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Symbole und Abktrzungen

(hkl) Indizierung einer bestimmten Kristalloberflache oder Gitterebene

{hkl} Indizierung der Menge aller dquivalenten Kristallebenen bzw. Gitterebenen
[uvw] Indizierung einer bestimmten Kristallrichtung

<hkl> Indizierung der Menge aller dquivalenten Kristallrichtungen

b Burgers-Vektor

c Risslédnge

F Kraft bzw. Priifkraft

Fc Rissbildungswiderstand
Hv  Vickers-Hirte

Kc Risszdhigkeit

| Linienvektor

n relative Risshaufigkeit

N Anzahl der auftretenden Risse
No Anzahl der mdglichen Risse

r Radius von Lateralrissen

FIB  Fokussierte lonenstrahltechniken
GaAs Galliumarsenid

GaN  Galliumnitrid

GaP  Galliumphosphid

KL  Kathodolumineszenz

LM  Lichtmikroskopie

REM Rasterelektronenmikroskop

SE Sekundirelektronen

TEM Transmissionselektronenmikroskop



1 Einleitung

Halbeitermaterialien bilden die Grundlage von Bauelementen wie Dioden und Transistoren
und der darauf aufbauenden Elektrotechnik, ohne die heutige Informationstechnologien nicht
moglich wiren. Die Zuordnung von Materialien zu Halbleitern erfolgt nach der elektrischen
Leitfahigkeit und liegt zwischen den Werten fiir Leiter (Metalle) und Nichtleiter (Isolatoren).
Innerhalb der Halbleiter wird zwischen Elementhalbleitern (bestehend aus einem chemischen
Element) und Verbindungshalbleitern (chemische Verbindungen) unterschieden. Viele
Verbindungshalbleiter, wie Galliumarsenid (GaAs) und Galliumnitrid (GaN), besitzen eine
direkte Bandliicke, wodurch sie eine effektivere Emission und Absorption von Licht
ermdglichen als indirekte Halbleiter, zu denen die Elementhalbleiter Silicium und Germanium
gehoren.

Aufgrund der direkten Bandliicke von 1,4 eV [Cho00] wird GaAs in Laserdioden und
Leuchtdioden im Infrarotbereich eingesetzt. Zusammen mit strukturell #hnlichen
Verbindungen wie Aluminiumgalliumarsenid (AlGaAs) und Galliumphosphid (GaP) lésst
sich ein grofler Wellenbereich von Infrarot bis Griin abdecken. Bauelemente, die im Bereich
geringerer Wellenlédngen arbeiten (Blau bis Ultraviolett), erfordern Materialien mit groferer
Bandliicke wie GaN mit 3,39 eV [Cho00]. 1969 wurde GaN mittels Hydridgasphasen-
abscheidung auf Saphir geziichtet [Mar69], doch es waren viele Verbesserungen der
Materialeigenschaften erforderlich, bis 1993 blaue Leuchtdioden auf Basis eines
p-n-Ubergangs kommerziell verfiigbar wurden [Aka06]. 2014 wurden 1. Akasaki, H. Amano
und S. Nakamura ,.flir die Erfindung effizienter, blaues Licht ausstrahlender Dioden, die helle
und energiesparende Lichtquellen ermdglicht haben® fiir den Nobelpreis fiir Physik nominiert
[Nob14].

Aufgrund der hohen Schmelztemperatur verbunden mit dem hohen Dampfdruck kann GaN
nicht mit Gleichgewichtsmethoden aus der Schmelze gewonnen werden, wie dies im Fall von
GaAs moglich ist. Daher wurde GaN zundchst auf Fremdsubstraten wie Saphir oder
Siliciumcarbit aufgewachsen. Die unterschiedlichen Gitterkonstanten von GaN und Saphir
fihren zu Versetzungen und mechanischen Spannungen an der Grenzfliche und
verschlechtern dadurch die mechanischen, elektrischen und optischen Eigenschaften [Dro96].
Eine Moglichkeit, die Materialeigenschaften zu verbessern, ist die Ziichtung von
freistehenden GaN-Einkristallen. Ein vorrangiges Ziel der Kristallziichtung besteht in der
Reduktion von Kristalldefekten. Diese Dissertation bietet Informationen iiber die Ausbreitung
von Versetzungen und Rissen, die fiir die Ziichtung von Kristallen von Bedeutung sind.

Fiir die Herstellung von Bauelementen werden diinne, kristalline Scheiben eines Materials
benoétigt (Wafer). An die Oberfliche von Wafern werden hohe Anforderungen gestellt: Sie
soll moglichst eben sein und eine geringe Versetzungsdichte aufweisen, da Versetzungen die
elektrischen und optischen Eigenschaften verschlechtern. Zur Herstellung von Bauelementen
werden Strukturen in grofer Anzahl auf Wafern aufgebracht. Anschlieend werden die Chips
(Grundeinheiten von einzelnen Bauelementen) vereinzelt, in Gehduse eingesetzt und
kontaktiert. Die fiir diese Prozesse notwendige, mechanische Bearbeitung erfolgt fast
ausschlieflich im Bereich des Sprodbruchs, wobei das Material durch die Bildung und
Vernetzung von Mikrorissen abgetragen wird [Ber07, Ham05]. Die Hersteller von Wafern
und Bauelementen sind bestrebt, die Materialverluste zu minimieren, was jedoch eine gute
Kenntnis der Bildung und Ausbreitung von Versetzungen und Rissen erfordert. Hier setzt der
zweite Schwerpunkt fiir die Anwendung der Ergebnisse dieser Dissertation an. Die elastische
und plastische Deformation von GaAs und GaN wurde in der Literatur schon beschrieben und



es liegen bereits Ergebnisse zu Versetzungen in GaN vor. Die Bildung und das Wachstum von
Mikrorissen sowie die Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und Rissen sind jedoch
noch immer unzureichend untersucht.

Um Versetzungen und Risse zu erzeugen wurden Proben aus GaAs-Wafern und freistehenden
GaN-Kristallen in Modellexperimenten mit Hilfe von Diamantspitzen (Indenter) deformiert
und die verbleibenden Eindriicke des Indenters (Indentierungen) wurden mikroskopisch
untersucht. Risse wurden mittels Lichtmikroskopie (LM) und Rasterelektronenmikroskopie
(REM) im Sekundérelektronenkontrast (SE) abgebildet und Versetzungen wurden mit Hilfe
von Kathodolumineszenz (KL) und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht.
Als weitere Methode wurde lokale Ramanspektroskopie eingesetzt.

In dieser Arbeit werden zu Beginn die Entstehung, die Eigenschaften sowie die Theorie der
mikroskopischen Abbildung von Versetzungen und Rissen beschrieben (Kapitel 2). In den
experimentellen Techniken (Kapitel 3) werden die untersuchten Halbleitermaterialien, die
Probenpriparation und die technischen Aspekte der Mikrokopie erldutert. Den Hauptteil
bilden die Untersuchungen von Versetzungen (Kapitel 4) und Rissen (Kapitel 5) sowie deren
Wechselwirkungen (Kapitel 6). In diesen drei Kapiteln wird GaAs im jeweils ersten Abschnitt
betrachtet und GaN im darauf folgenden Abschnitt. Die beiden letzten Abschnitte von
Kapitel 6 beinhalten einen Vergleich von GaAs und GaN sowie die Anwendung von
Ergebnissen dieser Dissertation bei Ziichtung und der mechanischen Bearbeitung von
GaN-Kristallen. Die Dissertation schlieBt mit einer Zusammenfassung (Kapitel 7), dem
Literaturverzeichnis (Kapitel 8) und dem Anhang (Kapitel 9) ab.



2 Entstehung, Eigenschaften und Abbildung von Versetzungen
und Rissen

In diesem Kapitel werden die theoretischen Grundlagen zu Versetzungen und Rissen
beschrieben. Ausgehend von der Deformation eines Festkorpers wird das Grundprinzip von
Versetzungen eingefiihrt und es werden grundlegende Begriffe des Versetzungskonzepts
erklart (Linienvektor |, Burgers-Vektor b, Gleitebene). Auf dieser Grundlage werden
spezifische Informationen iiber Versetzungen in der Zinkblendestruktur (GaAs) und der
Waurtzitstruktur (GaN) zusammengestellt. Im vierten Abschnitt des Kapitels werden Modelle
der Rissbildung und der Rissausbreitung beschrieben. Diese Betrachtungen umfassen die
Risskeimbildung durch Versetzungsreaktionen, eine Beschreibung der Rissdffnungsarten und
der mechanischen Spannungen nahe der Rissspitze sowie ein Modell zur Rissausbreitung an
Indentierungen. Im letzten Abschnitt dieses Kapitels wird die Abbildung von Versetzungen
und Rissen beschrieben.

2.1 Grundlegende Eigenschaften von Versetzungen

Versetzungen sind Liniendefekte in Kristallen, die beim Wachstum oder der plastischen
Deformation von Kristallen entstehen. Versetzungen werden durch den Linienvektor |
gekennzeichnet der entlang der Versetzung verlduft, sowie durch den Burgers-Vektor b der
die Storung des Kristallgitters entlang der Versetzungslinie beschreibt [Boh95].

Zur Veranschaulichung des Versetzungskonzepts wird zunichst ein elementares Beispiel
betrachtet: die Entstehung und Bewegung einer Versetzung unter Einfluss einer
Schubspannung. Wirkt auf einen Kristall eine Kraft, so wird dieser zunidchst elastisch
verformt. Ubersteigt die Kraft einen kritischen Wert, wird der Kdrper plastisch deformiert, so
dass auch nach Entfernen der dufleren Kraft ein Teil der Deformation erhalten bleibt. Wirkt
auf einen Kristall eine Schubspannung (Pfeile in Abb. 2.1.1), so konnen die Gitterebenen
gegeneinander verschoben werden. In dem Kristall entsteht entlang einer Linie in X-Richtung
ein Defekt (Abb. 2.1.1.b), bei dem es sich um eine Versetzung handelt, wobei das Ende der
zusitzlichen x-y-Halbebene mit L gekennzeichnet ist. Wirkt die Schubspannung weiter, so
kann sich dieser Defekt entlang der x-z-Ebene durch den Kristall bewegen, indem nur die
Bindungen in direkter Umgebung des Defekts umgelagert werden (Abb. 2.1.1.c). Erreicht die
Versetzung die gegeniiberliegende Seite des Kristalls, so hinterldsst sie dort eine Stufe auf der
Oberfliache (Abb. 2.1.1.d). Die Schubspannung hat so zu einer plastischen Deformation des
Kristalls gefiihrt.
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Abb. 2.1.1. Entstehung und Bewegung einer Versetzung unter dem Einfluss einer
Schubspannung.




In den Experimenten dieser Dissertation wurden Versetzungen durch die Deformation von
Proben mit einem Priiftkérper aus Diamant (Indenter) erzeugt. Die Entstehung von
Versetzungen ldsst sich am Beispiel eines quaderformigen Priifkdrpers veranschaulichen
(Abb. 2.1.2.a). Wirkt dieser Korper mit einer Kraft auf einen Kristall, so wird dieser Kristall
elastisch deformiert, indem der Abstand zwischen den darunter liegenden Gitterebenen
verringert wird (Abb. 2.1.2.b). Uberschreitet die Kraft einen kritischen Wert, so fiihrt dies zu
einer Vertiefung in der Oberfliche mit einem Gittervektor entlang der z-Richtung, wobei sich
das verschobene Material nun in Form einer zusétzlichen Ebene unterhalb der Vertiefung
befindet (Abb. 2.1.2.c, d, vgl. [Tro99]). Der Rand dieser Ebene wird von einer
Stufenversetzung mit einem Burgers-Vektor in z-Richtung begrenzt. Der Burgers-Vektor
entspricht der Richtung des Materialtransports.
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Abb. 2.1.2. Entstehung einer Versetzung unter einem harten Prufkorper.

Versetzungen konnen aufler durch mechanische Deformation auch wéhrend des
Kristallwachstums entstehen und werden dann als eingewachsene Versetzungen bezeichnet.
Ein Spezialfall ist die Entstchung von Versetzungen an einer Grenze zwischen zwei
einkristallinen Materialien A und B mit verschiedenen Gitterkonstanten a und b. Wird das
Material B auf einem Substrat aus dem Material A abgeschieden, so wird der Unterschied der
Gitterkonstanten zunichst durch eine elastische Deformation der Schicht ausgeglichen. Mit
zunehmender Schichtdicke des Materials B nimmt auch die elastische Energie zu, so dass
Versetzungen nahe der Grenzschicht entstehen konnen (Abb. 2.1.3). Diese Versetzungen
gleichen die Fehlanpassung der Materialen A und B aus und werden als
Fehlanpassungsversetzungen (misfit dislocations) bezeichnet. Thr mittlerer Abstand h kann
gemil h = (b a)/|a-b| aus deren Burgers-Vektor b und den Gitterkonstanten a und b berechnet
werden. Auf diese Weise entsteht ein Netzwerk von Versetzungen parallel zur Grenzflidche
entsprechend der Kristallstruktur und Orientierung der Materialien A und B [Boh95].

Material B
Gitterkonstante b

i Grenzflache

Material A (Substrat)
Gitterkonstante a

Abb. 2.1.3. Entstehung von Versetzungen an einer Phasengrenze zweier Materialien
A und B [Boh95].



Der Burgers-Vektor einer Versetzung kann in einem Modell mit dem Burgers-Umlauf
bestimmt werden. Dazu wird der Umlauf in einem gestorten Kristall mit dem in einem
ungestorten Kristall verglichen (Abb. 2.1.4.a, b). Der zusitzliche Schritt entlang eines
Gittervektors, der erforderlich ist, um den Umlauf im gestorten Kristall zu schlieBen,
entspricht dem Burgers-Vektor b der Versetzung. Der Linienvektor | folgt dem gestorten
Bereich entlang der Versetzung. Aus der Entstehung von Versetzungen folgt, dass der
Burgers-Vektor b entlang der Versetzung eine ErhaltungsgroBe ist, d.h. eine Versetzung kann
nicht in einem defektfreien Kristall beginnen oder enden, sondern sie muss geschlossen sein,
sich an einem Versetzungsknoten verzweigen oder an der Kristalloberfliche oder einem
Defekt wie einer Korngrenze enden [Boh95].

Abb. 2.1.4. Modell (a) eines defektfreien Kristalls, (b) einer Stufenversetzung und (c) einer
Schraubenversetzung [Wei95]in einem einfach kubischen Gitter.

Es wird zwischen zwei Spezialfillen von Versetzungen unterschieden. Stehen b und |
senkrecht aufeinander wird die Versetzung als Stufenversetzung bezeichnet (Abb. 2.1.4.b)
und sind b und | parallel als Schraubenversetzung (Abb. 2.1.4.c). Tritt keiner dieser Fille auf,
wird die Versetzung nach dem Winkel zwischen b und | benannt wie im Fall der
60°-Versetzungen in der Zinkblendestruktur. Die Gleitebene einer Versetzung wird durch b
und | aufgespannt (x-z-Ebene in Abb. 2.1.1). Unter dem Einfluss einer Schubspannung kann
sich eine Versetzung auf dieser Ebene bewegen (Gleiten). Eine Bewegung auflerhalb der
Gleitebene wird als Klettern bezeichnet [Boh95].

Eine Schraubenversetzung weist keine eindeutig definierte Gleitebene auf, da b und | parallel
zueinander sind. Trifft eine Schraubenversetzung auf ein Hindernis, so kann sie auf eine
andere Gleitebene ausweichen und anschlieBend wieder auf die urspriingliche Gleitebene
zurlickkehren (Abb. 2.1.5). Dieser Prozess wird als Quergleiten bzw. mehrfaches Quergleiten
bezeichnet (multiple cross slip) und fiihrt zu einer VergroBerung der Versetzungslidnge. Das
Versetzungssegment auf der oberen Gleitebene (Abb. 2.1.5.c) kann Versetzungsringe
emittieren und so zu einer Abscherung des Kristalls parallel zur Gleitebene fiihren [Boh95].

Abb. 2.1.5. Prozess des doppelten Quergleitens: (a) Ausbreitung eines Versetzungsrings,
(b) Quergleiten eines Schraubenversetzungssegments (c) Quergleiten der Schraubensegments
auf eine Gleitebene parallel zur urspriinglichen Ebene [Boh95].



Treffen zwei Versetzungen innerhalb einer gemeinsamen Gleitebene aufeinander und
reagieren, so ist der resultierende Burgers-Vektor die vektorielle Summe der Burgers-
Vektoren bei einzelnen Versetzungen [Boh95]:

b1+ b2 b3 (2.1.1)
Ein Prozess in umgekehrter Richtung wird als Aufspaltung bezeichnet:
b1 2> b2+ bs (2.1.2)

Das Stattfinden von Versetzungsreaktionen wird durch die Energie der Versetzungen
bestimmt. Sie setzt sich aus der Energie der elastischen Deformation in Umgebung der
Versetzung und der Energie des Versetzungskerns (z.B. unabgesittigte Bindungen)
zusammen. Die elastische Energie E von Stufenversetzungen und Schraubenversetzungen ist
proportional zur ihrer Lange | und dem Quadrat ihres Burgers-Vektors b [Boh95]:

2
Eschraube = b ! G IHLB] (2 1 3)
4 r,
2
Estufe = &ln B (214)
4z(1-v) \r,

Dabei ist G das Schubmodul, v die Poisson-Zahl, sowie R der dullere und ro der innere Radius
um die Versetzungslinie | bei der Integration iiber die elastische Energie. R kann durch den
mittleren Abstand der Versetzungen nach R = 1/p aus der Versetzungsdichte p abgeschitzt
werden und ro aus der Gitterkonstante des Kristalls [Boh95].

Werden zwei Versetzungen in einem primitiven kubischen Gitter mit einem Gitterparameter a
mit b1 = a[100] und b2 = a[100] betrachtet, so wire eine Reaktion zu einer Versetzung mit
b3 = [200] denkbar. Diese Reaktion wire aber energetisch ungiinstig, da wegen E ~ b? fiir die
einzelnen Versetzungen aus bi? + b2? = a® + a? = 2a eine Gesamtenergie von E ~ 2a® folgt und
fiir die resultierende Versetzung aus bi3*> = 4a eine Energie von E ~ 4a® In der
entgegengesetzten Richtung wiirde dieser Vorgang ablaufen [Boh95].
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Abb. 2.1.6. Schnittprozesse von Versetzungen: (a) Schnitt von zwei Stufenversetzungen deren
Burgers-Vektoren senkrecht zueinander orientiert sind, (b) Schnitt von zwei
Schraubenversetzungen [Boh95].

Treffen zwei Versetzungen auf nichtparallelen Gleitebenen aufeinander, so durchschneiden
sie einander und es bilden sich Stufen in den betroffenen Versetzungslinien. Bewegt sich eine
Stufenversetzung A mit |1 und b: innerhalb der Gleitebene iiber eine andere Stufenversetzung



B mit b2 und |2 hinweg (Abb. 2.1.6.a, Boh95), so entsteht auf der Versetzung B eine Stufe
(jog) mit einer Hohe von bi, da die beiden Bereiche des Kristalls um den Burgers-Vektor bi
gegeneinander verschoben werden. Die Versetzung A bleibt unverdndert und erhilt keine
Stufe, da |1 und b2 parallel sind. Die Stufe auf der Versetzung B liegt auBerhalb der
Gleitebene und erschwert daher die weitere Bewegung dieser Versetzung [Boh95].
Durchschneiden sich hingegen zwei Stufenversetzungen C und D mit parallelen Burgers-
Vektoren, so bildet sich auf jeder der beiden Versetzungen ein Knick (kink). Diese Art der
Stufe liegt innerhalb der Gleitebene der Versetzung und behindert die weitere Ausbreitung
daher nicht. Im Fall des Schnitts einer Stufenversetzung E und einer Schraubenversetzung F
sowie zweier Schraubenversetzungen G und H (Abb. 2.1.6.b) bilden sich auf beiden
Versetzungen Stufen. Dadurch wird die weitere Bewegung der Versetzung E erschwert. Die
Stufe auf einer Schraubenversetzung (F, G, H) flihrt dazu, dass sich die Versetzung nur noch
auf der Gleitebene der Stufe ungehindert bewegen kann [Boh95].

Gleitet eine Versetzung in eine Richtung, so dass die Gleitebene der Versetzung von
derjenigen der Stufe voneinander abweicht, dann muss die Stufe fiir eine weitere Bewegung
klettern. Dadurch ist die Geschwindigkeit der Stufe geringer als die der Versetzung, so dass
die Stufe zuriickbleibt und eine Versetzungsschleife entsteht. Wenn der Abstand der Stufe zur
der Versetzung zu grof3 wird, konnen Segmente dieser Schleife abgeschniirt werden. Dadurch
kann eine Stufe im Verlauf ihrer Bewegung eine Spur von Punktdefekten hinterlassen
[Boh95].

Die Beweglichkeit von Versetzungen wird durch das Materialsystem, die Temperatur, die
wirksame Schubspannung und die Art der Versetzung bestimmt. Die Geschwindigkeit v einer
Versetzung kann nach einem Modell gemal der Gleichung 2.1.5 berechnet werden,

T " -2
V=V,:| —| e (2.1.5)

mit der wirksamen Schubspannung z, der Aktivierungsenergie Q, der Temperatur T und den
Konstanten Vo und z [Boh95].



2.2 Versetzungen in der Zinkblende-Struktur

GaAs ist ein III-V-Verbindungshalbleiter aus den Elementen Gallium (3. Hauptgruppe) und
Arsen (5. Hauptgruppe). Dieses Halbleitermaterial besitzt wegen der direkten Bandliicke von
1,4 eV (300 K) [Cho00], den hohen Ladungstrigerbeweglichkeiten und den Kombi-
nationsmoglichkeiten mit AIGaAs und GaP eine herausragende technische Bedeutung fiir die
Herstellung von Leuchtdioden, Laserdioden und Hochfrequenzbauelementen.

O Ga
® As
Gitterkonstante: a = 0,565 nm

Abb. 2.2.1. Einheitszelle der Zinkblendestruktur sowie Gitterparameter von GaAs [Zec02].

GaAs kristallisiert in der Zinkblendestruktur (Abb. 2.2.1), die durch ein kubisch-flachen-
zentriertes Gitter mit einer zweiatomigen Basis beschrieben werden kann (Ga bei (0, 0, 0),
As bei (Y4, Y4, ¥4) ). In dieser Struktur sind die {100}-Ebenen und die {111}-Ebenen polar, das
heillt, die Doppelebenen werden von nur einer Sorte von Atomen abgeschlossen (Ga:
Ga-polar, {111}, As: As-polar, {1 11}). Die {110}-Ebenen sind nicht polar und bilden
dadurch die Hauptspaltebenen [BerOl, Mar98]. Die Zinkblendestruktur weist {111}-
Gleitebenen (dichteste Atombelegung) und Burgers-Vektoren von £<110> auf (kiirzester
Translations-vektor), so dass im Wesentlichen Schraubenversetzungen (Abb. 2.2.2.e) und
60°-Versetzungen (Abb. 2.2.2. a-d) vorkommen [H6r97, Hor01 Boh95].
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Abb. 2.2.2. Konfiguration (a) - (d) von 60°-Versetzungen und (e) einer Schraubenversetzung
in GaAs sowie (f) Bezeichnung der verschiedenen Arten von 60°-Versetzungen,
(Ga:O, As: @) [HOr01, Boh95].
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Die Eigenschaften von 60°-Verstzungen werden durch deren Gleitebenen bestimmt. Liegt die
Gleitebene einer Versetzung zwischen zwei {111}-Doppelebenen, wird die Konfiguration als
shuffle set (S) bezeichnet (Abb. 2.2.2 a, b), wihrend sie bei einer Lage innerhalb einer
Doppelebene glide set (G) genannt wird (Abb. 2.2.2 ¢, d). Die Aufspaltung von Versetzungen
ist nur im glide set moglich. Im shuffle set tritt an den Atomen im Versetzungskern eine freie
Bindung auf, wogegen im glide set drei freie Bindungen vorliegen. Befinden sich die freien
Bindungen an einem Ga-Atom, wird die Versetzung als Ga-Versetzung bezeichnet und liegen
sie an einem As-Atom wird sie As-Versetzung genannt. Somit ergeben sich die vier Arten von
60°-Versetzungen, die in Abbildung 2.2.2 dargestellt sind. Jeweils zwei Arten von
Versetzungen sind bis auf eine Atomreihe identisch, so dass als Konvention fiir die
Versetzungen die Bezeichnungen o = Ga(S) = As(G) und B = As(S) = Ga(G) eingefiihrt
wurden [Boh95, Hor0O1, Lei&9].

Es ist energetisch giinstiger, wenn eine vollstindige 60°-Versetzung in eine 30°- und eine
90°-Partialversetzung aufspaltet (Abb. 2.2.3, vgl. [Lu83]). Der Burgers-Vektor der beiden
Partial-versetzungen ist dann kein vollstindiger Gittervektor mehr. Auf einer (111)-Ebene
wird die Aufspaltung durch die folgende Gleichung beschrieben [Boh95]:

2.2.1)

Abb. 2.2.3. Aufspalten einer vollstandigen 60°-Versetzung in eine 30°-Partialversetzung (P1)
und eine 90°-Partialversetzung (P2). Zwischen den Partialversetzungen befindet sich ein
Stapelfehler [Boh95].

Die Geschwindigkeit von Versetzungen hdngt gemdf Gleichung 2.1.5 von der Schub-
spannung 7, der Temperatur T und der Aktivierungsenergie Q ab. Fiir GaAs soll der Einfluss
weiterer Parameter auf die Versetzungsbewegung betrachtet werden. Die Geschwindigkeit v
von o- und B-Versetzungen hingt entscheidend vom Typ der Ladungstriager (p-Typ, i-Typ,
n-Typ) und deren Konzentration ab (Abb. 2.2.4.a, [Lei89]). In p-dotiertem oder intrinsischem
GaAs treten nur geringe Unterschiede zwischen o- und [B-Versetzungen auf, aber in
n-dotiertem GaAs ist die Geschwindigkeit von a-Versetzungen wesentlich héher. Geméf
Abbildung 2.2.4.b [Fuj88], ist die Geschwindigkeit von a-Versetzungen in Silicium-dotiertem
GaAs (n-Typ) hoher als die von B-Versetzungen [vgl. Mae85, Sum94]. Die Geschwindigkeit
nimmt mit der Temperatur exponentiell zu und wird durch Elektronenbestrahlung erhoht.

11



—
2
—~

O
~

(o)
[ ]
10-8_ —p— ‘\\

10-19 §

Geschwindigkeit in m/s

GaAs, t=10 MPa, T =573 K
T T H—t T T |

101 €p 1077 i 107 n> 10

—r

Ladungstragerkonzentration in cm2 107, _
T !

Abb. 2.2.4. (a) Geschwindigkeit von a- und S-Versetzungen in GaAs in Abhangigkeit von der
Ladungstragerkonzentration (Punkte: Messwerte, Linien: theoretische Abschatzung) [Lei89].
(b) Geschwindigkeit von «- und p-Versetzungen in GaAs:Si in Abh&ngigkeit von der
Temperatur und der Elektronenbestrahlung (r = 26 MPa, B o-Versetzungen bei 0 A/m?,
O o-Versetzungen bei 0,26 A/m?, ® p-Versetzungen bei 0 A/m?, O pVersetzungen bei
2,9 AIm?) [Fuj8s].

Wird eine GaAs-Probe mit einem Indenter plastisch deformiert, so entstehen Versetzungen
(vgl. Abb. 2.1.2). In GaAs wird das Material gemil3 einem Modell [War84] in Form von
{111}-Ebenen transportiert, deren Rinder von 60°-Versetzungen begrenzt werden (Ebenen in
Abb. 2.2.5.a). Entsprechend der jeweiligen Ebene handelt es sich dabei um a- bzw. B-Ver-
setzungen (Versetzungstyp: siche Abb. 2.2.2). Aufgrund der verschiedenen Versetzungstypen
(a,, B) werden in Abhdngigkeit von der Richtung unterschiedliche Beweglichkeiten erwartet.
Gemdl einem weiterfiihrenden Modell [Sur87] liegen die Versetzungen in Form von
Schleifen vor (Abb. 2.2.5.b). Diese bestehen aus zwei parallelen Segmenten von Schrauben-
versetzungen und einem fithrenden Segment aus 60°-Versetzungen. Der Burgers-Vektor der
Versetzungssegmente in den Schleifen ist in der <110>-Richtung entlang der Richtung der
Schraubenversetzungen orientiert.

(@)
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(111162 nf“- (111G

Abb. 2.2.5. (a) Entstehung von Versetzungen nach Indentierung von (001)-GaAs [vgl.
War84], Versetzungsanordnung nach Indentierung der (001)-Oberflache [Sur87].
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Eine <110>-Gleitrichtung bildet zusammen mit den zugehodrigen {111}-Gleitebenen
ein Gleitprisma, auf dem die Bewegung von Versetzungen stattfindet. Im Fall der
Indentierung einer [001]-Oberfldche werden acht Gleitprismen erwartet: vier Prismen entlang
der <110>-Richtungen parallel zur Oberfliche sowie vier Prismen, die entlang der
<101 >-Richtungen in den Kristall gerichtet sind (Abb. 2.2.5.b, [H6r01]).

Das Modell in [Sur87] wurde von Horing fiir ein kompressives Deformationszentrum im
Inneren eines Kristalls formuliert (Abb. 2.2.6.a, [Hor01]). Wird in dieses Modell eine Ebene
gelegt, folgt daraus die erwartete Versetzungsanordnung fiir die entsprechende Oberflache. In
Abbildung 2.2.6.b. ist die erwartete Versetzungsanordnung fiir die Indentierung einer
(111)-Oberfliche nach [HorO1] dargestellt, bestechend aus sechs Prismen parallel zur
Oberfliache sowie drei Prismen, die in den Kristall gerichtet sind.

(b)

Tangentialgleitung

Abb. 2.2.6. (a) Gleitprismenmodell flr ein kompressives Deformationszentrum im Inneren
eines Kristalls mit Zinkblendstruktur, (b) Versetzungsanordnung nach Indentierung einer
(111)-Oberflache [Horo1].

(@) . (110) ()
I= oy
LZ I Bl A@L KV
f\ﬁ\ (110> f;}é).}.
AQ: B ®
a) [001> b)

Abb. 2.2.7. Versetzungsanordnung nach Indentierung von (110)-GaAs (a) nahe der
Oberflache sowie (b) in einer grélReren Tiefe [HOr01].

Die Untersuchung der {110}-Oberfliche von GaAs ist von groflem Interesse, da es sich um
die Hauptspaltebenen handelt. In dieser Orientierung wird eine Versetzungsausbreitung
entlang von sechs Gleitprismen erwartet (Abb. 2.2.7). Vier Prismen sind in einem geringen
Winkel gegeniiber der Oberfliche geneigt, ein Prisma verlduft oberfldchenparallel und ein
Prisma befindet sich unterhalb der Indentierung senkrecht zur Oberfliche [Hor01].

13



2.3 Versetzungen in der Wurtzit-Struktur

GaN ist ein Verbindungshalbleiter und weist eine direkte Bandliicke von 3,39 eV auf
[Mar69]. GaN kristallisiert vorwiegend in der Wurtzit-Struktur und hat demnach eine
hexagonale Einheitszelle [Mor08]. Die Gitterparameter betragen 0,3189 nm fiir die a-Achse
und 0,5185 nm fiir die c-Achse [Mar69]. Die Wurtzit-Struktur ldsst sich in einer einfach
hexagonalen Struktur mit einer vieratomigen Basis oder einer hexagonal-dichten Kugel-
packung mit einer zweiatomigen Basis beschreiben. Die nichtprimitive hexagonale
Einheitszelle (Abb. 2.3.1.a) enthélt insgesamt 12 Atome (je 6 Ga- und N-Atome [Mor08]).
Die Koordinatenachsen a1 und a: haben die gleiche Lange und schlieen einen Winkel von
120° ein. Die c-Achse steht senkrecht auf den a-Achsen und im Fall einer idealen hexagonal-
dichten Kugelpackung ist ¢ gleich 1,633-a [Wei95]. In der Wurtzit-Struktur wird héufig eine
dritte a-Achse mit a3 = - (a1 + az) eingefiihrt, die fir Richtungen und Ebenen zu einer
Schreibweise mit vier Koordinaten fithrt: a; = 2[2110], a2 = [1210], a3 = +[1 120]und
c = [0001] [Sak97]. Die hexagonale Einheitszelle und die zugehorigen Richtungen sind in
Abbildung 2.3.1.b dargestellt. In Tabelle 2.1 sind die bedeutendsten Ebenen [Fuj09] und
Richtungen [Mor08] zusammen mit den Bezeichnungen und Winkeln aufgefiihrt. In der
Dissertation werden diese Abkiirzungen fiir Richtungen und Ebenen verwendet. Die
Hauptspaltebenen von GaN sind die [1 100]-Ebenen sind die Ebenen [Kur98].

(b)(/F T0001]C '\ )
\\//l\j/? 1[2113]

az Lrn1 T
— AT <[0110 Y
ISEAY) N I AL O T50)
7
— a_
%[Emﬁ 21 10]
® Ga N as L[1120] L0110 M 1[1210]

Abb. 2.3.1. (a) Einheitszelle von GaN [Wei95] und (b) Richtungen in der Einheitszelle
[Saka7] .

Ebene Z zu (0001) Richtung Z zu [0001] Bezeichnung
{0001} 0° <0001 > 0° c

2110} 90° <2110> 90° a

2112} 58° <2113> 58° n

{1100} 90° <1100 > 90° m

{1101} 62° <1101> 28° s

{1102} 43° <1102> 47° r

Tab. 2.3.1. Ebenen und Richtungen in der Wurtzit-Struktur [Fuj09], [Mor08].
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Im Gegensatz zur Zinkblendestruktur existieren in der Wurtzit-Struktur zwei verschiedene
Arten von Gittervektoren: a = <2110> und ¢ = <0001>. Aus der Kombination
verschiedener Burgers-Vektoren b (a, ¢) und Linienvektoren | (a, ¢, m, s, n) folgt eine
Vielzahl méglicher Versetzungen. In [Osi68] wird ein Uberblick iiber die Eigenschaften von
Versetzungen in der Wurtzit-Struktur gegeben. In Tabelle 2.2 sind die Eigenschaften von
Versetzungen zusammengefasst und Abbildung 2.3.2 zeigt die Kernstruktur einer a-Typ-
Stufenversetzung

(I in c-Richtung, b in Richtung von a2, Ansicht mit einer c-Ebene im Vordergrund) und einer

a-Typ Schraubenversetzung (I und b in Richtung von a2, c-Ebene als Grundflache).

Nr. I-Vektor b-Vektor Z(1,b) Gleitebene
1 <1210> <1210> 0° -

2 <0001 > <0001 > 0° -

3 <2110> <1210> 60° {0001}
4 <0001 > <1210> 90° {1010}
5 <1210> <0001 > 90° {1010}
6 <1100 > <1210> 30° {0001}
7 <1010 > <1210> 90° {0001}
8 <1100 > <0001 > 90° {1120}
9 <1213> <1210> 58° {1010}
10 <1213> <0001 > 31° {1010}
11 <1101 > <0001 > 43° {1120}
12 <0001 > <1100 > 90° {1120}
13 <1101> <1100 > 47° {1120}

Tab. 2.3.2. Versetzungen in der Wurtzit-Struktur aus [Osi68].

Abb. 2.3.2. Kernstruktur von Versetzungen in der Waurtzit-Struktur aus [Osi68],
(a) a-Typ Stufenversetzung, (b) a-Typ Schraubenversetzung .

Untersuchungen von Indentierungen mittels Transmissionselektronenmikroskopie zeigen
a-Typ Schraubenversetzungen als hiufigste Versetzungsart (Kapitel 4.2).
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2.4 Modelle der Rissbildung

Risskeimbildung durch Versetzungsprozesse

In [Fuj88] wird ein Modell der Risskeimbildung durch Versetzungsreaktionen nach
Indentierung von (111)-GaAs beschrieben. Abbildung 2.4.1 zeigt Versetzungen, die auf zwei
verschiedenen Gleitebenen aufeinander zulaufen.

(@) (b) (©)

Abb. 2.4.1. (a) (b) Aufspaltung von 60°-Versetzungen in je zwei Partialversetzungen und
(c) Reaktion der flihrenden Partialversetzungen zu einer unbeweglichen Lomer-Cottrell-
Versetzung [Boh95], (d) Bildung eines Risskeims nach dem Cottrell-Mechanismus [Cot58,
Hir82, Hir85].

Die Versetzungen kdnnen jeweils in zwei Partialversetzungen aufspalten [Boh95]:
2[101] = 2[211] + 2[112] und 2[0T1] = 2[121] + 2[112]. (2.4.1)

Die fiihrenden Segmente der aufgespaltenen Versetzungen konnen sich aufeinander zu
bewegen und zu unbeweglichen Lomer-Cottrell-Versetzungen reagieren:

a[211] + 2[121] = 2[110]. (2.4.2)

Nach dem Modell in [Fuj88] reagieren 60°-Versetzungen auf unterschiedlichen Gleitebenen
zu Lomer-Cottrell-Versetzungen, die auf keiner der beiden urspriinglichen Gleitebenen mehr
beweglich sind. AnschlieBend konnen weitere Versetzungen auf ein Hindernis wie eine
Lomer-Cotrell-Versetzung auflaufen (Abb. 2.4.2.b), bis das lokale Verformungsvermdgen
erschopft ist und ein Risskeim entsteht. Die Grofle des Risskeims nimmt mit der Anzahl der
Versetzungen an dem Hindernis zu, so dass die rissoffnende Kraft mit der Beweglichkeit der
Versetzungen zunimmt. Durch das Auflaufen von Versetzungen auf ein Hindernis kann ein
Risskeim entstehen.
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Rissbildung und mechanische Spannungen

In diesem Abschnitt wird die Rissausbreitung basierend auf [GroOl] beschrieben. Die
Rissbildung ist mit der Entstehung neuer Oberflichen verbunden. Wéhrend der Rissbildung
wird aufgrund der Bindungskrifte im Material eine Arbeit geleistet, die als Oberflichen-
energie, wie in Form von strukturellen Anderungen der Materialstruktur nahe der Oberfliche,
gespeichert werden kann. Die Oberflichenenergie I' ist definiert als:

T=yA (2.4.3)

mit der spezifischen Oberflachenenergie y und der neu geschaffenen Oberflidche A.

In einem Korper werden die Bindungen im Material vorzugsweise an der Rissspitze (auch
Rissfront genannt) geldst. Der Bereich in der Umgebung der Rissspitze wird als Prozesszone
bezeichnet. Von der Rissspitze gehen die Berandungen des Risses aus, die auch als
Rissflanken oder Rissufer bezeichnet werden und die normalerweise belastungsfrei sind. Fiir
die Beschreibung eines Risses mittels der Kontinuumsmechanik muss die GroBe der
Prozesszone im Vergleich zum Riss und zu den Abmessungen des Korpers vernachlissigbar
sein [GroO1].

Es wird zwischen drei verschiedenen Rissoffnungsarten unterschieden: dem Spaltriss
(Modus I), dem Léngsscherriss (Modus IT) und dem Querscherriss (Modus III) [Ber92] (Abb.
2.4.2 a-c). Fiir die Betrachtung eines Risses ist es zweckmédBig, ein Koordinatensystem zu
verwenden, in dessen Ursprung die Rissspitze liegt (Abb. 2.4.2.d). Die Spannung o sowie die
Verschiebungen U im Nahfeld von einem Spaltriss sind in Abbildung 2.4.3 angefiihrt. Die
Rissspitzenfelder sind bis auf einen Faktor K festgelegt, der als Spannungsintensitéitsfaktor
oder K-Faktor bezeichnet wird. Der K-Faktor ist ein MaB fiir die Stirke des Rissspitzenfeldes,
wobei der Index auf die entsprechende Rissoffnungsart hinweist (Abb. 2.4.2.¢). Nach diesem
Modell hat der K-Faktor die Dimension von Pa-Vm [GroO1].

(a) Modus I (b) Modus IT (c) Modus III
/A
@ =m0 ©
:'/ \\\ Modus I: K, = lri_r>r(}1/27zr o,(p=0)
1
'\ X I,' Modus II: Ky =limy27rz, (9 = 0)
\\\ ————— ’,’ MOdus I1I: KIII :lrgl’(} 271'r2'yz ((0:0)

Abb. 2.4.2. Rissoffnungsarten: (a) Spaltriss (Modus 1), (b) Langsscherriss (Modus I1),
(c) Querscherriss (Modus 111), (d) Koordinatensystem an der Rissspitze, () Zusammenhang
zwischen K-Faktor und mechanischer Spannung [Gro01] an der Rissspitze.
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Abb. 2.4.3. Spannung oy und Verschiebung v* im Nahfeld eines Spaltrisses (Modus 1),
[Gro01].

In Abbildung 2.4.3 sind die Spannung oy und Verschiebung v* im Nahfeld eines Spaltrisses
(Modus I) dargestellt. Die Spannung weist an der Rissspitze (¢ = 0) eine Singularitdt vom
Typ r''”? auf und geht fiir eine Anniherung an die Rissspitze gegen unendlich. Dieser Effekt
wird als Spannungsiiberh6hung oder Spannungskonzentration bezeichnet. Die Verschiebung
v* folgt einem Potenzgesetz von r'? auf, wobei ein positiver Wert von Ki der Risséffnung
entspricht und ein negativer Wert dem RissschlieBen. Nach der Gleichung fiir v* fiihrt der
negative Wert von Ki beim RissschlieBen formal zu einer Uberlappung oder Durchdringung
der Rissufer. Im diesem Fall sind die Rissufer in Kontakt (v = 0) und tiben Krifte
aufeinander aus [GroO1].

Fiir spezielle Geometrien konnen mittels der K-Faktoren Bedingungen zur Rissausbreitung
formuliert werden. Ein Beispiel hierfiir ist ein gerader Riss R der Linge 2a unter einem
einachsigen Zug o (Abb. 2.4.4). Analoge Betrachtungen kdnnen auch fiir eine Schubspannung
T durchgefiihrt werden. Damit folgt fiir einen Riss im Inneren eines Korpers der Grof3e 2a:

=12 aus

Die K-Faktoren sind fiir vielféltige Rissanordnungen in Tabellenwerken zu finden. Eine
Rissausbreitung findet statt, wenn der K-Faktor eine materialspezifische kritische GroBie Kic
iiberschreitet [GroO1]:

Ki = Kic (Modus I) K = Kuc (Modus II) K = Kiie (Modus I11) (2.4.5)

Unter dieser Bedingung schreitet die Separation in der Prozesszone voran. Die Grofle Kic ist
ein Materialkennwert und wird als Bruchzihigkeit bezeichnet [GroO1].

T T 4 Ty Ty
' -1
Y ! . X <a
T T 5 : =0 X | | S

= +rT-— A X+a |X|_a

R 5 :
e i —a [ [[TT]+a = K, = oma

—a

Abb. 2.4.4. Spannung o und K-Faktor Ki an einem Riss der GroRe 2a unter Zugbelastung
[Gro01].
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In [Law80] wird eine theoretische Beschreibung der Entwicklung des median-radialen
Risssystems vorgestellt. Hier sollen einige grundlegende Aspekte angefiihrt werden, um den
Zusammenhang zwischen den Materialeigenschaften, der Indenterform und der Rissgrof3e zu
erkliren.

Die Umgebung der Indentierung wird in zwei Bereiche unterteilt: das Fernfeld, in dem die
Rissausbreitung stattfindet, und das Nahfeld, welches durch die plastische Deformation
aufgrund der Indentierung gekennzeichnet ist. Das Nahfeld wird als ein Segment in Form
einer Halbkugel mit dem Radius b beschrieben, in dessen Mittelpunkt sich die Indentierung
befindet (Abb. 2.4.5, [Law80]).

@) P (b)

T

Abb. 2.4.5. Median-radiales-Risssystem an einer Indentierung, (a) Geometrische
Beschreibung von GroRen an einer Indentierung: Prifkraft P, halber Offnungswinkel
des Indenters w, seitliche Ausdehnung der Indentierung a, Eindringtiefe d, Radius
der plastischen Zone b und RissgroRe c, (b) Rissausbreitung durch die wirksame Kraft Pr der
plastischen Zone [Law80].

Ist 8V das Volumen der Indentierung und V das Volumen der plastischen Zone folgt daraus:
SV/V ~ a’d/b? ~ (a/b)’coty (2.4.6)
Dabei ist a die seitliche Ausdehnung der Indentierung, d die Eindringtiefe, b der Radius der
plastischen Zone und y der halbe Offnungswinkel des Indenters (Abb. 2.4.5). Mit diesem
Winkel kann die Eindringtiefe durch d = a coty ersetzt werden [Law80].

Die plastische Zone {ibt einen Druck pp auf die Umgebung aus, der sich gemal3

po ~x (SV/V) ~E (a/b)’coty (2.4.7)
berechnen lisst, wobei k das Bulkmodul und E der Elastizitatsmodul ist [Law80].

Die plastische Zone kann nun als eine Ursache fiir eine rissbildende Kraft angesehen werden.

Die Starke dieser Kraft folgt aus den verbleibenden horizontalen Kraftkomponenten P: der
plastischen Zone auf die Rissebene [Law80]:

Pr ~ pb b? (2.4.8)
Fiir den Fall ¢ >> b und halbkreisformige Risse ist der Spannungsintensititsfaktor Kr

Ke ~f(¢) Pr/ c32 (2.4.9)

mit einer winkelabhdngigen Funktion f(¢) nahe 1 [Law80].
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Durch Einsetzen von (2.4.8) und (2.4.7) in (2.4.9) folgt: K: ~ f(¢)E(a’/b)coty/c*?. Zusammen
mit der Hirte in der allgemeinen Form H ~ F/a? folgt daraus [Law80]:

Ke ~f(¢) (a/b)coty (E/H) F/c3? (2.4.10)

Diese Beziehung enthélt bereits einen Zusammenhang zwischen den Materialeigenschaften,
der Indenterform und der Rissgrofle €. Aus der Rechnung iiber die Analyse eines
eingeschlossenen Hohlraums mit dem Radius ro folgt b/ro ~ (E/H)™ wobei m anndhernd 1/2
ist. Wird die Groe des Hohlraums mit dem Volumen der Indentierung gleichgesetzt ist
b/a = (E/H)"? coty'?. Zusammen mit (2.4.10) folgt daraus fiir die resultierende Kompenente
K:[Law80]:

Ke ~f(¢) coty?? (E/H)? F/c3? (2.4.11)
Ein Vergleich mit einer Reihe von Materialien in [Law80] zeigt einen Wert von 0,014 fiir

f(¢) coty??, woraus die hiufig verwendete Form der Gleichung fiir die Bestimmung der
Risszédhigkeit Kic an Indentierungen folgt (siehe Gleichung 3.2.5).
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2.5 Abbildung von Versetzungen und Rissen

Die Abbildung und Charakterisierung von Versetzungen und Rissen in dieser Dissertation
erfolgte vorwiegend mittels Elektronenmikroskopie, so dass diese Methode detaillierter
beschrieben wird. In dem ersten Teil dieses Abschnitts werden zundchst die
Wechselwirkungen zwischen Elektronen und Materie betrachtet. AnschlieBend wird die
Abbildung von Versetzungen und Rissen mittels TEM (Beugungskontrast) und REM
(Kathodolumineszenz) beschrieben. Die Betrachtungen beginnen jeweils mit einem
defektfreien Kristall, auf dessen Grundlage der Einfluss von Versetzungen und Rissen in der
Abbildung erkldrt wird. Im Anschluss werden Informationen bereitgestellt, um die
Eigenschaften von Defekten aus mikroskopischen Aufnahmen zu entnehmen.

Wechselwirkungen zwischen Elektronen und Materie

Die Wechselwirkungen zwischen Elektronen und Materie bilden die Grundlage der
Elektronenmikroskopie. In Abbildung 2.5.1 sind die am hédufigsten genutzten Signale
dargestellt [God91].

Primaérelektronen A
Riuckstreuelektronen
. Rasterelektronen-
Kathodolumineszenz : )
mikroskopie (REM)
Sekundirelektronen Rontgenstrahlung
L 4
Anregungs-/ \Volumen Probe
L 2
Inelastisch . Transmissionselekronen-
Elastisch } )
gestreute estreute mikroskopie (TEM)
Elektronen g
Elektronen v

Ungestreute Elektronen

Abb. 2.5.1. Wechselwirkungen zwischen Elektronen und Materie.

Die Wechselwirkungen konnen in elastische und inelastische Prozesse eingeteilt werden. Bei
elastischen Wechselwirkungen wird die Energie eines eingestrahlten Primérelektrons trotz
einer moglichen Richtungsdanderung nicht messbar verdndert, wohingegen die inelastische
Streuung alle Prozesse bezeichnet, bei denen ein Primérelektron einen messbaren Teil seiner
Energie abgibt. Inelastische Prozesse verringern die Energie eines Primérelektrons und fiihren
zudem zu einer Richtungsédnderung. Verlésst ein eingestrahltes Primérelektron die Probe auf
der Eintrittsseite wird es als Riickstreuelektron bezeichnet. Die Energie eines Primirelektrons
kann auf ein in der Probe gebundenes Elektron iibertragen werden, so dass es aus einem
gebunden Zustand gelost wird. Erreicht dieses Elektron die Probenoberfldache, kann es als
Sekundarelektron detektiert werden. Die freien Elektronenzustinde in den Atomen der Probe
werden durch Elektronen aus hoheren Energieniveaus wieder besetzt, wobei die
Energiedifferenz in Form von charakteristischer Rontgenstrahlung oder Auger-Elektronen
(Besetzung innerer Energieniveaus), Licht (Kathodolumineszenz, strahlende Ubergange),
oder letztendlich in Form von Wérme (nicht strahlende Prozesse) abgegeben wird [God91].
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Primérelektronen konnen die Probe in Form von elastisch gestreuten oder inelastisch
gestreuten Elektronen durchdringen. Dabei treten auch die Wechselwirkungen wie auf der
Eintrittsseite des Strahls auf (Rontgenstrahlung, Kathodolumineszenz, Sekundérelektronen).
Durchdringen Primérelektronen die Probe ohne Wechselwirkungen werden sie als ungestreute
Elektronen bezeichnet [God91].

Die elastische Streuung beruht auf der elektrischen Wechselwirkung zwischen einem
Primédrelektron mit einem Atomkern und den ihn umgebenen Elektronen. Die Streuung
eines Primirelektrons mit der Energie Eo im elektrischen Feld eines Atomkerns mit der
Kernladungszahl Z kann durch die Streuformel nach Rutherford beschrieben werden.
Demgemal verhilt sich der differenzielle Wirkungsquerschnitt do fiir die Ablenkung in den
Raumwinkel d£2 in Richtung # gemiB: dof d2 ~ Z/(E¢*sin*(0/2) ). Die elastische Streuung
nimmt demnach mit der mittleren Ordnungszahl sowie der Atomdichte (Anzahl der Atome
pro Volumeneinheit) zu. Die elastische Streuung ist der wesentliche Mechanismus von TEM
im Beugungskontrast [God91].

Abbildung mittels Transmissionselektronenmikroskopie

Der Abschnitt zu TEM basiert inhaltlich im Wesentlichen auf [God92] und [Rat08].

In der Transmissionselektronenmikroskopie werden die Elektronen nach Durchqueren einer
Probe untersucht. Der Elektronenstrahl enthédlt nach dem Durchgang durch die Probe
ungestreute Elektronen sowie elastisch und inelastisch gestreute Elektronen (Abb. 2.5.1).
Bereiche der Probe mit einer grofleren Dicke, einer hoheren Atomdichte bzw. einer hdheren
Ordnungszahl streuen die Elektronen stirker und erscheinen daher im Massendickenkontrast
dunkler. Werden die Elektronen um einen Winkel groler als fmax gestreut, konnen sie durch
das Detektionssystem (Film in Abb. 2.5.2.a) nicht mehr nachgewiesen werden und liefern so
keinen Beitrag mehr zur Intensitdt des Bildes [God91].

Elektronen weisen geméal der de-Broglie-Beziehung eine Wellenldnge A = h/(m-v) auf, wobei
h das Plancksche Wirkungsquantum ist sowie m und v die Masse und Geschwindigkeit eines
Elektrons (Beispiel: A20 kv = 0,0086 nm, A200 kv = 0,0027 nm).

Féllt der Primédrelektronenstahl auf eine kristalline Probe, so tritt auf Grund der periodischen
Struktur des Kristalls, die in der GroBenordnung der Wellenlinge der eingestrahlten
Elektronen liegt, Beugung auf. Dadurch kommt es zu Wechselwirkungen zwischen den
Elektronen, so dass die Streuung stark von der Streuformel nach Rutherford abweicht. Betrigt
der Gangunterschied 2-d-sin@ der gebeugten Strahlen ein Vielfaches der Wellenldnge A, so
tritt konstruktive Interferenz auf (siche Abb. 2.5.2.b). Dieser Zusammenhang wird durch die
Bragg-Gleichung beschrieben [God91]:

2-dsind=n-14 (2.5.1)

Dabei ist d der Abstand der Gitterebenen, € der Winkel zwischen der Netzebene und der
Einfallsrichtung des Strahls und n die Beugungsordnung. In der Elektronenmikroskopie wird
eine hohere Beugungsordnung n durch eine Vervielfachung der Millerschen Indizes
beschrieben. Bei den iiblichen Beschleunigungsspannungen im TEM von 100 bis 400 kV ist
die Wellenlénge A kleiner als d so dass sind ~ @ ist. Beugung tritt daher nur an Ebenen auf,
die anndhrend parallel zum einfallenden Elektronenstrahl orientiert sind [God91].
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Abb. 2.5.2. Beugung eines Elektronenstrahls an einer kristallinen Probe, (a) Strahlengang der
Elektronenbeugung an einer kristallinen Probe, (b) Entstehung eines Gangunterschieds an
einer kristallinen Probe in Bragg-Bedingung [Goo91].

Mit n = 1 und sind ~ @ vereinfacht sich die Bragg-Gleichung zu d = A/(2:6). Der Winkel 6
kann in Beugungsbildern aus dem Abstand r zwischen gebeugtem und ungebeugtem Strahl
und der Kameraldnge L berechnet werden. Demnach folgt aus sin(2:6) = r/L (Abb. 2.5.2.a)
mit sin(2-6) = 2-6 die Bezichung @ = r/(2-L) und zusammen mit d = n-A/(2 ) schlieBlich
[God91]:

d= (LAY (21). (2.5.2)

Die Grofle L-A wird als Kamerakonstante bezeichnet und ist nur von der
Beschleunigungsspannung und den Eigenschaften des Gerédtes abhédngig. Die auf diese Weise
bestimmten Gitterebenenabstinde d konnen dann mit den Werten aus kristallographischen
Rechnungen verglichen werden [God91].
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Abb. 2.5.3. Richtungsabhangige Deformationen in der Umgebung einer Versetzung mit
starker Deformation von Ebenen senkrecht zum Burgers-Vektor (x-Ebene) und geringer
Deformation parallel zum Burgers-Vektor (y-Ebene, z-Ebene).
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Der Beugungskontrast kann zur Abbildung von Versetzungen genutzt werden. Die
Deformation der Gitterebenen in der Umgebung des Versetzungskerns fithrt zu einer
verstirkten Beugung. In einer Hellfeldabbildung wird die Objektivblende so ausgerichtet,
dass nur der ungebeugte Strahl zur Abbildung verwendet wird (vgl. Abb. 2.5.2.a). Daher
erscheinen Versetzungen in einer Hellfeldabbildung als dunkle Linien, sofern sie nicht
senkrecht zur Oberflache orientiert sind [God91].

Im Beugungskontrast kann zudem der Burgers-Vektor von Versetzungen bestimmt werden.
Dazu wird die richtungsabhingige Deformation der Gitterebenen in der Umgebung des
Versetzungskerns genutzt (Abb. 2.5.3). Ebenen, auf denen der Burgers-Vektor b senkrecht
steht sind stark deformiert, aber Ebenen, die parallel zu b verlaufen weisen keine oder nur
eine geringe Deformation auf. Werden letztgenannte Ebenen zur Abbildung genutzt, ist die
Versetzung daher nicht sichtbar oder sie zeigt nur einen geringen Restkontrast [God91].

In einem isotropen Medium wird die elastische Deformation r in der Umgebung einer
Versetzung in Polarkoordinaten durch die folgende Gleichung beschrieben [Gan82]:

sin(26) cos(26) -2 T ]

+bxl +bxl n
a—vy D Aoy TP aamyy

r= l(b - 0 + b (2.5.3)

2r
r und @ sind die Polarkoordinaten in einer Ebene senkrecht zum Linienvektor | der
Versetzung, b der Burgers-Vektor, bst die Stufenkomponente, v die Poisson-Zahl und ro der
innere Radius (vgl. Gleichung 2.1.3 und 2.1.4).
Wird eine Versetzung im TEM mit dem Abbildungsvektor g im Zweistrahlfall abgebildet, so
ist sie nicht sichtbar, wenn

ist. Daraus folgen die Bedingungen die Nichtsichtbarkeit einer Versetzung:
g-b=0,9 -bst=0, g-bxIl =0. (2.5.5)

Das Kriterium g - b = 0 fiir die Nichtsichtbarkeit einer Versetzung ist nur fiir Schrauben-
versetzungen in einem isotropen Medium giiltig, sowie fiir Stufenversetzungen wenn zudem
g - b x| =0ist. In allen anderen Fillen ist ein Restkontrast der Versetzung sichtbar [Gan82].
Experimentell wird dies umgesetzt, indem die Probe in eine Bragg-Bedingung geneigt wird.
In diesem Fall geht die Intensitit des einfallenden Strahls fast vollstindig in einen gebeugten
Strahl und den durchgehenden Strahl {iber. Diese Bedingung wird daher als Zweistrahlfall
bezeichnet. Der Abbildungsvektor g steht senkrecht auf der zur Abbildung verwendeten
Ebene. Werden undeformierte oder wenig deformierte Gitterebenen zur Abbildung verwendet
ist g - b = 0 und die Versetzung ist nicht sichtbar. Wenn der Kontrast einer Versetzung bei
zwel linear unabhingigen Beugungsvektoren minimal ist, l1dsst sich damit der Burgers-Vektor
eindeutig bestimmen [God91].
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Abbildung mittels Rasterelektronenmikroskopie

In der Rasterelektronenmikroskopie werden die Signale auf der Eintrittsseite des Elektronen-
strahls untersucht (Abb. 2.5.1). Der Bereich, in denen Wechselwirkungen zwischen den
Primérelektronen und den Atomen der Probe stattfinden, wird Anregungsvolumen genannt.
Mit hoherer Beschleunigungsspannung dringen Priméelektronen tiefer in die Probe ein und
filhren so zu einem groferen Anregungsvolumen. Im Fall vom Kathodolumineszenz (KL),
Rontgenstrahlung oder Riickstreuelektronen wird dadurch die Intensitdt der Signale erhdht
und die Ortsauflosung verringert. Sekundirelektronen besitzen eine geringe kinetische
Energie und kénnen dadurch nur diinne Schichten durchdringen. Sie konnen nur nahe der
Oberfliche nachgewiesen werden, wo der Elektronenstrahl fokussiert auf die Oberfldche
trifft und das Anregungsvolumen eine sehr geringe laterale Auflosung aufweist.
Sekundirelektronen bieten daher eine bessere laterale Ortsauflosung als Riickstreuelektronen.
Ist die Probenoberfliche gegeniiber dem Elektronenstrahl geneigt, so dass der Strahl nicht
mehr senkrecht auf die Oberflache trifft, werden mehr Sekundarelektronen emittiert. Sofern
keine  Abschattung auftritt erscheinen stirker geneigte Flichen mit einem
Sekundérelektronendetektor (z.B. Everhart-Thornley-Detektor) auf Grund der hoheren
SE-Emissionsrate heller [God91].

Die folgenden Betrachtungen iiber KL basieren inhaltlich auf [Bod87, H6r01, Rat08].
Lumineszenz entsteht in Halbleitern durch Uberginge von Elektronen vom Leitungsband ins
Valenzband. Erfolgt die Anregung durch ElektronenstoB3e, wie dies im Elektronenmikroskop
der Fall ist, so wird der Vorgang als Kathodolumineszenz bezeichnet. Die Lumineszenz hiangt
von der Bandliicke und den Defektzustinden in der Bandliicke ab. Der Ladungstransport in
Halbleitern erfolgt durch Elektronen und Defektelektronen (auch Locher genannt), wobei die
Ladungstragerdichte von der Temperatur T sowie der Dichte der Donatoren Np und
Akzeptoren Na bestimmt wird. In einem Halbleiter stellt sich ein Gleichgewicht zwischen
Elektronen no(Np, Na, T) und Lochern po(Np, Na, T) ein. Durch den Elektronenstrahl werden
zuséatzliche Elektron-Loch-Paare erzeugt und das Gleichgewicht wird verschoben, woraus die
ortsabhiingigen und zeitabhingigen Uberschussladungstrigerdichten An(r,t) und Ap(r,t)
folgen: n=no + Anund p = po + Ap [H6r01].

Die Anzahl der durch den Elektronenstrahl erzeugten Ladungstrigerpaare ldsst sich gemal3
der folgenden Gleichung berechnen:

I S EO
AN _E(I_H)E_kr (2.5.6)
Dabei ist Is der Strahlstrom, 77 der Anteil der riickgestreuten Energie, Eo die Energie eines
einzelnen Primirelektrons und Exr die durchschnittliche Energie, die zur Erzeugung eines
Elektron-Loch-Paares noétigt ist, wobei Ekr etwa dreimal so gro wie die Bandliicke ist
[Bod87]. Nach der Erzeugung durch den Elektronenstrahl konnen die Elektron-Loch-Paare
entweder diffundieren, oder strahlend bzw. nichtstrahlend rekombinieren. Das Prinzip der
KL-Mikroskopie ist in Abbildung 2.5.4 dargestellt.

Die Verteilung der Ladungstrager lasst sich mit Hilfe der stationdren Kontinuititsgleichung
beschreiben:

D.Aq(r)—%q(r)+ g(r)=0. (2.5.7)

Der Term D-Aq(r) stellt die Diffusion der Uberschussladungstriger dar, q(r)/z die
Vernichtung durch Rekombination und g(r) die Erzeugung durch den Elektronenstrahl. Dabei
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ist A der Laplace-Operator, D der Diffusionskoeffizient, z die Lebensdauer und g die Dichte
der Uberschussminorititsladungstriiger. Gleichung 2.5.7 und die folgenden Betrachtungen
gelten in Abwesenheit von Driftfeldern fiir die Niederinjektionsbedingung, d.h. die
Konzentration der Uberschussladungstriger ist viel kleiner als die der Majorititsladungstriiger
des Halbleiters [Hor01].

In diesem Fall geniigt es, die Minorititsladungstriger  zu betrachten, da die Rekombination
hauptsdchlich durch die Konzentration der Minoritdtsladungstriger bestimmt wird. Die
Rekombination an Oberflichen und Grenzflichen am Ort rs wird durch Oberflachen-
rekombinationsgeschwindigkeit Vs bestimmt und fiihrt dort zur Verringerung von
Ladungstrigern durch Rekombination. Die Kontinuitédtsgleichung lasst sich mit Hilfe der
Diffusionsldnge L 16sen, die sich aus dem Diffusionskoeffizienten D und der Lebensdauer r
ergibt [Bod87]:

L=+D-7. (2.5.8)

Fir eine punktformige Generationsquelle von Uberschussladungstrigern in einem
halbunendlich ausgedehnten Halbleiter ist die Ldsung der Kontinuitdtsgleichung
q(r) = G-e¢™/r, wobei die Generationskonstante G von der Erzeugung der Ladungstriger
abhingt [Bod87].

/ Oberflachen-

Totalre- V< | rekombination
flexion
g
Diffusion Generation strahlend
[ -JDz Rekombination
nicht strahlend
Absorption

Abb. 2.5.4. Prinzip der KL-Mikroskopie, Generation von Ladungstragern g(r) durch den
einfallenden Elektronenstrahl sowie anschliefende Diffusion in der Probe, Vernichtung von
Ladungstragern durch strahlende und nichtstrahlende Rekombination, Absorption von Licht
in der Probe sowie Brechung und Totalreflexion an der Oberflache [Hil98].

In einem defektfreien Halbleiter entsteht Licht durch strahlende Rekombination von Elektron-
Loch-Paaren. Die Anzahl der erzeugten Photonen Alc folgt aus der lokalen Dichte der
Uberschussladungstriger q(r) und der Lebensdauer der Minorititsladungstriiger fiir strahlende
Rekombination zr gemiB3 AlcL ~ q(r)/z. Die Gesamtintensitdt des emittierten Lichtes ldsst
sich annidhernd aus dem Volumenintegral iiber die Probe berechnen. Von dem in der Probe
erzeugten Licht verldsst nur der Anteil (1 — cos(0c)/2) die Probe, da das Licht bei einem
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Winkel von 0 > 0c aufgrund von Totalreflexion an der Oberfldche wieder zuriick in die Probe
reflektiert wird. Der hohe Brechungsindex n von Halbleitern fiihrt zu einem geringen
Grenzwinkel der Totalreflexion §, in Bezug zur Oberflichennormale, so dass nur ein
geringer Anteil des Lichts die Probe verlassen kann (Bsp.: GaAs: n = 34, 4. = 17°,
I/lo = 2,2 %). Der geringe Grenzwinkel fithrt auerdem dazu, dass der Weg in der Probe
anndhernd dem Abstand zur Oberfliche entspricht. Neben den Intensititsverlusten durch
Totalreflexion kommt es auch zur Absorption gemdl | = lo-e*, wobei lo die
Anfangsintensitét, o der Absorptionskoeftizient und z die Tiefe im Material ist [Bod87].

Elektronenstrahl @
{ x
* g ¢
Zp
Qg

‘v‘er_setungs- '

region o oberflachenparallele

D Yersetzungslinie c(0) = Coxir

Abb. 2.5.5. Kontrastentstehung an einer Versetzung [Hil98].

Befindet sich in der Nihe des einfallenden Strahls ein Defekt wie eine Versetzung oder ein
Riss, so fiihrt dies zu einer hoheren nichtstrahlenden Rekombination und damit zu einer
Verringerung des KL-Signals im Vergleich zum umgebenden Kristall (Abb. 2.5.5). Fiir
quantitative Untersuchungen wird die KL-Intensitit | so normiert, dass sie im Bereich
0<In<1 liegt:

I, = —“; (2.5.9)
Der KL-Kontrast von einem Defekt wie einer Versetzung kann dann aus dem maximalen
Intensitdtsunterschied Al gegeniiber der ungestorten Umgebung bestimmt werden.

Die laterale Auflésung wird bei kleinen Beschleunigungsspannungen durch die
Diffusionslange L der Ladungstridger beschrinkt und bei hoheren Spannungen durch die
Grofe des Anregungsvolumens. Die Intensitit des emittierten Lichts nimmt mit der
Beschleunigungsspannung und dem Strahlstrom zu. Fiir eine hohe Auflésung und einen
hohen KL-Kontrast sind somit die Wahl der Beschleunigungsspannung und des Strahlstroms
entscheidend [Rat08].
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3 Experimentelle Techniken

Die experimentellen Grundlagen folgen im Wesentlichen der zeitlichen Abfolge der
Untersuchungen. Zu Beginn werden die Halbleitermaterialien GaAs und GaN beschrieben.
GaAs ist bereits seit geraumer Zeit mit definierten Eigenschaften in Form von Wafern
kommerziell verfiigbar, weshalb hier nur die Eigenschaften der untersuchten Wafer genannt
werden ohne auf die Herstellung im Detail einzugehen. Dagegen stellt die Ziichtung
freistehender GaN-Kristalle immer noch eine grof8e Herausforderung dar. Aus diesem Grund
wird zunéchst die Herstellung der GaN-Kristalle beschrieben und anschlieBend werden die
Eigenschaften der untersuchten Kristalle aufgefiihrt.

Um Versetzungen und Risse zu erzeugen wurden die Halbleiterproben deformiert, wobei die
Deformation fast ausschlieBlich mit Hilfe einer Diamantspitze (Indenter) erfolgte. Daher
werden im zweiten Abschnitt des Kapitels die verwendeten Indenterformen und Geréte sowie
die Messungen an Indentierungen beschrieben.

Die Indentierungen wurden mikroskopisch untersucht um Versetzungen und Risse
abzubilden. Risse wurden mittels Lichtmikroskopie und Rasterelektronenmikroskopie im
Sekundirelektronenkontrast abgebildet. Versetzungen wurden mit Hilfe von Kathodo-
lumineszenz und Transmissionselektronenmikroskopie untersucht. Als weitere Methoden
wurde lokale Ramanspektroskopie eingesetzt. In dem dritten Abschnitt dieses Kapitels
werden die verwendeten Mikroskope und die Probenpréparation beschrieben.

3.1 Eigenschaften untersuchter Halbleitermaterialien

GaAs-Wafer

Die Untersuchungen an GaAs wurden an kommerziellen GaAs-Wafern durchgefiihrt. In den
Experimenten wurden (001)-orientierte und (111)-orientierte GaAs-Wafer verwendet. Die
Eigenschaften der verwendeten Wafer sind in Tabelle 3.1.1 zusammengefasst.

Nr. | Hersteller | Verfahren | Oberfliche | Versetzungsdichte! | Dotierung

1 | FCM? LEC? (001) 6,1-10° cm™ [Te]=2,5-10" cm™
2 |FCM LEC (001) 7,3-10° cm™ [Si]=1,9-10" cm™
3 |FCM VGF* (001) 3,3-10° cm™ [C]1=6,2-10"° cm

4 | FCM (001) [Zn] =9,8-10'® cm
5 | Wacker (111) As Si

6 | CrysTec (111) As 8-10* cm™ undotiert

Tab. 3.1.1. Eigenschaften der verwendeten GaAs-Wafer.

! epd: etch pit density (Atzgriibchendichte)
2 Freiberger Compound Materials GmbH
3 liquid encapsulated Czochralski (fliissig eingekapseltes Czochralski-Verfahren)

4 vertical gradient freeze (vertikales Gradientenerstarrungsverfahren)
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Die Kristallrichtungen eines (001)-orientierten Wafers sind in Abbildung 3.1.1 schematisch
dargestellt. Die [001]-Richtung ist durch die Normale der Waferoberfliche gegeben. Die
Orientierung ist am Rand des Wafers durch eine Abflachung (Flat) oder Einkerbung (Notch)
gekennzeichnet. Gewohnlich werden zwei <110>-Richtungen durch einen lidngeren
Orientation-Flat (OF, auch Hauptflat: HF) und einen kiirzeren Identification-Flat (IF auch
Nebenflat: NF) markiert. Mit einem Flat in [110]- bzw. [l 10]-Richtung wird eine
(111)-Ga-Ebene gekennzeichnet und mit einem Flat in [110]- bzw. [I 10]-Richtung eine
(111)-As-Ebene.

[001]
g (111)

(110) (110]

[100] [110] [010]

Abb. 3.1.1. Kristallrichtungen eines (001)-GaAs-Wafers.

GaN-Kristalle

Die Mehrzahl der untersuchten GaN-Kristalle wurden mittels HVPE®> von FCM hergestellt.
Das Prinzip der Kristallziichtung ist in Abbildung 3.1.2 dargestellt. Bei dieser Methode
werden metallisches Gallium (Ga), Chlorwasserstoff (HCI) und Ammoniak (NHs) als
Ausgangsstoffe eingesetzt. Der Druck der Ausgangsstoffe betrug 1-10° Pa. HCI wurde mit Ga
bei einer Temperatur von 800 °C zu Galliumchlorid umgesetzt, welches dann zusammen mit
Ammoniak auf dem Substrat zu GaN reagierte. Als Trigergas dienten Stickstoff und
Wasserstoff. Die Temperatur in der Wachstumszone betrug 1000 °C und das Wachstum fand
in c-Richtung statt. Als Ausgangspunkt fiir das HVPE-Verfahren wurden heteroepitaktisch
gewachsene (0001)-GaN-Schichten auf (0001)-Saphir eingesetzt. Freistehende GaN-Kristalle
wurden durch Selbstseparation erzeugt [Tom02], wobei das Saphirsubstrat auf Grund der
unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten wéhrend des Abkiihlens vom GaN-Kristall
abgeldst wurde.

H>+N2 NH3 HC1

M
X | Ga ~800 °C
W=
GaCl NH3
GaN X ~ 1010 °C
|
-

Abb. 3.1.2. Schematische Darstellung der Ziichtung von GaN-Kristallen [Fuj09].

5 hydride vapor phase epitaxy (Hydridgasphasenepitaxie)
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Die Tabelle 3.1.2 enthilt einen Uberblick iiber die in dieser Dissertation untersuchten
GaN-Kristalle.

Nr. | Hersteller | Verfahren | Versetzungsdichte | Dicke Grofle

1 FCM HVPE ~10° cm? 0,3 mm

2 FCM HVPE 1,3mm |8 mm-10 mm
3 | FCM HVPE ~10% cm™ 3,4 mm

4 | FCM HVPE ~10° cm? 3,5mm | 2“ Wafer

5 Lumilog 1,7-107 cm™ 0,17 mm | 2 Wafer

Tab. 3.1.2. Eigenschaften der untersuchten GaN-Kristalle.

3.2 Indentierungsexperimente

Indenterformen

Die GaAs-Proben und GaN-Proben wurden mit Hilfe einer Diamantspitze (Indenter)
deformiert, um Versetzungen und Risse zu erzeugen. Es wurden drei verschiedene
Indenterformen verwendet, die in Abbildung 3.2.1 dargestellt sind: (a) Vickers-Indenter,
(b) Berkovich-Indenter und (c¢) Cube-Corner-Indenter.

Abb. 3.2.1. Indenterformen (a) Vickers-Indenter, (b) Berkovich-Indenter und (c)
Cube-Corner-Indenter (siehe Tab. 3.2.1).

Der Vickers-Indenter (Abb. 3.2.1.a) hat die Form einer vierseitigen Pyramide mit einem
Winkel a von 68° zwischen Flache und Mittellinie (auch: Flichenwinkel, Halbwinkel, semi-
angle). Die Eindringtiefe wird h genannt und die Lénge der Diagonalen, d. h. der Abstand von
zwei gegeniiberliegenden Ecken, wird als d bezeichnet. Der dquivalente Konuswinkel ist der
halbe Offnungswinkel eines konischen Indenters, der die gleiche Fliche-zu-Eindringtiefe-
Beziehung aufweist wie der entsprechende pyramidale Indenter. Im Fall vom Vickers-
Indenter betrdgt der dquivalente Konuswinkel 70,3° [Fic02, Wei90].

Der Berkovich-Indenter (Abb. 3.2.1.b) und der Cube-Corner-Indenter haben die Form einer
dreiseitigen Pyramide. Der Abstand zwischen einer Ecke und der gegeniiberliegenden Kante
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wird als | bezeichnet. Der Winkel a des Berkovich-Indenters betrdgt 65,3°. Dadurch
entspricht das Verhéltnis zwischen projizierter Fliche und Eindringtiefe dem des Vickers-
Indenters und der dquivalente Konuswinkel betridgt 70,3° [Fic02].

Der Cube-Corner-Indenter (Abb. 3.2.1.c) hat einen Winkel o von 35,3° und der Winkel
zwischen einer Fliche und der gegeniiberliegenden Kante betrdgt 90°. Der dquivalente
Konuswinkel betragt 42,28° und ist damit deutlich geringer als im Fall eines Vickers- oder
Berkovich-Indenters [Fic02].

Auswertung von Indentierungen

Die Proben wurden mit Hilfe von Diamantspitzen deformiert. AnschlieBend wurden die
verbleibenden Eindriicke des Indenters (Indentierungen) mikroskopisch abgebildet. In den
Aufnahmen von Indentierungen wurden die Diagonalen di und d2 (Vickers) bzw. die Langen
li, Iz, I (Berkovich, Cube-Corner) gemessen (Abb. 3.2.2, Tab. 3.2.1). Fiir die Berechnung
mechanischer Eigenschaften wurden die Mittelwerte d bzw. | verwendet. Die GroBe eines
Radialrisses ¢ wurde als Abstand der Rissspitzen vom Zentrum der Indentierung bestimmt.
Als Grofe eines Lateralrisses wurde dessen Durchmesser 2-r gemessen [Fic02].

(@) i (b) .
/ dl 11
C4 /\dz C2
\/ 211
1 1
2'1‘1 c3 3 2 \CZ
“ 21 212
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Abb. 3.2.2. Messungen (a) an einer Vickers-Indentierung sowie (b) an einer Berkovich- oder
Cube-Corner-Indentierung

Vickers Berkovich Cube-Corner
Halbwinkel o 68° 65,3° 35,3°
MessgroBen d,c,r l,c,r e, r
Projizierte Fliche | 0,5-0° 0,577-1? 0,577-1?
Oberfliache 0,539-d? 0,635 12
Agq. Konuswinkel | 70,3° 70,3° 42.28°

Tab. 3.2.1. Eigenschaften von Indentern und Messungen an Indentierungen [Fic02].

Die Hirte beschreibt den mechanischen Widerstand eines Korpers gegen das Eindringen eines
harteren Priifkorpers. Sie kann aus dem Quotienten von der Priifkraft F und der Fliache A

bestimmt werden.

H="
A

(3.2.1)



Als Flache wird die Oberfliche der Indentierung unter der Annahme geometrischer
Ahnlichkeit von Indentierung und Indenter oder die projizierte Oberfliche verwendet. Die
Vickers-Harte ist definiert als [Fic02, Smi22, Wei90]:

F
Hy =1854:— (3.2.2)

Zur Untersuchung der Rissbildung wird die relative Risshdufigkeit n(F) eingefiihrt. Sie ist
definiert als die Anzahl der auftretenden Risse N dividiert durch die Anzahl der moglichen
Risse No [Fro83, Pet83, Rat10, Wad74]. Fiir Radial-Eckrisse ist No die Anzahl der Ecken der
Indentierung (Vickers: No = 4, Berkovich, Cube-Corner: No = 3).

n(F) = N

(3.2.3)

0

Der Rissbildungswiderstand Fc ist definiert als die Kraft, bei der die Risshaufigkeit 0,5
betrigt [Fr683, Pet83, Wad74]:

n(Fc)=0,5 (3.2.4)

Die Risszéhigkeit Kc beschreibt den Widerstand eines Materials gegen Rissausbreitung und
kann gemif der Gleichung

E F
Kc =0,018-(ﬁj- o (3.2.5)
aus dem Elastizititsmodul E, der Harte H, der Priifkraft F, der Risslinge ¢ und einer
Konstanten von k berechnet werden.®

Gerate

Die Eigenschaften der Proben wurden bestimmt, indem diese mit einem Indenter unter
reproduzierbaren Bedingungen deformiert wurden. Fiir Messungen im Kraftbereich von
0,02 N bis 1,0 N wurde ein Mikrohértepriifgerdit MHP 100 eingesetzt. Messungen mit Kréften
grofer als 1,0 N wurden mit einem Zwick 3202 Hartepriifgerdt durchgefiihrt.

Das Mikrohartepriifgerit MHP 100 wird als Objektiveinheit in das Auflichtmikroskop
Neophot 2 eingesetzt. An der Linse des Objektivs ist ein Vickers-Indenter befestigt
(1 in Abb. 3.2.3.a). Die Indentierungen werden durch Absenken des Objekttisches mit Probe
auf den Indenter erzeugt. Das an einer Feder aufgehingte Objektiv wird dabei nach unten
bewegt und zeigt die Auslenkung in Skalenteilen an. Die Kraftanzeige wird mit dem Bild
iiberlagert und ist in 50 Skalenteile eingeteilt (2 in Abb. 3.2.3.a). Uber einen Satz von
Massestiicken wird der Auslenkung eine Kraft zugeordnet. Eine Auslenkung von 50
Skalenteilen entspricht einer Kraft von 1,19 N und einem Federweg von 1,48 mm. Da die
Eindringtiefe h in Materialien wie GaAs oder GaN wesentlich geringer als der Federweg ist,
kann h wihrend der Belastung nicht direkt bestimmt werden. Als Priifkrafte wurden 0,02 N,
0,05 N, 0,10 N, 0,25 N, 0,5 N und 1,0 N verwendet. Die Lastrate wurde fiir Belastung und
Entlastung identisch gewéhlt und betrug 125 mN/s fiir Priitkréfte im Bereich von 0,10 N bis

® EGaas = 117 GPa [Ber01, Ber07], Egan = 320 GPa [Fuj06], Konstante k: k = 0,014 [Law80], k = 0,016 [Yon00,
Yon01], k= 0,018 [Ber01]
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1,0 N. Fiir Priitkréfte kleiner als 0,1 N wurde eine Dauer von eine Sekunde fiir Belastung und
Entlastung gewéhlt. Die Haltezeit betrug fiir alle Priifkréfte drei Sekunden.

1 (b)

Abb. 3.2.3. (a) Mikroharteprufgerat MHP 100 [Geb82], (b) Harteprifgerat Zwick 3202
[Aho08].

Das Hirtepriifgerdit Zwick 3202 erzeugt die Priitkrifte durch die Gewichtskraft von
Massestlicken (Abb. 3.2.3.b). Durch die Eigenmasse der Priifeinrichtung betrigt die Priifkraft
ohne zusitzliche Massestiicke 1,96 N (200 g). Die Priifkraft kann durch zusétzliche
Massestiicke auf 98,1 N (10 kg) erhoht werden oder durch eine Balkenwaage mit
Gegengewichten auf bis zu 0,10 N (10 g) verringert werden. Die Auftreffgeschwindigkeit
wird mit Hilfe einer Olbremse eingestellt. Die Einwirkdauer wird ab dem Kontakt des
Indenters mit der Probe gemessen. Die Entlastung erfolgt manuell durch Anheben des
Indenters in die Ausgangsposition. Als Priifkrifte wurden 0,98 N, 1,96 N und 4,91 N
verwendet. Die Auftreffgeschwindigkeit wurde auf 4 mm pro Minute eingestellt und als
Einwirkdauer wurden 15 Sekunden gewéhlt.

Praparation von Proben fur Indentierungen

Die GaAs-Proben fiir die Indentierungsexperimente wurden auf der Oberfliche entlang der
<011>-Richtungen geritzt und in rechteckige Stiicke gebrochen. Aus grofBeren GaN-Kristallen
wurden zum Indentieren Proben mit einer Gréf8e von ~ 10 mm-3 mm herausgesdgt. Kleinere
GaN-Kristalle wurden ohne weitere Probenprédparation indentiert. Die Proben wurden zum
Indentieren mit dem Mikrohirtepriifgerit MHP auf einem Glasobjektrager fiir
Lichtmikroskopie fixiert. Vor den Messungen mit dem Hartepriifgerdat Zwick 3202 war keine
weitere Probenpréparation notig. Fiir Indentierungen bei Kriaften um 1 N wurden Abstidnde
von 200 um zwischen den Indentierungen gewéhlt.
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3.3 Mikroskopische Untersuchungen

Lichtmikroskopie (Leica DMR)

Die Proben wurden zunéchst mittels Lichtmikroskopie (LM) mit dem Mikroskop Leica DMR
untersucht. Bei einer VergroBerung von 10-fach bis 100-fach wurden in Auflicht
Ubersichtsbilder von den Proben und Eindrucksserien aufgenommen. Die Bilder von
einzelnen Indentierungen wurden mit Auflichtbeleuchtung mit Fokus auf die
Probenoberflache aufgenommen.

Kathodolumineszenz (JSM 6400)

Das Rasterelektronenmikroskop JSM 6400 wurde verwendet, um Versetzungen im
KL-Kontrast abzubilden. Dazu wurde eine Spannung von 8 kV bzw. 10 kV verwendet. Im
JSM 6400 wird das von der Probe abgegebene Licht mit einem parabolischen Spiegel ge-
sammelt und anschlieBend wird dessen Intensitit mit dem Photomultiplier Hamamatsu R2228
registriert. Fiir die Untersuchung der Wellenldngenabhéngigkeit kann ein Monochromator vor
den Detektor in den Strahlengang eingebracht werden. Die Bildaufnahme und die Bearbeitung
erfolgten mit dem Bildverarbeitungssystem DISS der Firma Point Electronic.

Elektronenquelle

Ablenksystem des Elektronenstrahls
Probe

Probentisch

Parabolischer Spiegel

Spektrometer

Detektor

NN bW -

Abb. 3.3.1. Einbau des KL-Systems Oxford Mono CL in einem Rasterelektronenmikroskop
JSM 6400 [vgl. H6r01].

Rasterelektronenmikroskopie (Philips ESEM XL 30 FEG)

Die Indentierungen wurden in den Rasterelektronenmikroskopen Philips ESEM XL 30 FEG
im Sekundérelektronenkontrast untersucht (SE-Kontrast). Im ESEM XL 30 wird als SE-
Detektor ein Everhart-Thornley-Detektor verwendet. Die Beschleunigungsspannung betragt
am ESEM XL 30 maximal 30 kV. Zur Bildaufhahme im SE-Kontrast wurde eine Spannung
von 2 kV bzw. 5 kV gewihlt

Beugungskontrast (JEOL JSM 6400)

Zur Versetzungsabbildung im Beugungskontrast wurde das TEM Jeol JEM 4000 EX mit einer
Beschleunigungsspannung von 200 kV bzw. 400 kV verwendet. Durch das Kondensorsystem
wird der Elektronenstrahl auf der Probe abgebildet sowie dessen Durchmesser und der
Konvergenzwinkel eingestellt. Fiir Beugungsexperimente muss der Probenhalter eine
Bewegung in x- und y-Richtung sowie eine Kippung um zwei Achsen erlauben. Hinter der
Objektivlinse werden ein Zwischenbild und ein Beugungsbild erzeugt, die durch die
Projektivlinsen vergroBert als Bild oder Beugungsbild auf einen Fotofilm fokussiert werden.
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Praparation von Indentierungen fur mikroskopische Untersuchungen

Fiir die TEM-Préiparation wurden die Proben mit Kriaften von 0,02 N bis 0,1 N und Absténden
von 40 um bis 100 um indentiert. AnschlieBend wurde mit einem Ultraschallbohrer KLN
512/106 eine Scheibe mit 3 mm Durchmesser herausgebohrt, die danach im Ultraschallbad 5
Minuten lang in Aceton und Ethanol gereinigt wurde. Die Probe wurde mit einem Buehler
Minimet Polisher von der Riickseite mechanisch auf etwa 150 pm Dicke abgeschliffen und
anschliefend mit dem Gatan Dimple Grinder Model 656 gedimpelt, so dass die Probe in der
Mitte eine Materialstirke von 20 um bis 40 um aufwies. Danach wurde die Probe mit dem
Gatan Precision Ion Polishing System Model 691 (PIPS) soweit abgediinnt, bis in der Mitte
der Probe ein Loch entstand und die Indentierungen etwa 20 um vom Rand des Lochs entfernt
waren. Mit Hilfe eines Rotfilters war es moglich, im Lichtmikroskop die Materialstirke der
Probe in der Umgebung der Indentierung durch Auszdhlen der Interferenzstreifen zu
bestimmen. Fiir eine Beschleunigungsspannung von 400 kV erwies sich eine Materialstirke
von etwa 700 nm bis 800 nm als geeignet.
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4 Entstehung und Ausbreitung von Versetzungen

Die plastische Deformation von GaAs und GaN durch Indentierungen geht mit der Bildung
von Versetzungen einher. Dabei entsteht in der Umgebung von Indentierungen eine charakte-
ristische Anordnung von Versetzungen, die als Versetzungsrosette bezeichnet wird. In Halb-
leitern mit Zinkblendestruktur, zu denen auch GaAs gehort, liegen bereits detaillierte Modelle
zur Anordnung von Versetzungen an Indentierungen vor. Dagegen existieren im Fall von
GaN Modelle fiir einzelne Versetzungen sowie experimentelle Beschreibungen von
Versetzungsrosetten, doch ein umfassendes Modell der Versetzungsausbreitung liegt nicht
vor. In der vorliegenden Arbeit wurden Versetzungen mittels KL und TEM abgebildet. In
GaAs werden Versetzungen an Indentierungen untersucht und mit den allgemeinen Modellen
der Versetzungsausbreitung der Zinkblendestruktur verglichen, wobei auch der Einfluss von
der Kristallorientierung diskutiert wird. In GaN wird zunichst die Versetzungsanordnung an
Indentierungen untersucht und auf dieser Grundlage wird ein rdumliches Modell fiir die An-
ordnung von Versetzungen erstellt. Ausgehend von diesem Modell werden die Ausbreitung
von Versetzungen sowie der Einfluss Indenterform und Indenterorientierung beschrieben.

4.1 Versetzungen in (001)-GaAs, (110)-GaAs und (111)-GaAs

Versetzungen an Vickers-Indentierungen in (001)-GaAs

Die Versetzungsanordnung in GaAs wird ausgehend von (001)-GaAs beschrieben. Die
Versetzungsrosetten bestehen aus vier Versetzungsarmen entlang der <110>-Richtungen
parallel zur Oberfliche und vier Armen in den <101 >-Richtungen, die in den Kristall
gerichtet sind, wobei die acht Versetzungsarme aus jeweils zwei Zweigen bestehen
(Abb. 4.1.1, vgl. Abb. 2.2.5, vgl. [Hor01, Kou0O, Rat08]). In den oberflichenparallelen
Armen gehen die Versetzungen von der Indentierung aus und enden an der Oberfldche oder
wieder an der Indentierung. Der Burgers-Vektor von Versetzungen wurde mit der Methode
des minimalen Versetzungskontrastes im TEM bestimmt. Zum Vergleich der
Versetzungskontraste einer Versetzungsrosette (Abb. 4.1.1) werden Ausschnitte an drei
Positionen mit vier Abbildungsvektoren gegeniibergestellt (Abb. 4.1.2).

Abb. 4.1.1. TEM-Hellfeldbilder einer Vickers-Indentierung in Kohlenstoff-dotiertem GaAs
mit einer Prifkraft von 40 mN im Zweistrahlfall mit einem Abbildungsvektor (a) von g = 220
sowie (b) von g = 220.
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g= 220 g= 220 g = 400 g = 040

Abb. 4.1.2. Bestimmung von Burgers-Vektoren mit der Methode des minimalen Kontrastes,
TEM-Hellfeldabbildungen mit vier verschiedenen Abbildungsvektoren, die vorherrschenden
Burgers-Vektoren sind (Zeile a) b = 2[110], (Zeile b) b = 2[110] und (Zeilec) b = 2[101].

In GaAs treten im Wesentlichen vollstindige Versetzungen mit einem Burgers-Vektor
von £[110] sowie deren aufgespaltete Versetzungen auf. Mit diesem Ansatz kann der Burgers-
Vektor bestimmt werden, auch wenn der Kontrast nur in einem Fall minimal ist.

Die Versetzungen in der ersten Zeile von Abbildung 4.1.2 sind Teil eines oberflichen-
parallelen Versetzungsarms in [110]-Richtung. Die Versetzungsschleifen bestehen aus lang
gestreckten Linienkontrasten in [110]-Richtung sowie gebogenen fiithrenden Segmenten. Sie
zeigen bei einem Abbildungsvektor von 220 minimalen Kontrast und weisen daher einen
Burgers-Vektor von2[110] auf. Somit gehen sie als Schraubenversetzung von der Indentierung
aus und gehen im filhrenden Segment in eine 60°-Versetzung iiber. Der Streifenkontrast bei
einem Abbildungsvektor von 220 weist auf einen Stapelfchler hin, der von Partial-
versetzungen begrenzt wird. Die TEM-Untersuchugen zeigen, dass sich die Versetzungen
sowohl im vollstdndigen als auch im aufgespalteten Zustand ausbreiten konnen.

Die Versetzungsschleifen in Abbildung 4.1.2.b gehéren zu einem Versetzungsarm in
[110]-Richtung. Sie zeigen bei einem Abbildungsvektor von 220 minimalen Kontrast und
besitzen daher einen Burgers-Vektor VOI’I%[ITO]. Auch bei diesem Abbildungsvektor sind
Stapelfehler sichtbar, deren von Versetzungen begrenzte Flachen jedoch wesentlich geringer
sind (vgl. Abb. 4.1.2.aund 4.1.2.b).

Die Versetzungen in Abbildung 4.1.2.c gehdren zu einem Versetzungsarm des
Volumengleitsystems in [101]-Richtung. Im Gegensatz zu den oberflichenparallenen
Versetzungsarmen wurden in dieser Richtung isolierte Versetzungen beobachtet und keine
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Versetzungsschleifen. Die Ursache hierfiir liegt im riickseitigen Abdiinnen der Probe,
wodurch ein Teil der Versetzungen abgetragen wurde. Die Versetzungen zeigen bei einem
Abbildungsvektor von 040 minimalen Kontrast und weisen daher einen Burgers-Vektor
von %[TOT] auf. In den TEM-Untersuchungen konnte das Gleitprismenmodell nach [War84]
und [H6r01] experimentell bestdtigt werden.

Abb. 4.1.3. Untersuchung einer Vickers-Indentierungen im Querschnitt (a) LM-Bild und
(b) KL-Bild

Ausgewihlte Vickers-Indentierungen in (001)-GaAs wurden im Querschnitt pripariert und
mittels KL und LM abgebildet. In der KL-Querschnittsaufnahme einer Vickers-Indentierung
ist die Versetzungsausbreitung unter der Oberfldche deutlich sichtbar (Abb. 4.1.3.a). Es sind
zwei Versetzungsarme erkennbar, die in den Kristall gerichtet sind und deren Breite und Tiefe
jeweils etwa 15 um betragen. Ein Vergleich mit einer LM-Aufnahme zeigt drei verschiedene
Arten von Gleitlinien im Bereich der Indentierung, die beim Spalten entstanden sind. An der
Indentierung liegen Gleitlinien, die um 60° gegeniiber der Oberfliche geneigt sind und
unterhalb des Zentrums der Indentierung aufeinander zulaufen. Der groBte Teil der Gleitlinien
verlduft parallel zur Oberfliche. Diese Bander werden in den AuBenbereichen von einer
dritten Art von Gleitlinien im Winkel von 60° zur Oberfldche begrenzt.

Ausbreitung von Versetzungen durch Elektronenbestrahlung und Erwarmung

/&:‘f
ek

Abb. 4.1.4. Untersuchung der Versetzungsbewegung durch Elektronenbestrahlung mittels KL,
(a) 1. Bildaufnahme, Is= 1,25 nA, (b) 3. Bildaufnahme Is = 20,3.
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Abb. 4.1.5. Untersuchung der Versetzungsbewegung durch und Erwarmung bei 300°C fiir 60
Minuten (a) KL-Aufnahme und (b) SE-Bild.

Die KL-Messungen an (001)-GaAs zeigten einer starke Versetzungsbewegung durch
Elektronenbestrahlung wihrend der Bildaufnahme [vgl. Mae83]. Zu Beginn der
Bildaufnahme befanden sich die Versetzungen nahe der Indentierung (Abb. 4.1.4.a). Nach
mehrfacher Bildaufnahme erreichten die Versetzungen schlieBlich die gleiche Entfernung von
der Indentierung wie die Radialrisse (Abb. 4.1.4.b). Weitere Bildaufnahmen fiihrten nicht
mehr zu einer weiteren Versetzungsbewegung. Demnach reicht die Schubspannung des
Restspannungsfeldes bei Raumtemperatur fiir keine weitere Bewegung aus. Die Probe wurde
anschlieBend in einem Rohrofen mit 30 K/min auf 300°C erwérmt, und die Temperatur wurde
eine Stunde lang gehalten. Danach wurde die Probe zusammen mit dem Ofen abgekiihlt, um
mechanische Spannungen aufgrund grofer Temperaturunterschiede zu vermeiden. Das KL-
Bild in Abbildung 4.1.5.a zeigt wie die Versetzungen nach der thermischen Behandlung iiber
die Risse hinausgehen. In den SE-Bildern und KL-Bildern waren nach dem Heizen Linien um
den Eindruck sichtbar, die senkrecht zu den Indenterdiagonalen verlaufen. Untersuchungen
mittels Rasterkraftmikroskopie haben gezeigt, dass es sich dabei um hohe Stufenkanten
handelt [Rat08]. Nach der Indentierung ist das Material noch verspannt. Durch das Erwérmen
kann jedoch ein Teil der Verspannung durch Gleiten von Versetzungen abgebaut werden.

Versetzungen an Vickers-Indentierungen in (110)-GaAs

Abb. 4.1.6. Versetzungen an einer Vickers-Indentierung in (110)-GaAs (a) 0°-Orientierung,
(b) 45°-Orientierung.
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Zur Untersuchung von (110)-GaAs wurden Teile eines (001)-GaAs-Wafers gespalten, wobei
weitestgehend ebene Spaltflachen entstanden. Die Spaltflichen wurden indentiert und mittels
KL untersucht. Die Versetzungsrosetten an Indentierungen in (110)-GaAs bestehen aus vier
Versetzungsarmen, die einen Winkel von 71 © bzw. 109° einschliefen und gegeniiber der
Oberflache um einen geringen Winkel geneigt sind (Abb. 4.1.6). Wéhrend diese Arme in der
45°-Serie klar erkennbar sind, treten sie in der 0°-Serie nur in einem geringen Mafle in
Erscheinung. Die oberflichenparallelen Versetzungsarme entlang der + [110]-Richtungen
treten nur ansatzweise auf. Damit wurde das Gleitprismenmodell gemi3 [Hor01] auch fiir
Indentierungen in (110)-GaAs experimentell bestdtigt.

Versetzungen an Vickers-Indentierungen in (111) GaAs

Abb. 4.1.7. Versetzungen an einer Vickers-Indentierung in (11 1)-GaAs (a) 0°-Orientierung,
(b) 45°-Orientierung, (c) TEM-Aufnahme von einem Versetzungsarm.

An Indentierungen in (1 1 1)-GaAs treten sechs Versetzungsarme auf [vgl. Fuj88, Hor01],
wie ein Vergleich der KL-Aufnahmen von Vickers-Indentierungen der 0°-Serie und der 45°-
Serie zeigt (Abb. 4.1.7, [Ratl1a]). In der 0°-Serie erscheinen an der Oberfldche Versetzungen
vorwiegend in den Armen in [O0l1]-Richtung und [101]-Richtung. In der
45°-Serie sind Versetzungen in den + [ 1 10]-Richtungen sowie in der [01 1]-Richtung und
[101]-Richtung erkennbar. In den Versetzungsarmen ist, wie im Fall von (110)-GaAs,
jeweils nur ein Versetzungszweig erkennbar. Eine mogliche Ursache fiir die deutlichen
Unterschiede ist die unterschiedliche Beweglichkeit von o- und B-Versetzungen. Zudem
konnte die Ausbreitung von Versetzungen durch Risse begrenzt worden sein.
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4.2 Versetzungen in (0001)-GaN und (1100)-GaN

Entstehung von Versetzungen in GaN beim Kristallwachstum

In kristallinen Materialien konnen Versetzungen wéhrend des Kristallwachstums
(eingewachsene Versetzungen) bzw. durch mechanische Deformation entstehen. In diesem
Abschnitt wird die Ausbreitung von eingewachsenen Versetzungen beschrieben, gefolgt von
mechanisch erzeugten Versetzungen durch Indentierungen.

Das hiufigste Substrat fiir die Ziichtung von GaN ist Saphir, doch der groB3e Unterschied der
Gitterkonstanten flihrt zu Versetzungen [Amb98], die von der Grenzfliche GaN/Saphir
ausgehen und die anschlieBend miteinander reagieren oder an der Oberfliche enden [Dro96,
Fuj12, Menll, Sak97]. In optoelektronischen Bauelementen koénnen Versetzungen als
Zentren nicht-strahlender Rekombination wirken und deren Effizienz verringern. Zudem
konnen Versetzungen zu einer stirkeren Erwdrmung von Bauelementen fiihren und so deren
Lebensdauer verringern. Ein wesentliches Ziel in der Ziichtung von GaN-Kristallen besteht
daher in der Reduktion der Versetzungsdichte. Im Fall der Ziichtung von massiven Kristallen
mit GaN-Schichtdicken von einigen 100 pm oder mehreren Millimetern erfolgt die Reduktion
der Versetzungsdichte {iber Versetzungsreaktionen wihrend des Kristallwachstums [Menl11].
Ein GaN-Kristall wurde fiir Querschnittsuntersuchungen mittels TEM prépariert. In
Abbildung 4.2.1 sind TEM-Hellfeldabbildungen von Versetzungen im Beugungskontrast
dargestellt.

Abb. 4.2.1. TEM-Hellfeldaufnahmen von eingewachsenen Versetzungen an der Ruckseite
eines GaN-Kristalls im Querschnitt.

Von der Riickseite der Probe gehen Versetzungen aus (Abb. 4.2.1). Die meisten Versetzungen
verlaufen in [0001]-Richtung und nur eine geringere Anzahl von Versetzungen verliuft
parallel oder geneigt zur Riickseite (Abb. 4.1.2.a, b). Die Versetzungen in [0001]-Richtung
verlaufen lberwiegend geradlinig. Versetzungen, die Segmente parallel oder geneigt zur
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Riickseite aufweisen, verlaufen in vielen Féllen nicht geradlinig. Diese Ergebnisse sind in
Ubereinstimmung mit [Men11]. Bei einem Abbildungsvektor g1 in c-Richtung weisen alle bis
auf vier Versetzungen minimalen Kotrast auf (Abb. 4.2.1.c, d). Die Versetzungen mit
minimalem Kontrast haben daher einen a-Typ Burgers-Vektor. Bei einem Abbildungsvektor
021n a-Richtung sind wie im Vielstrahlfall alle Versetzungen sichtbar (Abb. 4.2.1.e - f). Daher
treten in dem untersuchten Bereich keine Versetzungen mit einem reinen c-Typ auf. Bei den
vier Versetzungen mit maximalem Kontrast in 4.2.1.c handelt es sich demnach um
Versetzungen mit einem Burgers-Vektor vom Typ a+c.

Generation von Versetzungen durch Berkovich-Indentierungen in (0001)-GaN

Die Generation von Versetzungen durch mechanische Deformation wurde mittels
Nanoindentierungen untersucht. Fiir geringste Priifkrifte ist die Deformation elastisch, so dass
keine bleibenden Eindriicke entstehen und die Kraft-Eindringtiefe-Kurve fiir Belastung und
Entlastung identisch sind. Der Beginn der plastischen Deformation in GaN und GaAs ist
durch eine sprunghafte Zunahme der Eindringtiefe bei anndhernd konstanter Kraft
gekennzeichnet, der als pop-in bezeichnet wird [Bra04, Hual2, Kuc00, Jia08a, Lor01, Zec02].
Ein GaN-Kristall wurde mit einem Berkovich-Indenter in einem Hysitron Ubi-1 TriboLab
deformiert. Es wurden Indentierungen mit Priifkraften von 0,1 mN, 1 mN und 10 mN in
0°- und 90°-Orientierung mit jeweils sechs Indentierungen durchgefiihrt. Die Abbildung der
Indentierungen erfolgte mittels KL und im SE-Kontrast. Die Ergebnisse der mikroskopischen
Untersuchungen wurden mit den Last-Eindringtiefe-Kurven verglichen.
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Abb. 4.2.2. KL-Aufnahmen von Indentierungen (rote Kreise) und Last-Eindringtiefe-Kurven
(a, b) der 0° Serie sowie (c, d) der 90° Serie.
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Die Last-Eindringtiefe-Kurven zeigen bei einer Last von 0,1 mN eine Uberlagerung der
Kurven fiir Belastung und Entlastung. Demnach trat bei dieser Kraft eine rein elastische
Deformation auf. In den KL-Untersuchungen dieser Serien konnten keine mechanisch
erzeugten Versetzungen nachgewiesen werden.

Die Priifkraft von 1 mN lag im Ubergangsbereich zwischen rein elastischer und elastisch-
plastischer Deformation. Abbildung 4.2.2 zeigt typische Last-Eindringtiefe-Kurven sowie
KL-Aufnahmen der Indentierungsserien. Die Versetzungsrosetten erscheinen als dunkle,
kreisformige Kontraste und konnen durch ihre Anordnung mit regelmiBigen Abstinden von
den statistisch verteilten, eingewachsenen Versetzungen unterschieden werden. In der
90°-Serie sind sechs Versetzungsrosetten erkennbar, wohingegen in der 0°-Serie nur in drei
Fillen Versetzungsrosetten auftreten. Die fehlenden Versetzungsrosetten sind in Uberein-
stimmung mit der rein elastischen Deformation der zugehorigen Last-Eindringtiefe-Kurven.

R&aumliche Anordnung von Versetzungen an Indentierungen in (0001) GaN

Modelle von individuellen Versetzungen in der Wurtzit-Struktur wurden bereits in [Osi69]
beschrieben. Nach Fortschritten in der Herstellung von GaN-Schichten auf Fremdsubtraten
und freistehenden GaN-Kristallen wurden auch experimentelle Untersuchungen an
Versetzungen durchgefiihrt. Die Anordnung von Versetzungen an Indentierungen in
(0001)-GaN wurde bereits vielfach an der Oberfliche und mehrfach im Querschnitt
untersucht.” Ein umfassendes Gleitprismenmodell fiir indentierungs-bedingte Versetzungen in
GaN wurde in der Literatur bisher nicht aufgefunden.

An Indentierungen in (0001)-GaN sind die Versetzungen in Form einer Rosette bestehend aus
sechs Armen entlang der verschiedenen a-Richtungen angeordnet, wobei jeder Arm aus
jeweils zwei Zweigen besteht (Abb. 4.2.3a, vgl. Fn. 7]). Von der Indentierung gehen lange,
geradlinige Linienkontraste in a-Richtung aus, wohingegen in den duflersten Bereichen der
Rosettenarme Punktkontraste dominieren [vgl. Alb02]. Die konstante KL-Intensitdt entlang
der Linienkontraste deutet auf Versetzungssegmente hin, die parallel zur Oberfldche
verlaufen. Bei den Punktkontrasten handelt es sich um Durchsto3punkte von Versetzungen,
die senkrecht bzw. geneigt zur Oberfliche orientiert sind (vgl. Atzexperimente in [Wey01]).

(b) ~TT]

(0110)

K

((;1T0)

: R a-Typ-Schraubenversetzung
| e 58°-Versetzung
a 10 ym

a-Typ-Stufenenversetzung

Abb. 4.2.3. (a) Uberlagerung von KL- und SE-Aufnahme einer Cube-Corner-Indentierung
in (0001)-GaN [Rat13], (b) Gleitprismenmodell fiir einen Versetzungsarm (Orientierung wie
Rechteck in (a) [Ratllb] ).

7 Oberfliache: [Alb02, Bra0l, Bra02a, Bra02b, Bra04, Huall, Hual2, Jia0O8b, Jah02, Kuc00, Lei0l, Lei02,
Wey01, Zal98, ], Querschnitt: [Hual2, Jia08a, Jia08b, Chi07, Bra04, Bra02a, Bra02b]
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Die Anordnung und Ausbreitung von Versetzungen kann mit Hilfe eines Gleitprismenmodels
beschrieben werden (Abb. 4.2.3.b, [Rat11b]). Die Achsen der Prismen verlaufen entlang der
Ausbreitungsrichtung der Versetzungen und die Seitenflichen werden durch die Gleitebenen
gebildet werden, auf denen dann die Versetzungen liegen. Die Versetzungsanordnung an
Indentierungen in (0001)-GaN parallel zur Oberfldche entspricht weitestgehend den Modellen
der Gleitprismen fiir Zinkoxid in [Vas04].

Abbildung 4.2.3.b zeigt ein Gleitprismenmodell fiir einen Versetzungsarm. In dieser
Darstellung breiten sich Versetzungen von dem Bereich der Indentierung aus und enden im
rechten Bildbereich an der Oberfldche. Mit diesem Modell kénnen die Beobachtungen der
KL-Untersuchungen erkldrt werden (lange oberflichenparallele Segmente und Durchstof3-
punkte). TEM-Untersuchungen lassen fiir die Versetzungen in einem Rosettenarm auf einen
a-Typ-Burgers-Vektor in Richtung des Arms schlieBen (siche Abb. 4.2.7 und Erlduterung im
Text, vgl. [Alb02]). Die Versetzungen beginnen daher als a-Typ-Schraubenversetzungen nahe
der Indentierung und enden als 58°-Versetzung oder a-Typ-Stufenversetzung an der Proben-
oberfldche (vgl. Tab. 2.3.2, Abb. 2.3.2).

Zur Untersuchung von Versetzungen unter der Probenoberfliche wurden Vickers-Inden-
tierungen im Querschnitt pripariert. In Voruntersuchungen wurden Indentierungen zunichst
mittels LM und KL abgebildet (Abb. 4.2.4). AnschlieBend wurden mittels fokussierter
Ionenstrahltechniken (FIB) Lamellen aus Bereichen entnommen, in denen mehrere
Versetzungsarme erwartet wurden. Die erste FIB-Lamelle wurde am Rand einer Indentierung
der 45°-Serie entlang einer m-Ebene entnommen. Die zweite Lamelle wurde entlang einer
a-Ebene prépariert, die durch das Zentrum eines Eindrucks der 45°-Serie verlautft.

(©)
10 pm : 20 um

Abb. 4.2.4. Voruntersuchungen von Vickers-Indentierungen mittels KL und LM und
Orientierung der FIB-Lamellen (Markierung in Bildern), (a) und (b) Lamelle in einer m-
Ebene, (c) und (d) Lamelle in einer a-Ebene.

Die TEM-Aufnahmen der FIB-Lamellen zeigen die Umgebung der Indentierungen unterhalb
der (0001)-Oberfliche (Abb. 4.2.5). In der Lamelle entlang der m-Ebene sind drei Arten von
Versetzungsbindern sichtbar: Bénder parallel zur Oberflache sowie im Winkel von 58° und
38° (Abb. 4.2.5.a). Die Versetzungen der Bénder a1 (0°) und n1 (58°) liegen in der Bildebene,
da ihre Projektionen als Linien erscheinen. Die Binder n2;3 (38°) sind zur Bildebene geneigt,
so dass dort nur kurze Versetzungssegmente auftreten. Die Bezeichnung der Binder erfolgt
entsprechend der a- bzw. n- Richtung (Tab. 2.3.1).

Die zweite Lamelle wurde entlang einer a-Ebene pripariert. Auch dort sind drei verschiedene
Versetzungsbinder sichtbar: Die Béinder az3 und ni, die parallel zur Oberfliche verlaufen
sowie die Binder n23, die um 54° gegeniiber der Oberfliche geneigt sind. Die Bénder ai.23
entsprechen den sechs Versetzungsarmen in den KL-Aufnahmen (Abb. 4.2.3) und die Bander
ni23 dem Volumengleitsystem. Die gemessenen Winkel deuten darauf hin, dass sich die
Versetzungen entlang der n-Richtungen in den Kristall hinein ausbreiten.
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GemilB den TEM-Aufnahmen breiten sich Versetzungen entlang der a-Richtungen und der
n-Richtungen aus. Auf dieser Grundlage wurde ein Gleitprismenmodell fiir die Anordnung
von Versetzungen nach Indentierung der (0001)-Oberfliche erstellt.

Abb. 4.2.5 TEM-Hellfeld-Aufnahmen im Vielstrahlfall von FIB-Lamellen (a) in einer m-Ebene
und (b) in einer a-Ebene, Probenorientierung senkrecht zum einfallenden Strahl.

N2,3

o

Abb. 4.2.6. Gleitprismenmodell fur die Indentierung einer c-Ebene: (a) Raumliches Modell,
(b) Schnitt entlang einer m-Ebene, (c) Schnitt entlang einer a-Ebene.

Abbildung 4.2.6.a zeigt ein Gleitprismenmodell, das aus sechs Armen entlang der
a-Richtungen sowie sechs Armen entlang der n-Richtungen besteht. Die n-Richtungen liegen
direkt unterhalb der a-Richtungen, so dass ihre Projektionen auf die c-Ebene aufeinander
fallen. Zum Vergleich des Gleitprismenmodells (Abb. 4.2.6.a) mit den TEM-Aufnahmen sind
in dem Modell eine m-Ebene (blau) und eine a-Ebene (rosa) eingezeichnet, wobei in (b) und
(c) der Schnitt dieser Ebenen mit den Gleitprismen dargestellt ist.

Zwei Prismen ai verlaufen parallel zur m-Ebene und vier Prismen a2;3 sind um 60° gegeniiber
der m-Ebene geneigt. Wie die TEM-Aufnahme zeigt (Abb. 4.2.5.a), liegen die Versetzungen
der Arme a1 bevorzugt auf den Seitenflichen der Prismen. Die Prismen az;3 treten in den
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TEM-Aufnahmen nicht deutlich in Erscheinung. AufBlerdem verlaufen zwei Prismen ni
parallel zur m-Ebene. Der Winkel dieser Versetzungsbénder zur Oberfliche (58°) stimmt gut
mit dem aus den Gittervektoren berechneten Winkel iiberein. Die Erscheinung der Biander ni
in dem TEM-Bild deutet auf eine Ausbreitung der Versetzungen auf den Deckfldchen der
Prismen hin. Die anderen vier Prismen n2;3 sind gegeniiber der m-Ebene geneigt, so dass im
TEM-Bild einzelne Versetzungssegmente sichtbar sind. Die Berechnungen fiir die Projektion
auf die m-Ebene ergeben einen Winkel von 39° gegeniiber der Oberfliche fiir die gesamten
Versetzungsbinder n2,3 und einen Winkel von 72° fiir die einzelnen Versetzungssegmente, aus
denen sie gebildet werden.

Die Prismen a1 sind senkrecht zur a-Ebene orientiert und die vier Prismen az3 sind um 30°
gegeniiber der a-Ebene geneigt. In der TEM-Aufnahme dieser Ebene (Abb. 4.2.5.b) sind
oberflachenparallele Versetzungen der Prismen a3 sichtbar, aber es kommen nur kurze
Segmente vor, da die Versetzungen die Probenebene schon nach einer kurzen Strecke
verlassen. Versetzungen der Bénder a1 sind im TEM-Bild nicht sichtbar. Die Prismen ni
durchstolen die a-Ebene so, dass oberflichenparallele Versetzungsbiander entstehen (0°).
Diese Bénder liegen unterhalb der Indentierungen und die einzelnen Versetzungssegmente
erscheinen senkrecht. Aus dieser Anordnung konnte eine Ausbreitung der Versetzungen
entlang der n-Richtung ermittelt werden. Die Prismen nz;3 sind in einem geringen Winkel
gegeniiber der a-Ebene geneigt, so dass in dem TEM-BIild ldngere Verssetzungssegmente
sichtbar sind. In der Projektion auf die a-Ebene betrigt der Winkel der gesamten
Versetzungsbinder gegeniiber der Oberfldche 54° und fiir die einzelnen Versetzungssegmente
betrigt er 72°.

Abb. 4.2.7. Vickers-Indentierung in (0001)-GaN, TEM'HeIIfeId-Aufnahmen in (0001)-Orien-
tierung (a), (b) mit einem Abbildungsvektor g in a-Richtung und (c) in m-Richtung.

Der Versetzungsarm im unteren Bildbereich von Abbildung 4.2.7.a besitzt bei einem
Abbildungsvektor in a-Richtung einen maximalen Kontrast (Abb. 4.2.7.b), wogegen der
Kontrast dieser Versetzungen bei einem Abbildungsvektor in m-Richtung minimal ist (Abb.
4.2.7¢c). Nach dem g-b-Kriterium haben die Versetzungen einen a-Typ Burgers-Vektor in
Richtung des Versetzungsarms. Die Versetzungen breiten sich daher als a-Typ- Schrauben-
versetzungen von der Indentierung aus. Die Mehrheit der Versetzungen stofit als
Stufenversetzung oder Versetzung mit einem groflen Stufenanteil (z.B. 58°-Versetzung) an
die Oberfldche, wobei die Versetzungsschleifen auf den m-Ebenen liegen. Daher erscheinen
die Projektionen dieser Schleifen auf die c-Ebene als gerade Linien. Zwischen den beiden
Zweigen des Versetzungsarms liegen gebogene Versetzungsschleifen.
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AuBlerdem treten in den duBeren Bereichen der Rosetten gebogene Versetzungen zwischen
verschiedenen Versetzungszweigen auf (Pfeil in Abb. 4.2.7.b). Anhand der TEM-Aufnahmen
miissen sich diese Versetzungen weitestgehend in einer (0001)-Ebene ausbreiten, da die
Grofe der Versetzungsschleifen mehrere Mikrometer betrdgt, die Probendicke jedoch nur
einige 100 nm. Andernfalls miissten kurze Versetzungssegmente verbunden mit Durchsto3-
punkten an der Riickseite der TEM-Proben sichtbar sein. Auch KL-Aufnahmen zeigen solche
Versetzungen nahe der Oberfldche (Abb. 4.2.7.a).

Ausbreitung von Versetzungen an Berkovich-Indentierungen in (0001)-GaN

Die Ausbreitung von Versetzungen an Berkovich-Indentierungen in (0001)-GaN wurde mit
dem Nanoindenter 2 in den Orientierungen 0° und 90° bei Priitkrdften von 5 mN, 50 mN und

500 mN untersucht. Die Deformationskurven zeigen einen pop-in-Sprung bei einer Kraft um
0,45 mN.

() A (b) ©

L a 2@1 » m
(d) ,, D (©)

2um S5pm |
(@)
(h) ;
5 5004 *+ 500mN O
500 mN 90°
4 4001
= 3
E 3 £ 300
T 21 T 2001
N4 X
14 0 1001
90°
0 : . 0 : :
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Eindringtiefe (nm) Eindringtiefe (nm)

Abb. 4.2.8. Berkovich-Indentierungen in (0001)-GaN (a - c) in 0°-Orientierungen und
(d - f) in 45°-Orientierung bei einer Prifkraft von (a, d) 5 mN, (b, €) 50 mN und (c, f) 500 mN
sowie Last-Eindringtiefe-Kurven (g) bei 5 mN und (h) bei 500 mN.
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Die Versetzungen an Berkovich-Indentierungen mit einer Priifkraft von 5 mN erscheinen in
KL-Aufnahmen nahezu kreisformig und besitzen einen Durchmesser von etwa 2 pm. Bei
einer Priifkraft von 50 mN ist die hexagonale Anordnung der Versetzungen bereits im Ansatz
erkennbar. Die grofite Kraft von 500 mN fiihrt zu Versetzungsrosetten mit sechs Armen
entlang der a-Richtungen, die jeweils aus zwei Zweigen bestehen. An Indentierungen in
0°-Orientierung haben die Versetzungsarme eine vergleichbare Ausdehnung. In 90°-Orien-
tierung sind die Versetzungsarme an der Kante der Indentierung wesentlich ldnger und breiter
als in der entgegengesetzten Richtung an der Ecke.

Ausbreitung von Versetzungen durch Elektronenbestrahlung und Erwarmung

Die Versetzungen an Indentierungen in GaN konnen sich wahrend der KL-Messungen durch
Elektronenbestrahlung im Restspannungsfeld der Indentierung bewegen (Abb. 4.2.9, vgl
[Mae99]). Versetzungen, die sich wihrend der Bildaufhahme weiter ausgebreitet haben, sind
griin markiert (Abb. 4.2.9.c, d) Die Bewegung der Versetzungen findet vorwiegend in
Richtung der Versetzungsarme statt, aber in einigen Fillen bilden sich neue
Versetzungsbander parallel zu den bestehenden Versetzungsarmen. Die Bewegung von
Versetzungen in a-Richtung entlang der Versetzungsarme erfolgt durch Gleiten. Die Bildung
von neuen Versetzungsbdandern wird auf doppeltes Quergleiten zuriickgefiihrt. Die Segmente
der Schraubenversetzungen wiirden demnach von der m-Ebene auf die c-Ebene ausweichen
und anschlieBend auf die m-Ebene zuriickkehren. Die fiihrenden a-Typ Stufenversetzungen
miissten klettern um dieser Bewegung zu folgen. Dieser Prozess lduft langsamer ab und ist
energetisch ungilinstiger als Gleiten, so dass das Stufensegment hinter der Bewegung des
Schraubensegments zuriickbleibt. Erreicht der fithrende Teil des Schraubensegments die
Oberfliache, so entsteht ein neuer DurchstoBpunkt der Versetzung an der Oberfliche. Das
doppelte Quergleiten vergroBert die Gesamtlange der Versetzungslinien im Kristall und kann
zudem zu einer Multiplikation von Punktkontrasten an der Oberflache fithren (Abb. 4.2.9.c,
d). Die Versetzungsbewegung durch Elektronenbestrahlung zeigt in (0001)-GaN einen
deutlich geringeren Effekt als in (001)-GaAs.

Abb. 4.2.9. Versetzungsbewegung durch Elektronenbestrahlung wéhrend der KL-Messungen,
Vickers-Indentierung in (0001) GaN in 0°-Orientierung bei 1,0 N (a) nach der 1. Bildauf-
nahme und (b) nach 3. Bildaufnahme sowie (c, d) Vergleich von zwei Bildausschnitten .

An einem GaN-Kristall wurden Untersuchungen zur Versetzungsbewegung in (0001)-GaN
nach Heizschritten durchgefiihrt [vgl. Huall]. Eine Probe dieses Kristalls wurde mit dem
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Hartepriifgerat MHP 100 mit sechs Priifkraften (0,05 N, 0,1 N, 0,25 N, 0,5 N und 1,0 N) in
zwei Orientierungen (0°-Serie und 45°-Serie) und sechs Indentierungen je Kraft und
Orientierung indentiert. Anschlieend wurden die Indentierungen mittels LM, KL sowie im
SE-Kontrast abgebildet. In den nachfolgenden Schritten wurde die Probe jeweils erwadrmt und
die Indentierungen wurden nach dem Abkiihlen der Probe erneut mittels KL abgebildet. Es
wurden Heizschritte mit den Temperaturstufen 200°C, 300°C, 400°C, 500°C und 600°C an
Luft sowie 800°C unter Schutzgasatmosphire durchgefiihrt, wobei eine Heizrate von 20°C
pro Minute und ein Haltesegment von 60 Minuten verwendet wurden (Abb. 4.2.10). Die
Bewegung von Versetzungen wurde mittels Temperaturbehandlung von indentierten GaN-
Proben und KL-Abbildung untersucht. Abbildung 4.2.10 zeigt die Bewegung von
Versetzungen im Restspannungsfeld einer Indentierung in 0°-Orientierung bei einer Priifkraft
von 0,1 N.
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(I) 800 —«—200°C|
550 Z00d
500 500°C
450 —+—B00°C
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% 300 ]
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E 200 4
150 -
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<3 0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240
Abb. 4.2.10. Versetzungsbewegung in (0001)-GaN ddftA™Erwarmung einer Probe in einem
Rohrofen, KL-Abbildung, (a) vor dem Erwarmen und nach den Heizschritten (b) 200°C,
(c) 300°C, (d) 400°C, (e) 500°C, (f) 600°C und (h) 800°C sowie (i) Temperaturverlauf der
Heizschritte.
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DurchstoBpunkte von eingewachsenen Versetzungen an die Oberfliche sind rot markiert und
Versetzungen in den Rosettenarmen griin (Abb. 4.2.10). Bis zu einer Temperatur von 200°C
bleibt die Versetzungsrosette nahezu unverindert. Nach dem folgenden Heizschritt bei 300°C
kommt es zu einer kreisformigen Ausbreitung von Versetzungen nahe der Indentierung. Die
breiten Versetzungskontraste deuten auf eine Ausbreitung unterhalb der Probenoberfldche
hin. Nach dem Heizschritt von 400°C bilden sich Versetzungsarme bestehend aus
Punktkontrasten aus. Zudem erscheinen in den dulleren Bereichen der Versetzungsrosetten
gebogene Linienkontraste. Dabei handelt es sich um Versetzungssegmente parallel zur
Oberflidche, die an den beiden &@ufBleren Enden jeweils durch DurchstoBpunkte an die
Oberfldache begrenzt werden. Die Heizschritte von 500 °C, 600 °C und 800 °C bewirken eine
weitere Ausbreitung von Versetzungen. Die Versetzungsarme werden durch das Auftreten
von weiteren Versetzungen in a-Richtung verldngert. Durch die Bildung weiterer
Versetzungsbiander werden die Versetzungsarme verbreitert. Die Verldngerung der
Versetzungsarme erfolgt durch Gleiten und die Verbreiterung wird doppeltem Quergleiten
zugeordnet. Aullerhalb der Versetzungsrosette treten eingewachsene Versetzungen auf, die
senkrecht zur Oberfliche verlaufen und statistisch verteilt sind. Ein Vergleich der KL-
Aufnahmen zeigt, dass die eingewachsenen Versetzungen in fast allen Féllen unbeweglich
sind. Dieses Ergebnis ist bedeutend fiir die Ziichtung von GaN-Kristallen, denn selbst bei den
hohen mechanischen Spannungen in der Umgebung von Indentierungen tritt bei
Temperaturen bis 800°C keine Versetzungsbewegung auf. Daher konnen mechanische
Spannungen in GaN-Kristallen bei diesen Temperaturen nicht durch Versetzungsbewegung
reduziert werden.

Die KL-Kontraste von beweglichen und unbeweglichen Versetzungen wurden quantitativ
untersucht, um mogliche Unterschiede zu bestimmen. Dazu wurde eine KL-Aufnahme nach
dem 600°C-Heizschritt mit einer Aufnahme vor den Heizschritten verglichen (Abb. 4.2.11).
Die Versetzungsanordnung wurde verglichen, um bewegliche und unbewegliche
Versetzungen zu identifizieren. Unbewegliche, eingewachsene Versetzungen sind mit a-e
markiert, und bewegliche Versetzungen mit 1-4.
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Abb. 4.2.11. KL-Kontrast von Versetzungen, Vickers-Indentierung (a, b) vor den Heiz-
schritten, (c, d) nach dem 600°C-Heizschritt, (e) normierte KL-Intensitat und (f) Intensitats-
unterschied Al und Kontrastbreite Ax von Versetzungen.
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Die KL-Intensitdt wurde so normiert, dass sie zwischen 0 und 1 liegt. Der dunkelste Bereich
im Zentrum der Indentierung entspricht einer Intensitdt von 0 (blaue Linie) und der hellste,
ungestorte Bereich einer Intensitit von 1 (rote Line). Fiir Versetzungen wurden der
Intensitdtsunterschied zur Umgebung Al und die Kontrastbreite Ax bestimmt (Tabelle in Abb.
4.2.11). Bewegliche und unbewegliche Versetzungen zeigen keine signifikanten Unterschiede
von Al und AX. Trotz der unterschiedlichen Beweglichkeit sind in den KL-Aufnahmen bei
Raumtemperatur keine Kontrastunterschiede dieser Versetzungen erkennbar.

. A vy RT Serie Durchmesser
5 Oros in um
38 100 A v 600 °C RT
Ju 0° Serie 65,46+ (F/N)*!
a 45° Serie 54,70 (F/N)®465
£ 600 °C
= 10 | 0° Serie 114,6-(F/N)%460
e : 45° Serie 112,2-(F/N)*512

1 1 1 1 1 Il 1 1 1 1 1 1.1 l

0,1 1

Prufkraft F (N)
Abb. 4.2.12. Numerische Auswertung der Versetzungsbewegung, Durchmesser von
Versetzungsrosetten in Abhangigkeit von der Prifkraft bei Raumtemperatur (RT) und nach
dem Heizschritt bei 600°C.

In den KL-Aufnahmen wurde der Durchmesser von Versetzungsrosetten entlang der drei
a-Richtungen gemessen (Abb. 4.2.12). Die Indenterorientierung hat nur einen geringen
Einfluss auf die GroBe der Versetzungrosetten. Der Durchmesser der Versetzungsrosetten ros
in Abhédngigkeit von der Priifkraft F folgt einem Potenzgesetz mit einem Exponenten nahe
0,5. Damit weist Oros(F) denselben mathematischen Zusammenhang auf wie die Indenter-
diagonale d in Abhédngigkeit von der Priifkraft. Die Ausdehnung der Versetzungsrosetten
entspricht der Reichweite der mechanischen Spannung, die zur Bewegung von Versetzungen
notwendig ist. Die mechanischen Spannungen nehmen daher im gleichen Mal3 zu wie die
Grofe der Indentierungen.

Versetzungen an Indentierungen in (1100) GaN

An einem GaN-Kristall wurden Messungen auf einer m-Ebene durchgefiihrt. Die Spaltflaichen
dieses Kristalls wiesen eine hohe Rauhigkeit auf, so dass nur wenig ebene Bereiche
ausreichender Grofle fiir Indentierungen zur Verfligung standen. Zur Indentierung wurde ein
etwa 1 mm breiter Bereich an der Bruchkante mit einer Drahtsége abgetrennt und von der
Riickseite geschliffen. Es wurden Vickers-Indentierungen mit einer Priifkraft (1,0 N) und
zwei Orientierungen (0° und 45°) durchgefiihrt. Die Spaltfliche sowie die Indentierungen
wurden mikroskopisch untersucht (LM, KL, SE). Die Versetzungsrosetten von
Indentierungen auf einer m-Ebene bestehen aus nur zwei Armen entlang der a-Richtungen,
wobei jeder Arm aus zwei Zweigen zusammengesetzt ist (Abb. 4.1.13, [vgl. Hual2]). Die
unterschiedlichen Eigenschaften von m-Ebene und c-Ebene zeigen sich auch in der
Ausbreitung von Versetzungen. Messungen an Indentierungen zeigen qualitativ keine
Unterschiede zwischen oberflachennahen und riickseitennahen Bereichen.

51




Oberflache

Riickseite 10 ym

Abb. 4.2.13. KL-Untersuchungen an (1100)-GaN (a - ¢) nahe der Oberflache und (d - f) nahe
der Ruckseite, Vickers-Indentierungen (a, d) in 0°-Orientierung, (b, e) in 45°-Orientierung
sowie Kristall (c) gewachsene Kristalloberflache und (f) Strukturierung an der Rickseite.

Der Bereich unmittelbar an der Riickseite zeigt bis zu einem Abstand von etwa 40 um einen
sehr starken KL-Kontrast [vgl. TomO02]. Insgesamt lassen sich finf Schichten mit
verschiedenem KL-Kontrast unterscheiden. Die Schichten werden ausgehend von der
Riickseite von langen, dunklen Kontrasten durchzogen. Die Strukturen wiederholen sich
periodisch entsprechend der Strukturen auf der Riickseite der Kristalle [Tom02]. An der
Oberflache tritt in einem Bereich von 10 pum eine hohere KL-Intensitdt auf, die auf eine
gekippte Probe zuriickgefiihrt wird.
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5 Rissbildung und mechanische Eigenschaften

GaAs und GaN verhalten sich bei Raumtemperatur sprode, so dass der Bruch eines Kristalls
ohne erkennbare plastische Deformation eintritt. Die Untersuchung von Rissbildung,
Rissausbreitung und mechanischen Eigenschafen erfolgt {iber die Indentierung der Oberfliche
von Kristallproben. Indentierungen mit geringen Priitkrdften fithren zu plastischen
Eindriicken und zur Bildung von Versetzungsrosetten. Bei hoheren Priifkrdften entstehen
Risse an Indentierungen. In diesem Kapitel wird die Bildung und Ausbreitung von Rissen
an Indentierungen beschrieben, wobei der Einfluss von Indenterform, Indentierorientierung
und Priifkraft auf die Rissbildung untersucht wird. Aus Messungen an Indentierungen werden
mechanische Eigenschaften der Proben bestimmt.

5.1 Untersuchung von (001)-GaAs, (110)-GaAs und (111)-GaAs

Vickers-Indentierungen in (001)-GaAs

Den Ausgangspunkt flir die Untersuchung der Rissbildung bilden Messungen an Vickers-In-
dentierungen in (001)-GaAs. Das Risssystem an Indentierungen in (001)-GaAs in 0°-Orien-
tierung (Abb. 5.1.1.a) weist in Ubereinstimmung mit [Ber01] und [Ber07] folgende
charakteristische Merkmale auf: Radialrisse treten in + [110]-Richtung (A-Risse) und
in £ [110] Richtungen (B-Risse) auf. Unterhalb der Radialrisse ist das Material entlang der
{110}-Ebene senkrecht zur Probenoberfliche gespalten (Abb. 5.1.1.c). Die Bezeichnung der
Risse in den entsprechenden Richtungen erfolgt gemil den oberflichenparallelen
Versetzungsarmen (A-Risse: a-Versetzungen, B-Risse: 3-Versetzungen). Zusétzlich treten an
den Kanten der Indentierungen deutlich kiirzere Risse auf, die kristallographisch nicht streng
orientiert sind. Sie werden als E-Risse bezeichnet [Rat09], da sie in dieser Orientierung
iiberwiegend von den Kanten (engl. edge) der Indentierungen ausgehen. Treten an einem
Eindruck zwei A-Risse und zwei B-Risse auf, so verlaufen die E-Risse anndhernd in
+ [100]-Richtung bzw. + [010]-Richtung (Abb. 5.1.b.b). Fehlt ein A-Riss oder ein B-Riss, so
sind die E-Risse wesentlich linger und zu dem fehlenden Riss hin geneigt ([Ber07], vgl.
Abb. 5.1.1.b). Die Risshaufigkeit nimmt mit der Priifkraft zu und geht fiir hohere Krifte
gegen eins. In der 45°-Serie gehen A-Risse und B-Risse von den Kanten und E-Risse von den
Ecken der Indentierungen aus (Abb. 5.1.1.b, Abb. 5.1.2.¢).

Abb. 5.1.1. SE-Bilder von Vickers-Indentierungen in (001)-GaAs (a) in 0°-Orientierung, (b) in
45°-Orientierung sowie (c) im Querschnitt.
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Abb. 5.1.2. (a) Raumliche Darstellung der Spaltebenen senkrecht zur (001)-Oberflache sowie
schematische Darstellung des Risssystems an einer Vickers-Indentierung (b) in 0°-Orien-
tieung und (c) in 45°-Orientierung.
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Abb. 5.1.3. Numerische Auswertung von Vickers-Indentierungen in (001)-GaAs.

Die Spaltebenen senkrecht zur (001)-Oberfliche sind in Abbildung 5.1.2.a rdumlich
dargestellt. Die anderen Spaltebenen sind im Winkel von 45° zur (001)-Oberflache orientiert
mit Spuren entlang der [100]-Richtung und der [010]-Richtung. Im Fall von Vickers-
Indentierungen in 0°-Orientierung breiten sich Radialrisse hdufiger entlang der Spaltebenen
senkrecht zur (001)-Oberfliche aus. In 45°-Orientierung treten dagegen héufiger zur
(001)-Oberflache geneigte Risse auf. Benachbarte Risse konnen in Verbindung treten und so
in einigen Fillen zu Materialausbriichen fiihren (vgl. Abb. 5.1.4).

54




Zunichst wurde die Rissbildung in Abhingigkeit von der Priifkraft untersucht [Rat08, Rat09].
In Abbildung 5.1.3. sind die Ergebnisse fiir Kohlenstoff-dotiertes GaAs (Tab. 3.1.1, Nr. 4)
dargestellt. In der 0°-Serie sind die Risshdufigkeiten bei der kleinsten Priifkraft von 0,02 N
anndhernd 0. Die Haufigkeit der A-Risse na zeigt im Bereich von 0,05 N bis 0,1 N einen
deutlichen Anstieg und im Bereich von 0,25 N bis 1,0 N ist na = 1. Die Risshiufigkeiten ng
und ng sind fiir Krifte kleiner als 0,5 N anndhernd 0 und erreichen Werte von 0,6 bzw. 0,7 bei
1 N. Demnach besteht eine ausgeprigte Anisotropie zwischen A-Rissen und B-Rissen, und im
Be-reich von 0,1 N bis 0,25 N treten fast ausschlieBlich A-Risse auf. In der 0°-Serie betrigt
der Rissbildungswiderstand Fc fiir A-Risse (0,064 + 0,079) N, fiir B-Risse, (0,731 N + 0,513)
N sowie fiir E-Risse (0,720 N £ 0,372 N) und betrdgt damit fiir A-Risse weniger als 10 % im
Vergleich zu den anderen Rissarten. Die relative Risshdufigkeit weicht in einigen Féllen
stiarker von einer integrierten Gaulverteilung ab, so dass der statistische Fehler im Vergleich
zu dem Wert von Fc relativ groB ist. In der 45°-Serie weicht die Risshdufigkeit von A-Rissen
so stark von einer GauBlverteilung ab, dass kein aussagekriftiger Wert fiir Fc bestimmt
werden konnte. Der Rissbildungswiderstand fiir B-Risse betrigt (4,154 + 2,171) N und fiir
E-Risse (0,038 + 0,053) N. Die Indenterorientierung in Kohlensoff-dotiertem GaAs hat einen
entscheidenden Einfluss auf das Erscheinungsbild des Rissystems sowie die Risshdufigkeiten
(0°-Serie: na < nB, nB = Ng, 45°-Serie: Nng < ng). Die Vickers-Harte Hy bei einer Priifkraft
von 1,0 N betrigt (5,97 = 0,11) GPa in der 0°-Serie und (5,76 + 0,08) GPa in der 45°-Serie, so
dass die Abweichung der Hérte von 0,21 GPa nur geringfiigig groBer als die Summe der
Messunsicherheiten von 0,19 GPa ist. In Silicium-dotiertem GaAs sind die Unterschiede
zwischen A- und B-Rissen deutlich geringer [Rat08, Rat09]. Die Messungen stehen in
Ubereinstimmung mit undotiertem sowie siliciumdotiertem GaAs in [Ber07]. Die Ergebnisse
deuten auf einen Einfluss der Dotierung auf die Risskeimbildung hin (siehe Kapitel 6.1).

Vergleichsmessungen an (001)-GaP

Abb. 5.1.4. Vergleichsmessungen an (001)-GaP, Vickers-Indentierungen (a, b) in 0° Orien-
tierung sowie (b, ¢) in 45°-Orientierung, LM-Aufnahmen (a, c) in Reflexion und (b,d) in
Transmission.

Galliumphosphid (GaP) kristallisiert in der Zinkblende-Struktur und ist durch die Bandliicke
von 2,25 eV fiir einen Teil des sichtbaren Lichts transparent. Diese Eigenschaften
ermoglichen die Beobachtung von Rissen unter der Probenoberfliche mittels LM. Durch die
vergleichbare Struktur lassen sich diese Ergebnisse auf (001)-GaAs iibertragen. In LM-
Aufnahmen in Reflexion sind Risse an der Oberflache sichtbar, die entweder von den Ecken
oder den Kanten der Vickers-Indentierungen ausgehen (Abb. 5.1.4.a, c¢). In Transmission ist
der Verlauf der Risse im Material sichtbar (Abb. 5.1.4.b, c). Eckrisse liefern einen schmalen,
scharfen Kontrast, der eine Ausbreitung senkrecht zur Oberfliche anzeigt. Kantenrisse zeigen
einen breiten Kontrast, dessen Schérfe ausgehend von dem Riss an der Oberfliche abnimmt,
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woraus auf Risse geneigt zur Oberflache geschlossen werden kann. Im unteren Bildbereich
von Abbildung 5.1.4.b laufen zwei Kantenrisse unter der Oberfliche aufeinander zu. In

einigen Féllen verbinden sich solche Risse miteinander und kénnen so zu Materialausbriichen
fithren (Abb. 5.1.4.d).

Vickers-Indentierungen in (110)-GaAs

An Indentierungen in (110)-GaAs treten an der Oberfliche bis zu sechs Radialrisse auf
(Abb. 5.1.5). Die Radialrisse in [001]-Richtung verlaufen entlang einer Spaltebene senkrecht
zur (110)-Oberflache (Abb. 5.1.6.d). In der 0°-Serie gehen sie von den Ecken der
Indentierung aus und werden als C-Risse bezeichnet (von engl. corner), da sie keinem
bestimmten Versetzungstyp zugeordnet werden konnen (Abb. 5.1.5.a). Die vier weiteren
Radialrisse sind gegeniiber der Oberfldache geneigt und werden als E-Risse bezeichnet, da sie
vom Rand der Indentierung ausgehen. In der 45°-Serie gehen C-Risse vom Rand und E-Risse
von der Ecke der Indentierung aus (Abb. 5.1.5.b).

Abb. 5.1.5. SE-Bilder Vickers-Indentierungen in (110)-GaAs (a) in 0°-Orientierung und (b) in
45°-Orientierung sowie (c) raumliche Darstellung der Spaltebene senkrecht zur Oberflache.

In Abbildung 5.1.6. sind die Ergebnisse fiir Silicium-dotiertes GaAs (Tab. 3.1.1, Nr. 2)
dargestellt In der 0°-Serie ist die relative Risshdufigkeit (Abb. 5.1.6) bereits bei der
geringsten Priifkraft deutlich gréBer als 0 (0,02 N: nc = 0,8, ng = 0,25). Mit zunehmender
Priitkraft erreicht nc ab 0,1 N einen Wert von 1, wéihrend ng bei anndhernd 0,55 liegt. Der
Verlauf der Risshdufigkeit weicht stark von einer Normalverteilung ab und der
Rissbildungswiderstand betrdgt (0,048 + 0,249) N fiir E-Risse sowie Fc < 0,05 N fiir C-
Risse. Die hohe Risshiufigkeit sowie der geringe Rissbildungswiderstand werden auf die
Orientierung einer Indenterdiagonale entlang der Spaltebene zuriickgefiihrt. In der 45°-Serie
ist die relative Risshiufigkeit bei der geringsten Priifkraft anndhernd O und erreicht bei der
hochsten Priifkraft anndhernd 1. Der Rissbildungswiderstand betrdagt (0,238 + 0,174) N (C-
Risse) sowie (0,070 = 0,076) N (E-Risse). Die stark verringerte Héufigkeit von C-Rissen
gegeniiber der 0°-Serie wird auf die Indenterorientierung zuriickgefiihrt, wobei
Rissausbreitung durch die Orientierung der Indenterdiagonalen gegeniiber der Rissebene im
Winkel von 45° erschwert wird. Der Rissbildungswiderstand der E-Risse stimmt im Rahmen
des statistischen Fehlers fiir die 0°-Serie und die 45°-Serie {iberein. Die Vickers-Hérte bei
einer Priifkraft von 1,0 N betrdgt in der 0°-Serie (6,21 £ 0,09) GPa sowie in der 45°-Serie
(6,33 £ 0,10) GPa und weist daher keine signifikanten Unterschiede in Abhéngigkeit von der
Indenterorientierung auf.
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Abb. 5.1.6. (a - ¢) Numerische Auswertung von Vickers-Indentierungen in (110)-GaAs sowie
(d) Raumliche Darstellung der Spaltebenen senkrecht zur Oberflache.

Vickers-Indentierungen in (111)-GaAs

Abb. 5.1.7 SE-Bilder von Vickers-Indentierungen in (1 1 1)-GaAs (a) in 0°-Orientierung und
(b) in 45°-Orientierung.
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Das Risssystem an Vickers-Indentierungen in (1 1 1)-GaAs wird durch sechs Radialrisse
bestimmt (Abb. 5.1.7, [Ratlla]). Diese Risse sind an der (11 1)-Oberfliche entlang der
+ <211>-Richtungen orientiert, so dass die Rissausbreitung entlang der {110}-Spaltebenen
senkrecht zur Oberfliche stattfindet. An den Ecken der Indentierungen konnen zusitzlich
noch weitere kurze Risse auftreten. Die Risshdufigkeit in den <21 I >-Richtungen ist deutlich
groBer als in den <211>-Richtungen. Daher unterscheidet sich die Risshiufigkeit in
derselben Spaltebene in entgegengesetzten Richtungen. Dieser Effekt wurde in [Fuj88] der
unterschiedlichen Beweglichkeit von a- und [-Versetzungen zugeschrieben, denen
verschiedene Risse zugeordnet wurden (As-Seite von GaAs: Ga-1-Risse, As-1-Risse).

() (d)

Abb. 5.1.8. (a) Raumliche Darstellung der Spaltebenen senkrecht zur (11 1)-Oberflache
sowie schematische Darstellung des Risssystems an einer Vickers-Indentierung (b) in
0°-Orientierung und (c) in einer 45°-Orientierung.
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Abb. 5.1.9. Numerische Auswertung von Vickers-Indentierungen in (1 1 1)-GaAs.
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GemiB der Systematik in (001)-GaAs werden Radialrisse in den <21 1 >-Richtungen als
A-Risse und in den <211>-Richtungen als B-Risse bezeichnet, sowie Risse entlang anderer
Richtungen als E-Risse. In (111)-GaAs sind die Risse charakteristisch fiir die
Kristallsymmetrie. Die Rissausbreitung wurde fiir zwei Indenterorientierungen (0°-Serie,
45°-Serie, Abb. 5.1.9) in Abhéngigkeit von der Kraft untersucht (Tab. 3.1.1, Nr. 5)
dargestellt. A-Risse entstehen sowohl in der 0°-Serie als auch in der 45°-Serie bereits bei den
geringsten Priifkrédften. B-Risse entstehen bei 0,5 N in der 0°-Serie und 0,05 N in der 45°-
Serie. Die Risshaufigkeiten nehmen, mit Ausnahme von B-Rissen in der 45°-Serie, mit der
Kraft zu. Der Rissbildungswiderstand betrdgt fiir A-Risse 0,021 N (0°-Serie) bzw. 0,014 N
(45°-Serie) und fiir B-Risse 0,88 N (0°-Serie) bzw. 8,7 N (45°-Serie). Die Vickers-Héarte Hv
bei einer Priifkraft von 1,0 N betrigt in der 0°-Serie (5,65 £+ 0,07) GPa und in der 45°-Serie
(5,63 £ 0,08) GPa und weist daher keine signifikanten Unterschiede in Abhidngigkeit von der
Indenterorientierung auf.

Cube-Corner-Indentierungen in (111)-GaAs
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Abb. 5.1.10 Indentierung von (11 1)-GaAs mit einem Cube-Coner-Indenter in einem
Rasterelektronenmikroskop, in-situ-Beobachtung eines Indentierungsvorgangs mit einer
Maximallast von 450 mN, (a) Kontakt des Indenters mit der Probe, (b) Risssystem an dem
Indenter bei Maximallast, (c) Risssystem nach der Entlastung und Ablenkung eines
Radialrisses (Pfeil), (d) Last-Eindringtiefe-Kurve, (e) Zeitverlauf des Indentierungsvorgangs.

Von den verwendeten Indenterformen besitzt der Cube-Corner-Indenter den geringsten
dquivalenten Konuswinkel (Tab. 3.2.1). Die spitze Indenterform erleichtert die Beobachtung
der Probenoberfliche in in-situ Indentierungsexperimenten. In Experimenten mit einer
anschlieBenden mikroskopischen Untersuchung von Indentierungen werden meist andere
Indenterformen, wie der Berkovich-Indenter fiir Nano-Indentierungen oder der Vickers-In-
denter zur Bestimmung der Mikrohérte, eingesetzt.

Die Cube-corner-Indentierungen in (11 1)-GaAs wurden in einem Rasterelektronen-
mikroskop durchgefiihrt und in-situ wihrend der Deformation beobachtet. Diese Experimente
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wurden an der EMPA in Thun durchgefiihrt. Abbildung 5.1.10 zeigt SE-Aufnahmen wihrend
eines Indentierungsprozesses mit einer Maximallast von 450 mN (Tab. 3.1.1, Nr. 6). Wahrend
der Belastung entstehen an den Kanten des Indenters Radialrisse (Abb. 5.1.10.b). Mit
zunehmender Kraft breiten sich die Radialrisse weiter aus. An den Flachen des Indenters
kommt es durch Materialerhebung zur Bildung eines Walls, in dem Stufen sichtbar sind. Bei
der Entlastung ist die Lange der bestehenden Radialrisse anndhernd konstant (Abb. 5.1.10.c).
Wihrend der Entlastung wird ein Radialriss abgelenkt, was auf die Bildung eines Lateralrisses
hindeutet (Pfeil in Abb. 5.1.10.c). Die in-situ Abbildung von Rissen wéhrend des
Indentierungs-vorgangs bestétigt eindrucksvoll die Entstehung und Ausbreitung von
Radialrissen wiahrend der Belastungsphase.

5.2 Untersuchung von (0001)-GaN und (1100)-GaN
Cube-Corner-Indentierungen in (0001)-GaN

Die Cube-Corner-Indentierungen in (0001)-GaN wurden in einem Rasterelektronenmikroskop
durchgefiihrt und wéhrend der Deformation beobachtet [Rat13]. Es wurden zwei Priifkréfte
(50 mN, 450 mN) in zwei verschiedenen Orientierungen (0°-Serie, 90°-Serie) untersucht
(Tab. 3.1.2, Nr. 3). In der 0°-Serie ist eine Kante des Indenters in einer m-Richtung orientiert
und in der 90°-Serie entlang einer a-Richtung. Wéhrend der Deformation waren keine Risse
an der Oberfliche sichtbar (Abb. 5.2.1.a, b). Auch in nachfolgenden Untersuchungen sind in
den SE-Bildern auBlerhalb der Indentierungen keine Risse an der Oberflache sichtbar, aber
innerhalb der Indentierungen treten Risse an den Kanten auf (Abb. 5.2.1.c, e). LM-Bilder
zeigen eine kreisformige Aufhellung in der Umgebung der Indentierungen. Wie
Untersuchungen an Vickers-Indentierungen zeigen, handelt es sich dabei um Lateralrisse
(siche Abb. 5.2.4). Bei einer Priifkraft von 50 mN sind keine Risse sichtbar, aber bei 450 mN
treten an allen Indentierungen Lateralrisse unter der Probenoberfliche und Risse an den
Kanten innerhalb der Indentierungen auf [Rat13].

Abb. 5.2.1. Cube-Corner-Indentierungen in (0001) GaN, Beobachtung der Deformation
(a) bei einer Prufkraft von 50 mN unter Maximallast und (b) bei einer Prifkraft von 450 mN
nach Entlastung sowie (c) und (e) SE-Bilder und (d) und (f) LM-Bilder bei 450 mN.

60



Berkovich-Indentierungen in (0001)-GaN

Der Berkovich-Indenter hat wie der Cube-Corner-Indenter die Form einer dreiseitigen
Pyramide, aber er besitzt einen groBBeren dquivalenten Konuswinkel (Berkovich: 70,3°, Cube-
Corner: 42,3°). Diese Indenterform wird insbesondere fiir Nano-Indentierungen eingesetzt.
Die Berkovich-Indentierungen wurden bei drei Priifkriften (5 mN, 50 mN, 500 mN) in
jeweils zwei Orientierungen (0°-Serie, 90°-Serie) durchgefiihrt (Tab. 3.1.2, Nr. 4, vgl
[Rat13]). Bei den verwendeten Priifkridften traten keine Lateralrisse auf und Radialrisse
kamen nur bei der hochsten Priifkraft von 500 mN vor. Die Haufigkeit von Radialrisse Nrad ist
in der 0°-Serie (Nrad = 0,2) geringer als in der 90°-Serie (Nrad = 1). Die schematischen
Darstellungen in Abbildung 5.2.2 zeigen eine Indentierung und die Spuren der Spaltebenen in
der 0°-Serie und in der 90°-Serie. In der 90°-Serie verlaufen die Kanten des Indenters entlang
der Spuren der Spaltebenen, aber in der 0°-Serie weicht die Richtung der Kanten von den
Spaltebenen ab. Die Orientierung einer Indenterkante entlang der Spur einer Spaltebene
erklart die hohere Risshiufigkeit in der 90°-Serie im Vergleich zur 0°-Serie [Rat13].

(d)

Abb. 5.2.2. SE-Bilder von Berkovich-Indentierungen in (0001) GaN bei einer Prufkraft von
500 mN (@) in 0°-Orientierung und (b) in 90°-Orientierung sowie schematische Darstellungen
von Indentierungen (blau) und Spaltebenen (rot) in (c) 0°-Orientierung und (d) 45°-Orien-
tierung.

Vickers-Indentierungen in (0001)-GaN

Die Rissbildung wurde mittels Vickers-Indentierungen in einem groflen Lastbereich von
0,02 N bis 4,90 N mit zwei verschiedenen Indenterorientierungen (0°, 45°) untersucht
(Abb. 5.2.3, (Tab. 3.1.2, Nr. 4), vgl. [Ratl2]). Bis zu einer Kraft von 1,0 N wurden die
Indentierungen an einem Mikrohirtepriifgerdt MHP 100 durchgefiihrt und fiir hohere Krifte
wurde ein Hartepriifgerdt Zwick 3202 verwendet. Die Indentierungen und Risse wurden wie
in [Dro96, Yon00, Yon01] vermessen. Dariiber hinaus wurde die Rissbildung in Abhingigkeit
von der Priifkraft und der Orientierung des Indenters detailliert untersucht. Radialrisse gehen
in Ubereinstimmung mit [Dro96, Yon00, Yon01] von den Ecken der Indentierungen aus
(Abb. 5.2.3.a, b). Zusitzlich ist eine Authellung in der Umgebung der Indentierungen
erkennbar, die Lateralrissen unter der Probenoberflache zugeordnet wird (Abb. 5.2.3.c, d, vgl.
[Kav07]). Der Vergleich von 0°-Serie und 45°-Serie zeigt, dass das System der Radialrisse
durch die Form und die Orientierung des Indenters bestimmt wird (Abb. 5.2.3.). Mit einer
Drehung des Indenters gegeniiber der Probe é&ndert sich auch das Risssystem
dementsprechend. In diesem Zusammenhang wurde die Lénge der Radialrisse in
Abhéngigkeit von der Orientierung grafisch dargestellt (Abb. 5.2.3.e, f). Zur
Veranschaulichung der Symmetrie sind die Punkte mit einer gestrichelten Linie verbunden
und die Spuren der Spaltebenen sind blau dargestellt. In der 0°-Serie breiten sich Radialrisse
in a-Richtung entlang der Spaltebenen und in m-Richtung auflerhalb der Spaltebenen aus. In
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der 45°-Serie sind die Risse im Allgemeinen kristallografisch nicht streng orientiert und
breiten sich auBlerhalb der Spaltebenen aus. Es konnte kein systematischer Einfluss der

Orientierung auf die Rissldnge nachgewiesen werden [Rat12].
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Abb. 5.2.3. Vickers-Indentierungen in (0001) GaN, (a) - (c) der

0°-Serie und (d) - (f) der

45°-Serie: (a, d) SE-Bilder, (b, ) LM-Bilder sowie (c, f) Risslangen in Abh&ngigkeit von

Orientierung. (g)
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Abb. 5.2.4. Perspektivische Darstellung einer Vickers-Indentierung in (0001) GaN bestehend
aus einer LM-Aufnahme der Oberflache sowie im Querschnitt, Ausbreitung von Radialrissen

R senkrecht zur Probenoberflaiche und von Lateralrissen L
Oberflache.
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Zur rdumlichen Beschreibung des Risssystems wurden mehrere Vickers-Indentierungen im
Querschnitt prépariert. Dazu wurden Indentierungen in Reihen entlang der Spuren der
Spaltebene angeordnet. AnschlieBend wurde die Probe entlang der Spaltebene gebrochen.
Abbildung 5.2.4 zeigt eine perspektivische Darstellung des Risssystems, bestehend aus einem
Querschnitt und einer oberflachenparallelen Aufnahme. Der Lateralriss breitet sich anndhernd
parallel zur Oberfliche unterhalb der Indentierung aus (Abb. 5.2.4. L). Die seitliche
Ausdehnung des Lateralrisses in der Querschnittsaufnahme entspricht dem Durchmesser der
Aushellung, die von der Probenoberfliche aus sichtbar ist. Der Radialriss ist senkrecht zur
Oberflache orientiert, wobei die maximale Tiefe unter der Oberfliche dem maximalen
seitlichen Abstand zur Indentierung entspricht (Abb. 5.2.4. R). Die Ausbreitung von
Radialrissen senkrecht zur Oberflaiche wird auch an den schmalen Kontrasten dieser Risse in
LM-Aufnahmen in Transmission deutlich.

(@) Radialrisse (b) Lateralrisse
1.0 Lol =gt
0.8- 0.8 4% Wip. a5
0.6 _0.6-
0.4 =" 0.4
J —A—ZW?Ck, 0° g
0.2 g 2wick, 45 0.2
0.0 1T JaEP, 25" (0 S B0 i —
0.01 0.1 1 10 0.01 0.1 1 10
F (N) F (N)
(©)
0°-Serie 45°-Serie
Fe (N)
Radialrisse 0,31 +0,03 0,21 +0,07
B-Risse 0,75+0,14 2,23+ 0,08
Hv (GPa) bei 1,0 N
am MHP 100 12,12+0,16 12,22 +0,16

Abb. 5.2.5. Numerische Auswertungen von Vickers-Indentierungen in (0001) GaN.

An Vickers-Indentierungen in (0001)-GaN entstehen Radialrisse ab einer Kraft von 0,05 N
(0°-Serie) und 0,02 N (45°- Serie, siche Abb. 5.2.5.a, [Rat12]). Der Rissbildungswiderstand
betrigt (0,31 + 0,03) N in der 0°-Serie und (0,21 + 0,07) N in der 45°-Serie und zeigt daher
keine signifikante Orientierungsabhéngigkeit. Ab einer Priitkraft von 1,96 N in der 0°-Serie
und 4,9 N in der 45°-Serie betrdgt die Risshdufigkeit 1, d.h. von allen Ecken der
Indentierungen gehen Radialrisse aus. Die Risslinge c folgt einem Potenzgesetz von
20,53 um-(F/F0)*%* in der 0°-Serie und 20,69 pm-(F/Fo)®"" in der 45°-Serie, wobei Fo=1 N
ist. Der Exponent liegt nahe dem Wert von 2/3, der fiir eine konstante Risszdhigkeit erwartet
wird (Gl. 3.2.5). Lateralrisse treten ab einer Kraft von 0,98 N (0°-Serie) bzw. 0,5 N
(45°-Serie) auf (Abb. 5.2.4.b). Der Rissbildungswiderstand ist in der 0°-Serie mit
(2,23 £ 0,08) deutlich groBer als in der 45°-Serie mit (0,75 + 0,14). Damit hat die
Orientierung des Indenters einen entscheidenden Einfluss auf die Bildung von Lateralrissen.
Der Radius der Lateralrisse r folgt einem Potenzgesetz von 15,22 pm-(F/Fo)®’% in der
0°-Serie und 15,24 pum-(F/Fo)®’"® in der 45°-Serie. Der Exponent ist groBer als im Fall der
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Radialrisse. Der Radius r ist geringer als die Rissldnge ¢, so dass sich die Radialrisse iiber die
Lateralrisse hinaus ausbreiten. Die Vickers-Hirte Hv bei einer Priifkraft von 1,0 N am MHP
100 betrdgt in der 0°-Serie (12,12 = 0,16) GPa und in der 45°-Serie (12,22 + 0,16) GPa und
weist daher keine signifikanten Unterschiede in Abhdngigkeit von der Indenterorientierung
auf [Ratl2].

Die mechanische Deformation in der Umgebung von Vickers-Indentierungen in (0001)-GaN
wurde mittels Raman-Spektroskopie an der Technischen Universitit Bergakademie Freiberg
untersucht. An je einer Indentierungen der 0°-Serie und der 45°-Serie (0,98 N) wurden
Raman-Spektren entlang von Linienprofilen in a-Richtung und in m-Richtung aufgenommen,
die durch das Zentrum der Indentierung verlaufen (Abb. 5.2.6.a). Entlang jeder dieser vier
Linienprofile wurden 101 Spektren im Abstand von 1,5 um aufgenommen und hinsichtlich
der Lage, Intensitdt und Halbwertsbreite der E2(high)-Phonons ausgewertet.
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Abb. 5.2.6. Messung der mechanischen Deformation mittels Raman-Spektroskopie in der
Umgebung einer Vickers-Indentierung in (0001)-GaN (45°-Serie, 0,98 N).

In Abbildung 5.2.6.b ist die Lage des Ez(high)-Phonons in Abhédngigkeit vom Abstand zum
Zentrum der Indentierung dargestellt. Entfernt von der Indentierung entspricht die Frequenz
der gemessenen Raman-Mode dem Wert des unverspannten Materials. Bis zu einem Abstand
von etwa 20 pm vom Zentrum der Indentierung nimmt die Frequenz zu, was auf eine
kompressive Deformation hindeutet. Im Bereich der Indentierung selbst sind auf Grund der
stark deformierten Oberfldche, verbunden mit einer Stérung des Kristallgitters und diffuser
Streuung, keine definierten Messungen moglich. Die quantitative Bestimmung mechanischer
Eigenschaften erfordert jedoch die Modellierung der Schwingungsspektren des untersuchten
Kristallsystems.

Die Raman-Messungen bestétigen die Grundannahmen des Modells der Rissausbreitung nach
Lawn [Law80], dass die Ausbreitung von Radialrissen aufgrund der wirksamen Kraft einer
plastischen Zone beschreibt (siche Abb. 2.4.5). Mittels ortsaufgeldster Raman-Spektroskopie
kann die Stirke und die GroBe der plastischen Zone abgeschatzt werden.
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Vickers-Indentierungen in (1100)-GaN

Die Untersuchung von (1100)-GaN hat eine groBe Bedeutung, da es sich um die Spaltebenen
von GaN handelt. Zudem konnen Untersuchungen der (1100 )-Fliche Informationen iiber das
Wachstum von GaN-Kristallen liefern, da GaN-Kristalle vorzugsweise entlang der c-Richtung
geziichtet werden.

Abb. 5.2.7. Untersuchung einer (1100)-Bruchflache von GaN. Vickers-Indentierungen bei
einer Prifkraft von 1,0 N in 0°- und 45°-Orientierung (a, b) nahe der Oberflache sowie
(c, d) nahe der Riickseite.

In Abbildung 5.2.7 sind LM-Bilder von Vickers-Indentierungen in (1100)-GaN dargestellt
(Tab. 3.1.2, Nr. 4. In der 0°-Serie entstechen Radialrisse bevorzugt an den Ecken der
Indentierungen und breiten sich entlang der a-Richtung aus. An der Indenterdiagonale entlang
der m-Richtung zeigen die Radialrisse kein systematisches Rissmuster. In den
Untersuchungen mit einer Priifkraft von 1,0 N traten in der 0°-Serie keine Lateralrisse auf. In
der 45°-Serie weisen die Radialrisse kein systematisches Rissmuster auf und bei einer
Priitkraft von 1,0 N treten hiufig Lateralrisse auf. Die Vickers-Hérte bei einer Priitkraft von
1,0 N betrdagt (11,19 = 0,20) GPa nahe der Oberfldche (0°-Serie: (10,97 + 0,30) GPa, 45°-
Serie: (11,40 + 0,09) GPa) sowie (10,97 £ 0,24) GPa nahe der Riickseite (0°-Serie: (10,87 £
0,33) GPa, 45°-Serie: (11,07 = 0,15) GPa). Die Harte und das Risssystem weisen keine
erkennbaren Unterschiede zwischen ober-flichennahen und riickseitennahen Bereichen auf.
Die Hirte der GaN-Kristalle ist auf der (1100)-Fliche mit einem Wert von (11,08 £ 0,22)
GPa deutlich geringer als auf der (0001)-Oberfliche mit einem Wert von (12,17 + 0,16) GPa.
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6 Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und Rissen

Indentierungsexperimente an GaAs und GaN lassen auf eine Entstehung von Versetzungen
wihrend der Belastungsphase schlieen. In Deformationsexperimenten in GaAs wurde auch
die Bildung von Radialrissen wéhrend der Belastung beobachtet. Daher werden zwischen
Versetzungen und Rissen Zusammenhinge erwartet. Nachdem Versetzungen (Kapitel 4) und
Risse (Kapitel 5) zundchst unabhdngig voneinander betrachtet wurden, sollen nun mogliche
Wechselwirkungen diskutiert werden. Die Betrachtungen sind entsprechend der Materialen
(GaAs, GaN) und Rissarten (Radialrisse, Lateralrisse, zur Oberfliche geneigte Risse bzw.
Modus I, Modus II, Modus I + IT) gegliedert.

6.1 Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und Rissen in GaAs

Radialrisse in (001)-GaAs

Zuerst wird der Zusammenhang von Versetzungen und Radialrissen in (001) GaAs diskutiert.
Radialrisse mit einer Rissebene senkrecht zur Probenoberfliche entsprechen der
Rissoffnungsart Modus I (vgl. Abb. 2.4.3). Wegen der geringen Héufigkeit dieser Risse bei
kleinen Kréften wird bei der Diskussion der TEM-Aufnahmen nicht zwischen A-Rissen und
B-Rissen unterschieden.

(@)

[110] | WA T 1107 R TN
F 1 LA . | e o Bs 2m
Abb. 6.1.1. TEM-Hellfeld-Aufnahmen im Vielstrahlfall, Vickers-Indentierungen in

0°-Orientierung bei 40 mN (a) in Tellur-dotiertes GaAs und (b) in Kohlenstoff-dotiertes
GaAs.

Radialrisse in einer <110>-Richtung verlaufen entlang der {110}-Spaltebenen senkrecht zur
(001)-Probenoberfliache. Im Fall von Vickers-Indentierungen in 0°-Orientierung gehen diese
Risse von den Ecken der Indentierungen aus und liegen zwischen zwei oberflachenparallelen
Versetzungsarmen.

Der Riss in Abbildung 6.1.1.a verlduft senkrecht zur Probenoberfliche zwischen zwei
oberflachenparallelen Versetzungsarmen. Die Versetzungssegmente beginnen in unmittel-
barer Nihe der Indentierung als Schraubenversetzungen und enden schlieBlich als
60°-Versetzungen an der Oberfliche. An diesem Verlauf ist zu erkennen, dass die
oberflachenparallelen Versetzungsarme vollstindig abgebildet wurden und nicht durch die
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Probenpriparation abgetragen wurden. Die oberflichenparallelen Versetzungsarme liegen
auBerhalb der Rissebene ohne eine riumliche Uberlagerung und sind daher nicht an der
Entstehung oder Ausbreitung dieses Risses beteiligt. Die Versetzungen der Volumen-
gleitsysteme werden am Ursprungsort des Risses durch die Indentierung verdeckt, so dass
deren Einfluss auf die Risskeimbildung in der TEM-Aufnahme nicht direkt beobachtet
werden konnte.

Der Radialriss in Abbildung 6.1.1.b entspringt einem stark deformierten Gebiet mit einer
hohen Dichte von Versetzungen der Volumengleitsysteme. Diese Versetzungen werden am
Ursprungsort des Risses weitestgehend durch die Indentierung verdeckt, so dass die
Risskeimbildung auch in dieser TEM-Aufnahme nicht direkt beobachtet werden konnte. Die
oberflachenparallelen Versetzungsarme liegen aulerhalb der Rissebene und sind daher nicht
an der Rissentstehung beteiligt. Von dem Riss gehen Versetzungssegmente mit einer Linge
von mehreren 100 nm aus, die an der Probenoberfliche enden. Diese Versetzungen konnen
eine weitere Ausbreitung des Risses begrenzt haben [Fuj88].

Il
Abb. 6.1.2. Vickers-Indentierung mit einer Prufkraft von 40 mN in Tellur-dotiertes GaAs,
TEM-Hellfeld-Aufnahme (a) im Vielstrahlfall (links) und (b) mit einem Abbildungsvektor
von g = 220.

Der Riss in Abbildung 6.1.2. ist anndhrend senkrecht zur Probenoberflidche orientiert, aber er
weicht von den {110}-Spaltebenen ab und wird daher den E-Rissen zugeordnet. Dieser Riss
entspringt einem Gebiet nahe der Indentierung, in dem sich zwei oberflachenparallele
Versetzungsarme iiberlagern. Entlang des Risses ist nur ein Versetzungsarm in [110]-Rich-
tung sichtbar, dessen Versetzungen im weiteren Verlauf in die Rissebene eintreten, so dass die
Versetzungen an einer weiteren Ausbreitung gehindert werden. Durch die Uberlagerung
der Versetzungsarme und die hohen mechanischen Spannungen kann ein Risskeim nahe der
Indentierung entstehen. Die anschlieBende Rissausbreitung konnte dann die weitere
Ausbreitung des Versetzungsarms in [ 1 10]-Richtung behindert haben.
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Zur Oberflache geneigte Risse in (001)-GaAs

Risse, die gegeniiber der Probenoberfliche geneigt sind, entsprechen einer Mischform
Modus I + II zwischen Modus I (Spaltrisse, Radialrisse) und Modus II (Léngsscherrisse
Lateralrisse). In TEM-Aufnahmen zeigen diese Risse einen deutlich geringeren Kontrast als
Radialrisse senkrecht zur Oberfliche. Die Mehrheit der E-Risse an Indentierungen in
(001)-GaAs kann dieser Rissart zugeordnet werden.

(@)

1 um
Abb. 6.1.3. Vickers-Indentierung mit einer Prufkraft von 40 mN in Tellur-dotiertes GaAs,
TEM-Hellfeld-Aufnahme im Vielstrahlfall.

Der E-Riss in Abbildung 6.1.3 entspringt einem Gebiet hoher Versetzungsdichte nahe der
Indentierung, in dem sich zwei oberflichenparallele Versetzungsarme iiberlagern. Eine
Ausbreitung von Versetzungen iiber die Rissebene hinaus findet nicht statt, so dass die
anliegenden Versetzungsarme verkiirzt sind. An der Rissspitze treten vier Versetzungs-
schleifen auf, die eine weitere Ausbreitung des Risses behindert haben konnten.

Die TEM-Aufnahmen von A-Rissen und B-Rissen deuten auf eine Risskeimbildung aufgrund
von Versetzungen des Volumengleitsystems unterhalb der Indentierung hin, wohingegen eine
Beteiligung von oberflachenparallelen Versetzungsarmen ausgeschlossen werden kann. Die
Bildung von E-Rissen findet an der Indentierung nahe der Oberfldche in einem Bereich statt,
in dem sich zwei oberflachenparallele Versetzungsarme unterschiedlichen Typs (o und )
iberlagern. In den TEM-Aufnahmen wurden Wechselwirkungen zwischen diesen
Versetzungsarmen und zur Oberflidche geneigten Rissen nachgewiesen. Die Risskeimbildung
von E-Rissen wird daher Versetzungsprozessen von oberflichenparallelen Versetzungsarmen
zugeordnet.
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Risskeimbildung in (001)-GaAs

In GaAs kommen vollstindige Versetzungen mit einem Burgers-Vektor von 4 <110 > sowie
deren aufgespalteten Versetzungen vor. Damit sind Burgers-Vekoren in zwolf verschiedenen
Richtungen moglich, von denen im Fall der Deformation von (001)-GaAs acht Richtungen
auftreten. Zur Untersuchung der moglichen Versetzungsreaktionen b1 + b2 = bz werden
vollstindige 60°-Versetzungen betrachtet (Tab. 6.1.1). Die Reaktionen teilen sich in drei
Gruppen auf: 1. b1 und bz parallel zur Oberflache, 2. b1 parallel und b2 geneigt zur Oberfldche
sowie 3. b1 und b2 geneigt zur Oberfliche. Die Auswertung erfolgt geméll der Energien
Ei(b1, b2) und Ex(b3) der betreffenden Versetzungen. Die Fille b1 = b2 (0°, E = 2a?) sowie
b1 =-b2 (180°, E = 0) werden in der Tabelle nicht aufgefiihrt.

Nr. | b, Typ b2, Typ Winkel | bs Ei E>
la | 2[110],a 201101, B 90° 2[200] a2 a2
2a | 5[110], @ 2[101], o, B 60° 2[211] a2 1,502
2 | 2[110],B 2[101], o, B 60° 2[211] 2’ 1,522
2c | 2[110], o 2[101], o, B 120° 2[011] a2 0,5a2
2d | 2[110],B 2[101], o, B 120° 2001 1] a2 0,582
3a | 5[101],a,B | 5[011]a/2,0,B | 60° 2[112] a2 1,502
3b | 2[101], 0, | 2[101]a2,0, B | 90° 2[002] a2 2’

Tab. 6.1.1. Versetzungsreaktionen an Indentierungen in (001)-GaAs.

Die Reaktion von Versetzungen aus zwei benachbarten und oberflichenparallelen
Versetzungsarmen ist unter Nr. la aufgefiihrt (o und B). Diese Reaktion fiihrt zu keiner
Energiednderung (E1 = Ez), doch die rdumliche Wechselwirkung ist bei Indentierungen in
0°-Orientierung hoch. Wechselwirkungen dieser Versetzungsarme sowie eine anschlieende
Rissausbreitung wurden mittels TEM abgebildet (Abb. 6.1.2, Abb. 6.1.3).

Die 60°-Versetzungen der zur Oberfliche geneigten Arme weisen je nach ihrer Lage
innerhalb eines Versetzungsarms einen o-Typ oder B-Typ auf (Abb. 2.2.5). Diese
Versetzungen konnen mit Versetzungen vom o-Typ (Nr. 2a) oder B-Typ (Nr. 2b) reagieren.
Die Reaktionen fiihren jedoch zu einer Energieerhdhung, so dass die resultierende Versetzung
nicht stabil ist und diese Reaktion unwahrscheinlich ist. Auch die Wahrscheinlichkeit der
raumlichen Wechselwirkung in Nr. 2a, b ist geringer als in Nr. 1a, da eine 60°-Versetzungen
(b1) nahe der Oberflache liegt (oberflichenparalleles Gleitsystem) die andere 60°-Versetzung
hingegen deutlich unterhalb der Oberfliche (Volumengleitsystem). Die Reaktionen gemal
Nr. 2c und 2d fiihren zwar zu einem Energiegewinn, doch die riumliche Uberlagerung ist
aufgrund des grolen Winkels von 120° zwischen b1 und b2 geringer, so dass diese Reaktionen
sehr unwahrscheinlich sind.

Die Burgers-Vektoren der Versetzungen in 3a schlieBen einen Winkel von 60° ein. Eine
raumliche Uberlagerung direkt unterhalb einer Indentierung ist wahrscheinlich, doch da die
resultierende Versetzung zu einer Energiezunahme fiihren wiirde, ist die Wahrscheinlichkeit
einer Versetzungsreaktion wie in Nr. la gering. Stattdessen wiirden die Versetzungen
einander abstoBBen. Im Gegensatz dazu fiihrt die Reaktion in 3b zu keiner Energiednderung, so
dass die Reaktion mdglich ist, doch die riumliche Uberlagerung dieser Versetzungen ist so
gering, dass auch diese Reaktion unwahrscheinlich ist.
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Die Betrachtung von Versetzungsreaktionen gemill der Tabelle zeigt, wie die Energie der
resultierenden Versetzung mit zunehmendem Winkel zwischen b1 und b2 abnimmt. Gleich-
zeitig nimmt aber die rdumliche Uberlagerung ab, so dass Versetzungsreaktionen mit zuneh-
mendem Winkel unwahrscheinlicher werden. In Hinblick auf die rdumliche Uberlagerung
sind die Reaktionen la und 3a am wahrscheinlichsten. Die Reaktion la ist wegen der
unverdnderten Energie im Fall von vollstdndigen Versetzungen auch aus energetischer Sicht
moglich. Die Reaktion 3a fiihrt zu einer Energieerhohung, so dass die Reaktion selbst
unwahrscheinlich ist. Die Abstoung zwischen diesen Versetzungen kann jedoch zum
Aufstauen von weiteren Versetzungen und damit zur Bildung von Risskeimen fiihren.

Im Fall von aufgespalteten Versetzungen fiihrt die Reaktion la zu einem Energiegewinn.
Dazu werden zwei Versetzungsschleifen A und B aus zwei benachbarten, oberflachen-
parallelen Versetzungszweigen in einem Winkel von 90° betrachtet. Die Versetzungen der
Schleife A liegen auf einer (11 1)-Ebene mit b = 2[110] und die der Schleife B auf einer
(111)-Ebene mit b =2[1 10]. Die Segmente der 60°-Versetzungen weisen gemif dem Modell
nach Warren den gleichen Linienvektor von [101] auf. TEM-Untersuchungen haben gezeigt,
dass diese Versetzungen auch im aufgespalteten Zustand vorliegen. Die vollstindigen
60°-Versetzungen spalten in diesem Fall in eine 30°- und eine 90°-Partialversetzung auf:

2[110] = 2[211] + £[121] und £[110] = 2[211] + 2[121]. (6.1.1)
Die beiden 90°-Partialversetzungen konnen dann zu einer weiteren Versetzung reagieren:
21217 + 2[121] - £[101]. (6.1.2)

Die resultierende Versetzung ist demnach eine Stufenversetzung mit einem Linienvektor
[101], einem unvollstdndigen Burgers-Vektor %[205] und einer Gleitebene (010). Die
energetische Betrachtung in Tabelle 6.1.2 zeigt die Energiednderung aufgrund dieser
Versetzungsreaktionen.

Nr. | b E1 Eges

1 | 2[110], 2[110] 2-1a? a’

2| 2[211],2[121], 2[211], 2[121] 41 g2 29
2[211], 2[211], £[101] 2-La?+ 2 a? s 2

Tab. 6.1.2. Energiednderung durch die Versetzungsreaktionen (vgl. Tab. 6.1.1, Nr. 1a).

Die beiden vollstindigen 60°-Versetzungen haben zusammen eine Energie Ei1 = a%. Nach der
Aufspaltung betriigt die Energie der vier Partialversetzungen E» = $a%. Die Reaktion der
beiden 90°-Partialversetzungen fithrt zu einer Energieabsenkung der resultierenden
Versetzungen auf 3 a?. Diese Versetzungsreaktionen weisen aus energetischer Sicht eine hohe
Wabhrscheinlichkeit auf, da durch diese Prozesse die Energie der beteiligten Versetzungen
nahezu halbiert wird. Die Versetzung mit dem Burgers-Vektor von %[205] ist auf keiner der
beiden urspriinglichen Gleitebenen beweglich. AuBerdem bindet diese Versetzung die
Stapelfehler zwischen den Partialversetzungen und stellt damit ein Hindernis fiir die
Ausbreitung von weiteren Versetzungen dar. Ein weiteres Auflaufen von Versetzungen wiirde
dann zur Bildung eines Risskeims nach dem Cottrell-Modell fithren. Durch den Ort der
Versetzungsreaktionen in der Uberlagerung von zwei oberflichenparallelen Versetzungs-
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armen sind diese Risskeime den E-Rissen zuzuordnen. Auf die Risskeimbildung durch
Versetzungsreaktionen wiirde dann die Rissausbreitung aufgrund mechanische Spannungen
folgen.

Der Prozess 3a aus Tabelle 6.1.1 weist eine hohe Wahrscheinlichkeit fiir eine rdumliche
Uberlagerung der beteiligten Versetzungen auf, doch die Reaktion von vollstindigen
60°-Versetzungen wiirde zu einer Energiezunahme fithren (E1 = a%, E2 = 1,5 a?). Daher wird
auch fiir diesen Fall eine energetische Betrachtung der aufgespalteten Versetzungen
durchgefiihrt (Versetzung 1: b = 2[101], | = [110], Gleitebene: (111), Versetzung 2:
b=2[011],1=[110], Gleitebene: (1 11)).

Nr. | b Ei Eges

1 | 2[101], 2[011] 2-1a? a’

2 | 2[211], 2[112], 2[121] ,2[112] Lg? 2 g2
2[211], 2[121], 2[004] Lg24 452 7 a2

Tab. 6.1.3. Energieanderung durch die Versetzungsreaktionen (vgl. Tab. 6.1.1 Nr. 3a).

Die Aufspaltung in Partialversetzungen fiihrt wie bei der Reaktion la zu einer Verringerung
der Energie von E| = a® zu E2 =3 a2, Die beiden 90°-Partialversetzungen mit bs =1 12] und
bs = 2[112] wiirden zu einer Versetzung mit b7 = 2[004] reagieren, doch durch die damit
verbundene Energieerhdhung ist diese Reaktion unwahrscheinlich. Stattdessen wiirden sich
die Versetzungen gegenseitig abstolen und dadurch ein Hindernis fiir die weitere Ausbreitung
darstellen. Laufen weitere Versetzungen auf das Hindernis auf, konnte dies zur Entstehung
von Risskeimen durch die gegenseitige AbstoBung von Versetzungen fiihren.

Nach der Diskussion der Energie von Versetzungsreaktionen soll nun die rdumliche Lage der
Versetzungen und Risskeime an Indentierungen betrachtet werden. Zunéichst wird die Reak-
tion von zwei 60°-Versetzungen aus zwei oberfldchenparallelen Versetzungsarmen betrachtet,
die zur Bildung einer Lomer-Cottrell-Versetzung fiihrt. Versetzungen konnen sich auf ver-
schiedenen Gleitebenen aufeinander zu bewegen und miteinander reagieren (Abb. 6.1.4). Die
Reaktion von aufgespalteten Versetzungen fiihrt zu einer Verringerung der Energie, wohin-
gegen im Fall von vollstindigen Versetzungen keine Energiednderung auftritt (Tab. 6.1.2).
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Abb. 6.1.4. Reaktionen von Versetzungen an einer Indentierung in (001) GaAs,
(a) Schnittprozesse zwischen zwei oberflachenparallelen Versetzungsarmen in (110)-Rich-
tung und (110)-Richtung (rotes Quadrat), (b) Bewegung von 60°-Versetzungen auf zwei
verschiedenen Gleitebenen (Ansicht der Stufenanteile), (c) Reaktion von zwei Versetzungen zu
einer unbeweglichen Lomer-Cottrell-Versetzung und Bildung eines Risskeims.
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In beiden Fillen ist die Reaktion zu einer Lomer-Cottrell-Versetzung moglich, die auf keiner
der urspriinglichen Gleitebenen beweglich ist (Abb. 6.1.4.b). Durch das Auflaufen von
weiteren Versetzungen auf dieses Hindernis kann ein Risskeim dort entstehen, wo die
Gitterebenen entlang der Versetzungslinie enden (Abb. 6.1.4.c). Aufgrund der hohen
kompressiven Spannung nahe der Indentierung findet die anschlieende Rissausbreitung
bevorzugt an diesen Risskeimen statt. Die so entstehenden Risse sind aufgrund ihrer
rdumlichen Lage zwischen zwei oberflichenparallelen Versetzungsarmen den E-Rissen
zuzuordnen.

Unterhalb der Indentierung tiberschneiden sich Versetzungsarme der Volumengleitsysteme
(Abb. 6.1.5.a). Am groBten ist die rdumliche Uberlagerung bei Versetzungsschleifen, die
einen Winkel von 60° einschlieen und auf verschiedenen Gleitebenen liegen. Die fithrenden
60°-Versetzungen sind in diesem Fall in einer <110>-Richtung parallel zur (001)-Oberflache
orientiert. Die moglichen Versetzungsreaktionen wiirden zu einer Energieerh6hung fiihren, so
dass eine Reaktion unwahrscheinlich ist (Tab. 6.1.3). Stattdessen wiirden sich die
Versetzungen gegenseitig abstoen und aus diesem Grund ein Hindernis fiir die weitere
Ausbreitung darstellen (Abb. 6.1.5.b). Das Aufstauen von Versetzungen an diesem Hindernis
kann durch die AbstoBung zwischen den Versetzungen zur Bildung eines Risskeims fiihren
(Abb. 6.1.5.c). Die Gleitebenen der Versetzungen weisen die gleiche Polaritit auf, so dass
jeweils Versetzungen vom gleichen Typ (a bzw. ) aufeinander treffen. In undotiertem und
n-dotiertem GaAs ist die Beweglichkeit von a-Versetzungen in + [110]-Richtung hoéher als
die von B-Versetzungen in + [110]-Richtung, so dass zunichst Risskeime durch
a-Versetzungen und anschlieBend durch p-Versetzungen entstehen wiirden. Durch die
spiegelbildliche Symmetrie der Versetzungsanordnung entstehen Risskeime dieser Art
bevorzugt unterhalb der Indentierung entlang einer (110 )-Ebene (a-Versetzungen, A-Risse)
oder einer (110)-Ebene (B-Versetzungen, A-Risse).
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Abb. 6.1.5. Wechselwirkungen von Versetzungen an einer Indentierung in (001)-GaAs,
Schematische Darstellung im Querschnitt, (a) Schnittprozesse zwischen zwei Versetzungs-
armen der Volumengleitsysteme in (10 1)-Richtung und (01 1 )-Richtung (rotes Quadrat), (b)
Bewegung von 60°-Versetzungen auf zwei verschiedenen Gleitebenen (Ansicht der der
Stufenanteile), Bildung eines Risskeims durch AbstoRung von Versetzungen.

Die unterschiedlichen Rissarten an Indentierungen in (001)-GaAs konnen verschiedenen
Versetzungen und deren Wechselwirkungen zugeordnet werden. A-Risse werden Reaktionen
von o-Versetzungen des Volumengleitsystems zugeordnet und B-Risse Reaktionen von
B-Versetzungen. Die hohere Beweglichkeit von a-Versetzungen fiihrt nach diesen Modellen
zu einer hoheren Haufigkeit von A-Rissen im Vergleich zu B-Rissen. E-Rissen werden der
Reaktion von a-Versetzungen und B-Versetzungen aus oberflichenparallelen Versetzungs-
armen zugeordnet.
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6.2 Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und Rissen in GaN

Risskeimbildung in (0001)-GaN

Versetzungen konnen wihrend ihrer Ausbreitung miteinander in Wechselwirkung treten,
[Boh95]. Zwischen Versetzungen auf benachbarten Versetzungsarmen mit einem a-Typ
Burgers-Vektor sind drei Arten von Wechselwirkungen moglich: 1. Der Schnitt von zwei
Schraubenversetzungen, 2. Der Schnitt von einer Schraubenversetzung und einer
Stufenversetzung und 3. Die Wechselwirkung zwischen zwei Stufenversetzungen
(Abb. 6.2.1, vgl. [Hul84, Ratl1b]).
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Abb. 6.2.1. Wechselwirkungen zwischen a-Typ-Versetzungen in benachbarten Versetzungs-
armen an einer Vickers-Indentierung in (0001)-GaN, (a) zwei Schraubenversetzungen, (b)
Schraubenversetzungen und Stufenversetzung und (c) zwei Stufenversetzungen.

Der Schnitt von zwei a-Typ-Schraubenversetzungen flihrt zu Stufen auf beiden Versetzungen,
die einen 60°-Charakter aufweisen (Abb. 6.2.1.a, [Boh95, Ratllb]) Die fiihrenden
Stufensegmente sind davon nicht betroffen. Der Schnitt von einzelnen Versetzungen ergibt
elementare Stufen, wogegen der Schnitt von Versetzungsbandern Stufen mit einer Hohe von
mehreren  Burgers-Vektoren erzeugt. Diese Stufen konnen sich entlang der
Schraubenversetzungen bewegen, aber eine Bewegung in c-Richtung ist nur durch Klettern
moglich. Bewegen sich die Schraubenversetzungen in c-Richtung, bleiben die Stufen zuriick
und konnen im weiteren Verlauf Defekte erzeugen. Elementare Stufen fiihren zu
Punktdefekten, und groBere Stufen konnen prismatische Ringe erzeugen. Die flihrenden
Stufensegmente konnen sich jedoch weiter ungehindert entlang der a-Richtungen auf den m-
Gleitebenen ausbreiten.

Der Schnitt einer Stufenversetzung und einer Schraubenversetzung fiihrt auf beiden
Versetzungen zu Stufen mit einem 60°-Charakter (Abb. 6.2.1.b). Das Verhalten einer Stufe
auf einer Schraubenversetzung wurde bereits beschrieben (vgl. Abb. 6.2.1.a). Die Stufe im
Verlauf der Stufenversetzung ist in a-Richtung leicht beweglich, breitet sich in c-Richtung
aber lediglich durch Klettern aus. Auch in diesem Fall sind die fiihrenden Stufensegmente
weiterhin beweglich.

Die Burgers-Vektoren von a-Typ-Stufenversetzungen (b: = ai, b2 = a2) aus benachbarten
Versetzungsarmen schlieen einen Winkel von 60° ein (Abb. 6.2.1.c). Die Reaktion von
diesen beiden Versetzungen wiirde zu einem Burgers-Vektor von bs = a-<1100> fiihren.
Nach dem Energiekriterium E ~ b? fiir Versetzungen ist die resultierende Versetzung nicht
stabil, da b1 + b2? = 2-a? aber bs? = 3-a? ist und fiihrt dadurch zu repulsiven Kriiften zwischen
den Stufenversetzungen. Laufen weitere Versetzungen in diese Richtung, so kann dies zu
einem Aufstau von Versetzungen fiihren.
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Radialrisse in (0001)-GaN

Radialrisse an Indentierungen in (0001)-GaN werden durch verschiedene Einfliisse bestimmt,
wie die Form und die Orientierung des Indenters, die Spaltebenen, die mechanischen
Spannungen in Umgebung des Indenters, sowie Wechselwirkungen zwischen Versetzungen.
An Vickers-Indentierungen in (0001)-GaN treten drei Arten von Radialrissen auf: 1. Risse in
a-Richtung und 2. Risse in m-Richtung sowie 3. kristallographisch nicht streng orientierte
Risse. In Abbildung 6.2.2 sind Detailaufnahmen von Rissen und Versetzungen von Vickers-
Indentierungen gegeniiber gestellt und mogliche Versetzungsprozesse diskutiert.
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Abb. 6.2.2. Rissbildung und Versetzungsprozesse an Vickers-Indentierungen in (0001)-GaN,
1. Spalte: SE-Bilder, 2. Spalte: KL-Aufnahmen, 3. Spalte: Schemata von Versetzungen,
Gleitebenen und Risskeimen, (a, b, c) Radialrisse entlang einer m-Richtung an einer
Indentierung in 0°-Orientierung, (d, e, f) Radialrisse entlang einer a-Richtung an einer

Indentierung in 45°-Orientierung, (g, h, 1) kristallographisch nicht streng orientierte
Radialrisse an einer Indentierung der 45°-Serie.
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An Vickers-Indentierungen in 0°-Orientierung breiten sich Risse entlang der Indenter-
diagonalen in m-Richtung und in a-Richtung aus. Im Fall der m-Richtung breiten sich die
Risse auflerhalb der Spaltebenen in einer Richtung aus, in der sich zwei benachbarte
Versetzungsarme {iberlagern (Abb. 6.2.2.a, b). Die Versetzungsschleifen bestehen aus
Schraubenversetzungen entlang einer a-Richtung, die in ein fiihrendes Segment mit einer
a-Typ Stufenversetzung iibergehen. Die Burgers-Vektoren von benachbarten Versetzungs-
armen sind in einem Winkel von 60° zueinander orientiert. Daher treten repulsive Kréfte
zwischen den a-Typ Stufenversetzungen auf. Zudem konnen Schnittprozesse zwischen den
Versetzungsschleifen auftreten. Laufen weitere Versetzungen auf diese Hindernisse auf, kann
dies zum Aufstauen von Versetzungen und der Bildung eines Risskeims fithren (Abb. 6.2.2.¢).
Risse in a-Richtung verlaufen in einer Spaltebene zwischen zwei Versetzungszweigen eines
Arms (Abb. 6.2.2.d, e). Im Bereich des Risses ist die Wahrscheinlichkeit der rdumlichen
Uberlagerung von Versetzungen nahe der Oberfliche gering (Abb. 6.2.2.f). Mdogliche
Risskeime konnten jedoch durch Schnittprozesse von Versetzungsschleifen in a-Richtung
oder in n-Richtung unter der Oberfldche entstehen. Die anschlieBende Rissausbreitung findet
dann innerhalb der Spaltebene statt.

Risse an Vickers-Indentierungen in 45°-Orientierung sind kristallographisch nicht streng
orientiert. Sie weichen sowohl von der Richtung der Indendiagonalen als auch von der
a-Richtung und der m-Richtung ab. Diese Risse breiten sich auBerhalb der Spaltebenen in
einer Richtung aus, in der sich zwei benachbarte Versetzungsarme {iiberlagern
(Abb. 6.2.2.g, h). Dies kann zur Bildung von Risskeimen aufgrund von Schnittprozessen und
der AbstoBBung zwischen a-Typ Stufenversetzungen fithren (Abb. 6.2.2.1).

Die richtungsabhingige Risshdufigkeit in Verbindung mit der vergleichbaren Grofe von
vollstdndig ausgeprigten Rissen bestdtigt dass Modell der Rissbildung, gemdf dem die
Risskeimbildung durch Versetzungsprozesse hervorgerufen wird und die anschlieende
Rissausbreitung durch mechanische Spannungen in der Umgebung der Indentierung erfolgt.
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6.3 Vergleich der Eigenschaften von GaAs und GaN

In den Experimenten dieser Dissertation wurden (001)-GaAs, (110)-GaAs und (1 1 1)-GaAs
sowie (0001)-GaN und (1100)-GaN untersucht. Diese Messungen ermdglichen den
Vergleich von GaN (Wurtzit-Struktur) und GaAs (Zinkblende-Struktur). Die Indentierungs-
experimente an (1 1 1)-GaAs und (001)-GaAs wurden an polierten Wafern durchgefiihrt. Zur
Untersuchung von (110)-GaAs wurden GaAs-Wafer entlang der {110}-Spaltebenen
gebrochen. Die Proben lieBen sich leicht spalten und es entstanden weitestgehend ebene
Spaltflichen, auf denen vollstindige Indentierungsserien durchgefiihrt werden konnten.
Eine Prédparation mittels Sdgen und Schleifen war daher nicht nétig. Die Messungen an
(0001)-GaN wurden an der gewachsenen Oberfliche von freistehenden GaN-Kristallen
durchgefiihrt. Fiir die Untersuchung (1100)-GaN wurden zwei verschiedene Methoden der
Probenpriparation eingesetzt: 1. das Spalten von Kristallen und 2. die mechanische
Priparation mittels Ségen, Schleifen und Polieren. Das Spalten von GaN fiihrte zu einer
hohen Rauhigkeit der entstandenen Spaltflichen, wodurch nur wenige ebene Bereiche
ausreichender Grofe fiir Indentierungen entstanden. Die mechanische Préparation der
(1100)-Ebene zeigte eine geringere Oberflicherauhigkeit. In Abbildung 6.3.1. sind
KL-Aufnahmen von Versetzungen sowie die untersuchten mechanischen Eigenschaften von
GaAs und GaN gegeniibergestellt.

E

e A

Material Hv (1 N) Versetzungs- Rissarten Bevorzugte
GPa arme nahe OF Rissbildung
(001) GaAs 5,86 + 0,09 4 A, B,E Spaltebenen
(110)-GaAs 6,27 + 0,09 6 C,E Spaltebenen
(111)-GaAs 5,64 +0,07 6 A, B Spaltebenen
(0001)-GaN 12,17+ 0,16 6 radial, lateral Indenterdiag.
(1 100 )-GaN 11,08 £0,22 2 radial, lateral komplex

Abb. 6.3.1. Vergleich der Eigenschaften von GaAs und GaN. (a) (111)-GaAs, (b) (110)-GaAs,
(c) (001)-GaAs, (d) (0001)-GaN, (e) (1100)-GaN sowie die mechanischen Eigenschaften.

In GaAs findet die Ausbreitung von Versetzungen in den zwolf <110>-Richtungen statt. In
(001)-GaAs sind Versetzungsrosetten bestehend aus vier Armen sichtbar, die parallel zur
Oberfliche verlaufen und einen Winkel von jeweils 90° einschlieBen (Abb. 6.3.1.a).
Zusitzlich treten vier weitere Arme auf, die in den Kristall gerichtet sind. Im Fall von
(110)-GaAs treten vier Versetzungsarme auf, die einen Winkel von 71 ° bzw. 109°
einschlieen (Abb. 6.3.1.b). Diese Versetzungsarme sind gegeniiber der Oberfliche um einen
geringen Winkel geneigt. Die oberflichenparallelen Versetzungsarme entlang der
<110>-Richtungen sind nur ansatzweise sichtbar. Der Versetzungsarm in [110]-Richtung liegt
direkt unterhalb der Indentierung senkrecht zur Oberfldche, so dass er in den KL-Aufnahmen
der Oberfliche nicht sichtbar ist. In KL-Aufnahmen von (11 1)-GaAs wurde die
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Ausbreitung entlang von sechs Versetzungsarmen parallel zur Oberfliche beobachtet (Abb.
6.3.1.c). Die drei Versetzungsarme der Volumengleitsysteme waren an der Oberfldche nicht
sichtbar. Die (110)-Orientierung zeigt die hochste Vickers-Hérte wobei der Wert 9,9 % grof3er
ist als von (1 1 1)-GaAs und 4,0 % groBer als von (001)-GaAs.

Die TEM-Untersuchungen von Indentierungen in (0001)-GaN zeigen, dass die Ausbreitung
von Versetzungen in GaN in 18 verschiedenen Richtungen mdoglich ist (sechs a-Richtungen in
der (0001)-Ebene und je sechs n-Richtungen unterhalb und oberhalb der (0001)-Ebene). In
den KL-Aufnahmen von Indentierungen in (0001)-GaN sind sechs oberflichenparallele
Versetzungsarme sichtbar. Im Gegensatz dazu sind im Fall von (1100)-GaN nur zwei
Versetzungsarme sichtbar. Fiir die (1100 )-Ebene des Kristalls wurde eine Vickers-Hirte von
(11,08 = 0,22) GPa ermittelt. Damit ist die Harte der (1100)-Fliche geringer als die der
(0001)-Oberflache mit (12,17 = 0,16) GPa. Die Unterschiede der Hérte von 9,0 % spiegeln
sich in der Versetzungsanordnung wieder. GaAs weist eine deutlich geringere Hérte auf als
GaN. Zudem zeigt GaN einen stirkeren Orientierungseinfluss der Harte [Kuc00].

In (001)-GaAs treten Risse bevorzugt in den Spaltebenen senkrecht zur Oberfliche auf.
Weitere Risse weichen von den Spaltebenen ab und sind zur Oberfliche geneigt. Bei
(110)-GaAs treten Risse bevorzugt in Spaltebenen senkrecht zur Oberfliche auf, wobei
weitere Risse von den Spaltebenen abweichen. Das Risssystem von Vickers-Indentierungen in
(11 1)-GaAs ist durch sechs Radialrisse gekennzeichnet, die sich entlang der Spaltebenen
senkrecht zur Oberflache ausbreiten. Die Rissausbreitung wird zu einem grolen Teil durch
die Spaltebenen bestimmt.

An Vickers-Indentierungen in (0001)-GaN gehen die Risse von den Ecken der Indentierungen
aus, so dass die Rissausbreitung durch die Form und die Orientierung des Indenters bestimmt
wird. Im Fall von Berkovich-Indentierungen ist ein Einfluss der Spaltebenen erkennbar, da
die Risshiufigkeit entlang der Spaltebenen wahrscheinlicher ist als auBerhalb. An
Indentierungen in (1100)-GaN tritt ein Teil der Radialrisse tritt bevorzugt entlang der
a-Richtungen auf. Die anderen Radialrisse zeigen kein klar erkennbares System.
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6.4 Versetzungen und Risse bei der Zichtung und mechanischen
Bearbeitung von GaN-Kiristallen

Wachstumsbedingte Biegung und Rissbildung von GaN-Kristallen

Das Wachstum von GaN-Schichten auf Saphir fiihrt hdufig zu einer Krimmung des
Schichtsystems GaN-Saphir. Die zunehmende Schichtdicke wiahrend des Wachstums fiihrt zu
einer hoheren Deformation und in den GaN-Schichten kdnnen Risse entstehen. Ein Ansatz zur
Erklirung der Rissbildung ist die Anderung der Fliche aufgrund der Anderung der
Versetzungsdichte. In [Boh95] wird die Biegung von Kristallen bzw. die Rissbildung einer
epitaktischen Schicht durch Stufenversetzungen mit | und b parallel zur Grenzfliche
beschrieben. In den folgenden Betrachtungen wird gezeigt, dass auch die Anderung der
Versetzungsdichte in Wachstumsrichtung zur einer Biegung bzw. Rissbildung fiihren kann.
Der Grundprozess der Reduktion der Versetzungsdichte ist die Reaktion benachbarter
Versetzungen, wie es in experimentellen Untersuchungen mittels TEM nachgewiesen wurde
(siche Abb. 4.2.1, vgl. [Menl11]). Zwei sich annihilierende Stufenversetzungen umschlieBen
eine Kristallebene. In Abbildung 6.4.1 ist die von zwei Stufenversetzungen eingeschlossene
Flache dargestellt.

@) b (b)

bi r-Ar

L. r

Abb. 6.4.1. (a) Reaktion benachbarter Stufenversetzungen b1 und b2 wahrend des Wachstums
in z-Richtung und Darstellung der eingeschlossenen Flache F, (b) Biegung eines GaN-Wafers
mit den Radien r (Rickseite) und r - Ar (Oberflache), der Schichtdicke d und dem
Krimmungsradius R.

Eine Versetzungsreaktion fiihrt zu einer Anderung der Kristallfliche A, die mit Hilfe
geometrischer Betrachtungen berechnet werden kann. Zwei Stufenversetzungen mit dem
Betrag des Burgers-Vektor b und dem Abstand h schlieBen eine Kristallfliche h-b parallel zur
Wachstumsebene ein, wobei der mittlere Abstand der Versetzungen h gemi h =1/ \/z
aus der Versetzungsdichte pp berechnet werden kann (Gleichung 6.4.1):

1

NS

Die Reaktion von Versetzungen fiihrt somit neben der Reduktion der Versetzungsdichte zu
einer Anderung der Kristallfliiche AA; im Kristallbereich Azi. Fiir eine geringe Anderung der
Versetzungsdichte kann AAi gemif

b, (6.4.1)

AN ]

1 2 VPD
aus der Anderung der Anzahl der Versetzungen AN berechnet werden. Mit zunehmender
Anzahl von Versetzungsreaktionen nimmt die Versetzungsdichte ab, so dass die Anderung
der Versetzungsdichte pp entlang der Wachstumsrichtung z beriicksichtigt werden muss. Die

AA

(6.4.2)
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Anderung der Anzahl von Versetzungen AN folgt aus der Anderung der Versetzungsdichte
App(z) im Bereich Azi und der Gesamtflache des Kristalls A:

AA =2:‘AN5-b 1 -y A-b-App(z) 1 643

2 oz 4 2 oo ()

Die Gesamte Anderung der Versetzungsdichte kann fiir AZ; = 0 und Apy(Z;) > 0
durch Integration berechnet werden:

d
My = [ AR L—apy = 22 p oy @], = A b (oo @ - Jpp )
z=0

VP (2)

AA

— - b (Yoo @ - o)) (6.4.4)
Die relative Anderung der Kristallfliche AA/A folgt nach Gleichung 6.4.4 aus der Anderung
der Versetzungsdichte und dem Betrag des Burgers-Vektors b.

Die Biegung eines GaN-Wafers mit den Radien r (Riickseite) und r - Ar (Oberfliche), der
Schichtdicke d und dem Kriimmungsradius R ist in Abbildung 6.4.1.b schematisch im
Querschnitt dargestellt. Aus dem Verhiltnis von Kriimmungsradius und Wafergro3e an der
Riickseite des Wafers R/r und der Oberflache (R-d)/(r-Ar) kann die relative GroBenanderung
des Wafers sowie der Zusammenhang zwischen der Schichtdicke und dem Kriimmungsradius
berechnet werden:

R R-d o r—Ar R -d o g_i o R—Ld 645
r r—Ar T R r R At (6.4.5)

Der Zusammenhang zwischen der Anderung der Fliche AA und der Radius r eines Kristalls

A-AA _ m(-An” o AA | 2rAr—Art 0 AA _, Ar (6.4.6)
A nr? A r? A T

fiihrt zusammen mit den Gleichungen 6.4.5 und 6.4.4 zu:

R D ogobloA ,_d 1 .
2b-4/pp(d) —+/pp(0)

A T A (6.4.7)

Nach diesem Ansatz folgt der Kriimmungsradius eines freistehenden Kristalls aus der An-
derung der Versetzungsdichte pp, der Schichtdicke d und dem Betrag des Burgers-Vektors b.
Mit typischen Werten eines GaN-Kristalls von d = 1 mm, b = 0,32 nm und pp(0) = 10° cm™,
pp(d) = 10° cm™ folgt aus Gleichung 6.4.7 ein Kriimmungsradius von 51 cm. GemiB dieser
Gleichung ist die anféngliche Versetzungsdichte ausschlaggebend fiir die spétere Kriimmung
eines GaN-Kristalls.

Wihrend des Wachstums einer GaN-Schicht auf einem Fremdsubtrat wie Saphir wird die
Biegung einer diinnen Schicht zundchst durch das ebene Substrat stark unterdriickt, indem die
Schicht verspannt wird. Mit zunehmender Dicke nimmt die Verspannung der Schicht zu und
fithrt so auch zu einer vermehrten Deformation des Substrats. Ist das Deformationsvermogen
der Schicht oder des Substrats erschopft kommt es zur Rissbildung.
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Modellexperimente der mechanischen Bearbeitung an GaN-Kristallen

Die Herstellung von Wafern oder Bauelementen aus GaN-Kristallen erfordert mechanische
Bearbeitungsprozesse wie Sdgen, Lappen, Schleifen oder Polieren. Der Materialabtrag erfolgt
durch kleine Partikel eines harten Materials wie z.B. Diamant, Saphir, Siliciumkarbid oder
Bornitrid, wobei die Bewegung der Partikel in diesen Prozessen vorwiegend parallel zur
Oberfldche stattfindet. Im Bereich des Sprodbruchs erfolgt der Abtrag des Matetrials durch
Bildung und Vernetzung von Mikrorissen.

In den Experimenten dieser Arbeit wurden die Bildung und Ausbreitungen von Versetzungen
und Rissen mit Hilfe von Indentierungsexperimenten untersucht, wobei die Bewegung des
Indenters senkrecht zur Oberfliche erfolgt. Zum Ubertragen der Ergebnisse auf mechanische
Bearbeitungsprozesse wurden zusitzlich Ritzexperimente und Untersuchungen an Sidgegriben
durchgefiihrt.

(d)

- 10pm

Abbildung 6.4.2. Ritzexperimente auf (0001)-GaN, Vickers-Indenter mit einer Kraft von
50 mN senkrecht zur Oberflache, (a) SE-Bild und (b) KL-Aufnhme eines Ritzes in a-Richtung
sowie (c) SE-Bild und (d) KL-Aufnhme eines Ritzes in m-Richtung.

Als Erweiterung der Indentierungsexperimente wurden auf der (0001)-Oberfliche von GaN
Ritzexperimente mit einem Vickers-Indenter durchgefiihrt (Abb. 6.4.2). Bei gleicher Priifkraft
liegt die Breite des Ritzes in der GroBenordnung der Diagonalen einer Vickers-Indentierung.
Entlang der gesamten Lénge des Ritzes breiten sich Versetzungsschleifen aus. Die
Versetzungen breiten sich wie im Fall von Indentierungen vorwiegend entlang der
a-Richtungen aus. Die Versetzungsschleifen an Ritzen beginnen mit einem geraden Segment
entlang einer a-Richtung am Ritz, gehen in ein gebogenes Segment iiber und enden mit einem
geraden Segment in a-Richtung wieder am Ritz. Bei einem Ritz in a-Richtung sind die
geraden Versetzungssegmente um 60° gegeniiber dem Ritz geneigt. Auch bei einem Ritz in
m-Richtung treten Versetzungsschleifen auf, die zwei gerade Segmente entlang der
a-Richtung enthalten. Die Schleifen iiberlagern sich jedoch stirker und schlieBen einen
Winkel von etwa 30° gegeniiber dem Ritz ein. Die Orientierung der Versetzungen gegeniiber
dem Ritz hingt demnach im Wesentlichen von der Richtung des Ritzes ab.
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1 1'0.1’ ‘l 3
Abbildung 6.4.3. Defekte an Sagegraben in (0001) -GaN mit einer Vorschubrlchtung entlang
der c-Richtung (obere Zeile) entlang der a-Richtung (untere Zeile), Ubersichtsbilder (a, e)

der Probe und (b, f) der Sagegraben im SE-Kontrast, Untersuchung von Defektschichten aus
Versetzungen mittels KL (c, g) an der Seite sowie (d, h) am Boden von Sagegraben.

Neben Ritzexperimenten wurden auch Defekte nach mechanischer Bearbeitung untersucht.
Zu diesem Zweck wurden mit einer Diamant-Drahtsdge in GaN-Proben Sdgegriben in
verschiedenen Orientierungen eingebracht. Die Proben wurden mittels Schleifen, Polieren und
Ionenbestrahlung fiir KL-Untersuchungen im Querschnitt prépariert. Die SE-Aufnahmen
zeigen Ubersichtbilder der Proben und der Sigegraben (Abb. 6.4.3). An der Seite des
Sdgegrabens entlang der a-Ebene befindet sich eine 10 um breite Defektschicht, an einzelnen
Stellen dringen die Versetzungen jedoch entlang der a-Richtungen iiber 25 um tief in das
Material ein (Abb. 6.4.3.c). Am Boden des Grabens ist lediglich eine durchgehende
Defektschicht sichtbar, ohne dass einzelne Versetzungen eine groflere Tiefe erreichen
(Abb. 6.4.3.d). Auch an Sdgegriben entlang der c-Ebene breiten sich die Versetzungen
vorwiegend entlang der a-Richtungen aus (Abb. 6.4.3.g, h). Mit Hilfe dieser Experimente
kann der Einfluss von Parametern wie Korngrofle, Form und Material des Schleifmittels
sowie Bearbeitungsgeschwindigkeit auf Defekte untersucht werden. Anschliefend kdnnen
diese Parameter variiert werden, um so die Defektschichten und damit den Materialverlust zu
verringern.
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7 Zusammenfassung

In dieser Dissertation wurden Versetzungen und Risse in einkristallinem GaN und GaAs
charakterisiert. In den Experimenten wurden GaN-Einkristalle und GaAs-Wafer mit Hilfe
verschiedener Diamantspitzen (Indenter) deformiert. AnschlieBend wurden Indentierungen
und Ritze sowie deren Umgebung mit verschiedenen mikroskopischen Methoden abgebildet.
Versetzungen wurden mittels KL und TEM abgebildet. Die experimentellen Methoden zur
Probenpréparation wurden so optimiert, um ausgewdéhlte Indentierungen fiir TEM-Unter-
suchungen priparieren zu konnen. Dazu wurden die Proben gezielt auf eine Materialstirke
von unter 1 pm im Bereich der Indentierungen prépariert. Die Konzepte zur Auswertung von
Rissen in sproden Materialien wie Glas wurden auf die Risssysteme in kristallinen
Materialien libertragen.

In (0001)-GaN wurden zundchst die eingewachsenen Versetzungen mittels TEM und KL
untersucht. Die eingewachsenen Versetzungen gehen von der Riickseite der GaN-Kristalle
aus, wobei deren Anzahl durch Versetzungsreaktionen mit zunehmender Schichtdicke
reduziert wird. In den untersuchten Probenbereichen konnten Versetzungen mit einem
Burgers-Vektor vom Typ a sowie a + ¢ nachgewiesen werden.

Die (0001)-Oberfliche von GaN-Kristallen wurde mit verschiedenen Indenterformen
(Vickers, Berkovich, Cube-Corner) mit jeweils zwei unterschiedlichen Indenterorientierungen
in einem grofen Kraftbereich untersucht. Die Versetzungsanordnung geht von kleinen,
nahezu punktformigen Gebilden bei geringsten Priifkridften in ausgeprigte Versetzungs-
rosetten bestehend aus sechs Armen entlang der a-Richtungen bei groferen Kriften iiber. Die
Anordnung der Versetzungen wird durch die Symmetrie der untersuchten Oberfldche
bestimmt, wobei die Form und die Orientierung des Indenters eine untergeordnete Rolle
spielen.

{1100 }-Bruchflichen von GaN-Kristallen wurden fiir Indentierungen pripariert. An diesen
Indentierungen treten insgesamt nur zwei Versetzungsarme auf, die entlang der a-Richtungen
orientiert sind. Es konnten keine signifikanten Unterschiede der Versetzungsanordnung
zwischen oberflichennahen und riickseitennahen Bereichen nachgewiesen werden.
Ausgewihlte Indentierungen in (0001)-GaN wurden fiir TEM-Untersuchungen parallel zur
Oberfldche sowie in zwei Ebenen senkrecht zur Oberfliche (a-Ebene und m-Ebene)
prapariert. Auf Grundlage dieser Messungen wurde ein Gleitprismenmodell fiir die
Ausbreitung von Versetzungen an Indentierungen in (0001)-GaN erstellt. Die Versetzungen
breiten sich demnach in sechs Gleitprismen entlang der a-Richtungen parallel zur Oberfldche
aus, sowie in sechs Prismen entlang der n-Richtungen, die in den Kristall gerichtet sind. Der
Vergleich dieses Modells mit TEM-Aufnahmen zeigt eine hervorragende Ubereinstimmung.
In GaAs lagen bereits detaillierte Modelle zur Versetzungsausbreitung vor, gemall denen die
Ausbreitung von Versetzungen auf Gleitprismen entlang der <110>-Richtungen erfolgt
[Hor01]. Dieses Modell konnte mittels Untersuchungen von (001)-GaAs, (1 1 1)-GaAs sowie
(110)-GaAs bestitigt werden. An Indentierungen in (001)-GaAs treten vier Versetzungsarme
parallel zur Oberfliche auf, sowie vier weitere Arme, die in den Kristall gerichtet sind, wobei
alle Versetzungsarme aus jeweils zwei Zweigen bestehen. Versetzungen an Indentierungen in
(110)-GaAs und (11 1)-GaAs zeigen eine ungleichméBigere Anordnung als im Fall von
(001)-GaAs. Die insgesamt sechs moglichen, oberflichennahen Versetzungsarme zeigen eine
unterschiedliche Auspragung, die durch die Orientierung des Indenters stark beeinfluss wird.
Der Entstehung und Ausbreitung von Versetzungen folgt bei hoéheren Kriften die
Rissbildung. In (0001)-GaN wird die Rissbildung im Wesentlichen durch die Form und die
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Orientierung des Indenters bestimmt. Indenter mit groBem &quivalenten Konuswinkeln
(Berkovich, Vickers: 70,3°) erzeugen bei geringeren Kriften Radialrisse an den Ecken der
Indentierungen, gefolgt von Lateralrissen unterhalb der Indentierungen bei grofleren Kriften
(Vickers). Im Gegensatz dazu entstanden an Cube-Corner-Indentierungen (dq. Konuswinkel:
42,3°) Lateralrisse, aber an der Oberfliche traten auflerhalb der Indentierungen keine
Radialrisse auf. Demnach treten in (0001)-GaN bei geringem &dquivalenten Konuswinkel
vorzugsweise Lateralrisse auf im Gegensatz zu Radialrissen bei groBeren Winkeln. Die
Richtung der Radialrisse wird durch die Kanten des Indenters bestimmt, wobei die
{1100 }-Spaltebenen jedoch einen Einfluss auf die Risshaufigkeit ausiiben.

Das Risssystem von GaAs wird in den untersuchten Orientierungen (001)-GaAs, (110)-GaAs
und (111)-GaAs durch Radialrisse entlang der {110}-Spaltebenen senkrecht zur
Probenoberfliche bestimmt. Zusitzlich treten weitere Risse auf, die kristallographisch nicht
streng orientiert sind. Vergleichsmessungen an (001)-GaP deuten auf eine zur Oberfldche
geneigten Ausbreitung dieser Risse hin. In (001)-GaAs und (1 1 1)-GaAs treten zwei Arten
von Radialrissen mit unterschiedlichen Risshiufigkeiten auf, die als A-Risse und B-Risse
bezeichnet werden. Indentierungen mit in-situ Beobachtung in einem Rasterelektronen-
mikroskop zeigten die Entstehung von Radialrissen wéhrend des Belastungsvorgangs.

Sowohl Versetzungen als auch Radialrisse entstehen wihrend der Belastungsphase des
Indentierungsvorgangs. Aus diesem Grund werden Wechselwirkungen zwischen diesen
beiden Prozessen erwartet. Die Entstehung von A-Rissen und B-Rissen in (001)-GaAs wird
Wechselwirkungen zwischen a-Versetzungen bzw. -Versetzungen zugeordnet. Die hohere
Beweglichkeit von a-Versetzungen fiihrt demnach zu einer hoheren Wahrscheinlichkeit der
Bildung von A-Rissen im Vergleich zu B-Rissen. Die Bildung von E-Rissen in (001)-GaAs
wird auf Versetzungsreaktionen zwischen o-Versetzungen und [-Versetzungen
zurlickgefiihrt. In (0001)-GaN wurden drei Arten von Radialrissen nachgewiesen. Risse in
a-Richtung breiten sich entlang der Spaltebenen aus. Risse in m-Richtung sowie
kristallographisch nicht streng orientierte Risse weichen von den Spaltebenen ab und deren
Risskeimbildung wird Wechselwirkungen zwischen benachbarten Versetzungsarmen
zugeordnet.

Die Biegung von GaN-Kristallen wiahrend der Ziichtung geht hiufig mit der Bildung von
Rissen einher, die eine Verringerung der Qualitdt oder eine Zerstorung von Kristallen zur
Folge hat. Wihrend des Wachstums bewirken Versetzungsreaktionen eine Verringerung der
Versetzungsdichte, doch es konnte gezeigt werden, dass dies auch eine Ursache der Biegung
von Kristallen darstellt.

Zur Anwendung der Ergebnisse iiber Versetzungen und Risse auf die mechanische
Bearbeitung wurden Ritzexperimente und Messungen an Sdgegraben durchgefiihrt. An Ritzen
in (0001)-GaN gehen Versetzungen von der gesamten Lénge des Ritzes aus und breiten sich
entlang der a-Richtungen aus. Die Orientierung von Versetzungen gegeniiber dem Ritz wird
daher nur durch die Richtung des Ritzes bestimmt. Mit einer Diamantdrahtsige wurden
Sagegrdben in (0001)-GaN eingebracht und im Querschnitt untersucht. An Sigegridben
entstehen durchgehende Defektschichten sowie einzelne Versetzungen, die dariiber hinaus in
das Material eindringen. Mit dieser Art von Experimenten kann der Einfluss von Parametern
wie Korngrofle, Form und Material des Schleifmittels sowie die Bearbeitungsgeschwindigkeit
und Kraft auf Defekte untersucht werden, um so die Defektschichten und damit den
Materialverlust zu verringern. Damit finden die Ergebnisse dieser Dissertation ihre
Anwendung sowohl in der Ziichtung als auch in der mechanischen Bearbeitung von
GaN-Kristallen.
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