohen In- und Sb-Konzentration auf der Substratoberfläche

die Nukleation von parasitärem InSb immer wahrscheinlicher wird.

Aus energetischen Gesichtspunkten wird die Nukleation am wahrscheinlichsten am Fuß

des Nanodrahtes, zwischen Substrat und Seitenfacette, stattfinden, da dort die geringste

Menge an neuer Oberfläche gebildet werden muss [Mar03]. Ist jetzt das Wachstum auf

der Seitenfacette des InSb-Nanodrahtes energetisch mindestens genauso günstig wie das

Wachstum auf der Substratoberfläche, kommt es an diesem Punkt zu einem sehr stark

ausgeprägtem radialem Wachstum der AIIISb-Nanodrähte oder Nanodrahtsegmente.

3.3 InSb-Nanodrahtwachstum mittels CBE

Die ersten Versuche im Rahmen dieser Arbeit wurden mit Au-Partikeln aus einer kolloida-

len Suspension (40 nm Durchmesser) auf InSb(111)Sb durchgeführt. SEM-Aufnahmen von

typischen Ergebnissen sind in Abbildung 3.6 gezeigt. Dabei wurde festgestellt, dass ab-

hängig von den verwendeten Parametern, vor allem der Wachstumstemperatur, zwei sehr
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unterschiedliche Wachstumsregime existieren. Das Wachstum in diesen beiden Regimen

vollzieht sich über zwei sehr unterschiedliche Mechanismen. Diese beiden Mechanismen

sollen an dieser Stelle diskutiert werden.

Abbildung 3.6: Typische SEM-Aufnahmen von InSb-Nanodrähten, die im LT- beziehungsweise HT-
Wachstumsregime gezüchtet wurden.

Wachstum bei „niedrigen“ Temperaturen

InSb-Nanodrähte, die bei Temperaturen zwischen 300°C und 400°C gezüchtet wurden,

sind von einer zum Teil sehr dicken parasitärwachsenden InSb-Schicht umgeben, sie-

he Abbildung 3.6a. Des Weiteren sind die Nanodrähte zum Teil stark konisch verformt

(Abbildung 3.6b) und weisen einen sehr viel größeren Initiatortropfen auf, als aufgrund

des anfänglichen Au-Partikeldurchmessers erwartet wurde (s. Abbildung 3.6a). Auch kön-

nen sehr unregelmäßige Seitenfacetten beobachtet werden, die auf eine hohe strukturelle

Defektdichte innerhalb der Drähte hinweisen können, was durch entsprechende TEM-

Untersuchungen verdeutlicht wurde.

Weiterführende Experimente, die im Detail in den folgenden Kapiteln diskutiert werden,

haben gezeigt, dass das InSb-Nanodrahtwachstum bei diesen niedrigen Temperaturen

von einem nahezu vollständig aus In bestehenden, flüssigen Tropfen vorangetrieben wird.

Das Au-Partikel hat dabei die Aufgabe, die initiale Nukleation des In-Tropfens zu unter-

stützen. Von anderen Gruppen wird zu diesem Zweck zum Beispiel eine dünne Oxid-

schicht verendet [Col08, Man11].

Es handelt sich also um eine Variante des VLS-Mechanismus, das sogenannte „selbst-

initiierte“ Nanodrahtwachstum. Dieser In-unterstützte Wachstumsmechanismus wird im

Verlauf dieser Arbeit aufgrund der niedrigen Wachstumstemperaturen auch als „Low-

Temperature“- oder LT-Mechanismus bezeichnet.

Wachstum bei „hohen“ Temperaturen

Bei Wachstumstemperaturen oberhalb von 410°C kommt es auf InSb(111)Sb hingegen

zum Wachstum von freistehenden InSb-Nanodrähten ohne parasitäres Schichtwachs-
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3.3 InSb-Nanodrahtwachstum mittels CBE

tum. Das Wachstum einer parasitären Schicht kann nur bei der Verwendung ganz be-

stimmter Parameter beobachtet werden. Die InSb-Nanodrähte zeigen eine hexagonale

Morphologie mit glatten {110} Seitenfacetten. Dies ist ein erster Hinweis auf eine geringe

planare Defektdichte innerhalb der Nanodrähte. Untersuchungen nach dem Wachstum

zeigen, dass bei diesen Temperaturen ein AuIn2-Partikel das Wachstum vorantreibt. Die-

ser AuIn2-unterstützte Wachstumsmechanismus wird aufgrund der im Vergleich hohen

Wachstumstemperaturen auch als „High-Temperature“- oder HT-Mechanismus bezeich-

net.

Abschließende Bemerkungen: Schematisch sind beide Mechanismen in Abbildung 3.7

dargestellt. Beim LT-Wachstum wird ein Au-Partikel auf das Substrat aufgebracht, das

vermutlich die Bildung eines flüssigen In-Tropfens ermöglicht. Laut binärem Au-In-

Phasendiagramm sind bei den verwendeten Wachstumstemperaturen einige Atompro-

zent Au in flüssigem In löslich, sodass das LT-Wachstum von einem flüssigen Indium:Au-

Tropfen vorangetrieben wird. Nach dem Wachstum kann ein polykristalliner Tropfen auf

dem Draht beobachtet werden, der fast vollständig aus Indium besteht.

Auch beim HT-Wachstum wird zuerst ein Au-Partikel auf dem Substrat erzeugt. Durch die

hohen Wachstumstemperaturen kommt es schon vor dem eigentlichen Wachstumspro-

zess zur Legierungsbildung und zur InSb-Kristallisation unter dem Partikel. Nach dem

Wachstum befindet sich ein AuIn2-Partikel an der Spitze der Nanodrähte.

Abbildung 3.7: Abgebildet sind die beiden Wachstumsmechanismen, über die das InSb-
Nanodrahtwachstum stattfindet. Beim LT-Wachstum wird das Nanodrahtwachs-
tum von einem flüssigen In:Au-Tropfen vorangetrieben. Beim HT-Wachstum kann
nach dem Wachstum ein AuIn2-Partikel an der Spitze der Nanodrähte beobachtet
werden.

Die Existenz der zwei unterschiedlichen Wachstumsmechanismen lässt sich näherungs-

weise unter Berücksichtigung des ternären Au-In-Sb-Phasendiagramms nachvollziehen.

Es soll an dieser Stelle jedoch explizit darauf hingewiesen werden, dass es sich bei dem

Phasendiagramm um ein Gleichgewichtsphasendiagramm handelt. Die vorliegende Ab-

weichung vom Gleichgewichtszustand - die Übersättigung, welche das Nanodrahtwachs-

tum antreibt - kann mithilfe des Phasendiagramms nicht hinreichend beschrieben wer-

den.

Abbildung 3.8 zeigt schematisch das ternäre Au-In-Sb-Phasendiagramm, gezeigt ist der

isotherme Schnitt bei Raumtemperatur. Zusätzlich sind die Kristallisationspfade des LT-
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Abbildung 3.8: Schematische Darstellung des ternären Au-In-Sb Phasendiagramms. Ein-
gezeichnet ist der Weg der Kristallisation, nach dem der HT- und LT-
Wachstumsmechanismus wahrscheinlich stattfindet.

und HT-Wachstums eingezeichnet. So ist für das LT-Wachstum davon auszugehen, dass

ein flüssiger In:Au-Tropfen mit dem bereitgestellten elementaren Sb zu kristallinem InSb

reagiert.

Anders verhält es sich jedoch beim HT-Wachstum. In diesem Fall ist die Wachstumstem-

peratur hoch genug, sodass es zur Reaktion zwischen Au und In kommt und sich interme-

diäre Phasen wie z.B. AuIn und AuIn2 bilden können. Diese beiden Phasen, und nur die-

se beiden Phasen, weisen eine pseudo-binäre Verbindung zur stöchiometrischen InSb-

Phase auf, sodass eine Übersättigung dieser beiden Phasen mit In und Sb zur Kristalli-

sation von InSb führt. Da nach dem Wachstumsprozess AuIn2 auf den Drähten nachge-

wiesen werden konnte und aufgrund der Tatsache, dass die feste AuIn2-Phase und InSb

nahezu die gleiche Gitterkonstante aufweisen, wird davon ausgegangen, dass die InSb-

Kristallisation über diesen Weg stattfindet.

Folgt man dieser Interpretation und berücksichtigt die eutektische Temperatur des

pseudo-binären AuIn2-InSb-Phasendiagramms, diese liegt bei etwas 478°C, in Bezug auf

die verwendeten Wachstumstemperaturen, muss davon ausgegangen werden, dass das

HT-Wachstum von einem festen AuIn2-Partikel vorangetrieben wird. Die Erläuterungen

der verwendeten Phasendiagramme sind in Anhang A zu finden.

3.4 Fragestellungen und Aufgaben

Aus den oben beschriebenen Beobachtungen ergeben sich nun die folgenden Fragestel-

lungen und Aufgaben, die im Verlauf dieser Arbeit diskutiert und beantwortet werden.
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(i) Au ist zwar das am weitesten verbreitetste Initiatormetall für AIIIBV-Nanodrähte,

doch bringt der Gebrauch von Au auch einige Nachteile mit sich, die im entspre-

chenden Abschnitt dieser Arbeit besprochen werden. Daraus ergibt sich die Fra-

ge, ob auch andere Metalle, außer Au, das InSb-Nanodrahtwachstum vorantreiben

können. Im Verlauf dieser Arbeit wird mit Au, Ag und ansatzweise mit Pd gearbeitet.

(ii) Wie sieht die Realstruktur der Nanodrähte aus? Da sich bereits angedeutet hat, dass

zumindest die LT-Nanodrähte planare Defekte aufweisen, stellt sich die Frage, wie

die Defektdichte verringert werden kann.

(iii) Sowohl die theoretische Betrachtung der CBE als auch die ersten Wachstumsexperi-

mente haben gezeigt, dass parallel zu den Nanodrähten auch eine parasitäre InSb-

Schicht entstehen kann. Es soll somit die Fragestellung bearbeitet werden, wie das

Schichtwachstum verringert beziehungsweise ganz unterdrückt werden kann.

(iv) Interessante Eigenschaften treten bei Nanodrähten mit geringen Durchmessern

auf. Daher soll also versucht werden, Nanodrähte mit möglichst hohen Aspektver-

hältnissen zu erzeugen.

(v) Um aktive elektrische und optoelektronische Bauelemente auf Basis von AIIIBV-

Nanodrähten zu erzeugen, ist es notwendig, Materialien mit unterschiedlichen

elektronischen Eigenschaften zu kombinieren. Es soll somit versucht werden, das

von Wachstum InSb-GaSb-Heterostrukturen zu optimieren.

(vi) Um eine höhere Homogenität des InSb-Nanodrahtwachstums zu erreichen, soll un-

tersucht werden, möglichst großflächige Areale von geordneten Nanodrahtfeldern

zu erzeugen.

Abbildung 3.9: Schematische Darstellung der Aufgaben und Fragestellungen, die im Rahmen die-
ser Arbeit bearbeitet worden sind.
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3.5 Alternative Initiatormetalle

Obwohl sich Au aus Sicht des Wachstums als Initiatormetall bewährt hat, gibt es dennoch

Gründe, die gegen die Verwendung von Au als Initiatormetall sprechen. So ist Au in der

notwendigen Reinheit (99,999%) vergleichsweise teuer. Ein weiterer Grund ist, dass AIIIBV-

Halbleiterstrukturen in absehbarer Zukunft in die aktuelle komplementäre Metall-Oxid-

Halbleiter-Technologie (CMOS), die ausschließlich auf Silizium basiert, integriert werden

soll. Anwendungen im Bereich der Mikroelektronik müssen Verunreinigungen mit Fremd-

metallen im Allgemeinen und mit Au im Speziellen unbedingt vermieden werden.

Einige Gründe für die Inkompatibilität von Au mit aktueller CMOS-Technologie sind die

schnelle Diffusion von Au in Silizium [Sze81] und die eingeschränkten (bis nicht vorhan-

denen) Möglichkeiten, Goldverunreinigungen nasschemisch zu entfernen. Hinzu kommt,

dass Goldverunreinigungen in Silizium Rekombinationszentren erzeugen, die die Lebens-

dauer der Minoritätsladungsträger signifikant verringern. Die Effektivität einer solchen

Störstelle ist umso größer, je näher sie an der Mitte der Energiebandlücke des Siliziums

liegt. Au erzeugt ein Akzeptorniveau 0,54 eV unterhalb des Leitungsbandes und ein Do-

natorniveau 0,29 eV oberhalb des Valenzbandes innerhalb der 1,12 eV großen Energie-

lücke des halbleitenden Siliziums [Sze81]. Das Akzeptorniveau, welches nur 0,02 eV un-

terhalb der Bandlückenmitte des Siliziums liegt, reduziert die Lebensdauer der Minori-

tätsladungsträger also erheblich.

Es wurden daher in den vergangenen Jahren vermehrt Anstrengungen unternommen,

halbleitende Nanodrähte, meist auf Basis von Silizium, mithilfe alternativer Initiator-

metalle zu züchten [Wag64, Mor98, Neb03, Wan06b, Sch09, Wit10a, Wit10b, Sch10b].

Aber auch erste AIIIBV-Nanodrähte wurden mit alternativen Initiatormetallen dargestellt

[Heu10, Hil11]. Für das Wachstum von InSb-Nanodrähten existieren jedoch noch keine

veröffentlichten Daten über das Wachstum mit anderen Metallen als Au. Es ist daher eine

interessante und wichtige Fragestellung, ob es möglich ist, auch InSb-Nanodrähte unter

der Verwendung alternativer Initiatoren zu züchten. Aufgrund der chemischen Ähnlich-

keit von Ag und Au - und den folglich ähnlichen binären Phasendiagrammen mit Indium

- wurden erste Versuche mit Ag als alternativem Initiatormetall durchgeführt.

Die verwendeten Wachstumsparameter werden im Folgenden immer dann angegeben,

wenn diese verändert wurden. In den eingeschobenen Kästen werden für den nächsten

Abschnitt jeweils die konstanten sowie die variierten Parameter angegeben.

LT-Wachstumsregime (In-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 360°C, fTMIn = 0,175 sccm, fTESb = 0,35 sccm, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: Initiatormetalle

Die Versuche wurden im LT-Wachstumsregime mit den oben genannten Parame-

tern durchgeführt. Abbildung 3.10 zeigt SEM-Aufnahmen von Nanodrähten, die auf
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InSb(111)Sb gezüchtet wurden. Zunächst ist ersichtlich, dass das Wachstum im LT-

Wachstumsregime sowohl mit Au als auch mit Ag als Initiatormetall möglich ist. Die Mor-

phologie der Drähte unterscheidet sich in beiden Fällen nur geringfügig. Auch parasitäres

InSb-Schichtwachstum kann in beiden Fällen beobachtet werden. Die geringen Unter-

schiede bei den Ergebnissen sind durchaus verständlich, da das Wachstum in diesem Pa-

rameterbereich von einem sehr In-reichen Tropfen vorangetrieben wird (vergleiche Ab-

schnitt 3.1). Bezogen auf das Gesamtvolumen des Legierungstropfens hat die Menge an

gelöstem Fremdmetall an dieser Stelle wahrscheinlich nur einen geringen Einfluss auf das

Nanodrahtwachstum.

Abbildung 3.10: SEM-Aufnahmen von InSb-Nanodrähten, die auf InSb(1̄1̄1̄)Sb gezüchtet wur-
den. Die Aufnahmen zeigen Ergebnisse von Versuchen, die im LT- und im HT-
Wachstumsregime durchgeführt wurden, jeweils mit Au und Ag als Initiatorme-
tall.

Das heterogene Metallpartikel scheint die Bildung eines flüssigen Legierungstropfens nur

initial zu unterstützten und wird dann, laut binärem Phasendiagramm, komplett im flüs-

sigen In gelöst. Für den eigentlichen Wachstumsprozess scheint es irrelevant zu sein, um

welches Metall es sich dabei handelt. Innerhalb der Arbeitsgruppe wurden bereits erste

erfolgreiche Vorversuche mit Pd als Initiatormetall durchgeführt.

Experimente ohne Metallpartikel auf der Substratoberfläche führten jedoch nicht zum

Wachstum von Nanodrähten. Auch in Fällen, in denen der TMIn-Fluss nicht zusam-

men mit dem TESb-Fluss, sondern einige Sekunden früher eingeschaltet wurde, konnte

kein Nanodrahtwachstum beobachtet werden. In diesen Fällen wurde experimentell aus-

schließlich InSb-Schichtwachstum beobachtet.

Im Rahmen dieser Arbeit wird davon ausgegangen, dass im Fall des LT-Wachstums von

InSb-Nanodrähten das Metallpartikel auf der Substratoberfläche die In-Tropfenbildung

ermöglicht, indem sich In-Atome an diesem Partikel anlagern können, um so einen stabi-

len In-Tropfen zu bilden.

In der Literatur wurde berichtet, dass sich In- und auch Ga-Tropfen bei tiefen Tem-

peraturen nicht stabil auf einer AIIIBV-Substratoberfläche bilden können, sondern das

Substrat homogen benetzen oder sich sehr schnell über das Substrat bewegen [Col08,

Man10, Man11]. Eine Möglichkeit dieses Problem zu umgehen, und dennoch mithilfe von
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Abbildung 3.11: Wachstumsraten von InSb-Nanodrähten und der InSb-Schicht in Abhängigkeit
von der Wachstumstemperatur. Verglichen werden das Au- und Ag-initiierte LT-
Wachstum, jeweils auf InSb(1̄1̄1̄)Sb und InAs(1̄1̄1̄)As.

Gruppe-III-Tropfen AIIIBV-Nanodrähte zu züchten, ist das Aufbringen einer dünnen Oxid-

schicht, um so die Tropfenbildung zu unterstützen [Col08].

Die bisher präsentierten Resultate legen nahe, dass man im LT-Wachstumsregime das In-

itiatormetall sehr flexibel wählen kann. Um zu untersuchen, ob die Verwendung eines al-

ternativen Initiatormetalls Einfluss auf die Kinetik des Wachstums hat, wurden die Wachs-

tumsraten der Nanodrähte und der InSb-Schicht in Abhängigkeit von der Wachstumstem-

peratur für das Wachstum mit Au und Ag bestimmt und aufgetragen. Dargestellt in Abbil-

dung 3.11 sind die Wachstumsraten sowohl auf InSb(111)Sb als auch auf InAs(111)As.

Für das Wachstum auf den unterschiedlichen Substratmaterialien wird weder das

parasitäre Schichtwachstum noch das Nanodrahtwachstum von dem alternativen In-

itiatormetall (innerhalb der Fehlergrenzen) beeinflusst. Dieses Ergebnis unterstreicht

die Annahme, dass im LT-Wachstumsregime die Art des Initiatormetalls keinen oder -

wenn überhaupt - nur sehr geringen Einfluss auf den eigentlichen Wachstumsprozess hat.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 440°C, fTMIn = 0,1 sccm, fTESb = 1,5 sccm, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: Initiatormetalle

Versuche mit Ag wurden, wie in Abbildung 3.10 bereits gezeigt, auch im HT-

Wachstumsregime durchgeführt. Die Wachstumsparameter wurden entsprechend ange-

passt (siehe Kasten). Demnach war es bei hohen Temperaturen nicht möglich, InSb-

Nanodrähte mithilfe von Ag-Partikeln darzustellen. Auch eine teilweise signifikante Varia-

tion der Wachstumsparameter innerhalb des HT-Wachstumsregimes führte nicht zur er-

folgreichen Synthese von Nanodrähten unter der Verwendung von Ag-Initiatorpartikeln.

Da im HT-Wachstumsregime die Wachstumstemperaturen in der Regel hoch genug sind,

damit die verwendeten Metalle mit In und/oder Sb reagieren und stabile intermediäre

Phasen bilden können, hat ein Wechsel der Initiatormetalle in diesem Fall eine größere
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Auswirkung auf das Nanodrahtwachstum. Es soll nun anhand der entsprechenden Pha-

sendiagramme diskutiert werden, warum es mit Au zum HT-Wachstum von InSb kommt,

und warum bei der Verwendung von Ag das Nanodrahtwachstum ausbleibt.

Im Fall des Au-unterstützen HT-Wachstums von InSb bildet sich die, bei typischen Wachs-

tumstemperaturen feste, AuIn2-Phase, unterhalb derer, aufgrund der Übersättigung, InSb

in Form eines Nanodrahtes kristallisiert. Das ternäre Au-In-Sb-Phasendiagramm (siehe

Anhang A) zeigt, dass die binäre AuIn2-Phase über eine pseudo-binäres Verbindungslinie

mit der stöchiometrischen InSb-Phase verbunden ist. So kann mithilfe einer übersättigten

AuIn2-Phase entlang des pseudo-binären Schnitts InSb abgeschieden werden.

Im binären Ag-In-Phasendiagramm hingegen, welches das Ag-unterstützte HT-

Nanodrahtwachstum beschreibt, existieren zwei intermediäre Phasen, bei denen es

sich im Speziellen um die Ag2In- und AgIn2- Phase handelt. Zwischen diesen beiden

Phasen existieren jedoch, im Gegensatz zum Au-In-Sb-System, keine pseudo-binären

Verbindungen zum InSb, entlang derer es zur Kristallisation von InSb kommen kann. Laut

ternärem Ag-In-Sb-Phasendiagramm (siehe Anhang A) führt die Übersättigung von Ag2In

oder AgIn2 zur Bildung von elementarem flüssigem In. Dies wäre dem Kristallisationspfad

des LT-Wachstums sehr ähnlich, der im HT-Wachstumsregime aufgrund der hohen

V/III-Verhältnisse nicht zum Wachstum von InSb-Nanodrähten führt.

Abschließende Bemerkungen: Im Fall des LT-Wachstums ist die Wahl des Initiatorme-

talls nebensächlich, da das Wachstum maßgeblich von einem nur leicht verunreinigten

flüssigen In-Tropfen vorangetrieben wird. Dennoch wird ein heterogenes Metallpartikel

benötigt um die In-Tropfenbildung zu initiieren. Im Gegensatz dazu beeinflusst die Wahl

des Metalls im HT-Wachstumsregime das Wachstum erheblich. Durch Analyse der ent-

sprechenden ternären Phasendiagramme kann erklärt werden, warum das Wachstum mit

Au möglich ist, die Verwendung von Ag hingegen nicht zur erwünschten Kristallisation

von InSb führt.

3.6 Realstruktur von InSb-Nanodrähten

In diesem Kapitel werden Grundlagen zur Kristallographie und Realstruktur von AIIIBV-

Halbleitern diskutiert. Basierend auf diesen Grundlagen wird die Realstruktur und die De-

fektdichte der InSb-Nanodrähte diskutiert. Dies geschieht jeweils für Nanodrähte, die je-

weils im LT- als auch im HT-Wachstumsregime gezüchtet worden sind. Die chemische

und strukturelle Zusammensetzung der Nanodrähte wurde mittels Hellfeld-TEM, HR-

TEM, EDX und XRD bestimmt.

3.6.1 Grundlagen zur Realstruktur von AIIIBV-Nanodrähten

Es existieren zwei polytype Kristallstrukturen, in denen AIIIBV-Volumenkristalle kristalli-

sieren können. Dementsprechend wurden auch in AIIIBV-Nanodrähten die Zinkblende-

struktur (ZB) [Joy10, Ye10], die Wurtzitstruktur (WZ) [Wal11] oder eine Kombination aus
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beiden Strukturen nachgewiesen [Car09a, Dic10a, Dic10b]. Die Zinkblendestruktur ba-

siert auf einem kubisch-flächenzentrierten Gitter, während die Wurtzitstruktur auf einem

hexagonalen Gitter aufbaut. Wie in Abbildung 3.12 zu sehen ist, basieren beide Strukturen

auf Doppellagen, die in der kubischen ZB-Struktur in [111]-Richtung gestapelt werden.

In der WZ-Struktur entspricht dies einer [0001]-Stapelrichtung. Die einzelnen Doppella-

gen sind in beiden strukturellen Konfigurationen identisch und bestehen aus jeweils ei-

ner Monolage der entsprechenden Elemente der III- und V-Hauptgruppe. Jede Monolage

entspricht in erster Näherung einer zweidimensionalen dichtesten Kugelpackung. Stapelt

man dichtgepackte Kugellagen aufeinander, ergeben sich für jede neue Lage zwei mögli-

che Positionen. Man beschreibt die Position der Doppellagen (oder auch der jeweils sepa-

raten Monolagen) mit den Buchstaben A, B und C.

Die WZ- und die ZB-Kristallstruktur unterscheiden sich ausschließlich in der Stapelfolge

der einzelnen Doppellagen. Die kubische ZB-Struktur lässt sich mit der Stapelfolge „AB-

CABC“ beziehungsweise genauer „AaBbCcAaBbCc“ beschreiben. Ein Großbuchstabe be-

schreibt dabei die Lage einer Monolage des einen Atomtyps, während ein kleiner Buch-

stabe die Lage des entsprechend anderen Atomtyps beschreibt. Nach dieser Nomenklatur

lässt sich die hexagonale WZ-Struktur durch die Stapelfolge „ABABAB“ beziehungsweise

„AaBbAaBb“ beschreiben. Obwohl sich die beiden Strukturen nur in der Stapelfolge unter-

scheiden, weisen Sie unterschiedliche physikalische Eigenschaften auf. So wurde gezeigt,

dass sich für GaAs die optischen und elektrischen Eigenschaften (Bandlücke, optische Ei-

genschaften) zum Teil signifikant unterscheiden [Wal11].

Abbildung 3.12: Stapelfolge der Zinkblende- beziehungsweise Wurtzitstruktur betrachtet entlang
der [110]-Richtung. Weiß dargestellt sind die In-Atome, schwarz eingezeichnet
sind die Sb-Atome. Die Klein- beziehungsweise Großbuchstaben repräsentieren
jeweils eine Atomlage des entsprechenden Elements.

Welche Struktur im Volumenkristall unter Standardbedingungen stabil ist, wird meist

anhand der Ionizität der chemischen Bindungen diskutiert [Yeh92b, Ito07]. Die Ioni-

zität eines Kristalls gibt an, ob die chemischen Bindungen im Kristall ionischen oder

kovalenten Charakter haben. Mithilfe von ab-initio Rechnungen bestimmten Yeh et al.

[Yeh92a, Yeh92b] die effektive Ionizität. Mit zunehmender Ordnungszahl der Gruppe-III-

Elemente nimmt die Ionizität zu. Hingegen nimmt die Ionizität mit zunehmender Ord-

nungszahl der Gruppe-V-Elemente ab. Typische Werte sind fi,GaAs = 0,218, fi,InAs = 0,29,
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3.6 Realstruktur von InSb-Nanodrähten

fi,InSb = 0,19 und fi, GaSb = 0,15. Je niedriger die Ionizität ist, desto stabiler wird die ZB-

Struktur angenommen. Es werden für die ZB-Struktur Stabilitätsbereiche 0 < fi < 0,38 und

für die WZ-Struktur von 0,38 < fi < 1,2 angegeben [Aki06]. Für eine intermediäre Ioni-

zität von fi = 0,38 wird dementsprechend eine intrinsische ZB-WZ-Energiedifferenz von

∆EZB-WZ ≈ 0 meV/Atom angenommen. Für InSb findet sich in der Literatur eine errech-

nete Energiedifferenz von ∆EZB-WZ = 8,2 meV/Atom. Nur AlSb (9,5 meV/Atom) und AlSb

(9,9 meV/Atom) weisen noch höhere Werte auf. In AIIISb-Volumenkristallen ist die ZB-

Struktur nicht nur stabiler als die WZ-Struktur, sondern auch deutlich stabiler als in ande-

ren gängigen AIIIBV-Halbleitern wie GaAs, GaP oder InAs, InP. In Konsequenz ist die benö-

tigte Energie, um in InSb-Nanodrähten einen Stapelfehler zu erzeugen, erheblich, sodass

es prinzipiell leichter sein sollte defektfreie InSb-Nanodrähte zu erzeugen.

Abbildung 3.13: Zwei unterschiedlich orientierte (entlang der [1̄1̄1̄]Sb-Wachstumsrichtung um 60°
gedreht) Kristallsegmente, die durch eine Spiegelung an der Zwillingsebene in-
einander überführt werden können. Ebenfalls gezeigt ist eine HRTEM-Aufnahme
eines InSb-Nanodrahtes mit den beobachteten Zwillingsebenen.

Stapelfehler und Zwillinge sind die am häufigsten beobachteten strukturellen Defekte in

Nanodrähten. Ein Stapelfehler ist, in Bezug auf die Stapelfolge, eine „falsche“ Doppellage,

die die perfekte Abfolge der Doppellagen unterbricht. Diese falsche Doppellage kehrt die

Stapelfolge um und kann in der kubischen ZB-Struktur als Spieglung an eben dieser Lage

interpretiert werden: ABCACBA (vgl. Abbildung 3.13). Dieser Stapelfehler beziehungswei-

se diese Zwillingsebene führt weiterhin zu einer Rotation der Kristallstruktur um 60°, was

sich entsprechend in der Morphologie des Drahtes widerspiegelt. Alternativ kann dieses

falsche Segment (in Fett dargestellt) auch als ein kurzes Segment mit hexagonaler WZ-

Struktur interpretiert werden.

In der hexagonalen WZ-Struktur führt ein Stapelfehler zu der folgenden Stapelfolge:

ABABABCBCB. Auch im Fall der hexagonalen WZ-Struktur führt ein Stapelfehler zu ei-

nem sehr kurzen Segment der kubischen ZB-Struktur. Diese Tatsache macht deutlich, wie
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ähnlich sich beide Strukturen sich sind und wie schwierig es ist, phasenreine Nanodrähte

zu züchten.

Der strukturelle Aufbau eines Nanodrahtes kann mithilfe der HRTEM - hochausflösen-

den Transmissionselektronenmikroskopie - untersucht werden. Es ist jedoch zwingend

notwendig, drauf zu achten, dass TEM-Aufnahmen entlang der [110]-Zonenachse aufge-

nommen werden, da planare Defekte senkrecht zur [111]-Wachstumsrichtung nur in die-

ser azimuthalen Orientierung der Probe zu beobachten sind [Dic08, Car09a].

3.6.2 Realstruktur von LT-Nanodrähten

In diesem Abschnitt soll die Realstruktur von InSb-Nanodrähten diskutiert werden, die bei

Temperaturen zwischen 300°C und 400°C gezüchtet wurden. Des Weiteren wird die che-

mische Zusammensetzung und Struktur des Initiatorpartikels analysiert. Abschließend

wird die Realstruktur und Defektdichte innerhalb des Drahtes in Abhängigkeit von der

Wachstumstemperatur untersucht und diskutiert. Die hier diskutierten Proben wurden

auf InSb(111)Sb und InAs(111)As mithilfe von 20 nm Au-Partikeln gezüchtet.

Strukturelle Charakterisierung

Abbildung 3.14 zeigt Hellfeld-TEM-Aufnahmen - Strahlrichtung entlang der [110]-

Zonenachse - von InSb-Nanodrähten auf InSb(111)Sb und auf InAs(111)As. Auf InSb ist die

zusätzlich gewachsene InSb-Schicht zu erkennen. Die weiße Linie zeigt die Grenzfläche

zwischen Substrat und der zusätzlich gewachsenen InSb-Schicht. Die Kontraständerun-

gen innerhalb der Schicht sind ein Indiz für eine hohe Defektdichte innerhalb der Schicht.

Deutlich sind auch planare Defekte innerhalb des Drahtes zu erkennen. Diese sind perfekt

senkrecht zur Wachstumsrichtung des Drahtes ausgerichtet. Auf InAs(111)As hingegen ist

keine parasitäre InSb-Schicht zu erkennen. Aber auch hier sprechen die häufigen Kon-

trastwechsel innerhalb der Drähte für eine hohe planare Defektdichte.

Um Indizien für die chemische Zusammensetzung des Initiatorpartikels während des

Wachstums zu sammeln, wurden folgende Experimente durchgeführt: Direkt nach dem

Wachstum der Nanodrähte wurde die Probe im Vakuum abgekühlt; das bedeutet, dass

beide Vorläufer sofort nach dem Wachstum abgeschaltet wurden. In einem zweiten, sepa-

raten Experiment, wurde nach dem Wachstum das TESb unverändert in die Wachstums-

kammer eingelassen, bis die Probe auf 250°C abgekühlt war. Die Probe wurde somit un-

ter Sb-reicher Atmosphäre abgekühlt. Abbildung 3.15a zeigt eine Hellfeld-TEM-Aufnahme

(Blick entlang der [110]-Zonenachse) von Nanodrähten, die im Vakuum abgekühlt wur-

den. Deutlich ist ein großer metallischer Tropfen am oberen Ende der Drähte zu erken-

nen. Ein EDX-Punktscan im SEM bestätigt, dass es sich um In handelt. Obwohl es sich

wahrscheinlich um einen In:Au-Tropfen handelt, konnten keine weiteren Elemente mit-

tels EDX nachgewiesen werden.
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Abbildung 3.14: Hellfeld-TEM-Aufnahmen von InSb-Nanodrähten auf InSb(1̄1̄1̄)Sb (a) und auf
InAs(1̄1̄1̄)As (b). Auf InSb ist deutlich die zusätzlich gewachsene InSb-Schicht zu
erkennen. Die Kontraständerungen innerhalb der Schicht sind ein Indiz für eine
sehr hohe Defektdichte. Weiterhin sind planare Defekte innerhalb des Drahtes zu
erkennen. Auf InAs ist keine parasitäre InSb-Schicht zu erkennen. Aber auch hier
sprechen die Kontrastwechsel innerhalb der Drähte für eine hohe planare Defekt-
dichte.

Abbildung 3.15: (a) Hellfeld-TEM Aufnahme von InSb-Nanodrähten, die nach dem Wachstum
in Vakuum abgekühlt wurden. (b) HRTEM-Aufnahme von einem Nanodraht der
nach dem Wachstum in einer Sb-reichen Atmosphäre abgekühlt wurde. (c) und
(d) zeigen mittels FFT berechnete Beugungsbilder der beiden gekennzeichneten
Bereiche in der HRTEM-Aufnahme.

Abbildung 3.15b zeigt eine HRTEM-Aufnahme eines Drahtes, der unter Sb-reichen Bedin-

gungen abgekühlt wurde. Zuerst fällt auf, dass sich kein In an der Spitze des Nanodrahtes

befindet, sondern ausschließlich kristallines InSb. Die per FFT berechneten Beugungsbil-

der der HRTEM-Aufnahme (s. Abbildung 3.15c + d) bestätigen dies. Durch das kontinu-

ierliche Angebot von Sb aus der Gasphase ist die wahrscheinlichste Erklärung, dass der

In:Au-Tropfen, der das Nanodrahtwachstum antreibt, während des Abkühlvorgangs als

InSb und AuIn2 auskristallisiert. Somit handelt es sich bei dem dunklen Partikel in Abbil-
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dung 3.15b wahrscheinlich um AuIn2. Da InSb und AuIn2 fast identische Gitterkonstan-

ten aufweisen, sind im Beugungsbild keine zusätzlichen Beugungspunkte zu erwarten, die

mehr Informationen über die Zusammensetzung des Partikels liefern würden.

Deutlich ist ein Unterschied zwischen dem InSb zu erkennen, welches während des Ab-

kühlvorgangs auskristallisiert ist und dem Teil des Nanodrahtes, welcher während des

Wachstumsprozesses kristallisiert ist. Interessanterweise ist der obere Teil des Drahtes

komplett defektfrei kristallisiert (diskrete Beugungspunkte im entsprechenden Beugungs-

bild), während der eigentliche Draht eine Vielzahl von planaren Defekten aufweist. Dies

äußert sich in dem gerichteten „Verschmieren“ der Beugungspunkte im Beugungsbild.

Die Tatsache, dass Material, welches während des Abkühlens kristallisiert, strukturell von

dem eigentlichen Draht unterscheidet, ist ein häufig beobachtetes Phänomen bei AIIIBV-

Nanodrähten [Bau09, Bau10]. Es wurde gezeigt, dass die Defektdichte in Nanodrähten

von der Übersättigung im Initiatorpartikel abhängen kann [Car09a, Dic10a, Joy10]. Da

mit dem Abschalten den TMIn-Flusses auch die Übersättigung verschwindet, kristallisier-

te das zusätzliche InSb unter quasi-Gleichgewichtsbedingungen. Dies ist ein eindeutiges

Indiz, dass die Übersättigung die Defektdichte in den Drähten beeinflussen kann.

Chemische Zusammensetzung

Es bleibt noch zu klären, was mit dem initialen Au-Kolloid während des Wachstums pas-

siert. In Abbildung 3.15b ist ein dunkler Kontrast im Inneren des zusätzlich kristallisierten

InSb zu erkennen. Um die Zusammensetzung von diesem Bereich zu bestimmen, wurde

im STEM-Modus sowohl eine EDX-Linienanalyse entlang des Drahtes gemacht als auch

eine EDX-Punktanalyse an eben jener Stelle mit dem maximalen dunklen Kontrast. Die

Untersuchungen wurden an Proben durchgeführt, die auf InAs(111)As gezüchtet wurden,

um zwischen Substrat und Nanodraht differenzieren zu können.

Abbildung 3.16b zeigt eine STEM-Aufnahme des Drahtes, der mithilfe des EDX im TEM

untersucht wurde. Die EDX-Linienanalyse ist in Abbildung 3.16c gezeigt. Deutlich ist der

scharfe Übergang vom InAs-Substrat zum InSb-Nanodraht zu erkennen. Die Intensität

des In- und Sb-Signals nimmt über die Nanodrahtlänge durch den sich verringernden

Durchmesser ebenfalls kontinuierlich ab. Im Vergleich dazu ist die Integrationszeit wäh-

rend der Linienanalyse deutlich kürzer als während einer EDX-Punktanalyse. Dadurch

war es nicht möglich Au innerhalb der Nanodrahtspitze eindeutig nachzuweisen, obwohl

sich ein Au-Peak andeutet. Es wurde deshalb zusätzlich eine EDX-Punktanalyse durchge-

führt. Das Spektrum ist in Abbildung 3.16a abgebildet. Deutlich ist neben dem In- und

Sb-Signal, das Au-Signal zu erkennen.

Alle bisher gezeigten Ergebnisse deuten darauf hin, dass im LT-Wachstumsregime ei-

ne flüssige In:Au-Legierung das Nanodrahtwachstum antreibt. Laut binärem Au-In-

Phasendiagramm sind bei typischen Wachstumstemperaturen einige Atomprozent Au in

flüssigem In löslich. Beim Abkühlen im Vakuum kristallisiert diese sehr In-reiche Legie-

rung in Form eines polykristallinen Partikels (vergleiche Abbildung 3.17a). Aufgrund der
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Abbildung 3.16: a) Zeigt eine EDX-Punktanalyse des Nanodrahtes der in (b) dargestellt ist. Der Ort
der Punktanalyse ist mit einem Kreis markiert. (c) zeigt eine EDX-Linienanalyse
entlang der eingezeichneten Linie in (b).

Limitierungen der verwendeten Methoden kann in diesem Fall jedoch ausschließlich In

nachgewiesen werden. Beim Kühlen unter Sb-reichen Bedingungen kristallisiert der Le-

gierungstropfen als InSb und AuIn2 aus.

Da die EDX-Analyse nur an einzelnen Drähten möglich ist, soll eine weitere Methode zur

großflächigen Analyse der Proben die bisherigen Ergebnisse bestätigen. Abbildung 3.17a

zeigt die XRD-Analyse einer Probe, die im Vakuum abgekühlt wurde (rote Kurve) und ei-

ner Probe, die unter Sb-reichen Bedingungen auf 250°C abgekühlt wurde (schwarze Kur-

ve). Beide Kurven zeigen den starken 222 Peak des InSb-Substrates bei 48,534°, der als

innerer Standard dient um die Kurven zu eichen. Im Fall der ersten Probe, die im Va-

kuum abgekühlt wurde, sind neben dem Substrat-Peak zwei weitere Peaks zu erkennen,

die beide metallischem, polykristallinem Indium zugeordnet werden können. Im zweiten

Fall, in dem die Probe unter Sb-reichen Bedingungen abgekühlt wurde, sind diese beiden

Peaks nicht mehr zu finden. Die XRD-Untersuchungen bestätigen also die TEM- und EDX-

Experimente, nach denen das flüssige Indium, welches das Nanodrahtwachstum antreibt,

durch das Abkühlen unter Sb-reichen Bedingungen als InSb auskristallisiert.

Da es bei einer symmetrischen XRD-Aufnahme nicht möglich ist, zwischen dem InSb-

Substrat und den InSb-Nanodrähten zu differenzieren, wurden zusätzliche asymmetri-

sche Messungen durchgeführt. Dabei wird die Probe aus der Geräteebene gekippt (Psi-

Winkel), der 2Θ-Winkel auf den Netzebenenabstand fixiert, der gemessen werden soll,

und die Probe um 360° gedreht (Phi-Winkel). Die Ergebnisse der Untersuchungen sind

in Abbildung 3.17b gezeigt. Dargestellt ist der Scan um den 220 (rote Kurve) und den 311

(schwarze Kurve) Reflex vom (111) orientierten InSb-Substrat. Gemäß der Raumgruppe

von InSb ist die 120°-Symmetrie in beiden Fällen deutlich zu erkennen. Im Fall der InSb-

Nanodrähte auf InSb(111)Sb ist hingegen eine 60° Symmetrie zu erkennen. Dies liegt dar-

an, dass die Nanodrähte in zwei unterschiedlichen azimuthalen Orientierungen auf dem

Substrat aufwachsen können. Die Orientierungsbeziehung an der Grenzfläche zwischen
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Abbildung 3.17: a) zeigt eine XRD-Analyse von einer Probe, die im Vakuum abgekühlt wurde (ro-
te Kurve) und einer Probe die unter Sb-reichen Bedingungen abgekühlt wurde
(schwarze Kurve). b) Zeigt einen Phi-Scan, der die Orientierung der Nanodrähte
in Bezug auf das Substrat zeigt.

Draht und Substrat entspricht hier der Orientierungsbeziehung eines Zwillings in einem

einzelnen Nanodraht. Auf diese Art und Weise ist es also möglich, zwischen InSb-Substrat

und InSb-Nanodrähten zu differenzieren und die Orientierungsbeziehung zwischen Sub-

strat und Drähten zu bestimmen.

Einfluss der Temperatur auf die Defektdichte

LT-Wachstumsregime (In-unterstützt)

Konstante Parameter: fTMIn = 0,175 sccm, fTESb = 0,35 sccm, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: TGrowth = 340°C bis TGrowth = 380°C

Es wurden Nanodrähte bei zwei unterschiedlichen Wachstumstemperaturen gezüchtet,

um den Einfluss der Temperatur auf die planare Defektdichte innerhalb der Nanodräh-

te zu untersuchen. Abbildung 3.18a zeigt eine HRTEM-Aufnahme eines Nanodrahtes, der

bei TGrowth= 340°C gezüchtet wurde. Deutlich ist die hohe Anzahl an Stapelfehlern und

Zwillingen zu erkennen. Die planare Defektdichte beträgt etwa ein Defekt pro 6 nm. Ab-

bildung 3.18b zeigt das entsprechende mittels FFT berechnete Beugungsbild der HRTEM-

Aufnahme. Aufgrund der hohen Defektdichte sind die diskreten Spots kaum noch zu er-

kennen.

Erhöht man die Wachstumstemperatur auf 380°C, verringert sich die Defektdichte deut-

lich. Die Auswertung der HRTEM-Aufnahmen ergibt eine Defektdichte von etwa einem

Defekt pro 30 nm. Eine Änderung der Wachstumstemperatur um nur ca. 20 K reduziert

die Defektdichte um einen Faktor 20. Eine entsprechende HRTEM-Aufnahme zusammen

mit dem dazugehörigen Beugungsbildern (mittels FFT berechnet) ist in Abbildung 3.18c

und d gezeigt. Bei diesen Temperaturen kommt es nicht mehr zu ungeordneter Stapelfeh-

lerbildung, sondern es entstehen idiomorphe Zwillingssegmente, die durch einzelne Sta-

pelfehler separiert werden. Dies spiegelt sich auch in dem entsprechenden Beugungsbild
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Abbildung 3.18: HRTEM-Aufnahmen von Nanodrähten, die bei TGrowth= 340°C (a) und bei TGrowth=
380°C (d) gezüchtet wurden. Auch gezeigt sind die entsprechende mittels FFT be-
rechnete Beugungsbild der HRTEM-Aufnahmen (b und c).

wider, indem die gleiche Spiegelsymmetrie zu erkennen ist wie in der originalen HRTEM-

Aufnahme.

3.6.3 Realstruktur von HT-Nanodrähten

Im Vergleich zu den im vorherigen Abschnitt diskutierten Nanodrähten wurde bei Dräh-

ten, die oberhalb von 411°C gezüchtet wurden, keine Stapelfehler und damit auch keine

Zwillingsbildung beobachtet. Da davon ausgegangen wird, dass in diesem Wachstumsre-

gime die Zusammensetzung des Initiatorpartikels stark von der Zusammensetzung des

Partikels im LT-Wachstumsregime abweicht, soll der Fokus nun auf der chemischen und

strukturellen Charakterisierung eben jenes Partikels liegen.

Strukturelle Charakterisierung

Abbildung 3.19a zeigt eine konventionelle TEM-Aufnahme eines InSb-Nanodrahtes, der

bei TGrowth= 438°C auf InSb(111)Sb gezüchtet wurde. Die Drähte wurden nach dem Wachs-

tumsprozess von den Substraten abgelöst und in eine leicht flüchtige Lösung überführt.

Mithilfe dieser Lösung wurden die Drähte anschließend auf einen TEM-Probenträger auf-

gebracht. Es ist somit nicht mehr möglich die Beziehung zwischen Nanodraht und Sub-

strat zu bestimmen. Bereits in dieser Aufnahme sind keine Kontraständerungen zu beob-

achten, die auf planare Defekte innerhalb des Drahtes hinweisen. Weiterhin ist festzuhal-

ten, dass keine konusförmige Verformung des Drahtes zu erkennen ist. Als drittes kann

festgestellt werden, dass der Durchmesser des Initiatorpartikels deutlich kleiner ist als der

Durchmesser des Drahtes.

In Abbildung 3.19b ist eine HRTEM-Aufnahme (entlang der [110]-Zonenachse) des gerade

diskutierten Drahtes zu sehen. Der Fokus liegt dabei auf der Grenzflächen zwischen dem
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Abbildung 3.19: TEM- beziehungsweise HRTEM-Aufnahmen von InSb-Nanodrähten sind in a)
und b) gezeigt. Diese wurden bei 438°C auf InSb(1̄1̄1̄)Sb gezüchtet. Alle Aufnah-
men wurden entlang der [110]-Zonenachse aufgenommen. Auch gezeigt sind zwei
Beugungsbilder der entsprechend gekennzeichneten Bereiche in b).

InSb-Draht und dem Initiatorpartikel. Abbildung 3.19c und d zeigen zwei Beugungsbil-

der der entsprechenden Bereiche in Abbildung 3.19b. Aufgrund der Symmetrie der Beu-

gungspunkte und deren Abstandsverhältnisse konnte bestätigt werden, dass es sich dabei

um InSb beziehungsweise um AuIn2 handelt. Die Zusammensetzung des Partikels wurde

zusätzlich mithilfe einer EDX-Analyse bestätigt. Besonders interessant ist die Tatsache,

dass das AuIn2 nahezu die gleiche Gitterkonstante (Gitterfehlpassung entspricht 0,3%)

wie InSb aufweist. Es wurde bereits in der Literatur diskutiert, dass diese Tatsache un-

ter Umständen für das defektfreie Wachstum der InSb-Nanodrähte mitverantwortlich ist

[Car08, Car09b].

Chemische Zusammensetzung

Zur Untersuchung der chemischen Zusammensetzung wurde das gleiche Experiment wie

beim LT-Wachstum durchgeführt. Eine Probe wurde gleich nach dem Wachstum im Vaku-

um abgekühlt, eine zweite Probe wurde nach dem Wachstumsprozess in einer Sb-reichen

Atmosphäre auf 250°C abgekühlt. In diesem Fall wurde der TMIn-Fluss abgeschaltet und

der TESb-Fluss unverändert laufen gelassen. Anschließend wurden beide Proben mithilfe

einer XRD-Phasenanalyse untersucht.

Abbildung 3.20 zeigt das Ergebnis dieser integralen Phasenanalyse für die Probe, die nach

dem Wachstum im Vakuum abgekühlt wurde (schwarze Kurve) und der zweiten Probe,

die unter Sb-reichen Bedingungen abgekühlt wurde (rote Kurve). Da InSb und AuIn2 eine

nahezu identische Gitterkonstante aufweisen (aInSb= 0,6495 nm beziehungsweise aAuIn2 =

0,6472 nm), ist die Differenzierung zwischen den beiden Phasen mittels XRD vergleichs-

weise schwierig. Erst bei sehr großen 2Θ-Winkeln ist eine Differenzierung zwischen den
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Abbildung 3.20: XRD-Phasenanalyse an einer Probe, die nach dem Wachstum im Vakuum abge-
kühlt wurde (schwarze Kurve) und einer zweiten Probe, die unter Sb-reichen Be-
dingungen abgekühlt wurde (rote Kurve).

beiden Phasen möglich. Weiterhin scheinen die unterschiedlichen Abkühlverfahren kei-

nen Einfluss auf die Zusammensetzung des Initiatorpartikels zu haben. Dies steht auch

im Einklang mit der Interpretation des Wachstumsprozesses mithilfe der Phasendiagram-

me. Weiterhin scheint die AuIn2-Phase chemisch sehr stabil zu sein. So scheint es nicht

möglich zu sein durch den ein Überangebot von Sb das Partikel an In zu verarmen. Die-

se Tatsache ist gerade in Bezug auf die Synthese von axialen Heterostrukturen problema-

tisch, da ein einfacher Wechsel zwischen den Gruppe-III-Vorläufern nicht möglich zu sein

scheint.

3.7 Verringerung des parasitären Wachstums

In diesem Abschnitt wird beschrieben, wie das unerwünschte InSb-Schichtwachstum un-

terdrückt beziehungsweise ganz verhindert werden kann. Im Speziellen wird der Einfluss

der Wachstumstemperatur, des V/III-Verhältnisses und des verwendeten Substrates mit

Bezug auf die Bildung von parasitärem InSb im detail diskutiert.

3.7.1 Einfluss der Wachstumstemperatur

Als erstes soll im LT-Wachstumsregime der Einfluss der Wachstumstemperatur auf die

Bildung der parasitären InSb-Schicht diskutiert werden. Die verwendeten Wachstumspa-

rameter sind in der nachfolgenden Tabelle genannt. Die Versuche wurden mit kolloidalem

Au auf InSb(111)Sb und bei Substrattemperaturen zwischen 300°C bis 400°C durchgeführt.

LT-Wachstumsregime (In-unterstützt)

Konstante Parameter: fTMIn = 0,175 sccm, fTESb = 0,35 sccm, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: TGrowth = 300 bis 400°C
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Abbildung 3.21 zeigt SEM-Aufnahmen von den gezüchteten Strukturen. Zunächst fällt auf,

dass das Wachstum bei Temperaturen unterhalb von 300°C ausbleibt. Auch bei noch nied-

rigeren Temperaturen wurde weder Nanodraht- noch Schichtwachstum beobachtet. Dies

kann verstanden werden, wenn man die minimale Zersetzungstemperatur von TMIn in

Betracht zieht. Diese wird in der Literatur mit ca. 300°C angegeben [Buc88, McC91]. Bei

hohen Wachstumstemperaturen scheint das parasitäre Schichtwachstum das Nanodraht-

wachstum zu limitieren.

Abbildung 3.21: Temperaturabhängigkeit des InSb-Nanodrahtwachstums auf InSb(1̄1̄1̄)Sb bei
Temperaturen zwischen 300°C und 400°C. Das Drahtwachstum startet bei Tempe-
raturen von etwa 320°C. Deutlich zu erkennen ist die Konusform der Nanodrähte
bei Temperaturen unterhalb von 380°C. Des Weiteren bildet sich bei allen Tempe-
raturen eine parasitäre InSb-Schicht, die mit steigenden Temperaturen deutlich
ausgeprägter ist.

Morphologie der LT-Nanodrähte

Im Temperaturbereich zwischen 320°C und 360°C kommt es sowohl zum LT-

Nanodrahtwachstum als auch zum Wachstum einer geschlossenen InSb-Schicht. Die

Nanodrähte zeigen in diesem Temperaturbereich eine ausgeprägte Konusform. Auch dies

kann erklärt werden, indem man in Betracht zieht, dass bei diesen Temperaturen das

TMIn noch nicht vollständig pyrolysiert ist. Dies hat zur Folge, dass das effektive V/III-

Verhältnis am In-Tropfen deutlich höher ist, als durch das Massenflussverhältnis vorge-

geben wird. Im LT-Wachstumsregime führt ein höheres V/III-Verhältnis zu einer stärker

ausgeprägten Konusform, da der Tropfen langsam an In verarmt und damit der Durch-

messer des Tropfens kontinuierlich reduziert wird. Der Einfluss des V/III-Verhältnisses
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auf die Morphologie der Drähte wird ausführlicher in Abschnitt 3.7.2 behandelt. Zusätz-

lich zum kleiner werdenden In-Tropfen kann es zur InSb-Abscheidung auf den Seitenfa-

cetten des Drahtes kommen, was ebenfalls zu einer stärker ausgeprägten Konizität führt.

Zwischen diesen beiden parallel stattfindenden Effekten kann an dieser Stelle nicht diffe-

renziert werden.

Bei Temperaturen ab 380°C kann die Konusform der Nanodrähte nicht mehr beobachtet

werden. Es bilden sich Seitenfacetten der {110}-Familie. Bei Temperaturen um 380°C ist

die thermisch induzierte Pyrolyse des TMIn nicht mehr durch die Temperatur beschränkt

und beträgt annähernd 100%. Des Weiteren ist zu beobachten, dass bei Temperaturen um

380°C auch der Durchmesser der Nanodrähte, im Vergleich zu den bei geringeren Tempe-

raturen gezüchteten Nanodrähten, deutlich zugenommen hat.

Parasitäres InSb-Schichtwachstum

Wie bereits erwähnt, kann bei allen diskutierten Temperaturen zusätzliches Schicht-

wachstum beobachtet werden. Dieses ist mit steigenden Temperaturen deutlich stärker

ausgeprägt. Bei einer Wachstumstemperatur von etwa 400°C ist die Wachstumsrate der

Schicht und der Nanodrähte, in erster Näherung, gleich groß, sodass die Nanodrähte kom-

plett von der zusätzlich wachsenden Schicht eingebettet werden. Diese qualitativen Beob-

achtungen sollen nun quantifiziert und detailliert diskutiert werden. Um die Wachstums-

raten sowohl von den InSb-Nanodrähten als auch der InSb-Schicht zu bestimmen, wur-

den die Nanodrahtlänge und die Schichtdicke mittels SEM gemessen und auf die verwen-

deten Wachstumszeiten normiert. Anschließend wurden die ermittelten Wachstumsraten

über der Temperatur aufgetragen, wie in Abbildung 3.22a graphisch dargestellt.

Abbildung 3.22: Wachstumsrate von InSb-Nanodrähten und parasitärer Schicht in Abhängigkeit
von der Wachstumstemperatur (links). Arrhenius-Auftragung der Daten, samt li-
nearem Fit für das Schichtwachstum (rechts).

Wie bereits auf den SEM-Aufnahmen zu erkennen war, kommt es zu keinerlei Wachs-

tum bei Temperaturen unterhalb von 320°C. Bei Temperaturen größer 320°C tritt sowohl

Schichtwachstum als auch Nanodrahtwachstum ein. Bei einer Wachstumstemperatur von

400°C wächst die Schicht in etwa genau so schnell wie die Nanodrähte, was dazu führt,
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dass diese komplett eingebettet werden. Es kann weiterhin davon ausgegangen werden,

dass die Schichtwachstumsrate bei noch höheren Temperaturen und gleichbleibend nied-

rigen V/III-Verhältnissen weiterhin exponentiell zunimmt und keinerlei Drahtwachstum

mehr zu beobachteten ist. An dieser Stelle ist die maximale Wachstumstemperatur durch

das Schichtwachstum limitiert.

Die besten Ergebnisse, in Hinblick auf das Wachstum von nicht eingebetteten Nanodräh-

ten, wurden bei Temperaturen von 340°C beziehungsweise 360°C beobachtet. Bei diesen

Wachstumstemperaturen beträgt das Verhältnis von Nanodraht- zu Schichtwachstum 3,6

beziehungsweise 2,9. Diese Ergebnisse sind jedoch noch nicht zufriedenstellend. Da die

Änderung der Temperatur allein keine weitere Verbesserung bezüglich einer Vermeidung

des zusätzlichen Schichtwachstums bringt, müssen die Einflüsse weiterer Parameter wie

etwa des V/III-Verhältnisses oder der Substratmaterialien diskutiert werden.

Kinetische Betrachtung des LT-Wachstums

Eine weiterführende kinetische Betrachtung des Schichtwachstums kann mithilfe der so-

genannten Arrhenius-Auftragung erfolgen. Dabei wird der Logarithmus der Wachstums-

rate über der inversen Temperatur aufgetragen. Dies ist in Abbildung 3.22b sowohl für

das Schichtwachstums als auch für das Nanodrahtwachstum dargestellt. Für das Schicht-

wachstum ergibt sich in dieser Auftragung eine lineare Abhängigkeit. Aus der Steigung der

Geraden kann die Aktivierungsenergie unter Annahme eines thermisch-aktivierten Pro-

zess erster Ordnung bestimmt werden. Kinetische Prozesse erster Ordnung zeichnen sich

dadurch aus, dass die Reaktionsgeschwindigkeit durch genau einen thermisch-aktivierten

Prozess limitiert wird. Für den Fall des InSb-Schichtwachstums wurde eine Aktivierungs-

energie EA= 0,69 eV bestimmt.

Es wird davon ausgegangen, dass der geschwindigkeitsbestimmende Schritt in diesem

Prozess die thermische Zersetzung von TMIn auf der InSb-Substratoberfläche ist. Da kei-

ne Literaturdaten über die heterogene Pyrolyse von TMIn auf InSb(111)Sb vorliegen, kön-

nen die ermittelten Werte nur mit der TMIn-Zersetzung auf InP-Substraten verglichen

werden. Für dieser wurde eine Aktivierungsenergie von 0,94 eV gefunden [Per07]. Diese

beiden Werte stimmen hinreichend gut überein, so dass im Folgenden davon ausgegan-

gen wird, dass die Zersetzung von TMIn auf der Substratoberfläche das Wachstum der

InSb-Schicht limitiert.

Für das Nanodrahtwachstum kann eine solche Aktivierungsenergie nicht bestimmt wer-

den, da das Nanodrahtwachstum anscheinend nicht nur von einem einzigen Schritt ther-

misch limitiert wird, sondern von einer Vielzahl (vergleiche hierzu Abschnitt 3.1), da sich

bei der Arrhenius-Auftragung der Nanodrahtwachstumsgeschwindigkeit keine Gerade er-

gibt, sondern eine Abhängigkeit höherer Ordnung.

Abschließende Bemerkungen: Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass sich

bei Temperaturen zwischen 300°C und 400°C neben den Nanodrähten auch immer
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eine parasitäre InSb-Schicht bildet. Das beste Verhältnis zugunsten der Nanodrähte

kann zwischen 340°C und 360°C erzielt werden. Jedoch kommt es bei diesen niedrigen

Temperaturen zu einer ausgeprägten Konusform der Drähte, die erst bei Temperaturen

oberhalb von 380°C nicht mehr zu beobachten ist. Für das InSb-Schichtwachstum wurde

eine Aktivierungsenergie von 0,69 eV bestimmt. Durch den Vergleich mit Literaturdaten

wurde dieser Wert der heterogenen Zersetzung von TMIn auf InSb(111)Sb zugeordnet.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: fTMIn = 0,1 sccm, fTESb = 1,5 sccm, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: TGrowth = 410°C bis 465°C

Auch im HT-Wachstumsregime wurde die Wachstumsrate der InSb-Nanodrähte in Ab-

hängigkeit von der Wachstumstemperatur untersucht. Zu diesem Zweck wurden Nan-

odrähte auf InSb(111)Sb mit den im Kasten angegebenen Parametern und unter Verwen-

dung von Au-Partikeln aus einer kolloidalen Lösung, abgeschieden. Die Wachstumsrate

der Nanodrähte wurde ermittelt, indem die gemessene Nanodrahtlänge auf die Wachs-

tumszeit normiert wurde. Die Auftragung der Wachstumsrate über der Wachstumstempe-

ratur ist in Abbildung 3.23a gezeigt. Das HT-Wachstum tritt erst bei Temperaturen ober-

halb von etwa 410°C auf. Mit steigender Temperatur nimmt die Wachstumsrate innerhalb

der Standardabweichung leicht zu, bis ein Maximum bei ca. 440°C erreicht wird. Danach

nimmt die Wachstumsrate mit steigender Temperatur wieder ab. Versuche oberhalb von

465°C wurden nicht durchgeführt, da erste Degradationserscheinungen am Substrat auf-

traten. Die Abnahme der Wachstumsrate kann mit der Desorption der Vorläufer von der

Substratoberfläche erklärt werden. Wie in Abschnitt 3.1 erläutert, wird dieser Teilprozess

mit steigender Temperatur immer wahrscheinlicher.

Abbildung 3.23: Die Wachstumsrate von InSb-Nanodrähten auf InSb(1̄1̄1̄)Sb in Abhängigkeit von
der Wachstumstemperatur im HT-Wachstumsregime. Ebenfalls gezeigt, zwei ty-
pische SEM-Aufnahmen von Proben, die bei 411°C beziehungsweise 450°C herge-
stellt wurden.
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Morphologie der HT-Nanodrähte

Abbildung zeigt 3.23 SEM-Aufnahmen von InSb-Nanodrähten, die bei 411°C beziehungs-

weise 450°C gezüchtet wurden. Auf diesen Aufnahmen ist zu erkennen, dass die Tem-

peratur nicht nur Einfluss auf die Wachstumsrate hat, sondern sich mit Änderung der

Wachstumstemperatur auch die Morphologie der Drähte ändert. Prinzipiell haben die

hier untersuchten InSb-Nanodrähte {1-10}-Seitenfacetten. Diese Art der Seitenfacetten

wurde beim Wachstum von AIIISb-Nanodrähten auch von anderen Gruppen beobach-

tet [Jep08b, Erc09]. Dies ist ein sehr interessantes Phänomen, da in der Literatur, beim

Wachstum von AIIIBV-Nanodrähten, meist von {-1-12}-Seitenfacetten berichtet wurde

[Dic10a, Lug10].

Abbildung 3.24: Stereographische Projektion eines (111) orientierten kubischen Kristalls. Ebenfalls
gezeigt ist eine schematische Abbildung des Nanodrahtquerschnitts und eine ent-
sprechende SEM-Aufnahme eines Nanodrahtes.

Wie in Abschnitt 3.8 gezeigt wird, ist der Durchmesser des AuIn2-Partikels über den ge-

samten Wachstumsprozess nahezu konstant1. Kommt es zur Durchmesserzunahme des

Nanodrahtes durch radiales Wachstum (vergleiche Abschnitt 3.8), bilden sich niedrig in-

dizierte Flächen aus, um den nun größeren Nanodrahtradius, an den Radius des Initiator-

partikels anzupassen. Bei diesen Flächen handelt es sich um {100}-, {110}- und teilweise

auch kleine {111}A-Flächen, siehe Abbildung 3.24. All dies sind Flächen, die auch bei idio-

morphen Wachstum von anderen AIIIBV-Verbindungen beobachtet werden [Mol96]. Da

das radiale Wachstum bei niedrigen Temperaturen um 411°C stärker ausgeprägt zu sein

scheint, kommt es hier im Extremfall zum Wachstum der pyramidenartigen Strukturen.

Eine quantitative Auswertung in Form von Histogrammen der Durchmesserverteilung bei

411°C beziehungsweise 450°C ist in Abbildung 3.25 gezeigt. So werden bei 411°C sowohl

Nanodrähte als auch pyramidenartige Strukturen mit Durchmessern zwischen 25 nm und

215 nm beobachtet. Das Substrat ist in [110] orientiert, sodass die Durchmesser der un-

symmetrischen Strukturen in dieser Blickrichtung gemessen wurden. Bei 450°C hingegen

werden ausschließlich Nanodrähte beobachtet, die Durchmesser von 65 nm bis 145 nm

aufweisen.

1Im Gegensatz zum LT-Wachstum, bei dem sich der Durchmesser des flüssigen In:Au-Legierungstropfens
an den zunehmenden Nanodrahtdurchmesser durch Volumenzunahme anpassen kann.
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Abbildung 3.25: Histogramme der Durchmesserverteilung für Nanodrähte die bei 411°C (links) be-
ziehungsweise bei 450°C (rechts) gezüchtet wurden. Deutlich zu erkennen ist die
schärfere Duchmesserverteilung bei hohen Temperaturen.

Parasitäres Schichtwachstum im HT-Wachstumsregime

Im ersten Teil dieses Abschnittes wurde gezeigt, dass das parasitäre Schichtwachstum im

LT-Wachstumsregime mit steigender Wachstumstemperatur zunimmt. Bei einer Wachs-

tumstemperatur von 400°C beträgt die Schichtwachstumsrate auf InSb(111)Sb etwa 32 nm

pro Minute. Obwohl die Wachstumstemperaturen im HT-Wachstumsregime sogar noch

höher gewählt wurden (oberhalb von 410°C), wurde kein parasitäres Schichtwachstum

beobachtet. Um dieses Phänomen zu erklären, muss in Betracht gezogen werden, dass

im HT-Regime die V/III-Verhältnisse wesentlich höher (größer als V/III = 10) gewählt wer-

den. Somit zeigt sich, dass das V/III-Verhältnis einen signifikanten Einfluss sowohl auf das

Wachstum von InSb-Nanodrähten als auch auf das Schichtwachstum hat.

Abschließende Bemerkungen: Im HT-Wachstumsregime kann mit höheren Tempera-

turen ein homogeneres Nanodrahtwachstum realisiert werden. Oberhalb von 440°C

ist die Wachstumsrate der Drähte wahrscheinlich durch die verstärkte Desorption der

Gruppe-III-Vorläufer von der Substratoberfläche limitiert (vergleiche auch 3.9). Parasi-

täres Schichtwachstum wurde bei keiner Wachstumstemperatur - obwohl diese oberhalb

von 400°C lagen - beobachtet. Das Massenflussverhältnis der Vorläufermaterialien scheint

an dieser Stelle signifikanten Einfluss auf das Wachstum zu haben. Eben diese Einflüsse

des V/III-Verhältnisses werden im nun folgenden Abschnitt 3.7.2 diskutiert.

3.7.2 Einfluss des V/III-Verhältnisses

Bereits im vorangehenden Abschnitt deutete sich an, dass die Massenflussverhältnisse

der Vorläufermaterialien das Nanodrahtwachstum signifikant beeinflussen. In diesem

Abschnitt sollen die Effekte des V/III-Verhältnisses auf das InSb-Nanodrahtwachstum

ausführlicher diskutiert werden.
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LT-Wachstumsregime (In-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 360°C, fTMIn = 0,175 sccm, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: V/III = 1,5 bis V/III = 3

Abbildung 3.26 zeigt SEM-Aufnahmen von InSb-Nanodrähten, die bei unterschiedlichen

V/III-Verhältnissen im LT-Wachstumsregime gezüchtet wurden. Der TESb-Fluss wurde

bei konstantem fTMIn so variiert, dass sich V/III-Verhältnisse zwischen 1,5 und 3 einstell-

ten. Bei V/III-Verhältnissen größer als 5 wurde in diesem Regime kein Nanodrahtwachs-

tum beobachtet.

Abbildung 3.26: Einfluss des V/III-Verhältnisses auf das Drahtwachstum und das Schichtwachs-
tum. Bei höheren V/III-Verhältnissen sind die In-Tropfen auf den Drähten teil-
weise nicht mehr zu erkennen.

Aus den SEM-Aufnahmen wird ersichtlich, dass es bei der gewählten Wachstumstempe-

ratur von 360°C bei allen gewählten Massenflussverhältnissen zu einer konischen Verfor-

mung der Nanodrähte kommt und eine parasitäre InSb-Schicht abgeschieden wird. Der

Grad der Verformung nimmt mit größer werdendem fTESb zu. Sb-reiche Bedingungen am

flüssigen In:Au-Tropfen, die aus dem geringeren In-Angebot resultieren können2, führen

zu einem kontinuierlich kleiner werdenden Tropfen und somit auch zu einer kontinuierli-

chen Verringerung des Nanodrahtdurchmessers. So kann die spitz zulaufende Zipfelform

erklärt werden. Es wurde beobachtet, dass dieser Effekt im Extremfall zum Abbruch des

Wachstumsprozesses führen kann.

Weiterhin ist ersichtlich, dass das parasitäre Schichtwachstum mit höheren V/III-

Verhältnissen zunimmt. Untersuchungen zum reinen InSb-Schichtwachstum haben ge-

zeigt, dass dieses bei Massenflussverhältnissen um 3 maximale Wachstumsraten auftre-

ten. Da das Schichtwachstum nicht nur auf der Substratoberfläche, sondern auch auf den

Seitenfacetten der Nanodrähte stattfindet, kommt es so zu einer noch stärkeren Konus-

form der Drähte bei hohen V/III-Verhältnissen. Zwischen den parallel stattfindenden Pro-

zessen zu differenzieren, ist an dieser Stelle nicht möglich.

Bei sehr In-reichen Bedingungen, also sehr niedrigen Massenflussverhältnissen, oder Ver-

hältnissen kleiner als 1 konnte kein Nanodrahtwachstum beobachtet werden. In diesen

2Aufgrund der Kristallisation einer parasitären InSb-Schicht könnte die Diffusion von In zum Tropfen be-
einträchtigt und/oder limitiert werden.
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Fällen wurden ausschließlich große Indiumtropfen (Durchmesser von einigen 10 Mikro-

metern) auf der Substratoberfläche beobachtet.

Abschließende Bemerkungen: Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass

im LT-Wachstumsregime mit niedrigeren V/III-Verhältnissen sowohl das parasitäre

Schichtwachstum als auch die konische Verformung abnehmen. Die Begrenzung stellt

dabei V/III = 1,5 dar. Bei noch In-reicheren Bedingungen ist kein Nanodrahtwachstum

mehr zu beobachten. Bei Sb-reicheren Bedingungen wird der In-Tropfen kontinuierlich

konsumiert, bis es zum Abbruch des Wachstumsprozesses kommt (nur bei Temperaturen

unterhalb von 380°C beobachtet). Bei V/III größer als 5 wurde kein Nanodrahtwachstum

beobachtet.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 435°C, fTMIn = 0,07 sccm, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: V/III = 1,5 bis V/III = 20

Im nun folgenden Teil soll der Einfluss des V/III-Verhältnisses auf das Nanodraht-

wachstum im HT-Wachstumsregime diskutiert werden. Gezeigt in Abbildung 3.27 ist

die Nanodrahtwachstumsrate und die Schichtwachstumsrate in Abhängigkeit vom V/III-

Verhältnis unter den oben genannten Bedingungen. Auch gezeigt sind typische SEM-

Aufnamen von Proben, die bei V/III-Verhältnissen von 10 beziehungsweise 18 gezüchtet

wurden.

Abbildung 3.27: Gezeigt ist die Nanodrahtwachstumsrate und die Schichtwachstumsrate in Ab-
hängigkeit vom V/III-Verhältnis auf InSb(1̄1̄1̄)Sb und SEM-Aufnamen von Proben,
die bei V/III-Verhältnissen von 10 beziehungsweise 18 gezüchtet wurden.

Das parasitäre Schichtwachstum bei hohen Temperaturen hängt signifikant vom verwen-

deten V/III-Verhältnis ab. Es fällt auf, dass das Schichtwachstum kontinuierlich mit an-

steigendem V/III-Verhältnissen abnimmt. Ab einem V/III = 10 ist das Schichtwachstum

komplett unterdrückt. Um diesen Effekt genauer zu untersuchen, wurden auch Expe-

rimente zum reinen Schichtwachstum durchgeführt, indem auf den Initiator verzich-

tet wurde. Diese Untersuchungen zeigten, dass das reine Schichtwachstum bei einem
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V/III von etwa 3 maximal wird. Analog zu den Beobachtungen beim Nanodrahtwachs-

tum, nahm die Schichtwachstumsrate mit steigenden V/III-Verhältnissen kontinuierlich

ab. Die beobachteten Wachstumsraten der InSb-Schicht wurden vom zusätzlichen Nan-

odrahtwachstum also kaum beeinflusst.

Betrachtet man hingegen das reine Nanodrahtwachstum, beobachtet man eine kontinu-

ierliche Zunahme der Wachstumsrate zwischen V/III = 6 und V/III = 10. Erst wenn das

Schichtwachstum komplett unterdrückt ist, wird die Nanodrahtwachstumsrate maximal.

Ein weiteres Anheben des V/III ändert an dieser Stelle kaum noch etwas an der Wachs-

tumsrate. Im Gegensatz zum LT-Nanodrahtwachstum ist bei allen verwendeten V/III-

Verhältnissen keine konische Verformung der Drähte zu beobachten.

Diese Interaktion zwischen Schicht- und Nanodrahtwachstum kann nun wie folgt inter-

pretiert werden: Das hohe V/III-Verhältnis und die damit einhergehende, hohe Konzen-

tration an Sb unterdrückt beziehungsweise verhindert das planare InSb-Wachstum auf

der Substratoberfläche. Dadurch steht mehr Material für das Drahtwachstum zur Ver-

fügung und in Konsequenz steigt die Nanodrahtwachstumsrate. Die Abhängigkeit der

Schicht- und Nanodrahtwachstumsraten vom V/III-Verhältnis werden in Abschnitt 3.9,

mithilfe eines theoretischen Modells, detailliert analysiert werden.

Oberflächenrekonstruktion des Substrates

Die beobachtete Abnahme des Schichtwachstums mit höherem V/III-Verhältnis ist al-

ler Wahrscheinlichkeit nach auf eine durch die hohe Sb-Konzentration hervorgerufene

Sb-Terminierung der Oberfläche zurückzuführen. Eine Gruppe-V-basierte Oberflächen-

rekonstruktion ist für eine Vielzahl von III-V-Substraten beschrieben worden (vergl. Ab-

schnitt 3.2). Die vorhandene Literatur über die Oberflächenrekonstruktion von InSb-

Substraten beschreibt eine stabile Sb-terminierte Oberfläche unter Sb-reichen Bedingun-

gen [Nor81, Mis98].

In der Literatur ist eine starke Abnahme der GaSb-Schichtwachstumsrate mit steigendem

Sb-Partialdruck beschrieben worden [Foo97, Foo98]. Diese Beobachtung wird damit be-

gründet, dass die Wahrscheinlichkeit der Adsorption und damit auch der Pyrolyse von den

Gruppe-III-Vorläufern signifikant reduziert wird. Wie in Abschnitt 3.1 beschrieben, ist für

die thermische Zersetzung der Gruppe-III-Vorläufer die Adsorption auf der Substratober-

fläche eine grundlegende Voraussetzung. Ein weiterer Effekt ist die bevorzugte Desorption

von TMIn aufgrund der verringerten Anzahl an freien Oberflächenpositionen.

Abbildung 3.28 zeigt schematisch die 2×2 Oberflächenrekonstruktion eines InSb(111)Sb-

Substrates unter Sb-reichen Bedingungen. Bei dieser Art von Rekonstruktion werden die

freien Bindungen der relaxierten Oberfläche durch Sb-Trimere abgesättigt. Diese Trime-

re sind sehr stabil und bilden sich sehr leicht auf der schon Sb-terminierten (111)Sb-

Oberfläche.

Die Abnahme der Schichtwachstumsrate mit steigendem V/III-Verhältnis ist ein gutes In-

diz für einen solchen Mechanismus. Es ist davon auszugehen, dass es auf der Oberfläche
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3.7 Verringerung des parasitären Wachstums

Abbildung 3.28: Die Sb-basierte 2×2 Oberflächenrekonstruktion eines InSb(1̄1̄1̄)Sb-Substrates.
Dargestellt ist sowohl die Seitenansicht (links) als auch die Draufsicht (rechts) auf
solch eine rekonstruierte (111)-Oberfläche. Abbildung nach [Mis98].

zu einer Verringerung der TMIn-Zersetzung kommt und somit die In-Konzentration auf

der Oberfläche abnimmt. Hierdurch würde auch die Wahrscheinlichkeit der planaren Nu-

kleation kleiner werden, was die Diffusionslänge der In-Vorläufer vergrößern würde (vgl.

Gleichungen 3.3 und 3.4). Es stände somit mehr In für das Nanodrahtwachstum zur Verfü-

gung, was zu der höheren axialen Wachstumsrate der InSb-Nanodrähte führt, sobald das

planare Wachstum komplett unterdrückt ist.

Da die stabile Rekonstruktion der Oberfläche stark von der Art des Substrates abhängt,

wird in den nächsten beiden Paragraphen der Einfluss des V/III-Verhältnisses auf das

Wachstum von InSb-Nanodrähten auf InSb(111)In und InAs(111)As diskutiert.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 428°C, fTMIn = 0,07 sccm, InSb(111)In

Variierte Parameter: V/III = 2 bis V/III = 18

Untersucht wurde deshalb der Einfluss des V/III-Verhältnisses auf das Drahtwachstum

und das Schichtwachstum auf InSb(111)In. Gezeigt in Abbildung 3.29 ist die Nanodraht-

wachstumsrate und die Schichtwachstumsrate in Abhängigkeit vom V/III-Verhältnis so-

wie SEM-Aufnamen von Proben, die bei V/III-Verhältnissen von 6 beziehungsweise 15

gezüchtet wurden. Die Prozentzahlen geben den Grad der Oberflächenbedeckung durch

parasitäres Schichtwachstum an. Es kommt noch zum parasitären Wachstum von InSb,

selbst bei hohen V/III-Verhältnissen, jedoch bildet sich keine geschlossene InSb-Schicht.

Insgesamt ist das parasitäre Schichtwachstum auf InSb(111)In deutlich stärker ausgeprägt

als auf InSb(111)Sb. Auch ist das V/III-Verhältnis, ab dem das Nanodrahtwachstum nicht

mehr vom Schichtwachstum beeinflusst wird, deutlich höher, der Wert liegt in diesem

Fall bei etwa 15. Es ist somit ein deutlich höherer TESb-Fluss und damit auch höherer

Sb-Partialdruck in der Gasphase notwendig, um auf einem In-terminierten InSb-Substrat

eine stabile Sb-Rekonstruktion zu erzeugen, in Übereinstimmung mit theoretischen

Berechnungen [Nor81].
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3 Wachstumsuntersuchungen

Abbildung 3.29: Nanodrahtwachstumsrate und die Schichtwachstumsrate in Abhängigkeit vom
V/III-Verhältnis auf InSb(111)In, sowie SEM-Aufnamen von Proben, die bei V/III-
Verhältnissen von 6 beziehungsweise 15 gezüchtet wurden. Die Prozentzahlen ge-
ben den Grad der Oberflächenbedeckung durch parasitäres Wachstum an.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 428°C, fTMIn = 0,07 sccm, InAs(111)As

Variierte Parameter: V/III = 1,5 bis V/III = 18

Es stellt sich nun die Frage, ob mithilfe von Sb auch As-basierte Substrate wie zum Beispiel

InAs(111)As passiviert werden können. In Abbildung 3.30 ist die Nanodrahtwachstums-

rate und die Schichtwachstumsrate in Abhängigkeit vom V/III-Verhältnis gezeigt. Eben-

falls dargestellt sind SEM-Aufnamen von Proben, die bei V/III-Verhältnissen von 12 be-

ziehungsweise 18 auf InAs(111)As gezüchtet wurden. Wieder geben die Prozentzahlen den

Grad der Oberflächenbedeckung durch parasitäres Wachstum an.

Abbildung 3.30: Nanodrahtwachstumsrate und die Schichtwachstumsrate in Abhängigkeit vom
V/III-Verhältnis für das Wachstum auf InAs(1̄1̄1̄)As sowie SEM-Aufnamen von Pro-
ben, die bei V/III-Verhältnissen von 12 beziehungsweise 18 gezüchtet wurden.
Die Prozentzahlen geben den Grad der Oberflächenbedeckung durch parasitäres
Wachstum an.

Auch auf InAs ist das Verhalten von Nanodraht- und Schichtwachstum ganz ähnlich zu

dem Verhalten auf den InSb-Substraten. Ab einem V/III-Verhältnis von etwa 12 ist kaum

noch ein Einfluss des V/III-Verhältnisses auf das Nanodrahtwachstum zu beobachten.
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3.7 Verringerung des parasitären Wachstums

Das Schichtwachstum ist also so weit unterdrückt, dass kein Einfluss auf das Nanodraht-

wachstum mehr zu beobachten ist. Die entsprechende Schlussfolgerung ist, dass anschei-

nend auch auf InAs-Substraten eine stabile Sb-Terminierung möglich ist.

3.7.3 Einfluss des Substrates

Wie bereits gezeigt wurde, hat neben der Wachstumstemperatur auch das verwendete

Substrat einen erheblichen Einfluss auf das Nanodraht- und Schichtwachstum. Um

diesen Effekt genauer zu untersuchen, wurden zunächst im LT-Wachstumsregime

InSb-Nanodrähte auf InAs(111)As abgeschieden. Die Ergebnisse zum LT-Wachstum auf

InSb(111)Sb wurden bereits in Abschnitt 3.7.1 diskutiert.

LT-Wachstumsregime (In-unterstützt)

Konstante Parameter: fTMIn = 0,175 sccm, fTESb = 0,35 sccm, InAs(111)As

Variierte Parameter: TGrowth = 300 bis 400°C

Abbildung 3.31a zeigt die Wachstumsrate von InSb-Nanodrähten und parasitärer InSb-

Schicht in Abhängigkeit von der Wachstumstemperatur auf InAs(111)As. Weiterhin zeigt

Abbildung 3.31b und c SEM-Aufnahmen von Nanodrähten, die bei 340°C beziehungswei-

se 400°C gezüchtet wurden.

Abbildung 3.31: Wachstumsrate von InSb-Nanodrähten und parasitärer Schicht in Abhängigkeit
von der Wachstumstemperatur auf InAs(1̄1̄1̄)As und SEM-Aufnahmen von Nan-
odrähten bei 340°C und 400°C.

Zunächst wurde festgestellt, dass sich die Wachstumsrate der Nanodrähte nicht signifi-

kant von der Wachstumsrate auf InSb(111)Sb unterscheidet. (Vergleiche hierzu Abschnitt

3.7.1.) Jedoch unterscheidet sich die Wachstumsrate der InSb-Schicht deutlich von dem

Wachstum auf InSb(111)Sb. So beträgt auf InAs-Substraten das Verhältnis von Nanodraht-

zu Schichtwachstum bei 360°C etwa 17. Im Vergleich dazu ist das Verhältnis auf InSb-

Substraten bei 360°C nur etwa 3 (vergleiche Abschnitt 3.7.1). Selbst bei 400°C ist es so-

mit möglich, auf InAs-Drähte zu züchten, die teilweise nicht von der parasitären Schicht

eingebettet sind.
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3 Wachstumsuntersuchungen

Es fällt auf, dass sich auf InAs bei Temperaturen unterhalb von 360°C keine parasitäre

Schicht bildet. Es ist somit möglich im LT-Wachstumsregime bei 320°C und bei 340°C

gänzlich freistehende InSb-Nanodrähte direkt auf einem halbleitenden Substrat zu syn-

thetisieren.

Wie bereits in Abschnitt 3.7.1 für das Wachstum auf InSb, wurde die Aktivierungsener-

gie für das InSb-Schichtwachstum auf InAs über eine Arrhenius-Auftragung bestimmt.

Es wurde eine Aktivierungsenergie von 0,71 eV ermittelt. Dieser Wert weicht innerhalb

der Fehlergrenzen nur minimal von der Aktivierungsenergie des Schichtwachstums auf

InSb(111)Sb ab, für welches eine Aktivierungsenergie von 0,69 eV bestimmt wurde.

Es erscheint zunächst ungewöhnlich, dass sich die Aktivierungsenergien auf InSb und In-

As kaum unterscheiden, aber dennoch unterschiedliche Wachstumsraten bei identischen

Substrattemperaturen beobachtet wurden. Denn in dem Moment, in dem sich die ersten

Lagen InSb auf den InAs-Substraten gebildet haben, sollte es für die nächste Lage keinen

Unterschied mehr zwischen der gewachsenen Schicht und einem InSb-Substrat geben.

Auch weil die Verspannung der InSb-Schicht - die auch einen Einfluss auf das Schicht-

wachstum haben könnte - mit zunehmender Schichtdicke, schnell abnehmen würde. Die-

se Annahmen werden prinzipiell durch die fast identischen Aktivierungsenergien bestä-

tigt.

Man kann sich jedoch vorstellen, dass das Substrat keinen direkten Einfluss auf die

spätere Wachstumsrate hat, sondern lediglich auf die Nukleation der Schicht, was zu

einer Verzögerung des Schichtwachstums auf InAs führen würde. Deshalb wird die Zeit-

abhängigkeit des InSb-Wachstums in Abschnitt 3.8 noch ausführlich diskutiert werden.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 411°C, fTMIn = 0,07 sccm, fTESb = 0,84 sccm,

Variierte Parameter: InSb-Substrat Orientierung

Auch im HT-Bereich wurde der Einfluss des Substrates auf das Wachstum von InSb-

Nanodrähten untersucht. Zunächst soll das homoepitaktische Wachstum auf verschieden

orientierten InSb-Substraten diskutiert werden. Es wurden die folgenden drei Orientie-

rungen verwendet: (100), (111)In, (111)Sb. Zusätzlich wurde der Einfluss von Poly-L-Lysin3

auf die Wachstumsrichtung der Nanodrähte untersucht.

Abbildung 3.32a-d zeigt SEM-Aufnahmen von InSb-Nanodrähten und partiellem, parasi-

tärem InSb-Wachstum auf verschieden orientierten InSb-Substraten. Durch genaue (azi-

muthale) Positionierung der Substrate im SEM mithilfe des Waferflats und zusätzlich auf-

genommene SEM-Bildern in der Seitenansicht konnten die Wachstumsrichtungen der

Nanodrähte bestimmt werden.

Es ist hinlänglich bekannt, dass AIIIBV-Nanodrähte vorzugsweise in die {111}B-Richtungen

wachsen [Ohl01, Dic05], was auch auf den (100)-Substraten beobachtet werden konnte

3Wird als Haftvermittler bei der Verwendung von kolloidalem Gold genutzt.
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3.7 Verringerung des parasitären Wachstums

Abbildung 3.32: Wachstum auf InSb-Substraten mit verschiedenen Oberflächenorientierungen.
Bei dem Wachstum auf InSb(111)In wurde zusätzlich zwischen den Fällen unter-
schieden, bei denen Poly-L-Lysin verwendet wurde (c) beziehungsweise nicht ver-
wendet wurde (d).

(siehe Abbildung 3.32a), obwohl neben den zwei [111]Sb-Richtungen auch zwei [111]In-

Richtungen zur Verfügung stehen, entlang derer das Nanodrahtwachstum hätte stattfin-

den können. Das asymmetrische Wachstum der Nanodrähte kann auf deren Neigung zum

Substrat von ca. 54° zurückgeführt werden, und der daraus resultierenden inhomoge-

nen Diffusion der In-Teilchen zum Initiatorpartikel. Zusätzlich kann davon ausgegangen

werden, dass ein Abschattungseffekt durch die geneigte Wachstumsrichtung das radiale

Wachstum auf den Seitenfacetten beeinflusst.

Wie bereits erwähnt, wachsen AIIIBV-Nanodrähte bevorzugt entlang einer der {111}B-

Richtungen. So ist bei der Verwendung von (111)Sb-orientierten InSb-Substraten aus-

schließlich das Wachstum von senkrecht zum Substrat orientierten InSb-Nanodrähten zu

beobachten. Eine typische SEM-Aufnahme ist in Abbildung 3.32b gezeigt. Mit Ausnahme

einiger pyramidenartiger Strukturen (zurückzuführen auf die niedrige Wachstumstempe-

ratur, siehe Abschnitt 3.7.1) sind alle Drähte, wie erwartet, senkrecht zum Substrat orien-

tiert.

Als dritte Orientierung wurden (111)In-Substrate für das Nanodrahtwachstum verwendet.

Auf einer (111)In-Substratoberfläche sind drei [111]Sb-Richtungen verfügbar, entlang de-

rer das Nanodrahtwachstum stattfinden kann. Abbildung 3.32c zeigt InSb-Nanodrähte,

die unter Verwendung der oben genannten Parameter auf InSb(111)In-Substraten ge-

züchtet wurden. Interessanterweise wuchsen die Drähte nicht entlang einer der [111]Sb-

Richtungen sondern senkrecht zum Substrat, entlang der [111]In-Richtung. Des Weiteren

konnte beobachtet werden, dass es neben dem Nanodrahtwachstum auch zum Wachs-

tum von parasitären InSb-Inseln gekommen ist. Diese Inseln bilden jedoch keine ge-

schlossene InSb-Schicht.

Das Wachstum entlang der [111]In-Richtung ist für AIIIBV-Verbindungen ist sehr un-

gewöhnlich. Eine mögliche Erklärung ist, dass das Poly-L-Lysin die Wechselwirkung

zwischen den Au-Partikeln und dem Substrat beeinflusst und somit das Wachstum

in [111]In-Richtung initiiert. In einem weiterführenden Versuch auf InSb(111)In, bei

dem kein Poly-L-Lysin für die Probenpräparation verwendet wurde, ausschließlich das

Wachstum entlang der drei [111]Sb-Richtungen beobachtet. Eine SEM-Aufnahme ist in
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3 Wachstumsuntersuchungen

Abbildung 3.32d gezeigt. Ähnliche Beobachtungen beim Wachstum auf (111)A-Substraten

wurden 2006 auch von Wacaser et al. gemacht [Wac06]. Die Autoren berichteten, dass

unter Verwendung von Poly-L-Lysin GaAs-Nanodrähte auch in [111]A-Richtung wachsen

können, wobei eine Quote von ca. 74% beobachtet wurde.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 411°C, fTMIn = 0,07 sccm, fTESb = 0,84 sccm

Variierte Parameter: Substrat

Des Weiteren wurde das heteroepitaktische Wachstum auf InAs-, GaSb- und GaAs-

Substraten untersucht. Es wurden ausschließlich Substrate mit (111)B-Orientierung ver-

wendet. Die Gitterfehlpassung zwischen InSb und den verwendeten Substraten beträgt

7,9% (InAs), 12,5% (GaSb) und 17,8% (GaAs).

Abbildung 3.33a-c zeigt SEM-Aufnahmen der jeweiligen Versuche. An dieser Stelle kann

festgehalten werden, dass das Wachstum auf InAs, im Gegensatz zum Wachstum auf

GaBV-Substraten, gute Ergebnisse liefert. Ein weiterer Grund sich auf In-basierte Substra-

te zu beschränken, ist die Tatsache, dass verhindert werden soll, dass sich Ga aus dem

Substrat im Initiatorpartikel löst und so in den Nanodraht eingebaut wird. Dies könnte

die strukturellen und elektrischen Eigenschaften der Nanodrähte erheblich verändern.

Abbildung 3.33: Heteroepitaktisches Wachstum auf InAs, GaSb und GaAs jeweils in der (1̄1̄1̄)B-
Orientierung.

3.8 Zeitabhängigkeit des InSb-Nanodrahtwachstums

In den vorangegangenen Abschnitten wurden bereits der Einfluss der Wachstumstem-

peratur und des V/III-Verhältnisses auf das Wachstum der parasitären InSb-Schicht

diskutiert, wie das Schichtwachstum minimiert beziehungsweise gänzlich unterdrückt

werden kann. So ist es möglich, auch im LT-Regime, auf InAs(111)As freistehende

InSb-Nanodrähte zu züchten. In diesem Abschnitt sollen nun Untersuchungen zur

Zeitabhängigkeit des axialen, des radialen und des Schichtwachstums erörtert werden.

Wie bisher üblich, wird mit dem LT-Nanodrahtwachstum begonnen.
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3.8 Zeitabhängigkeit des InSb-Nanodrahtwachstums

LT-Wachstumsregime (In-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 380°C, fTMIn = 0,2 sccm, V/III = 2, InSb(111)Sb

Konstante Parameter: TGrowth = 340°C, fTMIn = 0,2 sccm, V/III = 2, InAs(111)As

Variierte Parameter: t = 2 min bis t = 60 min

Die Zeitabhängigkeit des LT-Drahtwachstums wurde auf InSb(111)Sb und auf InAs(111)As

für Zeiten zwischen 2 und 60 min untersucht. In Abbildung 3.34 ist die Länge der Nan-

odrähte, deren Durchmesser und die Dicke der parasitären InSb-Schicht über der Wachs-

tumszeit aufgetragen.

Abbildung 3.34: Zeitabhängigkeit des InSb-Nanodrahtwachstums auf InSb(1̄1̄1̄)Sb und InAs(1̄1̄1̄)As

für Zeiträume zwischen 2 und 60 min. Gezeigt ist die Länge der Nanodrähte, deren
Durchmesser und die Dicke der parasitären InSb-Schicht.

Es fällt auf, dass die Wachstumsraten über den gesamten Zeitraum konstant zu sein schei-

nen. Dies gilt für das axiale und radiale Wachstum sowie das InSb-Schichtwachstum.

Es wird deutlich, dass aufgrund des radialen Wachstums der Drähte, es im LT-

Wachstumsregime nicht möglich ist, Nanodrähte mit sehr hohen Aspektverhältnissen

herzustellen. Das Verhältnis aus axialem und radialem Wachstum beträgt bei einer Wachs-

tumstemperatur von 380°C nach 40 min etwa 4. Dies ist höchstwahrscheinlich auf das

niedrige V/III-Verhältnis zurückzuführen, welches das Schichtwachstum sowohl auf dem

Substrat als auch auf den Seitenfacetten der Nanodrähte begünstigt. (Vergleiche hierzu

auch Abschnitt 3.7.2.) Eine weitere interessante Beobachtung ist die Tatsache, dass sich

aufgrund der In-reichen Bedingungen, der flüssige In:Au-Tropfen dem sich verändernden

Durchmesser flexible anpassen kann und somit sein Volumen kontinuierlich vergrößert.

Extrapoliert man die experimentellen Daten linear auf den Prozessbeginn (t = 0 min), er-

gibt sich sowohl für die Schicht als auch für die Nanodrahtlänge, annähernd der Wert 0.

Für den Nanodrahtdurchmesser ergibt sich jedoch ein Wert von 42±4 nm. Initiiert wurde

das Wachstum in diesen Versuchen von Au-Partikeln mit einem Durchmesser von etwa

40 nm. Geht man davon aus, dass das Au während des Heizens auf Wachstumstempera-

tur mit dem InSb-Substrat reagiert und nicht mehr in Form einer Kugel, sondern in Form

einer Halbkugel vorliegt, ergibt sich ein In-Gehalt von etwa 32 at% In innerhalb des Trop-

fens, bevor der eigentliche Wachstumsprozess überhaupt begonnen hat.
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Auch auf InAs-Substraten wurde das Nanodraht- und Schichtwachstum in Abhängig-

keit von der Zeit untersucht. Die Ergebnisse sind ebenfalls in Abbildung 3.34 gezeigt.

Interessanterweise setzt das Schichtwachstum auf InAs nicht zeitgleich mit dem axialen

Nanodrahtwachstum ein, sondern mit einer gewissen zeitlichen Verzögerung von etwa

20 min. Dies lässt, zusammen mit den Ergebnissen aus Abschnitt 3.7.3, darauf schließen,

dass das InAs-Substrat keinen direkten Einfluss auf die Schichtwachstumsrate hat,

sondern hauptsächlich die Nukleation der InSb-Schicht verzögert.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 428°C, fTMIn = 0,07 sccm, V/III = 15, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: t = 2 min bis t = 60 min

Auch im HT-Wachstumsregime wurde die Zeitabhängigkeit des InSb-Wachstums unter-

sucht. In Abbildung 3.35 ist die axiale Wachstumsrate der HT-Nanodrähte, die Durchmes-

serzunahme sowie die Dickenänderung der parasitären InSb-Schicht in Abhängigkeit von

der Zeit für das Wachstum auf InSb(111)Sb und InSb(111)In dargestellt. Untersucht wur-

den Zeiten zwischen 2 und 60 min.

Abbildung 3.35: Zeitabhängigkeit des InSb-Nanodrahtwachstums auf InSb(1̄1̄1̄)Sb und InSb(111)In

für Wachstumszeiten zwischen 2 und 60 min. Gezeigt ist die Länge und der Durch-
messer der Nanodrähte sowie die Dicke der parasitären InSb-Schicht.

Wie bereits in Abschnitt 3.7.2 beschrieben, findet bei den verwendeten V/III-

Verhältnissen (V/III = 15) auf InSb(111)Sb kein parasitäres Schichtwachstum statt. Ver-

gleichbar zum Schichtwachstum auf InAs setzt das Schichtwachstum auf InSb(111)In je-

doch zeitlich verzögert ein. Weiterhin zeigen die experimentellen Ergebnisse, dass es im

HT-Wachstumsregime, unabhängig vom verwendeten Substrat, zum radialen Nanodraht-

wachstum kommt. Das Verhältnis aus axialem zu radialem Wachstum beträgt bei dem un-

tersuchten V/III-Verhältnis etwa 17. Die experimentellen Daten deuten an, dass sowohl

das axiale als auch das radiale Drahtwachstum über den untersuchten Zeitraum nicht

konstant sind, sondern die Wachstumsraten mit der Zeit abnehmen. Da das axiale und ra-

diale Nanodrahtwachstum konkurrierende Prozesse zu sein scheinen, sollte sich der Ein-

fluss des zunehmenden Durchmessers auf das axiale Nanodrahtwachstum mit der Zeit

vergrößern. Dies ist ein Ansatz, der in Abschnitt 3.9 noch ausführlicher diskutiert wird.
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3.9 Quantitative Beschreibung des Nanodrahtwachstums

In weiterführenden Experimenten wurde das radiale Nanodrahtwachstum in Abhängig-

keit vom V/III-Verhältnis untersucht. Abbildung 3.36 zeigt den Nanodrahtdurchmesser

und den Durchmesser des Initiatorpartikels an der Spitze der Nanodrähte in Abhängigkeit

von der Zeit. Ein erstes Ergebnis ist, dass sich der Durchmesser des festen AuIn2-Partikels

während des Wachstumsprozesses nicht ändert.

Abbildung 3.36: Zeitabhängigkeit des InSb Nanodrahtwachstums auf InSb(1̄1̄1̄)Sb. Gezeigt ist die
Veränderung des Durchmessers mit der Zeit und das Verhältnis aus Initiatorparti-
kel zum Nanodrahtdurchmesser über der Zeit für verschiedene V/III-Verhältnisse.

Das Verhältnis von Initiatordurchmesser zum Nanodrahtdurchmesser ist in Abhängigkeit

von der Zeit und dem V/III-Verhältnis ebenfalls in Abbildung 3.36 aufgetragen. Wie ver-

mutet, ist das Verhältnis zu Beginn des Wachstums 1. Danach wird es kontinuierlich klei-

ner. Obwohl höhere V/III-Verhältnisse kaum noch einen Einfluss auf die axiale Wachs-

tumsrate der Nanodrähte haben (vergleiche Abschnitt 3.7.2), ändert sich dennoch das

Aspektverhältnis der Nanodrähte, in Abhängigkeit vom V/III-Verhältnis, zum Teil signi-

fikant. So können bei V/III = 20 die Nanodrähte mit den größten Aspektverhältnissen her-

gestellt werden.

3.9 Quantitative Beschreibung des Nanodrahtwachstums

In diesem Abschnitt wird ein eigens entwickeltes theoretisches Modell postuliert, welches

die axiale Wachstumsrate der InSb-Nanodrähten in Abhängigkeit vom V/III-Verhältnis be-

schreibt. Dabei wird auf einige InSb-spezifische Phänomene eingegangen, wie zum Bei-

spiel das parallel zum axialen Drahtwachstum stattfindende, radiale Wachstum und das

parasitäre InSb-Schichtwachstum.

Ein erstes diffusionsbasiertes Modell zur Beschreibung des InAs-Nanodrahtwachstums

mittels CBE lieferten Jensen et al. [Jen04]. Dieses Modell wurden von Persson et al. [Per07]

erweitert und von Fröberg et al. [Fro07] um eine Durchmesserabhängigkeit der Nan-

odrahtwachstumsrate ergänzt. In dem veröffentlichten Modell wird präsentiert, wie die

Wachstumsrate der InAs-Nanodrähte durch die Diffusion der Vorläufer zum Initiator-

partikel limitiert wird. Das Modell beinhaltet die Annahmen, dass nur die In-Vorläufer
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und deren Reaktionsprodukte auf der Substratoberfläche diffundieren. Das beobachtete

Schichtwachstum, welches im Fall des InAs-Wachstums eine Schichtwachstumsrate auf-

wies, die um etwa zwei Größenordnungen kleiner war, als die axiale Wachstumsrate der

Nanodrähte, wurde in dem Modell vernachlässigt. Auch gegebenenfalls stattfindendes ra-

diales InAs-Nanorahtwachstum wurde nicht beobachtet, und somit in dem präsentierten

Modell nicht berücksichtigt.

Zu den Ergebnissen des in der Literatur präsentierten Modells zählen: i) Die mittlere Dif-

fusionslänge der In-Vorläufer auf InAs(111)As beträgt etwa 650 nm und limitiert die axia-

le Wachstumsrate der InAs-Nanodrähte. Die Diffusionslänge auf den Seitenfacetten der

Nanodrähte beträgt hingegen mindestens 10 µm und limitiert das Nanodrahtwachstum

nicht. ii) Die Diffusionslänge der In-Vorläufer nimmt mit steigender Temperatur ab. iii)

Mit steigenden V/III-Verhältnissen nimmt die Diffusionslänge der In-Vorläufer zu, die

Wachstumsrate der Nanodrähte hingegen nimmt ab. Dieser Effekt wurde damit erklärt,

dass bei hohen V/III-Verhältnissen die Desorptionswarscheinlichkeit der Vorläufer stark

zunimmt, was insgesamt dazu führt, dass trotz längerer Diffusionslänge weniger Materi-

al zum Nanodrahtwachstum zur Verfügung steht. iv) Parasitäres Schichtwachstum wurde

beobachtet, jedoch aufgrund der sehr geringen Wachstumsraten vernachlässigt. v) Mess-

bares radiales Nanodrahtwachstum wurde nicht beobachtet und somit auch nicht in das

Modell integriert.

Auf Grundlage der experimentellen Ergebnisse zum InSb-Nanodrahtwachstum im HT-

Wachstumsregime, die bereits in Abschnitt 3.7.2 und 3.8 dieser Arbeit diskutiert wurden,

wird in diesem Abschnitt ein theoretisches Wachstumsmodell präsentiert, welches sowohl

das InSb-Schichtwachstum als auch das radiale Wachstum InSb-Nanodrähten berück-

sichtigt. Ziel ist es, die axiale Wachstumsrate der InSb-Nanodrähte in Abhängigkeit vom

V/III-Verhältnis zu simulieren, da experimentell für das axiale und radiale Nanodraht-

wachstum, sowie für das InSb-Schichtwachstum eine starke Abhängigkeit vom V/III-

Verhältnis beobachtet wurde (vergleiche Abschnitt 3.7).

Im Gegensatz zum InAs-Nanodrahtwachstum (siehe oben) ist die Dichte der InSb-

Nanodrähte aufgrund der Vorstrukturierung mittels LIL (siehe Abschnitt 3.10) sehr hoch,

sodass der mittlere Abstand zwischen den einzelnen Nanodrähten nur etwa 300 nm

beträgt. Aufgrund der von Jensen et al. angegebenen Diffusionslängen mehr als 600 nm

[Jen04], wird im Folgenden angenommen, dass das InSb-Nanodrahtwachstum nicht

durch die Diffusion der Vorläufer limitiert wird.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 435°C, fTMIn = 0,07 sccm, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: V/III = 1,5 bis V/III = 20

Alle nun folgenden Betrachtungen beziehen sich auf Versuche, die im HT-

Wachstumsregime auf InSb(111)Sb und bei TGrowth = 435°C durchgeführt worden

sind. Die experimentellen Beobachtungen wurden in Abschnitt 3.7.2 beschrieben.
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3.9.1 Beschreibung des Schichtwachstums

In einem ersten Schritt soll diskutiert werden, wie die V/III-Abhängigkeit der Schicht-

wachstumsrate dh( f )
d t mathematisch beschrieben werden kann. Auf Grundlage der expe-

rimentellen Ergebnisse (vergleiche Abschnitt 3.7.2) wird vorausgesetzt, dass die Wachs-

tumsrate der InSb-Schicht für ein gegebenes V/III-Verhältnis f konstant ist und mit hö-

herem f abnimmt.

Abbildung 3.37: Wachstumsrate der parasitären InSb-Schicht in Abhängigkeit vom V/III-
Verhältnis. Ebenfalls eingezeichnet ist die mathematische Beschreibung des
Schichtwachstums mithilfe von Gleichung 3.5.

Die Auswertung der experimentellen Daten (siehe Abbildung 3.37) ergibt für die Schicht-

wachstumsrate eine exponentielle Abhängigkeit von f . Diese Abhängigkeit kann im Detail

wie folgt beschrieben werden:

dh( f )

d t
!= const . = ch ·ech,e · f = 8,622 ·10−10 [ms−1] ·e−0,346· f . (3.5)

Sowohl die graphische Darstellung der Funktion aus Gleichung 3.5 als auch die expe-

rimentell beobachteten Schichtwachstumsraten sind in Abbildung 3.37 in Abhängigkeit

vom V/III-Verhältnis dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die Beschreibung der experimen-

tellen Daten mithilfe von Gleichung 3.5 hinreichend gut gelingt.

3.9.2 Beschreibung des radialen Nanodrahtwachstums

In einem zweiten Schritt soll die V/III-Abhängigkeit des radialen Nanodrahtwachstums

auf Grundlage der experimentellen Ergebnisse aus Abschnitt 3.8, mathematisch beschrie-

ben werden. Im Gegensatz zum Schichtwachstum, ist die radiale Wachstumsrate dD( f ,t )
d t

nicht konstant, sondern nimmt mit größeren Durchmessern ab. Die mathematische Be-

schreibung der experimentell ermittelten Daten (siehe Abbildung 3.38) gelingt mittels:
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dD( f , t )

d t
= 1,23 ·10−9 [ms−1,5] · f −1,348 ·pt . (3.6)

D(t ) = d0 +1,23 ·10−9 · f −1,348 ·pt (3.7)

Die zeitliche Veränderung der radialen Wachstumsrate ergibt sich aus der Überlegung,

dass bei konstanten Materialangebot mit zunehmenden Nanodrahtdurchmessern immer

mehr Material benötigt wird, um den Durchmesser um einen definierten Betrag zu ver-

größern. Die mathematische Anpassung an die experimentellen Daten ergibt, dass die

radiale Wachstumsrate im Verlauf des Wachstumsprozesses kontinuierlich mit einer
p

t-

Abhängigkeit abnimmt.

Abbildung 3.38: Radiale Wachstumsrate der InSb-Nanodrähte in Abhängigkeit vom V/III-
Verhältnis (a). Da kein Nanodrahtwachstum bei V/III-Verhältnissen kleiner gleich
4 beobachtet wird, wurde die radiale Wachstumsrate für diesen Bereich nicht be-
rechnet. (b) Experimentell beobachtete Zeitabhängigkeit der Durchmesserände-
rung.

3.9.3 Weitere Grundlagen des Modells

Die Grundidee des theoretischen Modells ist die Annahme, dass das in die Wachstums-

kammer eingelassene Volumen an InSb pro Zeiteinheit zur Volumenänderung der InSb-

Nanodrähte sowie zur Volumenänderung einer gegebenenfalls wachsenden InSb-Schicht

beiträgt. Weiterhin wird berücksichtigt, dass die Desorption der Vorläufermaterialien bei

hohen effektiven V/III-Verhältnissen wahrscheinlicher wird und die Tatsache, dass es

auch zum V/III-abhängigen radialen Wachstum der Nanodrähte kommt. Abbildung 3.39

zeigt eine schematische Darstellung der parallel stattfindenden Prozesse (a) und eine

SEM-Aufnahme von InSb-Nanodrähten bei niedrigen V/III-Verhältnissen gezüchtet wor-

den sind (b).

(i) Das eintreffende Volumen an InSb, welches in die Wachstumskammer eingelassen

wird ergibt sich aus dem Volumen pro Atom in der InSb-Struktur Ω, der Anzahl an
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Abbildung 3.39: Schematische Abbildung des theoretischen Wachstumsmodells. Ebenfalls gezeigt
ist eine SEM-Aufnahme auf der das axiale und radiale Nanodrahtwachstum, sowie
das parasitäre Schichtwachstum zu erkennen sind.

Vorläufermolekülen φ, die das Substrat pro Zeiteinheit und pro Fläche erreichen

und einer definierten Fläche F auf dem Substrat.

dVtot

d t
= F ·Ω ·φ (3.8)

(ii) Die Tatsache, dass nicht alle eintreffenden Vorläufermoleküle zwangsläufig zum

InSb-Wachstum beitragen, kann mithilfe der - auch V/III-abhängigen - Desorpti-

on der Vorläufer κ( f ) [m3s-1] bei hohen V/III-Verhältnissen beschrieben werden

[Lia90, Per07].

(iii) Auf Grundlage einer einfachen geometrischen Betrachtung (vergleiche Abbildung

3.39) ergibt sich mit dem Nanodrahtdurchmesser D und der Schichthöhe h für die

Volumenänderung der parasitären Schicht:

dVh

d t
=

(
F − πD2

4

)
· dh( f )

d t
. (3.9)

(iv) Ebenfalls auf Grundlage einer einfachen geometrischen Betrachtung (vergleiche

Abbildung 3.39) und der Nanodrahtgesamtlänge L̃ (gemessen vom Substrat aus),

ergibt sich für die Durchmesseränderung eines Nanodrahtes:

dVD

d t
= π

2
·D · (L̃−h

) · dD( f , t )

d t
. (3.10)

(v) Bleibt noch die Beschreibung der Nanodrahtlängenänderung mittels:

dVL

d t
= π

4
D2 · dL̃

d t
(3.11)
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Durch die Kombination von Gleichungen 3.8 bis 3.11 unter den oben postulierten Annah-

men ergibt sich:

dVtot

d t
−κ( f ) = dVh

d t
+ dVD

d t
+ dVL

d t
(3.12)

F ·Ω ·φ−κ( f ) =
(
F − πD2

4

)
· dh( f )

d t
+ π

2
D · (L̃−h

) · dD( f , t )

d t
+ π

4
D2 · dL̃

d t
(3.13)

F ·Ω ·φ−κ( f ) = F · dh( f )

d t
+ π

2
D · (L̃−h

) · dD( f , t )

d t
+ π

4
D2 · d

d t

(
L̃−h

)
(3.14)

Nun wird die Nanodrahtgesamtlänge L̃ durch die Länge des freistehenden Nanodrahtteils

L = (
L̃−h

)
ersetzt. Es folgt somit:

F ·Ω ·φ−κ( f ) = F · dh( f )

d t
+ π

2
DL · dD( f , t )

d t
+ π

4
D2 · dL

d t
(3.15)

F ·Ω ·φ−κ( f ) = F · dh( f )

d t
+ π

4
· d

d t

(
D2 ·L

)
(3.16)

d

d t

(
D2 ·L

)= π

4

{
F ·Ω ·φ−κ( f )−F · dh( f )

d t

}
(3.17)

D2 ·L = π

4

{
F ·Ω ·φ−κ( f )−F · dh( f )

d t

}
· t (3.18)

L(t , f ) =
π
4

{
F ·Ω ·φ−κ( f )−F · dh( f )

d t

}
· t

(D(t ))2 (3.19)

Durch das Einsetzen von Gleichung 3.5 und 3.7 in Gleichung 3.19 kann nun die Nan-

odrahtlänge in Abhängigkeit vom V/III-Verhältnis und der Zeit simuliert werden. Dies soll

nun für ein konkretes Beispiel in Abschnitt 3.9.4 geschehen.

3.9.4 Anwendung des Modells

In diesem Abschnitt wird das in den vorherigen Abschnitten diskutierte Modell ange-

wandt, um die Nanodrahtlänge in Abhängigkeit vom V/III-Verhältnis f , dem Durchmes-

ser D und der Zeit t zu simulieren. Durch Einsetzten von konkreten Zahlenwerten für

die Parameter φ, F , ΩInSb , d0 und κ( f ) kann nun mithilfe von Gleichung 3.19 die InSb-

Nanodrahtlänge in Abhängigkeit vom V/III-Verhältnis und der Zeit berechnet werden.

Abbildung 3.40 zeigt das Ergebnis einer solchen Berechnung für die die nun folgenden

Parameter:

(i) Das Volumen pro Atom in der InSb-StrukturΩInSb wird mit 6,8×10-29 [m3] angege-

ben [Lev96].
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Abbildung 3.40: Wachstumsrate der Nanodrähte und der parasitären InSb-Schicht in Abhängigkeit
vom V/III-Verhältnis. Ebenfalls gezeigt sind die entsprechenden experimentell er-
mittelten Daten.

(ii) Der Durchmesser des AuIn2-Partikels und damit auch der Anfangsdurchmesser va-

riiert leicht von Versuch zu Versuch. Somit wurde die Nanodrahtlänge für Anfangs-

durchmesser d0 von 43×10-9 [m] bis 58×10-9 [m] berechnet.

(iii) F beschreibt die Fläche pro Nanodraht auf der eintreffende In-Vorläufermoleküle

zum Wachstum des Nanodrahtes (axial beziehungsweise radial) oder zum Schicht-

wachstum beitragen können. Der mittlere Abstand zwischen den Nanodrähten be-

trägt etwa 300 nm. Somit ergibt sich um jeden Draht eine kreisförmige Fläche mit

einem Radius von etwa 150 nm, auf der ankommende Moleküle vom Draht ein-

gesammelt werden können. Das Modell beschreibt die experimentellen Daten am

besten mit F = 5,1×10-14 [m2]. Dies entspricht einem Radius von 129 nm pro Nan-

odraht und ist somit hinreichend nah an den beobachteten Werten.

(iv) Der Ausdruck κ( f ) beschreibt die Desorption von Vorläufermolekülen von der Sub-

stratoberfläche bevor diese in den kristallinen Festkörper eingebaut werden kön-

nen. Dieser Ausdruck wurde eingeführt um die beobachtete Abnahme der Wachs-

tumsrate bei hohen V/III-Verhältnissen widerzuspiegeln. Vergleiche hierzu auch

[Lia90, Per07]. Der Wert ergibt sich aus der Anpassung der Kurven an die experi-

mentellen Daten. Die Funktion κ( f ) = 0,91×10-11· f [m3s-1] beschreibt die experi-

mentellen Daten hinreichend gut.

Zusätzlich werden in Abbildung 3.40 die experimentell beobachteten Nanodrahtlängen

und Schichtdicken angegeben. Die Nanodrahtlänge wurde für verschiedene Startdurch-

messer d0 berechnet. Für die verwendeten Parameter wird eine gute Übereinstimmung

zwischen theoretischem Modell und experimentellen Daten demonstriert.
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Abbildung 3.41: Zeitliche Entwicklung der Nanodrahtlänge (rechts) und des Nanodrahtdurchmes-
sers (links). Die experimentellen Daten, sowie das theoretische Modell (grau) für
verschiedenen Anfangsdurchmesser werden vergleichen.

Mithilfe des Modells können nun noch weitere Abhängigkeiten simuliert werden. Abbil-

dung 3.41 zeigt die Entwicklung der Nanodrahtlänge mit der Zeit für verschiedene Start-

durchmesser. Ebenfalls gezeigt ist der Nanodrahtdurchmesser über der Zeit. Beide Werte

wurden für ein V/III = 15 bestimmt. Auch hier wurden die experimentellen Daten zum

Vergleich eingezeichnet. Sowohl die axiale als auch die radiale Wachstumsrate sind nicht

konstant, sondern nehmen mit der Zeit ab. Aus dem Modell ergibt sich also eine gute Be-

schreibung der experimentellen Ergebnisse aus Abschnitt 3.8.

Ein weiterer interessanter Punkt ist die Tatsache, dass man die Übereinstimmung zwi-

schen experimentellen Daten und theoretischem Modell verbessern kann wenn man eine

zeitliche Verzögerung des Wachstumsbeginns annimmt (s. schwarze Linie in Abbildung

3.41). Diese Verzögerung beträgt etwa 1,2 min und könnte mit der langsamen Bildung des

festen AuIn2-Partikels begründet werden.

Abbildung 3.42: Das Aspektverhältnis der Nanodrähte über der Zeit für verschiedene V/III-
Verhältnisse. Ebenfalls eingezeichnet sind die Daten für Experimente bei einem
V/III von 10, 12 und 20.
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Ein Ziel dieser Arbeit war es, Nanodrähte mit möglichst großen Aspektverhältnissen zu

erzeugen. Dies ist aufgrund des radialen Nanodrahtwachstums nur teilweise gelungen,

und soll nun anhand des Modells diskutiert werden. Abbildung 3.42 zeigt das aus dem

Modell berechnete Aspektverhältnis der Nanodrähte über der Zeit für verschiedene V/III-

Verhältnisse zwischen 7 und 20. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich das Aspektverhält-

nis der Drähte nach einer für das jeweilige V/III-Verhältnis spezifischen Zeit nicht mehr

ändert. Für V/III-Verhältnisse unterhalb von 10 nimmt das Aspektverhältnis nach einer

gewissen Zeit sogar wieder ab. Diese Ergebnisse passen sehr gut zu den experimentell

beobachteten Daten. Es zeigt sich dass aufgrund des radialen Wachstums der Nanodräh-

te die Synthese von Drähten mit sehr hohen Aspektverhältnissen in den hier untersuchen

Parameterbereichen sehr schwierig ist. Eine weitere Anhebung des V/III-Verhältnisses war

aufgrund der zunehmenden Desorption und der damit verbundenen Abnahme der axia-

len Wachstumsrate kontraproduktiv.

3.10 Geordnete InSb-Nanodrähte

Um eine höhere Homogenität des InSb-Nanodrahtwachstums zu erreichen, wurden die

Nanodrähte in weiterführenden Versuchen auf vorstrukturierten Substraten gezüchtet.

Dieses stellt sicher, dass jeder einzelne Nanodraht eine definierte Umgebung, mit der glei-

chen Anzahl von näheren Nachbarn in konstanten Abständen aufweist. Um dies zu rea-

lisieren, wurde ein Laserinterferenz-Lithographie-Aufbau (LIL) verwendet, um einen auf

das Substrat aufgebrachten Fotolack selektiv zu belichten. Der in dieser Arbeit verwendete

LIL-Aufbau wurde im Rahmen der Doktorarbeit von Dr. Johannes de Boor aufgebaut und

betrieben [dB10]. Die LIL hat den Vorteil, dass makroskopische Proben großflächig und

homogen strukturiert werden können. Dies ist, in der Regel, innerhalb weniger Minuten

möglich und ein massiver Vorteil gegenüber zeitaufwendigen und kostenintensiven Me-

thoden, wie der Elektronenstrahllithographie. Als Nachteil der LIL ist zu nennen, dass die

Periodizität und die Strukturgröße nicht unabhängig voneinander gewählt werden kön-

nen, sondern durch einen Faktor von etwa 2,5 gekoppelt sind.

In Abbildung 3.43 ist der verwendete LIL-Aufbau schematisch dargestellt. Bei dem ver-

wendeten Laser handelt es sich um einen Ar+-Ion Laser (Lexel SHG) mit zusätzlichem

Frequenzverdoppler, was zur Emission von Laserlicht mit einer Wellenlänge von 244 nm

führt. Die typische Ausgangsleistung liegt bei etwa 3 mW. Im Weiteren besteht der Auf-

bau aus einer Verschlusslinse, um die Belichtungszeit zu steuern, und einer Linse, die den

Laserstrahl aufweitet und optisches Rauschen reduziert. Das Lloyd-Interferometer ist ein

komplett rotierbares Element, mit einem darauf angebrachten Spiegel (5 cm × 5 cm) und

dem gegenüberliegenden Probenhalter. Probenhalter und Spiegel sind dabei in einem 90°

Winkel zueinander angeordnet. Der gesamte Aufbau befindet sich auf einem luftgepols-

terten Tisch, um den Einfluss von Umgebungsvibrationen zu verringern. Die Homogenität

des aufgeweiteten Laserstrahls am Interferometer ist ausreichend gut, um einen kreisför-

migen Bereich mit einem Durchmesser von 20 mm gleichmäßig zu belichten.
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Abbildung 3.43: Schematische Darstellung des Laserinterferenz-Lithographie-Aufbaus. Hautbe-
standteile sind ein Ar-Ion Laser und ein Lloyd-Interferometer, auf dem die Probe
senkrecht zu einem UV-sensitiven Spiegel angebracht ist.

Aufgrund der 90°-Symmetrie zwischen Probe und Spiegel fallen direkter und gespiegelter

Strahl unter demselben Winkel auf die Probe. Dies erzeugt eine streifenförmige Intensi-

tätsverteilung mit der Periodizität p, die in Abhängigkeit von der Wellenlänge λ und dem

Winkel ϑ zwischen Probennormale und direkt eintreffenden Laserstrahl angegeben wer-

den kann:

p = λ

2 · si n (ϑ)
. (3.20)

Die kleinste realisierbare Periodizität, die mit diesem Aufbau erzeugt werden kann, ergibt

sich aus p = λ
2 , und beträgt somit 122 nm. Weiterhin kann die Periodizität, und damit

auch die erzeugte Strukturgröße, durch Änderung von ϑ variiert werden. Dies geschieht

durch das Rotieren des gesamten Interferometers. Ein UV-sensitiver Fotolack, der vor der

Belichtung auf das Substrat aufgebracht wird, kann nun mithilfe des LIL-Aufbaus selek-

tiv belichtet werden. Mit einer Entwicklerlösung können die belichteten/unbelichteten

(je nach verwendeter Fotolack-Entwickler-Kombination) Bereiche vom Substrat entfernt

werden.

Abbildung 3.44: Die Abbildung zeigt ein Lloyd-Interferometer (a), die zwei entsprechenden Wel-
lenvektoren des direkt einfallenden Laserstrahls und des vom Spiegel reflektierten
Laserstrahls (b), die sich daraus ergebende Intensitätsverteilung auf dem Substrat
(c), Dreistrahl-Interferometer (d), die sich ergebenden Wellenvektoren (e) und das
entsprechende hexagonale Intensitätsprofil (f). Abbildung aus [dB09].

Mithilfe des beschriebenen Aufbaus können nur linienförmige Intensitätsverteilungen er-

zeugt werden. Um großflächig geordnete Löcher im Fotolack zu erzeugen, sind zwei Be-

lichtungen notwendig. Zwischen den beiden Belichtungen wird die Probe um 90° gedreht.

Eine Alternative wurde von de Boor et al. [dB09] erarbeitet, bei der das Interferometer um
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einen zusätzlichen Spiegel erweitert wird. Somit interferieren insgesamt drei Wellen und

erzeugen in einem einzigen Belichtungsschritt eine hexagonale Intensitätsverteilung auf

der Probe.

Abbildung 3.45: Schematisch ist das Wachstum von InSb-Nanodrähten auf vorstrukturierten Sub-
straten gezeigt. Die Teilschritte sind im einzelnen: a) Das Aufbringen des UV-
sensitiven Fotolackes, b) die Belichtung mit UV-Strahlung, c) das Entwickeln des
Fotolackes, d) das Aufdampfen einer dünnen Au-Schicht, e) das Entfernen des Fo-
tolackes und f) das Nanodrahtwachstum mittels CBE. Abbildung nach [Sch10a].

Abbildung 3.44 zeigt ein Lloyd-Interferometer für den Zweistrahlfall (a), den Wellenvektor

des direkt einfallenden Laserstrahls und den vom Spiegel reflektierten Laserstrahl (b) so-

wie die sich daraus ergebende Intensitätsverteilung auf der Probe (c). In Abbildung 3.44d

ist das um einen zusätzlichen Spiegel erweiterte Dreistrahlinterferometer dargestellt. Und

auch für diesen Fall sind die sich ergebenden Wellenvektoren (e) und das entsprechende

hexagonale Intensitätsprofil abgebildet (f).

Abbildung 3.46: Geordnete InSb-Nanodähte im LT-Wachstumsregime (links), in einer vierzähligen
Symmetrie und Nanodrähte, die im HT-Wachstumsregime gezüchtet wurden in
einer hexagonalen Symmetrie (rechts).

Alle Teilschritte bis zur Herstellung von großflächig geordneten InSb-Nanodrähten sind

in Abbildung 3.45a bis f schematisch dargestellt. Zuerst wird ein UV-sensitiver Fotolack
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auf das zuvor gereinigte Substrat aufgebracht (a). Anschließend wird der Fotolack im LIL-

Aufbau mithilfe eines UV-Lasers selektiv belichtet (b) und entwickelt (c). Als nächster

Schritt folgt das Aufdampfen einer dünnen, wenige Nanometer dicken Au-Schicht (d).

Nun muss der Fotolack noch entfernt werden (f), bevor die Probe in das CBE-System zum

Nanodrahtwachstum eingeschleust werden kann.

Abbildung 3.46 zeigt SEM-Aufnahmen von großflächig geordneten Nanodrähten. Diese

Anordnungen sind über Flächen von einigen 100 µm2 homogen. Das Wachstum auf vor-

strukturierten Substraten ist sowohl im LT-Wachstumsregime gezeigt, als auch im HT-

Wachstumsregime. Für den ersten Fall wurde eine quadratische Symmetrie gewählt, die

durch zweimaliges Belichten im Zwei-Strahl Interferometer erzeugt wurde. Im zweiten

Fall wurde eine hexagonale Symmetrie gewählt, die entsprechend im Drei-Strahl Interfe-

rometer erzeugt wurde. Im Fall der LT-Probe wurde eine 3 nm dicke Ag-Schicht nach dem

Entwickeln der belichteten Bereiche auf die Probe aufgebracht. Im Fall des HT-Wachstums

wurde eine 3 nm dicke Au-Schicht auf die Probe gedampft.

Auch wenn im Fall des LT-Wachstums aus einem Metallpartikel mehrere Nanodrähte nu-

kleieren können, ist die Längen- und Durchmesserverteilung der Nanodrähte im Vergleich

zu den nicht strukturierten Proben deutlich homogener. Noch deutlicher ist diese Tatsa-

che im HT-Wachstumsregime. Auf Grundlage dieser qualitativen Beobachtungen soll im

nächsten Abschnitt der Einfluss der Vorstrukturierung auf das HT-Nanodrahtwachstum

diskutiert werden.

Einfluss der Strukturierung auf das Nanodrahtwachstum

An dieser Stelle sollen die Einflüsse der Strukturierung auf das HT-Nanodrahtwachstum

diskutiert werden. Dabei handelt es sich grundsätzlich um zwei Aspekte, die diskutiert

werden sollen: Zum einen wurde beobachtet, dass auf vorstrukturierten Proben, trotz

vergleichsweise niedriger V/III-Verhältnisse, kaum parasitäres Schichtwachstum zu be-

obachten war. Zum anderen war die axiale Wachstumsgeschwindigkeit der Nanodrähte

bei großen Abständen zwischen den einzelnen Drähten deutlich höher im Vergleich zu

nicht strukturierten Proben.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 420°C, fTMIn = 0,07 sccm, V/III = 15, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: Vorstrukturierung

Gleichung 3.19 sagt aus, dass die axiale Wachstumsrate der Nanodrähte proportional von

der Fläche abhängt, die einem Nanodraht zur Verfügung steht, um Vorläufermaterial ein-

zusammeln. Mittels eines speziellen Doppelbelichtungsverfahrens ist es möglich, Proben

herzustellen, bei denen der Abstand zwischen den einzelnen Drähten besonders groß ist.

Abbildung 3.47a zeigt die SEM-Aufnahme einer Probe, bei der der Abstand zwischen den

einzelnen Nanodrähten etwa 400 nm beträgt. Aufgrund der niedrigen Wachstumstempe-

ratur kommt es vereinzelt zur Ausbildung pyramidenartiger Strukturen. Vergleiche hierzu
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Abbildung 3.47: (a) SEM-Aufnahme einer Probe, die auf einem mittels LIL vorstrukturiertem Sub-
strat gezüchtet wurde. Die axiale Wachstumsrate der Nanodrähte ist deutlich hö-
her im Vergleich zu nicht strukturierten Proben. Rechts (b) wird die Aufnahme
einer Probe gezeigt, die nicht über die gesamte Probenfläche strukturiert wurde.

Abschnitt 3.7.1. Die durchschnittliche Länge der Nanodrähte beträgt 2,1 µm bei einem

durchschnittlichen Aspektverhältnis von 21. Dies ist ein deutlich besserer Wert, als durch

die Anhebung der Temperatur und des V/III-Verhältnisses (siehe Abschnitt 3.9) erreicht

werden kann.

Ein Nachteil der Doppelbelichtung ist es, dass es auf der Probe neben Bereichen in denen

die Metallschicht vorstrukturiert ist, auch Bereichen existieren, in denen eine Vorstruk-

turierung nicht vorhanden ist. Abbildung 3.47b zeigt eine SEM-Aufnahme von dem Über-

gangsbereich zwischen strukturierten und nicht strukturierten Bereichen. Deutlich ist der

Längenunterschied der Nanodrähte in den unterschiedlichen Bereichen zu erkennen.

3.11 Komplexe InSb-GaSb-Strukturen

Um aktive elektrische und optoelektronische Bauelemente auf Basis von AIIIBV-

Nanodrähten zu erzeugen, ist es vorteilhaft, Materialien mit unterschiedlichen elektro-

nischen Eigenschaften kombinieren zu können. Um dieses Ziel zu realisieren, existieren

verschiedene Ansätze: i) Zum einen können durch gezieltes Wechseln der Vorläuferma-

terialien axiale Heterostrukturen in Wachstumsrichtung der Nanodrähte erzeugt werden

[Bjo02]. Alternativ kann durch Dotieren der Nanodrahtstrukturen ein p-n-Übergang in-

nerhalb des Drahtes realisiert werden [Reg11]. ii) Zum anderen kann durch gezielte Ände-

rung der Wachstumsparameter Schichtwachstum erzeugt werden, um nach Abschluss des

Nanodrahtwachstums eine Schicht um den Draht, und somit eine laterale Heterostruktur

zu erzeugen [FiM08]. Diese werden üblicherweise „core-shell“-Strukturen genannt.

Weiterhin wurde in InSb-Nanodrähten, im Vergleich zum Volumenmaterial, eine zum

Teil deutlich verringerte Elektronenmobilitäten vermutet [Car08, Vog11b]. Als möglicher
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Grund wurden meist zusätzliche Streuungseffekte der Ladungsträger an der Nanodrahto-

berfläche angegeben [Jin07, Ram07]. Eine Möglichkeit diese Oberflächenstreuung zu ver-

ringern und dabei die Mobilität der Elektronen in den InSb-Nanodrähten zu erhöhen ist

es, die Nanodrähte mit einer dünnen Hülle aus GaSb zu beschichten. Durch die erheblich

größere Bandlücke von GaSb (Eg = 0,73 eV), im Vergleich zu InSb (Eg = 0,17 eV), und die in

der Literatur beschriebene Typ-I Bänderanordnung [BR10] würden sowohl Elektronen als

auch Löcher in dem InSb-Kern eingeschlossen werden.

Es existiert eine Vielzahl von Veröffentlichungen zum VLS-Wachstum von axialen Hete-

rostrukturen auf Basis von AIIIBV-Materialien, bei denen zwischen zwei unterschiedli-

chen Gruppe-V-Materialien (meist Arsen und Phosphor) gewechselt wurde [Joy10]. Die-

se Strukturen sind vergleichsweise einfach zu erzeugen, da die Löslichkeit von Arsen und

Phosphor in Au vernachlässigt werden kann und so sehr scharfe Übergänge realisiert wer-

den konnten. Im Rahmen dieser Arbeit wurde auf den Einsatz von (zum Teil extrem gif-

tigen) As- und P-haltigen Vorläufern verzichtet. Es sollten vielmehr auf InSb und GaSb

basierende Heterostrukturen hergestellt werden. Der besondere Reiz liegt hierbei in der

Kombination des AIIIBV-Materials mit der höchsten Elektronenmobilität (InSb) mit der

Verbindung mit der höchsten Löchermobilität (GaSb).

Aufgrund der hohen Stabilität der AuIn2-Legierung und der nicht vorhandenen Lös-

lichkeit von Ga in AuIn2 war es nicht möglich, axiale InSb-GaSb-Heterostrukturen

zu erzeugen. Vielmehr sollen an dieser Stelle die Synthese von radialen InSb-GaSb-

Heterostrukturen diskutiert werden.

3.11.1 Wachstum von InSb-GaSb-Heterostrukturen

Die InSb-Nanodrähte, auf denen die nun diskutierten Heterostrukturen basieren, wurden

alle im HT-Wachstumregime abgeschieden. Nachdem das InSb-Nanodrahtwachstum

abgeschlossen war, wurden alle Massenflüsse ausgeschaltet und die Probe für fünf

Minuten bei gleichbleibender Temperatur getempert. Dieser Zwischenschritt wurde

eingeführt, um sicherzustellen, dass sich keine Vorläuferreste mehr in der Wachstums-

kammer befinden. Unmittelbar danach wurden sowohl der TEGa-Massenfluss als auch

der TESb-Massenfluss eingeschaltet, um die GaSb-Hülle zu erzeugen.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 433°C, fTMIn = 0,07 sccm, V/III = 15, InSb(111)Sb

TGrowth = 433°C, fTEGa = 0,12 sccm

Variierte Parameter: V/IIIGa = 0,5 bis V/IIIGa = 2

Abbildung 3.48 zeigt eine schematische Darstellung der hergestellten InSb-GaSb-

Heterostrukturen. In einem ersten Schritt wurden InSb-Nanodrähte auf InSb(111)Sb ge-

züchtet. Anschließend wurde eine GaSb-Hülle um bereits gewachsenen InSb-Drähten ab-

geschieden. Für den GaSb-Wachstumsschritt wurde die Temperatur konstant bei TGrowth
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= 433°C gehalten. In einem ersten Versuch wurde die GaSb-Hülle mit fTEGa = 0,12 sccm

und V/III = 0,5 hergestellt. Eine entsprechende SEM-Aufnahme ist ebenfalls in Abbildung

3.48 gezeigt. Durch die sehr Ga-reichen Bedingungen haben sich Ga-Tropfen an den Spit-

zen der InSb-Drähte gebildet und es hat sich keine homogene GaSb-Schicht um die InSb-

Nanodrähte gebildet.

Abbildung 3.48: Schematische Darstellung des InSb-GaSb-Heterostrukturenwachstums
und SEM-Aufnahmen von Strukturen, die bei unterschiedlichen GaSb-
Wachstumsbedingungen erzeugt wurden.

Um diese Probleme zu vermeiden, wurde in einem weiterführenden Versuch der TESb-

Massenfluss angehoben, sodass sich bei fTEGa = 0,12 sccm ein V/III = 2 ergab. Eine SEM-

Aufnahme dieses Versuches ist ebenfalls in Abbildung 3.48 gezeigt. Es konnte beobachtet

werden, dass sich um die InSb-Nanodrähte eine vergleichsweise homogene GaSb-Hülle

gebildet hat. Beachtet man die Rauigkeit der GaSb-Oberfläche, stellt man fest, dass sich

auf der freien InSb-Substratoberfläche kaum GaSb abgeschieden hat. Auch dieser Effekt

ist anscheinend auf die Sb-basierte Rekonstruktion der (111)Sb-Oberflächen zurückzu-

führen. Dieser Effekt unterstützt also die selektive Abscheidung von GaSb auf den Sei-

tenfacetten der InSb-Nanodrähte.

3.11.2 Charakterisierung von InSb-GaSb-Heterostrukturen

Die chemische und strukturelle Zusammensetzung der lateralen Heterostrukturen wurde

im Dunkelfeld-STEM-Modus und im konventionellen HRTEM-Modus des TEMs unter-

sucht. Zu diesem Zweck wurden die Strukturen vom Substrat abgelöst und auf einem Kup-

fergitter, welches mit einer dünnen Kohlenstofffolie bespannt ist, platziert. Da die Nan-

odrähte ohne vorherige oder weiterführende Präparation auf dem Träger platziert wer-

den, werden im Bereich der Kerns immer zwei sich überlagernde Strukturen abgebildet.

Die TEM-Untersuchungen beschränken sich somit weitestgehend auf den Rand der He-

terostrukturen an dem zwischen der Hülle und Kern differenziert werden kann.

Abbildung 3.49 zeigt eine Dunkelfeld-STEM-Aufnahme der radialen InSb-GaSb-

Heterostruktur auf dem Kohlenstoffträger. Um die chemische Zusammensetzung der

radialen Heterostruktur zu untersuchen, wurde eine EDX-Linienanalyse entlang der

eingezeichneten Linie vorgenommen. Die Position der chemischen Analyse wurde
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Abbildung 3.49: Dunkelfeld-STEM-Aufnahme einer radialen InSb-GaSb-Heterostruktur. Rechts
sind EDX-Linienscans entlang der orangenen Linie des STEM-Bildes aufgetragen.

bewusst am oberen Ende des Nanodrahtes gewählt, da davon ausgegangen wird, dass die

Ga-Atome erst über das Substrat und dann entlang der InSb-Seitenfacetten diffundiert.

Um zu untersuchen, ob auch am oberen Ende des InSb-Nanodrahtes GaSb abgeschieden

wurde, wurde die EDX-Analyse an dieser Stelle durchgeführt.

Abbildung 3.50: Links abgebildet ist eine HRTEM-Aufnahme der InSb-GaSb-Heterostruktur.
Rechts gezeigt ist ein farbcodiertes per FFT berechnetes Beugungsbild.

Ebenfalls in Abbildung 3.49 dargestellt sind die Ergebnisse der EDX-Analyse. Aufgetragen

sind jeweils die Intensität der K-Linien von In, Ga und Sb. Es zeigt sich ein für „core-shell“-

Strukturen typisches Bild. Abhängig von der Morphologie des Nanodrahtes zeigt sich eine

homogene Sb-Verteilung über den Durchmesser des Drahtes. Die GaSb-Hülle produziert

eine hohe Ga-Konzentration an den Seiten des Drahtes, die zur Drahtmitte morpholo-

giebedingt abnimmt. Das In ist hingegen nur im Nanodrahtkern nachweisbar. Aus dem

Übergangsbereich von Ga zu In lässt sich eine Hüllendicke von etwa 15 nm abschätzen.

Abbildung 3.50 zeigt eine HRTEM-Aufnahme einer InSb-GaSb-Heterostruktur. Die
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HRTEM-Aufnahme wurde entlang der [110]-Zonenachse aufgenommen. Da sich im Kern

des Nanodrahtes zwei Strukturen (die des InSb und die des GaSb) überlagern, entste-

hen an dieser Stelle Moiré-Effekte. Diese äußern sich in der Ausbildung von großflächi-

gen Hell-Dunkel-Kontrasten auf der HRTEM-Aufnahme. Somit kann recht einfach zwi-

schen der GaSb-Hülle und dem InSb-Kern differenziert werden. Im Rahmen der struktu-

rellen Analyse wurden an zwei unterschiedlichen Stellen der HRTEM-Aufnahme mittels

FFT Beugungsbilder berechnet. Beide FFTs wurden überlagert und sind farbcodiert eben-

falls in Abbildung 3.50 dargestellt. Da beide Bereiche unterschiedliche Gitterkonstanten

aufweisen, kann davon ausgegangen werden, dass die GaSb-Hülle zumindest teilweise

relaxiert ist. Aus den Beugungsbildern konnte eine Gitterfehlpassung von 4,7% bestimmt

werden. Die nominelle Gitterfehlpassung von InSb und GaSb beträgt 5,9%.

Abbildung 3.51: HRTEM-Aufnahme der InSb-GaSb-Heterostruktur. Deutlich zu erkennen sind
strukturelle Defekte zwischen der GaSb-Hülle und dem InSb-Kern.

Falls die GaSb-Hülle zumindest teilweise relaxiert vorliegt, sollten an der Grenzfläche

zwischen Hülle und Kern Defekte auftreten. Abbildung 3.51 zeigt eine weitere HRTEM-

Aufnahme der Heterostruktur. Wieder sind deutlich Moiré-Effekte zu beobachten, die

durch die Überlagerung der beiden Strukturen erzeugt werden. So ist es auch an die-

ser Stelle möglich, zwischen Kern und Hülle zu differenzieren. Die Pfeile in der Abbil-

dung markieren planare defekte, die durch die Relaxation der GaSb-Hülle auftreten. Es

kann somit zurecht davon ausgegangen werden, dass die GaSb-Hülle zumindest teilweise

relaxiert. Eine Gitterkonstantenanpassung, wie sie zum Beispiel durch eine ausgedehn-

te Mischkristallschicht, mit sich kontinuierlich ändernder Zusammensetzung (vergleiche
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InSb-GaSb-Phasendiagramm in Anhang A), erzeugten würde, ist nicht zu beobachten. Es

wird folglich davon ausgegangen, dass eine solche Inx-1GaxSb-Mischkristallschicht zwi-

schen Hülle und Kern wahrscheinlich nicht vorliegt.

Abschließende Bemerkungen: An dieser Stelle kann festgehalten werden, dass es mög-

lich ist, mithilfe der CBE komplexe und qualitativ hochwertige Nanodrahtstrukturen

aus unterschiedlichen Materialien herzustellen. Es wurden „core-shell“-Strukturen de-

monstriert, bei denen das Gruppe-III-Element gewechselt wurde. Beim klassischen VLS-

Wachstum kommt es beim Wechsel des Gruppe-III-Elements typischerweise zu einer

räumlich ausgedehnten Mischkristallschicht. Eine solche Mischkristallschicht konnte

beim lateralen Heterostrukturwachstum von InSb-GaSb-Strukturen nicht beobachtet

werden. Aufgrund der großen Gitterfehlpassung zwischen InSb und GaSb wurden jedoch

strukturelle Defekte an der Grenzfläche zwischen Hülle und Kern beobachtet.

3.12 Zusammenfassung der Wachstumsuntersuchungen

In diesem Kapitel wurden theoretische Grundlagen zum Nanodrahtwachstum im Allge-

meinen, und zum Nanodrahtwachstum mittels CBE im Speziellen diskutiert, bevor ei-

ne Modellvorstellung des InSb-Nanodrahtwachstums mittels CBE vorgeschlagen wurde.

Anschließend wurden die Fragestellungen und Aufgaben der Wachstumsuntersuchungen

definiert und im Verlauf des Kapitels bearbeitet.

Erfolgreich wurden InSb-Nanodrähte mit alternativen Initiatormetallen gezüchtet, auch

wenn dies nur im LT-Wachstumsregime möglich war. Die Realstruktur der LT- und HT-

Nanodrähte wurde untersucht und diskutiert. Während in den LT-Nanodrähten eine

große Anzahl an planaren Defekten zu finden war - deren Dichte mit steigender Wachs-

tumstemperatur abnahm - konnten im HT-Regime Nanodrähte ohne jegliche planare De-

fekte gezüchtet werden. Im LT-Wachstumsregime konnte das Schichtwachstum verrin-

gert werden, indem sowohl bei niedrigen Wachstumstemperaturen als auch bei geringen

V/III-Verhältnissen gearbeitet wurde. Im HT-Regime hingegen waren hohe Temperaturen

und V/III-Verhältnisse notwendig, um Nanodrähte mit großen Aspektverhältnissen zu er-

zeugen, die nicht von einer parasitären Schicht eingebettet waren. Weiterhin wurde ein

theoretisches Modell entwickelt, mit dem das Wachstum im HT-Wachstumsregime quan-

titativ beschrieben werden kann. Die Abhängigkeit des InSb-Nanodrahtwachstums vom

absoluten TMIn-Fluss wird in Anhang B diskutiert.

Abgeschlossen wurde das Kapitel mit der erfolgreichen Fabrikation von großflächig geord-

neten InSb-Nanodrahtfeldern, unter Zuhilfenahme der LIL. Als letztes wurden komplexe

Nanodrahtheterostrukturen auf Basis von InSb und GaSb hergestellt und analysiert.
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Die Messung der elektrischen Eigenschaften der erzeugten InSb-Nanodrähten ist eine der

interessantesten, aber auch aufwendigsten Aufgaben im Rahmen der hier vorliegenden

Arbeit. Denn zur elektrischen Charakterisierung einzelner Nanodrähte ist eine sehr auf-

wendige lithographische Probenvorbereitung notwendig. Sowohl die Vorarbeiten als auch

die elektrischen Messungen an einzelnen Nanodrähten wurden in Zusammenarbeit mit

B. Büttner von der MLU Halle-Wittenberg durchgeführt. Es wurden sowohl die Kontakt-

widerstände (3-Punktmessung) als auch die spezifischen Widerstände (4-Punktmessung)

der InSb-Nanodrähte bestimmt. Messungen an einzelnen Nanodrähten wurden nur an

Proben durchgeführt, die im HT-Wachstumsregime gezüchtet wurden, da nur diese ein

ausreichend hohes Aspektverhältnis aufwiesen.

Eine Alternative zur Einzeldrahtmessung stellen 2-Punktmessungen an geordneten Nan-

odrahtfeldern dar. So kann über die abschätzbare Anzahl der Nanodrähte und die be-

kannte Durchmesser- und Längenverteilung, das Volumen der Drähte und somit auch der

spezifische Widerstand der InSb-Nanodrähte bestimmt werden. Da die Proben auf ma-

kroskopischen Maßstab kontaktiert werden, ist die Präparation der Proben, im Vergleich

zu den Einzeldrahtmessungen, mit deutlich weniger technischem Aufwand verbunden.

Durch temperaturabhängige Messungen konnte die energetische Bandlücke, sowie eine

maximale Verunreinigung durch Fremdatome abgeschätzt werden.

4.1 Bestimmung der Kontaktwiderstände

Die Nanodrähte werden mechanisch von den Substraten abgelöst und mithilfe einer auf

Methanol basierenden Suspension auf einen vorher oxidierten Si-Wafer transferiert. Die

Oxidschicht ist in der Regel etwa 1000 nm dick. Anschließend werden mittels Elektronen-

strahllithographie vier definierte Öffnungen, in einem vorher aufgebrachten Fotolack er-

zeugt, die in einem nächsten Schritt dazu genutzt werden, um einen einzelnen Nanodraht

gezielt mit aufgedampften Ti/Au-Streifen zu kontaktieren.

In einem ersten Versuch wurde vor der Metallisierung kein zusätzlicher Reinigungsschritt

durchgeführt. Mittels 3-Punktmessungen können die Kontaktwiderstände von Kontakt

RC1 und RC2 (vgl. Abbildung 4.1) bestimmt werden. Abbildung 4.1 (links) zeigt sowohl die

SEM-Aufnahme eines bereits kontaktierten Nanodrahtes (NW01) als auch die Ergebnis-

se der 3-Punktmessungen (rechts). Aus der Steigung der gemessenen Strom-Spannungs-

Kurven kann der Kontaktwiderstand des jeweiligen Kontakts bestimmt werden. Der Kon-

taktwiderstand beträgt für RC1 = 1351 kΩ und für RC2 = 531 kΩ.
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Abbildung 4.1: SEM-Aufnahme eines fertig kontaktierten InSb-Nanodrahtes (links). Für zwei der
vier Kontakte wurde mittels 3-Punktmessung die Kontaktwiderstände bestimmt
(rechts).

In einem weiterführenden Versuch wurden die Nanodrähte unmittelbar vor der Metalli-

sierung mit einer (NH4)2Sx-Lösung gereinigt. Diese Art der Reinigung wird genutzt um

In-basierte AIIIBV-Halbleiter von eventuell vorhandenen Oxiden zu befreien und auf der

Oberfläche eine S-basierte Passivierung zu erzeugen [Suy07, Nil10, vT10]. Diese Passivie-

rung scheint das Analogon zur H-basierten Passivierung bei Halbleiterstrukturen aus Sili-

zium zu sein und verringert laut Literatur nicht nur die Kontaktwiderstände, sondern auch

den Einfluss der Oberflächenzustände auf die elektrischen Eigenschaften des Halbleiters

[Sze81, Tru90].

Abbildung 4.2: SEM-Aufnahme eines kontaktierten InSb-Nanodrahtes, der vor der Metallisie-
rung mit (NH4)2Sx behandelt wurde. Für zwei der vier Kontakte wurde mittels 3-
Punktmessung der Kontaktwiderstand bestimmt.

Abbildung 4.2 zeigt die SEM-Aufnahme eines InSb-Nanodrahtes (NW02), der vor der Me-

tallisierung mit Schwefel behandelt wurde. Auch für diese Probe wurden die Kontaktwi-

derstände bestimmt. Diese betragen für RC1 = 12 kΩ und für RC2 = 18 kΩ. Im Vergleich zur

unbehandelten Probe NW01 können die Kontaktwiderstände durch den zusätzlichen Rei-

nigungsschritt mit (NH4)2Sx um eine beziehungsweise zwei Größenordnungen verringert

werden.
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4.2 Messungen an Einzeldrähten

4.2 Messungen an Einzeldrähten

Undotiertes InSb-Volumenmaterial hat bei Raumtemperatur einen spezifischen Wider-

stand von ρInSb = 4×10-3 Ω·cm [Lev96]. Die elektrische 4-Punktmessung an Probe NW01

ergibt bei Raumtemperatur einen Widerstand der Probe RNW01 = 17,4 kΩ. Aufgrund der

4-Punktgeometrie können die im Vergleich zum Widerstand der Probe hohen Kontaktwi-

derstände vernachlässigt werden. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.3a dargestellt.

Abbildung 4.3: Die Abbildung zeigt das Ergebnis der 4-Punkt Messung an der Probe NW01. Aus
der Steigung wurde der Widerstand der Probe (RNW01) bestimmt. Unter Berück-
sichtigung der Nanodrahtgeometrie konnte auch der spez. Widerstand (ρNW01) be-
stimmt werden.

Unter Berücksichtigung der Nanodrahtgeometrie, die aus der SEM-Aufnahme des fertig

kontaktierten Nanodrahtes extrahiert werden kann, wurde der spezifische Widerstand des

Nanodrahtes bestimmt. Dieser beträgt bei Raumtemperatur ρNW01 = 0,037Ω·cm. Der ge-

messene spezifische Widerstand ist um etwa einen Faktor 10 größer als der spezifische

Widerstand von InSb-Volumenmaterial. Bereits andere Gruppen berichteten von höhe-

ren spezifischen Widerstandswerten in InSb-Nanodrähten und begründen diese Abwei-

chung mit dem größeren Einfluss der Oberfläche auf die elektrischen Eigenschaften in der

Nanodrahtgeometrie des Halbleiters oder einer deutlich geringeren Elektronenmobilität

aufgrund von Verunreinigungen oder ungewollter Dotierung [Car08].

Weiterführend wurden auch eine 4-Punktmessung an Probe NW02 durchgeführt. Die Er-

gebnisse sind in Abbildung 4.3b dargestellt. Da sich der spezifische Widerstand des Nan-

odrahtes im Vergleich zur Probe NW01 kaum ändert, hat die Behandlung mit (NH4)2Sx

zwar die Kontaktwiderstände erheblich gesenkt, aber keinen positiven Einfluss auf die ei-

gentlichen elektrischen Eigenschaften des Nanodrahtes. Die Tatsache dass bei Nanodräh-

ten unterschiedlicher Proben, fast identische spezifische Widerstände gemessen wurden,

belegt die gute Reproduzierbarkeit der elektrischen Einzeldrahtmessungen.

4.3 Messungen an geordneten InSb-Nanodrahtfeldern

Die temperaturabhängigen 2-Punktmessungen an geordneten InSb-Nanodrahtfeldern

wurden in Kooperation mit Dr. Johannes de Boor an einem selbst entwickelten Tieftem-
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4 Elektrische Charakterisierung

peraturmessplatz durchgeführt. Da makroskopische Kontakte mit einer Fläche von etwa

1 mm2 verwendet wurden um die Proben zu kontaktieren, konnte auf eine aufwendige

Probenvorbereitung mittels Elektronenstrahllithographie verzichtet werden, was die ge-

samte Prozessierung der Proben deutlich vereinfacht.

Für die temperaturabhängige elektrische Messung wurden Proben verwendet auf denen,

wie in Abschnitt 3.10 beschrieben, mittels LIL großflächig geordneten Nanodrahtfelder

abgeschieden wurden. Daraufhin wurden die verwendeten HT-Nanodrähte in eine et-

wa 800 nm dicke Polyimide-Schicht eingebettet. Bei dem verwendeten Polyimide han-

delt es sich um einen Hochleistungskunststoff der Firma Sigma-Adrich der in gelöster

Form auf den Proben aufgeschleudert werden kann. Anschließend wurden die Spitzen

der Nanodrähte mittels Plasma-unterstütztem Ätzens wieder freigelegt. Die elektrische

Kontaktierung erfolgte durch das Aufdampften eines Cr-Au-Zweischichtsystems, die Cr-

Schichtdickte betrug 3 nm, die Dicke der Au-Schicht 50 nm. Die Kontakte wurden mittels

konventioneller UV-Lithographie definiert und hatten eine Fläche von etwa 1 mm2. Durch

die bekannte Flächendichte der Nanodrähte auf der Probe konnte die Anzahl der durch

das Feld kontaktierte Nanodrähte auf etwa 104 abgeschätzt werden. Der zweite Kontakt

wurde über die Rückseite des InSb-Substrats realisiert und hatte eine Fläche von etwa

1 cm2.

Abbildung 4.4: (a) Die temperaturabhängigen I-V-Messungen an geordneten InSb-
Nanodrahtfeldern. Die Messungen zeigen einen linearen (ohmschen) Verlauf.
(b) zeigt die logarithmische Leitfähigkeit der Probe über der inversen Temperatur.
Der Faktor 1/T2/3 korrigiert die Messung, da auch die Mobilität temperaturabhän-
gig ist.

Die Strom-Spannungs-Messungen für Temperaturen zwischen 160 K und 300 K sind in

Abbildung 4.4a gezeigt. Die Messungen zeigen bei allen Temperaturen einen linearen Ver-

lauf und lassen somit ohmsche Kontakte vermuten, siehe auch [Vog11b]. Unter Berück-

sichtigung der Nanodrahtgeometrie und der Anzahl der Drähte wurde ein spezifischer

Widerstand von ρ = 0,3Ω·cm abgeschätzt. Auch dieser Wert ist deutlich höher als der spe-

zifische Widerstand von InSb-Volumenmaterial erwarten ließe. Auch an dieser Stelle sei

auf die Messungen von Caroff et al. [Car08] hingewiesen, die ebenfalls einen deutlich hö-
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4.3 Messungen an geordneten InSb-Nanodrahtfeldern

heren spezifischen Widerstand in InSb-Nanodrähten im Vergleich zum Volumenmaterial

beobachtet haben.

Abbildung 4.4b zeigt die gemessenen Leitfähigkeit / T2/3 über der inversen Temperatur.

Die Leitfähigkeit σ eines Halbleiter ist proportional zur Mobilität µi und Konzentration

der Minoritäts- beziehungsweise Majoritätsladungsträger ni :

σ∝µnnn +µp np (4.1)

Die Temperaturabhängig der Leitfähigkeit ergibt sich somit aus der temperaturabhängig

der Ladungsträgerkonzentration ni ∝ e
− E g

2kB T und der Ladungsträgermobilität µi ∝ T
2
3 ,

siehe auch [Sze81, Sin08]. Somit konnte aus der Steigung der oben genannten Auftragung

eine Aktivierungsenergie von EA = 0.083 eV bestimmt werden. Dieser Wert entspricht der

halben Bandlücke von InSb (Eg = 0,17 eV). Generell spricht eine Aktivierungsenergie von

Eg/2 für einen intrinsischen Halbleiter.

Da die gemessene Bandlücke, der von intrinsischem InSb bis zu einer Temperatur von

160 K entspricht, kann über die in der Literatur angegeben intrinsische Ladungsträ-

gerkonzentration bei dieser Temperatur eine maximal Konzentration an Verunreinigun-

gen und/oder ungewollten Dotierstoffen abgeschätzt werden. Nach Oszwaldowski et al.

[Osz88] beträgt die intrinsische Ladungsträgerkonzentration von InSb bei einer Tempe-

ratur von 160 K etwa 1×1014. Es darf also davon ausgegangen werden, dass die Konzen-

tration an Verunreinigungen und eventuell vorhandenen Dotierstoffen, wie zum Beispiel

Kohlenstoff, unterhalb dieser Konzentration von 1×1014 liegt.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde beschrieben, wie ein CBE-System zum Wachstum von

AIIISb-Verbindungen aufgebaut wurde, um im Speziellen das metallunterstütze Wachs-

tum von InSb-Nanodrähten zu untersuchen. Anschließend wurden die Morphologie, der

strukturelle Aufbau und die elektrischen Eigenschaften der Nanodrähte untersucht und

diskutiert.

Das CBE-System

Die Grundidee der CBE ist die Reaktion von molekularen Teilchenstrahlen - die von einem

gasförmigen Vorläufer generiert werden - mit der geheizten Oberfläche eines kristallinen

Halbleiters (Substrat) unter Hochvakuum-Bedingungen. Die wichtigsten Aspekte seien im

Folgenden zusammengefasst:

(i) Der experimentelle Aufbau besteht aus einem eigens konzipierten UHV-

Kammersystem. Dies besteht aus einer Ladeschleuse zum Beladen des Systems,

einer Transfer- und Lagerkammer sowie der Wachstumskammer (vergleiche

Abschnitt 2.2).

(ii) Die Wachstumskammer ist Kernstück des CBE-Systems. Die metallorganischen Vor-

läufermaterialien, namentlich TMIn, TEGa, TESb, werden mithilfe zweier unter-

schiedlicher Einlässe in die Kammer eingelassen. Die Gruppe-III-Vorläufer wer-

den direkt in die Kammer injiziert, während die Gruppe-V-Vorläufer thermisch vor-

behandelt werden. Die Massenflussregelung und Kontrolle geschieht mithilfe von

elektronischen Massenflussreglern. Die Proben werden von einem eigens entwi-

ckelten Substratheizer geheizt und die Temperatur der Proben unter anderem mit-

tels optischer Pyrometrie kontaktlos kontrolliert (vergleiche Abschnitte 2.2.3 bis

2.2.4).

Es kann festgehalten werden, dass mithilfe des selbstgebauten CBE-Systems in einem

Zeitraum von über 2,5 Jahren qualitativ sehr hochwertige Halbleiterstrukturen abgeschie-

den werden konnten und das System auch zum jetzigen Zeitpunkt noch keine gravie-

renden Verschleißerscheinungen zeigt. Der große Vorteil eines Eigenbau-Systems ist die

Möglichkeit, gegebenenfalls anstehende Reparaturen selbst durchzuführen und individu-

elle Erweiterungen vorzunehmen.
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Das Wachstum von InSb-Nanodrähten mittels CBE

Es wurden systematische Wachstumsstudien mithilfe der CBE durchgeführt. Essentiell

ist die Möglichkeit, das parasitäre Schichtwachstum soweit zu unterdrücken, dass Nan-

odrähte direkt auf halbleitenden Substraten abgeschieden werden konnten, die nicht von

parasitärem InSb eingebettet waren. Weiterhin war es möglich, die V/III-Abhängigkeit des

Nanodrahtwachstums quantitativ zu beschreiben. Der folgende Überblick fasst die wich-

tigsten Ergebnisse der Wachstumsexperimente zusammen:

(i) Es konnten zwei unterschiedliche Wachstumsmechanismen identifiziert werden.

Im LT-Wachstumsregime wird das Nanodrahtwachstum von einem Metallpartikel

initiiert. An diesem Partikel, bei dem es sich um Au, Ag oder auch Pd handeln kann,

reichert sich In an. Zumindest für Au wurde gezeigt, dass sich das Au im In lösen

kann, um eine flüssige In:Au-Legierung zu bilden. Diese Legierung treibt das Wachs-

tum aller Wahrscheinlichkeit nach an. Durch das Kühlen der Proben in einer Sb-

reichen Atmosphäre kann diese Legierung als In und AuIn2 auskristallisiert werden.

In Abschnitt 3.3 wurden diese Prozesse auch anhand der binären und ternären Pha-

sendiagramme diskutiert.

Im HT-Wachstumsregime wird das Nanodrahtwachstum wohl von einem festen

AuIn2-Partikel angetrieben. Nach allen durchgeführten Experimenten wurde genau

diese Phase mittels TEM, EDX und XRD auf den Nanodrähten nachgewiesen. Zieht

man das ternäre Phasendiagramm in Betracht, lässt sich folgern, dass das Partikel

bei den verwendeten Wachstumstemperaturen fest ist und es sich in diesem Wachs-

tumsregime um den sogenannten VSS-Mechanismus handelt (vergleiche Abschnitt

3.3).

(ii) Das Wachstum von AIIISb-Nanodrähten unterscheidet sich erheblich vom Wachs-

tum klassischer As- oder P-haltiger Verbindungen. Die zwei wichtigsten Punkte

sind das bereits bei niedrigen Wachstumstemperaturen auftretende, parasitäre

Schichtwachstum und das sehr ausgeprägte, radiale Wachstum der Nanodrähte.

(Siehe hierzu Abschnitt 3.2.)

Durch geschickte Wahl der Wachstumsparameter, vor allem des V/III-

Verhältnisses, konnte das Schichtwachstum und das radiale Wachstum der

Nanodrähte zum Teil erheblich reduziert beziehungsweise gänzlich unterdrückt

werden. In den Abschnitten 3.7.2 wurde der Einfluss des V/III-Verhältnisses auf das

Wachstum unter Verwendung verschiedener Substratmaterialien diskutiert.

Im LT-Wachstumsregime konnte über das V/III-Verhältnis das Schichtwachstum

reduziert werden, indem ein V/III-Verhältnis kleiner gleich 1,5 gewählt wurde. Bei

solch niedrigen V/III-Verhältnissen wird das Schichtwachstum anscheinend durch

das Angebot von Sb limitiert.

Im HT-Wachstumsregime setzt das Nanodrahtwachstum, abhängig vom verwen-

deten Substrat, bei V/III-Verhältnissen von etwa 6 ein. Generell steigt die axiale

Nanodrahtwachstumsrate mit steigenden V/III-Verhältnissen an. Das Schicht-
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5 Zusammenfassung und Ausblick

bzw. radiale Wachstum wird dabei durch einen Rekonstruktionsprozess auf der

Substratoberfläche unterdrückt.

(iii) Um den Einfluss des V/III-Verhältnisses auf das HT-Wachstum von InSb-

Nanodrähten besser zu verstehen, wurde ein theoretisches Modell zur quantita-

tiven Beschreibung des Nanodrahtwachstums entwickelt. Grundlage ist die An-

nahme, dass das in die Kammer eingelassene Volumen an InSb entweder zum axia-

len Nanodrahtwachstum, zum radialen Nanodrahtwachstum oder zum parasitären

Schichtwachstum beiträgt. Über dieses Modell konnten die experimentell ermittel-

ten Daten sehr gut beschrieben werden.

(iv) Weiterhin wurde die Temperaturabhängigkeit des InSb-Nanodrahtwachstums

mittels CBE diskutiert. Im LT-Wachstumsregime nimmt sowohl das Nanodraht- als

auch das Schichtwachstum mit steigender Temperatur stetig zu. Dabei wird der frei-

stehende Teil der Nanodrähte mit steigender Temperatur jedoch immer kleiner. Bei

Temperaturen um 400°C waren die Drähte komplett von der parallel wachsenden

Schicht eingebettet. Dieses Problem konnte teilweise umgangen werden, indem ein

InAs-Substrat verwendet wurde (siehe Abschnitt 3.7.3). Auf InAs-Substraten scheint

das Schichtwachstum, aufgrund der relativ großen Gitterfehlpassung, zeitlich ver-

zögert stattzufinden (siehe Abschnitt 3.8). Weiterhin konnte beobachtet werden,

dass sich bei Wachstumstemperaturen größer gleich 380°C keine konischen Dräh-

te mehr bilden, sondern Nanodrähte mit senkrechten {110}-Seitenfacetten. Dieser

Effekt wurde mit der nicht vollständig abgeschlossenen Pyrolyse des TMIn in Ver-

bindung gebracht. Wie in Abschnitt 3.7.2 gezeigt, führt ein höheres V/III-Verhältnis

im LT-Wachstumsregime zu einer verstärkten konischen Verformung der Drähte.

Im HT-Wachstumsregime wurden bei allen verwendeten Temperaturen glatte {110}-

Seitenfacetten beobachtet (vergleiche Abschnitt 3.7.1). Mit steigender Temperatur

nimmt das radiale Wachstum ab. Bei Temperaturen oberhalb von 440°C wurde au-

ßerdem eine Abnahme der axialen Wachstumsrate beobachtet. Dies wurde mit der

immer wahrscheinlicher werdenden Desorption der Vorläufermaterialien von der

Substratoberfläche begründet.

(v) Ebenfalls untersucht wurde, ob InSb-Nanodrähte heteroepitaktisch auf verschiede-

nen Substraten, mit zum Teil deutlicher Gitterfehlpassung, gezüchtet werden kön-

nen. Es wurde gezeigt, dass InSb-Nanodrähte auf InSb, InAs, GaSb und zum Teil

auch direkt auf GaAs gezüchtet werden kann. Vergleiche hierzu Abschnitt 3.7.3.

(vi) Um eine höhere Homogenität des InSb-Nanodrahtwachstums zu erreichen, wurden

großflächig geordnete Nanodrahtfelder in weiterführenden Versuchen auf vorher

lithographisch vorstrukturierten Substraten gezüchtet. Es konnte gezeigt werden,

dass ein größerer mittlerer Abstand zwischen den Nanodrähten zu einer Steigerung

der axialen Nanodrahtwachstumsrate führt; in Übereinstimmung mit dem Modell

aus Abschnitt 3.9.

(vii) Im Rahmen dieser Arbeit wurden erfolgreich komplexe Heterostrukturen, soge-
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nannte „core/shell“-Strukturen, auf Basis von InSb/GaSb erzeugt. Diese Strukturen

wurden mittels HRTEM und EDX untersucht. Dabei hat sich herausgestellt, dass es

möglich ist eine, zumindest teilweise relaxierte, GaSb-Schicht um einen InSb-Kern

zu erzeugen.

Die Elektrische Charakterisierung von InSb-Nanodrähten

Die Kontaktwiderstände für EBL kontaktierte Einzeldrähte wurden bestimmt und disku-

tiert. (Vergleiche hierzu Abschnitt 4.1.) Es wurde gezeigt, dass sich die Kontaktwiderstände

mithilfe eines Reinigungsschrittes auf Basis von (NH4)2Sx um bis zu zwei Größenordnun-

gen reduzieren lassen.

Die elektrischen 4-Punktmessungen an Einzeldrähten lieferten die spezifischen Wider-

stände der InSb-Nanodrähte bei Raumtemperatur. Diese sind um etwa eine Größenord-

nung höher als im Volumenmaterial, was auf eine reduzierte Ladungsträgermobilität hin-

deutet, verursacht entweder von Verunreinigungen oder durch die zusätzlichen Streuef-

fekte an der Nanodrahtoberfläche.

Anhand einer temperaturabhängigen 2-Punktmessungen an geordneten InSb-

Nanodrahtfeldern konnte die Bandlücke des verwendeten Halbleiters bestimmt werden

(siehe Abschnitt 4.3).

Die Arbeit zeigt die vielseitigen Möglichkeiten von AIIISb-Nanodrähten für die zukünf-

tige Integration in anwendungsrelevante Strukturen und Bauelemente, neben weite-

ren Grundlagenuntersuchungen mit Blick auf die Dotierung, Mischkristallbildung, He-

terostrukturen, Quantenstrukturen. Weiterhin müssen für die erfolgreiche Integration in

zukünftige Bauelemente noch Lösungen für Harrausforderungen wie die Integration von

InSb auf Silizium oder die Verunreinigung der Halbleiterstrukturen mit Fremdmetallen

gefunden werden.
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A Phasendiagramme

An dieser Stelle sollen die in dieser Arbeit verwendeten Phasendiagramme disku-

tiert werden. Gezeigt wird das binäre Au-In-Phasendiagramm, das ternäre Au-In-Sb-

Phasendiagramm und das ternäre Ag-In-Sb-Phasendiagramm.

Das binäre Au-In-Phasendiagramm

Abbildung A.1 zeigt das binäre Au-In-Phasendiagramm nach [Liu03]. Das Phasendia-

gramm basiert auf thermodynamischen Berechnungen und wurde experimentell noch

nicht vollständig überprüft. Aus Mangel an verlässlicheren Daten dient es an dieser Stelle

aber als guter Anhaltspunkt. Bei 380°C sind bis zu etwa 3 at% Au in flüssigem In löslich.

Abbildung A.1: Das binäre Au-In-Phasendiagramm nach [Liu03].
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A Phasendiagramme

Das ternäre Au-In-Sb-Phasendiagramm

Das ternäre Au-In-Sb-Phasendiagramm (isothermer Schnitt bei 25°C) wurde von [Tsa81]

bestimmt und ist in Abbildung A.2 dargestellt. Es existiert eine ternäre Hochtemperatur-

phase (AuIn0,9Sb0,1) die jedoch bei Raumtemperatur nicht stabil ist. Zersetzungs- und

Umwandlungstemperaturen sind nicht bekannt.

Abbildung A.2: Das ternäre Au-In-Sb-Phasendiagramm nach [Tsa81]

Die binären Au-In-, Au-Sb- und In-Sb-Phasendiagramme sind eutektischer Natur. Im Ge-

gesatz zu allen anderen bekannten AIIIBV-Verbindungen ist das Gruppe-V-Element Sb in

Au löslich. Es existiert sogar eine binäre feste Phase (AuSb2) und eine pritektische Flüssig-

keit bei 65,6 at% Sb und 458°C.

Abbildung A.3 zeigt die beiden pseudo-binären Schnitte im ternären Au-In-Sb-

Phasendiagramm, die eine binäre Au-In-Phase mit InSb verbinden. In speziellen sind dies

der pseudo-binäre AuIn-InSb- und AuIn2-InSb-Schnitt.
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Abbildung A.3: Die beiden pseudo-binären Schnitte im ternären Au-In-Sb-Phasendiagramm, die
eine Au-In-Verbindung mit InSb verbinden.
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A Phasendiagramme

Das binäre Ag-In-Phasendiagramm

Abbildung A.4 zeigt das binäre Ag-In-Phasendiagramm nach [Mos01]. Bei 380°C sind etwa

22 at% Ag in flüssigem In löslich.

Abbildung A.4: Das binäre Ag-In-Phasendiagramm nach [Mos01].

98



Das ternäre Ag-In-Sb-Phasendiagramm

Abbildung A.5 zeigt den isothermalen Schnitt des ternären Ag-In-Sb-Phasendiagramms

bei 400°C nach [Liu04]

Abbildung A.5: Das ternäre Ag-In-Sb-Phasendiagramm nach [Liu04].
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A Phasendiagramme

Das pseudi-binäre InSb-GaSb-Phasendiagramm

In Abbildung A.6 ist das pseudo-binäre InSb-GaSb-Phasendiagramm nach [Yan94] ge-

zeigt. Das System ziegt eine lückenlose Mischbarkeit sowohl in der festen als auch in der

flüssigen Phase.

Abbildung A.6: Das pseudi-binäre InSb-GaSb-Phasendiagramm, berechnet nach den Daten von
[Yan94].
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B Einfluss des absoluten TMIn-Flusses

Fast alle Experimente in dieser Arbeit wurden bei konstanten TMIn-Flüssen durchge-

führt, um die Vergleichbarkeit der einzelnen Experimente zu gewährleisten. Es wurde

festgestellt, dass die Änderung des absoluten TMIn-Flusses innerhalb der untersuchten

Flussbereiche kaum Einfluss auf die Morphologie der Drähte hat. Um dennoch ein

komplettes Bild abzugeben, sollen die Ergebnisse von Versuchen mit unterschiedlichen

fTMIn an dieser Stelle kurz diskutiert werden.

LT-Wachstumsregime (In-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 360°C, V/III = 1,5, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: fTMIn = 0,06 sccm bis fTMIn = 0,5 sccm

Abbildung B.1 zeigt die Wachstumsrate der InSb-Nanodrähte über dem absoluten fTMIn

bei einem konstanten V/III = 1,5. Weiterhin sind zwei typische SEM-Aufnahmen bei

unterschiedlichen Flüssen gezeigt. Bei fTMIn kleiner als 0,175 sccm kommt es nur zu sehr

inhomogenem Nanodrahtwachstum. Ab 0,175 sccm kann ein homogener Anstieg der

Wachstumsrate mit steigenden Flüssen beobachtet werden. Da sowohl das axiale als auch

das radiale Wachstum mit höheren Flüssen zunimmt, hat die Änderung von fTMIn keinen

positiven Effekt auf das Aspektverhältnis.

Abbildung B.1: Im LT-Wachstumsregime wurden der absolute TMIn-Fluss fTMIn von 0,06 bis 0,5
sccm variiert. Bei fTMInkleienr als 0,175 sccm wurde nur sehr inhomogenes Nan-
odrahtwachstum beobachtet. Bei Flüssen zwischen 0,2 und 0,5 sccm stieg die
Wachstumsrate homogen an.

HT-Wachstumsregime (AuIn2-unterstützt)

Konstante Parameter: TGrowth = 428°C, V/III = 15, InSb(111)Sb

Variierte Parameter: fTMIn = 0,05 sccm bis fTMIn = 0,21 sccm
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In weiterführenden Experimenten wurde im HT-Wachstumsregime die Wachstumsrate

der InSb-Nanodrähte in Abhängigkeit von fTMIn auf InSb(111)Sb bestimmt. Oberhalb von

fTMIn = 0,14 sccm konnte kein Nanodrahtwachstum mehr beobachtet werden. Stattdessen

wurde nur noch Schichtwachstum beobachtet. Das Nanodrahtwachstum setzte bei einem

fTMIn = 0,05 sccm ein. Innerhalb der Fehlergrenzen scheint die Änderung des fTMIn keinen

erkennbaren Einfluss auf die axiale Wachstumsrate der Nanodrähte zu haben.

Abbildung B.2: TGrowth= 428°C, V/III = 15. Wachstumsrate in Abhängigkeit von fTMIn auf
InSb(1̄1̄1̄)Sb-Substraten. Oberhalb von 0,14 sccm kein Nanodrahtwachstum mehr,
sondern nur noch Schichtwachstum.

Dies scheint zunächst widersprüchlich, da mit einem größeren In-Angebot auch die

Wachstumsrate der Nanodrähte steigen sollte. Mit einer größeren TMIn-Konzentration

steigt jedoch auch die Konzentration von organischen Resten auf der Substratoberfläche

und es kann zur Sättigung von freien Oberflächenzuständen mit Methylgruppen kom-

men. In Abschnitt 3.1 wurde beschrieben, dass dies einen negativen Einfluss auf den Pyro-

lysegrad von TMIn hätte, was wiederum zu einer Verringerung beziehungsweise zu einer

Stagnation der Wachstumsrate mit höherem fTMIn führen würde.
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C Eigenschaften von InSb

Abbildung C.1: Intrinsische Ladungsträgerkonzentration von InSb in Abhängigkeit von der Tem-
peratur nach [Osz88].
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C Eigenschaften von InSb

Abbildung C.2: Elektronenmobilität von InSb in Abhängigkeit von der Ladungsträgerkonzentrati-
on bei T = 300 K nach [LS81].

Abbildung C.3: Löchermobilität von p-InSb in Abhängigkeit von der Ladungsträgerkonzentration
bei T = 77 K nach [Fil76]. Punkte repräsentieren die experimentellen Daten.
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