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1. Einleitung

Die Gruppe III-Nitride sind in den letzten 15 Jahren das am stdrksten und
schnellsten fortschreitende Materialsystem in der Halbleitertechnologie. Die exzel-
lenten Eigenschaften von Galliumnitrid und den sich ergebenden ternéren Ver-
bindungen mit Aluminium und Indium machen dieses Materialsystem fiir den
kommerziellen Einsatz hochst interessant. Hierbei sind vor allem die herausra-
genden optischen und elektrischen Eigenschaften zu nennen. Der grofie direkte
Bandliickenbereich macht es moglich, den kompletten sichtbaren Spektralbereich
und Bereiche dariiber hinaus von 0.7 eV fiir InN iiber 3.39 eV fiir GaN bis 6.02eV
fiir AIN fiir optische und elektrische Bauelemente nutzbar zu machen. Dieser
breite Bandliickenbereich erméglicht vor allem die ErschlieSung des kurzwelligen
Spektralbereichs, um daraus beispielsweise weile LEDs durch Fluoreszenzkonver-
sion herstellen zu konnen. Zusétzlich ist die hohe thermische und mechanische
Stabilitdt von Aluminiumnitrid fiir den zukiinftigen Einsatz in Hochtempera-
turanwendungen interessant.

Die erste Synthese von Galliumnitrid gelang bereits im Jahre 1932 Johnson
et al. [1] durch die Reaktion von Ammoniak und Gallium bei einer Temperatur
von 900..1000 °C. Das so gewonnene Material wurde als graues Pulver, welches
sich nur in konzentrierter heifler Schwefelsdure und NaOH langsam auflosen ldsst,
beschrieben. Ansonsten zeigte dieses Material keine Wechselwirkung mit der Um-
welt und mit anderen chemischen Losungen. Die erste grofiflichige kristalline De-
position von Galliumnitrid mit seinen halbleitenden Eigenschaften gelang 1969
Maruska und Tietjen [2]. Diese Schichten wurden mittels Hydridgasphasenepita-
xie auf Saphirsubstraten abgeschieden. Hierdurch konnten erstmals optische und
elektrische Eigenschaften des Materials analysiert werden. Auf Grund der sich
durch diese Prozessfiihrung ergebenden schlechten Materialqualitit und somit
hohen Hintergrunddotierung von mehr als 10* Ladungstriager pro cm?® konnten
noch keine Bauelemente hergestellt werden. Die p-Dotierungen war zu diesem
Zeitpunkt ebenfalls ungeklart. Durch die Entwicklung einer Aluminiumnitrid-
Nukleationsschicht von Amano et al. [3] im Jahre 1986 und der Entwicklung ei-
ner Tieftemperatur-Nukleationsschicht [4] konnte die Materialqualitét verbessert
werden. Diese verbesserten Nukleationsschichten ermdglichten der Forschergrup-
pe um Amano et al. kurze Zeit darauf, p-leitfahiges Galliumnitrid herzustellen.
Das Dotierelement Magnesium wurde durch die Bestrahlung mittels niederener-
getischer Elektronen chemisch aktiviert (LEEBI - Low Energy Electron Beam
Irradiation [5]). Nakamura et al. untersuchten hierzu den Mechanismus der Pas-
sivierung des Magnesiums durch Wasserstoff und konnten drei Jahre spéter einen
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thermischen Aktivierungsprozess vorstellen [6]. Durch diese thermische Aktivie-
rung bei 700..900°C in einer Stickstoffatmosphére konnten erstmalig effiziente
Leuchtdioden hergestellt werden [7].

Der bisher grofite Durchbruch gelang im Jahre 1996 von Nakamura et al. [§]
mit der Entwicklung des violett-blauen Lasers. So konnte 1999 [9] bereits eine
Lebensdauer von mehr als 10 000 h demonstriert werden. Diese Laserdioden wer-
den heute vor allem in Konsumgiitern wie Spielekonsolen eingesetzt. Nicht nur
Laserdioden, sondern auch Leuchtdioden im Materialsystem der Nitride gewin-
nen immer mehr an Bedeutung. Durch die effiziente Lichterzeugung im blauen
und ultra-violetten Spektralbereich lassen sich herkémmliche Gliithbirnen fiir die
Beleuchtung ersetzen. Durch ein mogliches Verbot von Gliihbirnen, z.B. in Aus-
tralien in Diskussion, wird diese Technologie noch mehr an Bedeutung gewinnen
und eine weitere Steigerung der Effizienz notwendig machen.

1.1. GaN-Substrate

Die rasante Entwicklung der Laserdioden auf Galliumnitridbasis konnte nur durch
eine Verbesserung der Materialqualitit erzielt werden. Hierbei ist besonders die
Defektreduktion zu nennen, die im Fall der Laserdioden von Nakamura im Jahre
1999 [9] durch epitaktisches Uberwachsen maskierter Bereiche verbessert werden
konnte. Die Grundlage hierfiir waren die Untersuchungen von Hiramatsu et al.
[10], der mittels Uberwachsen maskierter Bereiche (ELO) die Defektdichte re-
duzieren konnte. Durch diesen Prozessschritt konnte die Defektdichte im aktiven
Bereich des Lasers auf die nétige geringe Defektdichte von weniger als 10 Defekte
pro cm? verringert werden.

Der Grund fiir die hohe Defektdichte liegt nicht nur in einem schwer zu kon-
trollierenden Epitaxieprozess. Vielmehr liegt der Grund darin, dass keine idealen
Substrate vorhanden sind, auf die Galliumnitrid defektfrei abgeschieden werden
kann. Die technisch und industriell einsetzbaren Substrate besitzen alle eine zu
grofe bzw. zu kleine Gitterkonstante, um gitterangepasstes Wachstum zu ermdogli-
chen. Durch die zusétzlichen, teils groflen Unterschiede in den thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten zwischen GaN und dem eingesetztem Substrat kommt es
zu einer Verkriimmung der Proben, welches die weitere Prozessierung erschwert.
Bei tensil verspannten Epitaxieschichten kann dies auch zu einer Limitierung der
abgeschiedenen Schichtdicke fithren, bevor es zur Bildung von Rissen kommt, die
die Verspannungen aufnehmen. Die Defektdichte kann mittels spezieller Techni-
ken [10] reduziert werden, dies gelingt jedoch nur in kleinen Bereichen, meist nur
10 bis 300 pm breit, auf die die Bauelemente dann begrenzt sind.

Fiir eine verbesserte Defektreduktion ist homoepitaktisches Wachstum von
Galliumnitrid notwendig. Mit solchen homoepitaktischen Substraten kann auch
die bessere thermische Leitfahigkeit gegeniiber Saphir ausgenutzt werden. Zusétz-
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lich sind Riickseitenkontakte moglich, welches hohere Substratkosten zusétzlich
durch eine hohere Bauelementausbeute reduziert. Die Schwierigkeit bei der Her-
stellung dieser Substrate besteht jedoch darin, dass Galliumnitrid nicht, wie die
etablierten Halbleiter Silizium und Galliumarsenid, aus einer Schmelze gezogen
werden kann. Das Substrat muss iiber spezielle Verfahren hergestellt und vom
Fremdsubstrat getrennt werden.

Schon zu Beginn der Galliumnitridforschung wurde versucht, defektreduzier-
tes bzw. freistehendes Galliumnitrid zu erzeugen. Die bekannteste Gruppe ist
die um den polnischen Forscher Porowski [11], der mittels hoher Temperaturen
und Driicke Galliumnitrid nahe des thermischen Gleichgewichts erzeugt hat. Mit
diesem Verfahren lassen sich auch heute noch die defektarmsten und kristallin
besten Galliumnitridproben erzeugen. Auf diese Weise erzeugte Proben besitzen
eine Grofle von bis zu 1cm?, sind aber fiir den industriellen Einsatz zu klein und
in der Herstellung zu teuer. Aus diesem Grund werden alternative Ansétze fiir
die Herstellung freistehender Substrate erforscht.

Experimente zum ammonothermalen Wachstum und verschiedene Arten der
Losungsziichtung zeigen vielversprechende erste Resultate fiir die spétere Mas-
senfertigung von Galliumnitridsubstraten. Ebenso werden auch Ansétze unter-
sucht, die vorhandene Galliumnitridsubstrate, beispielsweise mittels Smart-Cut-
Verfahren, besser zu nutzen [12]. Diese Anséitze sind momentan nicht fiir die
industrielle Fertigung einsetzbar, da noch viele Prozessschritte verbessert werden
miissen.

Das zur Zeit am meisten eingesetzte Verfahren zur Herstellung dicker frei-
stehender Galliumnitridsubstrate ist die Hydridgasphasenziichtung. Hierbei wird
die hohe Wachstumsrate von mehr als 500 pm/h ausgenutzt, um freistehende
Substrate zu erzeugen. Hierbei muss jedoch die allererste GaN-Schicht auf ein
Fremdsubstrat epitaxiert werden, welche spéter abgelost wird, bevor aus diesem
weitere Substrate werden oder selbst zum Substrat fiir Bauelemente wird. Die
wenigen Hersteller fiir GaN-Substrate, die bereits kommerzielle Erfolge erzielen,
nutzen verschiedene Ansétze, um die Problematik des Startsubstrates zu losen.

Die veroffentlichten Ansétze zeigen, dass die Entwicklung der freistehenden
Substrate noch nicht abgeschlossen ist. Zum einen werden in den meisten Verfah-
ren dicke Schichten mittels der Hydridgasphasenziichtung, genauer HVPE wie sie
auch in dieser Arbeit eingesetzt wird, abgeschieden. Bei giinstiger Entwicklung
der Losungsziichtung, einem alternativer Herstellungsprozess, konnte die Gaspha-
senabscheidung abgeltst werden. Zum anderen zeigen die eingesetzten Verfahren
kommerziell erhéltlicher Substrate, dass die Ablosung vom Fremdsubstrat noch
nicht gekléart ist und noch viel Raum fiir Verbesserungen offen steht. Ein Teil
dieser Verfahren und auch einige neue Verfahren sollen nun in dieser Arbeit vor-
gestellt und untersucht werden.



1. Einleitung

1.2. Zielsetzung und Gliederung der Arbeit

In dieser Arbeit wird das Hydridgasphasenwachstum von Galliumnitrid und
mogliche Prozesse zur Herstellung freistehender Proben untersucht. Nach einer
Einfiihrung in das Materialsystem der Nitride in Kapitel 2 werden mdogliche Sub-
strate, die bei der Epitaxie von Galliumnitrid eingesetzt werden konnen, beschrie-
ben. Anschliefend wird auf die Folgen dieser Fremdsubstrate, beispielsweise auf
die Verspannung und somit auch die Kriimmung der Wafer, eingegangen.

In Kapitel 3 werden verschiedene Ziichtungsmethoden fiir Galliumnitrid vor-
gestellt. Im ersten Abschnitt werden Volumenkristallziichtungsverfahren, und im
zweiten Teil zur Vervollstdndigung Ziichtungsmethoden fiir Bauelemente gezeigt.
Direkt im Anschluss, in Kapitel 4, wird das Wachstum von Startschichten in
der MOVPE beschrieben. Neben der Beschreibung der Anlage und der Pro-
zessfithrung einfacher Startschichten wird weiterhin auf spezielle Verfahren der
Gasphasenepitaxie, die in dieser Arbeit Verwendung finden, eingegangen. Speziell
die selektive Epitaxie und SiN-Zwischenschichten sind vielversprechende Ansétze
zur Defektreduktion und zur Erzeugung freistehender Substrate.

Die Grundlagen der Hydridgasphasenziichtung werden in Kapitel 5 beschrie-
ben. Zu Beginn dieses Kapitels wird die eingesetzte HVPE-Anlage mit ihrem
horizontalen Reaktor skizziert. Es werden verschiedene Anlageneigenschaften ge-
zeigt, die sich auf die Schichteigenschaften auswirken. Hier wére die Homoge-
nitdt zu nennen als auch das parasitire Wachstum von Galliumnitrid und wie
es durch geeignete Mafinahmen verhindert werden kann. Neben den Einfliissen
der wichtigsten Prozessparameter wie Druck, V/III-Verhiltnis und Tragergaszu-
sammensetzung wird auch die Auswirkung der Verspannung der Startschichten
auf das Wachstumsverhalten in einem HVPE-Prozess untersucht. Eine leichte
Fehlorientierung der Startschicht bewirkt, dass eine Oberflichenbehandlung nach
Ende des HVPE-Wachstums fiir einen folgenden Epitaxieprozesse nicht notig ist
und durch die Anpassung der Prozessparameter eine sehr glatte Oberfliche der
HVPE-Schicht erzeugt werden kann.

In Kapitel 6 werden Verfahren zur Herstellung freistehender Galliumnitridpro-
ben gezeigt. Hierbei kann zwischen zwei Verfahren unterschieden werden. Zum
einen ist dies das Entfernen des Substrates und zum anderen die Selbstseparation
durch das Wachstum auf einer geeigneten Zwischenschicht. Diese Zwischenschich-
ten konnen wiederum durch verschiedene Prozesse erzeugt werden. Die wichtigs-
te Eigenschaft jedoch ist, dass eine Sollbruchstelle, &hnlich der Perforation einer
Briefmarke, erzeugt wird, in der die Separation zwischen Startschicht und dick
gewachsenem Galliumnitrid erfolgt. AbschlieBend werden Eigenschaften der in
dieser Arbeit erzeugten freistehenden Proben vorgestellt.
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In diesem Kapitel werden die grundlegenden Materialeigenschaften der Nitri-
de beschrieben und die Substratproblematik bei der Heteroepitaxie und deren
Auswirkungen angesprochen. Speziell werden die Eigenschaften vorgestellt, mit
denen die Qualitdt der hergestellten Schichten beurteilt werden kann. Dies sind
unter anderem die optischen und elektrischen Eigenschaften. Die ebenfalls be-
schriebenen physikalischen und thermischen Eigenschaften sind fiir die Erzeugung
freistehender GaN-Schichten bedeutend, da iiber den Mechanismus der thermi-
schen Verspannung freistehende Schichten durch Selbstseparation erzeugt werden
konnen.

2.1. Materialeigenschaften der Nitride

Das Materialsystem der nitridischen Verbindungshalbleiter wird aus den Ele-
menten Aluminium, Gallium und Indium aus der III. Hauptgruppe sowie Stick-
stoff aus der V. Hauptgruppe gebildet. Dieses System umfasst einen groflen
Bandliickenbereich von 0.7eV bei InN iiber 3.39eV bei GaN und bis 6.02eV fiir
AIN [13]. Dies entspricht einer Emissionswellenlénge von ca. 1590 nm bis 200 nm.
Somit kann der gesamte sichtbare und ultraviolette Spektralbereich abgedeckt
werden. In Abbildung 2.1 ist die Bandliickenenergie {iber der Gitterkonstante in
der Wachstumsebene (0001) fiir die verschiedenen terndren Halbleiter aufgetra-
gen. Die direkte Bandliicke der nitridischen Halbleiter im gesamten Mischungsbe-
reich ermdoglicht die Herstellung hoch effizienter optoelektronischer Bauelemente.

2.1.1. Kiristallsystem

Kennzeichen fiir ITI-V- und II-VI-Halbleiter, wie Galliumarsenid oder Zinkoxid,
sowie Elementhalbleiter, wie Silizium oder Germanium, ist die sp3-Hybridisierung
im Kristall. Bei I1I-V-Halbleitern, wie GaAs oder InP, resultiert daraus die ther-
modynamisch stabile Zinkblendestruktur. Bei den Gruppe III-Nitriden ist jedoch
die Wurtzit-Struktur die thermodynamisch stabile Konfiguration. Neben der he-
xagonalen Struktur kénnen die Nitride auch in der Steinsalz und Zinkblendestruk-
tur kristallisieren, diese bilden jedoch kein thermodynamisch stabiles Gitter.
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Abbildung 2.1.: Bandliickenenergie der Wurtzittyp Gruppe-I1I-Nitride als
Funktion des Gitterparameters a.

Tabelle 2.1.: Gitterkonstanten der Nitride [13].

| GaN AIN InN
a | 0.3189nm 0.3112nm 0.3545nm
¢ | 0.518nm 0.4982nm 0.5703nm
c/a 1.626 1.601 1.609

In einem idealen Wurtzitgitter ergibt das Verhiltnis von c- und a-Git-
terkonstante C/a:\/8/73 =1.633. Reale Strukturen der Nitride weisen jedoch
meist ein geringeres Verhéltnis auf (Tabelle 2.1). Gallium und Stickstoff bil-
den jeweils eine hexagonal dichteste Kugelpackung. Diese zwei Teilgitter sind
entlang der c-Achse verschoben und bilden dadurch das Wurtzitgitter, Abbil-
dung 2.2. Durch diese Anordnung der zwei verschobenen Untergitter von Stick-
stoff und Gallium lésst sich somit auch die Polaritdt des Kristalls definieren.
Ein Vektor, der parallel zur c-Achse von einem Ga-Atom in Richtung des N-
Atoms zeigt, entspricht der [0001]-Richtung. In einem realen Kristall wird bei
+c-orientierten Oberflichen auch von Ga-terminierten Oberflachen gesprochen,
da reale N-terminierte Oberflichen thermodynamisch nicht stabil sind. Dement-
sprechend spricht man von N-terminierten Oberflichen, wenn sie in -c-Richtung
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Abbildung 2.2.: Wurtzit-Einheitszelle und Koordinatensystem des hexago-
nalen Gitters.

betrachtet werden. Diese reale Oberflache in -c-Richtung ist ebenfalls wegen der
Reaktivitit des Stickstoffes mit Galliumatomen besetzt [14]. Aufgrund der Uber-
sichtlichkeit und der besseren Lesbarkeit wird die kubische Millersche-Indizierung
(hkl) durch die Miller-Bravais-Indizierung (hkil) in hexagonalen Kristallen ge-
nutzt. Hierbei wird die dritte a-Komponente aus den ersten beiden erstellt
53 = —(51 + 5_1:2) (Abblldung 22)

Die Gitterkonstanten der ternédren Verbindungen wie AlGaN, GalnN und
AlInN, Abbildung 2.1, kénnen durch das Vegardsche Gesetz der Legierungen
bestimmt werden. Somit gilt fiir GalnN beispielsweise:

aGag N = T - amN + (1 — 2) - agan (2.1)

und
CGa(l_z)InzN =X - CIHN + (1 - x) * CGaN <22)

Gitterkonstanten fiir die bindren Halbleiter stehen in Tabelle 2.1.

Durch den groien Unterschied der Elektronegativitaten zwischen Stickstoff und
Gallium kommt es zu einer Verschiebung der Aufenthaltswahrscheinlichkeiten der
Elektronen hin zum Stickstoff. Dieser heteropolare Charakter der Bindung und
eine fehlende Inversionssymmetrie des hexagonalen Kristallgitters fithrt somit zu
einer polaren Kristallstruktur entlang der c-Achse [0001]. Auf Grund des ex-
perimentell nachgewiesenen geringeren Verhéltnisses der Gitterkonstanten zum
idealen Verhéltnis der Wurtzitstruktur (Tabelle 2.1) kommt es zur spontanen
Polarisation des Kristalls [15]. Allerdings ist diese Polarisation nicht direkt nach-
weisbar, da sie durch Oberflichenadsorbate und durch freie Ladungstréiger abge-
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schirmt wird. In Bezug auf die spontane Polarisation ist nur die Anderung mit
der Temperatur als pyroelektrischer Effekt messbar.

Durch eine zusétzliche Verspannung der nitridischen Einheitszelle und der da-
durch resultierenden Verformung kommt es zu einer zusétzlichen Verschiebung
der Aufenthaltswahrscheinlichkeiten der Elektronen, welche wiederum ein Feld
erzeugen. Dieser Zusammenhang zwischen mechanischer Verspannung und dem
elektrischen Feld wird piezoelektrischer Effekt genannt. Eine Verspannung des
Kristalls und das daraus resultierende elektrische Feld wirkt sich auf die Funkti-
on optoelektronischer Bauelemente aus. Beispielsweise kommt es durch die pie-
zoelektrischen Felder zu einer Verkippung der Béander, vor allem in InGaN /GaN-
Doppelheterostrukturen einer LED. Dies fiihrt zu einer rdumlichen Trennung
der Elektronen- und Locherverteilungsfunktionen, somit zu einer Verschlechte-
rung der strahlenden Rekombinationsmdoglichkeit und zu einer geringeren effek-
tiven Ubergangsenergie. Diese Rotverschiebung des Emissionsspektrums wird als
Quantum-Confined-Stark-Effekt bezeichnet [15]. Zusétzlich fihrt dieser Effekt zu
einer Rotverschiebung der Lumineszenzlinien. Ein 2-dimensionales Elektronen-
gas, welches sich an einem solchen Heteroiibergang bilden kann, wird auch fiir
elektronische Bauelemente genutzt. Dieser dann sehr gut leitfdhige Kanal kann
mittels einer Gatelektrode in einem Feldeffekttransistor gesteuert werden [16].

2.1.2. Bandstruktur

Bei den Nitriden kommt es zu einem direkten Bandiibergang im I'-Punkt der
Brillouin-Zone. Hier befindet sich das Leitungsbandminimum und auch das Va-
lenzbandmaximum, welches eine direkte und effiziente Rekombination von La-
dungstriagern ermoglicht. Zusatzlich wird durch die reduzierte hexagonale Sym-
metrie bereits ohne das Vorhandensein von Verspannung die Valenzbandentar-
tung im [-Punkt aufgehoben. Im Zusammenhang mit dem Kristallfeld und der
Spin-Bahn-Wechselwirkung kommt es zu einer Aufspaltung des obersten Valenz-
bandes in drei Subbénder. Die Bezeichnung erfolgt analog zum kubischen System.
Die obersten der Subvalenzbénder werden als Schwerlochband (HH), Leichtloch-
band (LH) und das darunter liegende Subband als kristallfeld-abgespaltenes Band
(CH) bezeichnet.

Die Aufspaltung in die drei Subbénder wird vor allem in der optischen Spek-
troskopie sichtbar. Donator-gebundene und freie Exzitonen dominieren Photolu-
mineszenzspektren und koppeln entsprechend an die drei Subbénder. Das freie
A-Exziton koppelt an das HH-Band, das B-Exziton an das LH-Band und das
freie C-Exziton an das CH-Band mit den dazu gehorigen Ubergangsenergien von
3.4771eV, 3.4817eV und 3.4986eV [17] bei einem unverspannten Kristall. Die
hohe Exzitonenbindungsenergie von ca. 21 meV [18] hat zur Folge, dass selbst bei
Raumtemperatur noch exzitonische Lumineszenz beobachtet werden kann [17].
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Die Temperaturabhéingigkeit des Bandabstandes wurde bereits in den 70er Jah-
ren von Monemar et al. [19] mit Hilfe der Varshni-Formel beschrieben:

5.08 - 1074
T —996

Neuere Messungen zeigen, dass der Bandabstand mit folgender Formel besser
beschrieben werden kann [20].

Eg(T) = (3503 + )8‘/ (23)

0.121
er —1
Zusétzlich zur Temperaturabhéingigkeit kann bei terndren Verbindungen der
Bandabstand wie folgt mit dem Kompositionsanteil x beschrieben werden:

Eg,InGaN = (1 — .]7) . Eg,GaN +x - Eg,InN + Qf(l — l’) . b (25)

b entspricht dem Bowingparameter und beschreibt die Abweichung vom nicht
linearen Verlauf zwischen beiden bindren Halbleitern. Gebrauchliche Werte des
Bowingparameters sind fiir GalnN 1.4eV fiir AlGaN 0.7eV und fiir AlInN 2.5eV
[13].

2.1.3. Weitere Eigenschaften der Nitride

Anhand der elektrischen und optischen Eigenschaften, die beschrieben werden,
konnen die in dieser Arbeit erstellten Schichten charakterisiert werden.

Elektrische Eigenschaften

Die elektrischen Eigenschaften von nominell undotiertem Galliumnitrid werden
durch die Bandstruktur, intrinsische Defekte (Fehlstellen und Antisite-Defekte),
Kristalldefekte (Schraubenversetzungen, Stufenversetzungen) und Verunreinigun-
gen bestimmt.

So findet sich der Verlauf der Bandstruktur als 2. Ableitung in der effektiven
Masse der Ladungstriager wieder:

. 9B\

Diese erscheint wiederum in den effektiven Zustandsdichten des Leitungs- und
Valenzbandes.

2
= (2rm*kpT)? (2.7)

Hieraus ergibt sich fiir den intrinsischen Halbleiter die minimalste messbare
Ladungstréigerdichte von:

Npy =

n; = \/Np - Ny - e(”’%> (2.8)
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Liegt nun die gemessenen Ladungstréagerdichte oberhalb dieses Wertes, ist davon
auszugehen, dass durch Verunreinigungen und zusétzliche Storstellen vermehrt
Ladungstréiger erzeugt werden. Meist sind fiir die hohe Hintergrunddotierung in
GaN Silizium und Sauerstoff als Donatoren verantwortlich. Diese werden meist
durch Verunreinigungen der Quellmaterialien in den Halbleiter eingebaut. Es
muss hierbei beachtet werden, dass durch Verunreinigungen, die als Akzeptoren
elektrisch aktiv sind, Donatoren kompensiert und somit die Ladungstragerdichte
wieder erniedrigt werden kann und umgekehrt. Die Kompensation von Ladungs-
tragern muss vor allem bei Hall-Experimenten von schwach p-dotierten Schich-
ten beriicksichtigt werden, da so durch die Hintergrunddotierung die messbare
Locherdichte beeinflusst wird.

Die Beweglichkeit in Galliumnitrid wird ebenfalls durch Verunreinigungen und
Kristalldefekte beeinflusst. So bilden geladene Versetzungen und Liniendefekte
Streuzentren fiir Ladungstréger, an denen es zu einer Reduktion der Beweglichkeit
kommt. Somit ist auch dies ein Maf fiir die Qualitat bzw. Reinheit, der in dieser
Arbeit erzeugten Materials. Eine Reduktion der Beweglichkeit in Abhéngigkeit
der Defektdichte N wurde dabei von Abdel-Motaleb et al. [21] wie folgt gefunden,
(Lp = Ladungstragerdiffusionslénge):

(kpT)?
LpN

TS (2.9)

Ein weiterer Effekt, der die Beweglichkeit beeinflusst, ist die Coulomb-
Wechselwirkung an geladenen Storstellen, die einen proportionalen Charakter
zur effektiven Masse aufweist [21]:

e

NT
= me

(2.10)

Auf Grund der Streuung von Ladungstrigern an ionisierten Storstellen kommt
es zu einer Abhéngigkeit der Beweglichkeit von der Dotierung [21, 22].

Die einzelnen Abhéngigkeiten der Beweglichkeit konnen mit Hilfe der Matt-
hiesschen Regel aufsummiert werden:

1 1
Loy 211)

In einem idealen GaN-Kristall, ohne dass die oben beschriebenen Effekte die
Beweglichkeit negativ beeinflussen, kann die Elektronenbeweglichkeit einen Wert
von 1350 cm?/Vs bei Raumtemperatur erreichen, 19200 cm?/Vs bei 77K [23].
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Abbildung 2.3.: Photolumineszenzspektrum der Bandkante von Gallium-
nitrid [17].

Optische Eigenschaften

Ebenso wie bei den elektrischen Eigenschaften kann mit Hilfe der optischen Ei-
genschaften, vor allem Photolumineszenzeigenschaften, die Qualitéit des Kristalls
beurteilt werden. Hierzu soll zunéchst das Referenzspektrum aus Abbildung 2.3
beschrieben werden.

Die bandkantennahe Lumineszenz von GaN ist von exzitonischen Ubergingen
dominiert. Exzitonen sind gebundene Elektronen und Lécher, die nach auflen la-
dungsneutral erscheinen und auch héher angeregte Zustdnde einnehmen kénnen,
X"%=? in Abbildung 2.3. Durch ihre Bindungsenergie von ca. 21 meV [18] wird
auch bei Raumtemperatur das Lumineszenzspektrum von diesen Ubergingen do-
miniert. Durch eine Energieminimierung binden sich Exzitonen bei tiefen Tempe-
raturen meist an geladene Storstellen [24]. Da nominell undotiertes Galliumnitrid
meist eine natiirliche n-Dotierung durch Verunreinigungen von Silizium und Sau-
erstoff aufweist und intrinsische Akzeptoren (Stickstofffehlstellen) [25] eine hohere
Lokalisierungsenergie als Donatoren aufweisen, kommt es bei tiefen Temperatu-
ren zur dominierenden Lumineszenz von Donator-gebundene Exzitonen [17]. Bei
guter Materialqualitdt und einer geringen Hintergrunddotierung ist es moglich,
beide meist vorhandenen Donatoren, Silizium und Sauerstoff, die Halbwertsbreite
der Linien voneinander getrennt zu bestimmen. Die Halbwertsbreite der beiden
Donator-gebundenen Exzitonen ist ein Maf fiir die Qualitdt und somit ein Indiz
fiir eine geringe Versetzungsdichte. Die Auswirkungen der Verspannung auf die
Lumineszenz wird in Abschnitt 2.3 ndher beschrieben.

11
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Es konnen ebenfalls ungebundene Elektronen und Lécher von neutralen Do-
natoren und Akzeptoren eingefangen werden, bevor sie rekombinieren, welches
zu einer weiteren Energieminimierung fithrt. Dieser Bereich schlief3t sich unter-
halb der bandkantennahen Lumineszenz an. In diesem Bereich kommt es zur
Rekombination von freien Elektronen mit an neutralen Akzeptoren gebundenen
Lochern sowie zur Rekombination von freien Lochern mit an neutrale Donatoren
gebundenen Elektronen. Hierbei konnen auch beide Partner gebunden sein, dann
wird vom Donator-Akzeptor-Paar-Ubergang gesprochen. Da hierbei Elektronen
und Locher auf festen Positionen sitzen, hat dieses System bei der Rekombina-
tion eine gute Ankopplung an Longitudinal-Optische Phononen (LO). Ein Teil
der Rekombinationsenergie kann somit auch von LO-Phononen aufgenommen
werden. Da diese Phononen fiir GaN eine definierte Energie von etwa 92 meV
besitzen, konnen die DAP-Linien mehrmals im Spektrum mit einem Abstand hin
zu geringeren Energien von 92 meV erscheinen. Die so erzeugten Linien werden
Phononenreplika genannt.

2.2. Substratproblematik

Im folgenden Abschnitt wird die Substratproblematik bei der Heteroepitaxie von
Galliumnitrid und deren ternéren Verbindungen, die durch fehlende Galliumni-
tridsubstrate verursacht wird, beschrieben. Es werden mogliche Fremdsubstrate
und deren Eigenschaften sowie die dadurch entstehenden Probleme aufgezeigt.

2.2.1. Nutzbare Substrate und Eigenschaften

Das Substrat bestimmt mafigeblich die strukturellen Eigenschaften der darauf
epitaktisch erzeugten diinnen Schicht, wie beispielsweise die Kristallorientierung,
Polaritét, Polytyp, Oberflichenmorphologie, Verspannung und Defektkonzentra-
tion. Um epitaktisches Schichtwachstum zu erméglichen, muss das Substrat
zusétzlich die Prozessbedingungen beim Wachstum von Galliumnitrid iiberste-
hen. Es darf sich nicht zersetzen und keine Fremdelemente aus dem Substrat in
die Schicht einbauen.

Bestenfalls werden epitaktische Schichtstrukturen auf demselben Material ab-
geschieden wie die Schichtstruktur selbst — Homoepitaxie. Dieses Substrat wiirde
die im oberen Abschnitt genannten Eigenschaften erfiillen und kristallines Wachs-
tum ohne die Bildung zusétzlicher Defekte ermdglichen. Dies ist bei Galliumnitrid
nicht ohne weiteres moglich. Der Grund hierfiir liegt darin, dass Galliumnitrid
nicht wie andere Halbleiter in groflen Stiickzahlen in einem einfachen zu kontrollie-
renden Verfahren, wie z.B. dem Czochralski-Verfahren in der Siliziumtechnologie,
hergestellt werden kann. Dies liegt vor allem in der hohen Dissoziationsenergie
von Stickstoff. Somit muss fiir die Herstellung von Bauelementstrukturen auf

12
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Fremdsubstrate zuriickgegriffen werden.

In den folgenden Abschnitten werden wichtige technisch relevante Substrate
beschrieben und auf eine mégliche Verwendung zur Herstellung von freistehen-
den Galliumnitridschichten bewertet. Eine Ubersicht iiber die gebrauchlichsten
Substrate und deren wichtigsten Eigenschaften wird in Tabelle 2.2 gegeben.

Saphir — Al,O;

Saphir ist das am haufigsten eingesetzte Fremdsubstrat fiir die Epitaxie von Gal-
liumnitrid, da es im Vergleich zu anderen Fremdsubstraten kostengiinstig und in
groflen Stiickzahlen zur Verfiigung steht. Auf Saphir als Substrat ist es von Ma-
ruska und Tietjen et al. 1969 erstmals gelungen [2], Galliumnitrid abzuscheiden.

In seiner reinen Form wird a-Al,O3 als Korund bezeichnet. Wegen der Stéchio-
metrie kristallisiert Saphir nicht in einer Wurtzitstruktur, sondern in einer
rhomboedrischen Kristallstruktur mit dem Gitterparameter a = 0.4578 nm. Diese
Struktur kann auch durch eine hexagonale Symmetrie beschrieben werden. Die
Diskrepanz der Gitter in der Basalebene von GaN und Saphir betrigt mehr als
30 %. Bei der Epitaxie von Galliumnitrid auf Saphir werden jedoch in der Basal-
ebene Sauerstoffplatze durch Stickstoff eingenommen. Durch diese Nitridierung
wird die Gitterfehlanpassung effektiv verkleinert [26]:

Aaeﬂr aGaN — aA\l/Qg?’

— ~ 13.9 (2.12)
aAGaN AGaN

Durch eine Verdrehung in der Grundebene um 7/6 wird dies moglich. Werden
jetzt die Kristallebenen verglichen, so ergibt sich:

(0001)gan || (0001)A1,04
21100, | [01T0],0,
0110 || [2T10] 3,

Dieser immer noch grofle Unterschied in den Gitterkonstanten fiithrt zu einer
hohen Versetzungsdichte im Bereich von 10! cm=2 [27], welche jedoch durch eine
geeignete Nukleation reduziert werden kann, siehe dazu Abschnitt 2.2.2 und 4.2.1.

Der Vorteil von Saphir fiir optoelektronische Bauelemente gegeniiber Si oder
GaAs besteht darin, dass es im sichtbaren Spektralbereich transparent ist. Dies
ermoglicht, generiertes Licht durch das Substrat effektiv auszukoppeln. Nachteile,
die gegen den Einsatz von Saphir als Substrat sprechen, sind die unterschiedlichen
Spaltebenen gegeniiber Galliumnitrid und eine schlechte Warmeleitfihigkeit. Die
Eigenschaft als elektrischer Isolator macht Riickseitenkontakte unmoglich. Bei
Hochfrequenzbauelementen sind die Isolationseigenschaften positiv, da dadurch
parasitare Koppelverluste in das Substrat vermieden werden koénnen.

13
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Durch den gréfleren thermischen Ausdehnungskoeffizienten des Substrates im
Vergleich zu Galliumnitrid kommt es in der Regel zu einer starken biaxial kom-
pressiven Verspannung einer diinnen Galliumnitridschicht. Eine genauere Be-
trachtung der thermischen Verspannung wird in Abschnitt 2.3 gegeben. Diese
starke thermische Verspannung kann jedoch auch zur Erzeugung selbstabgeloster
freistehender Galliumnitridsubstrate genutzt werden (Abschnitt 6.2).

Siliziumkarbid — SiC

Siliziumkarbid findet als Substratmaterial fiir die Epitaxie von Galliumnitrid ba-
sierenden Bauelementen héufig Verwendung. Bei diesem Substrat kommt es bei
den industriell relevanten Substraten zu der geringsten Gitterfehlanpassung von
nur 3.4%. Bei Aluminiumnitrid betragt die Fehlanpassung sogar nur etwa 1 %.
AlGaN-Schichten eignen sich deshalb besonders gut zur Nukleation, damit mit ei-
ner moglichst geringen Fehlanpassung und somit geringer Defektdichte gestartet
werden kann.

Siliziumkarbid kann in {iber 200 verschiedenen Modifikationen kristallisieren
28], wobei nur wenige technisch relevant fiir die Epitaxie von Galliumnitrid
sind. 4H-SiC-Substrate werden meist fiir die Epitaxie von Hochfrequenztransis-
toren und Bauelementen verwendet, da sie mit einem Bandabstand von 3.2eV
und einer geringen Hintergrunddotierung die geringsten Verluste verursachen.
Fiir die Epitaxie von optoelektronischen Bauelementen wird meist die 6H-SiC-
Modifikation eingesetzt. Durch die halbleitenden Eigenschaften werden zuséatzlich
Riickseitenkontakte ermdoglicht.

Das Wachstum von Galliumnitrid auf SiC erfolgt in derselben Kristallorientie-
rung ohne Drehung in der Basalebene, wie dies der Fall von Wachstum auf Saphir
ist. Die Kristallorientierungen sind wie folgt:

(0001)gan || (0001)gic:
2110 | 21100
0110 | [0710]g5

Die identische Spaltebenen zu Galliumnitrid machen die Herstellung von Fabry-
Perot-Lasern auf diesem Substrat interessant. Hinzu kommt eine hohe Warme-
leitfahigkeit von 4.9 W/cmK [29], die die von Galliumnitrid mit 1.3 W /cmK [30]
iibertrifft.

Im Gegensatz zu den anderen verwendeten Substraten besitzt Siliziumkar-
bid einen geringeren thermischen Ausdehnungskoeffizienten als die darauf abge-
schiedene Galliumnitridschicht. Dies hat zur Folge, dass Schichten auf SiC beim
Abkiihlen tensil verspannt werden und daher zur Bildung von Rissen neigen.
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Die angesprochene hohe thermische Leitfahigkeit von Siliziumkarbid gegeniiber
anderen industriell eingesetzten Substraten und die bessere Spaltbarkeit machen
es trotz des um ca. Faktor 10 hoheren Preises im Vergleich zu Saphir interessant
fiir die Herstellung von Bauelementen. Fiir die Erzeugung freistehender Substrate
eignet sich SiC wegen der hoheren Kosten und der tensilen Verspannung der
darauf gewachsenen Schicht nur bedingt.

Silizium - Si

Silizium ist der am meisten verwendete und etablierteste Halbleiter und kann
in hochreiner Form und im Durchmesser von 300 mm hergestellt werden. Si-
lizium ist deshalb als Fremdsubstrat fiir die Epitaxie von Galliumnitrid inter-
essant. Silizium besitzt eine kubische Kristallstruktur mit einem Gitterabstand
von ag; = 0.543 nm. Auf (100)-Substraten ist es moglich, die hexagonale Phase von
Galliumnitrid abzuscheiden [31]. Allerdings ist hierzu eine Fehlorientierung des
Substrates notwendig. Durch die Verkippung wird bei kubischen Substraten die
Symmetrie der Ebene aufgehoben und somit nur eine Kristallorientierung bevor-
zugt. Meist wird Galliumnitrid auf (111)-Siliziumsubstraten abgeschieden [32], da
diese Ebene eine hexagonale Struktur mit einer effektiven Gitterkonstante von
aer = 0.384 nm aufweist. Die Kristallorientierungen sind hierbei:

(000 can || (111)s;
2110] gy I [110]

1

0110]gay I [112]

1

Wegen der hohen Fehlanpassung von 18.9% und zum Schutz des Substrat von
den Prozessbedingungen wahrend des MOVPE-Wachstums miissen passivierende
Pufferschichten [32] genutzt werden, um eine Zersetzung des Substrates zu ver-
meiden. Vor allem muss durch die geeignete Wahl der Pufferschichten der grofie
Unterschied in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen GaN und Si-
lizium aufgenommen werden.

Der entscheidende Vorteil von Silizium ist, dass er mit Abstand der am héufigs-
ten verwendete Halbleiter ist. Auflerdem ist auf diese Weise die monolithische
Integration von elektronischen und optoelektronischen Bauelementen auf einem
Wafer moglich bzw. denkbar. Ein Vorteil ist auch die nasschemische Atzbar-
keit des Substrates, welches die Herstellung freistehender Substrate ermoglicht
(Abschnitt 6.1.1). Die Nachteile dieses Substrates sind die noch relativ schlechte
Materialqualitat der darauf abgeschiedenen Nitridschichten und die Gefahr einer
ungewollten n-Dotierung aus dem Substrat.
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Tabelle 2.2.: Ausgewihlte Eigenschaften verschiedener Substrate fiir die
Epitaxie von Galliumnitrid [34]

GaN Al; O3 SiC Si GaAs
System Wurtzit Korund | Wurtzit | Kubisch Kubisch
a 0.3189nm | 0.4758 nm | 0.308 nm | 0.5430 nm | 0.5653 nm
c 0.5185nm | 1.2990nm | 1.512nm
TeRY 0 0.139 0.034 0.20 0.25
Q, [[1070 K™ 5.59 7.5 4.2 3.56 6
ae [[1070 K] 3.17 8.5 4.68
Spaltebenen (1100) (1102) (1100) (111) (111)
(1120) (1120) (110)
(0001) (0001)
Warmeleit-
fahigkeit
[W/cmK] 1.3 0.3 4.9 1.56 0.45
Leitfahigkeit n,p Isolator n,p n,p n,p

Galliumarsenid — GaAs

Galliumarsenid weist wie Silizium eine kubische Kristallstruktur auf. Es werden
ebenfalls (111) orientierte Substrate verwendet, um eine hexagonale Basalebe-
ne zur Verfiigung zu stellen. Die effektive Gitterkonstante liegt in diesem Fall
bei 0.399nm, was zu einer Fehlanpassung von 25 % fithrt. Verschiedene Grup-
pen, beispielsweise Motoki et al. [33], benutzen dieses Substrat beim Wachstum
dicker Schichten. Der gréfite Vorteil hierbei ist der geringe Unterschied in den
thermischen Ausdehnungskoeffizienten, welches zu einer sehr geringen thermi-
schen Verspannung der gewachsenen Schicht fithrt. Nach Wachstum einer dicken
Schicht kann das Substrat nasschemisch entfernt werden.

2.2.2. Versetzungen — Folge der Fremdsubstrate

Bei der Heteroepitaxie von GaN auf Fremdsubstraten kommt es zu Kristallde-
fekten bzw. Versetzungen, die die Fehlanpassung aufnehmen. Versetzungen sind
Bereiche, in der die periodische Anordnung der Einheitszellen gestort ist. Diese
Versetzungen, Punktdefekte ausgenommen, lassen sich mit Hilfe zweier Vekto-
ren beschreiben. Zum einen ist dies die Versetzungslinie selbst und zum anderen
der Burgersvektor b. Der Burgersvektor wird durch einen Umlauf im Uhrzeiger-
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Abbildung 2.4.: Schematische Abbildung 2.5.: Schematische

Darstellung einer Schraubenverset- Darstellung einer Stufenversetzung.
zung. Der Burgersvektor verlauft Der Burgersvektor verlauft senk-
parallel zur Versetzungslinie. recht zur Versetzungslinie.

sinn senkrecht zur Versetzungslinie bestimmt. In einem versetzungsfreien Kristall
erhélt man einen geschlossenen Umlauf. Im Vergleich zum ungestorten Kristall
sind im gestorten Kristall zusétzliche Schritte notwendig, um an den Ausgangs-
punkt zu gelangen. Dieser Unterschied, sozusagen die zusétzlichen Schritte zum
Endpunkt, definiert den Burgersvektor. Anhand dieses Vektors konnen Verset-
zungen unterschieden werden.

Bei Schraubenversetzungen (Abbildung 2.4) ist der Burgersvektor b parallel
zur Versetzungslinie ausgerichtet. Der Burgersvektor bei einer Stufenversetzung
hingegen (Abbildung 2.5) steht senkrecht zur Versetzungslinie. Es ist auch eine
Kombination beider Versetzungstypen (Mischversetzung) moglich. Diese Verset-
zungen sind sogenannte vollstédndige Versetzungen, da der Burgersvektor von ei-
nem kompletten Gittervektor beschrieben wird. Dementsprechend gibt es auch
Versetzungen mit einem Burgersvektor kleiner als ein Gitterabstand. Diese Ver-
setzungen sind Stapelfehler, bei denen ein Ubergang zwischen der kubischen und
hexagonalen Phase des Galliumnitrid beschrieben werden kann.

Bei der Heteroepitaxie werden Materialien mit verschiedenen Gitterkonstanten
aufeinander abgeschieden. Geringe Fehlanpassungen kénnen durch eine Deforma-
tion des Kristalls kompensiert werden. Ubersteigt die Deformation des Kristalls
einen kritischen Wert, werden Versetzungen gebildet, um die Deformationsener-
gie zu minimieren. Die Schichtdicke, bei der die Deformation zu grof§ wird und es
zur Bildung von Versetzungen kommt, wird kritische Schichtdicke genannt. Ab
dieser Schichtdicke kommt es zur Relaxation des Kristalls, in welchem Verset-
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2. Grundlagen

Abbildung 2.6.: Kolumnares Modell des Wachstums von Galliumnitrid auf
Saphir. Die einzelnen Inseln sind zueinander leicht verdreht und verkippt [37].

zungen die Deformation und Verspannung des Kristalls aufnehmen. Im Falle von
Galliumnitrid auf Saphir ist diese Schichtdicke geringer als eine Monolage GaN,
und es bilden sich bereits in der ersten Monolage eine hohe Anzahl von Defekten.

Amano et al. [3] entwickelten eine Tieftemperatur-Aluminiumnitrid-Nuklea-
tionsschicht, um die beschriebenen Probleme zu reduzieren. Diese Nukleations-
schicht nimmt einen Grofteil der Fehlanpassung durch die Bildung von Versetz-
ungen auf, um die anschliefend gewachsene Galliumnitridschicht zu verbessern.
Eine weitere Verbesserung konnte durch Nakamura et al. [35] erzielt werden.
Nakamura et al. benutzten eine Tieftemperatur-Galliumnitridschicht, um beim
Wachstumsstart die Defektdichte zu reduzieren. Exzellente Materialdaten konnen
ebenfalls mit einer Hochtemperatur—Aluminiumnitrid—Nukleationsschicht er-
reicht werden [36].

Zu Beginn der Nukleation kommt es zur Bildung kleinerer Inseln im Bereich
von 0.3 pm bis 0.5 um auf der Substratoberfliche, die leicht verkippt (tilt) und
verdreht (twist) zueinander entstehen. Grofle und Orientierung dieser Inseln wird
durch die Art der Nukleation und die Prozessparameter beeinflusst. Bei weiterem
Wachstum kommt es zu einer VergroBerung dieser Inseln und der Bildung einer
geschlossenen Oberfliche. An den Grenzflichen dieser zusammengewachsenen In-
seln (Abbildung 2.6) wird nun die Fehlanpassung durch Bildung der oben genann-
ten Versetzungen kompensiert. Ziel jeder Nukleation ist es, eine Startschicht mit
einer moglichst gleichen Orientierung aller Kristallkeime zu erzeugen mit dem
Ziel einer geringen Defektdichte. Eine genaue Beschreibung der in dieser Arbeit
genutzten Nukleationsschichten und deren Eigenschaften wird in Abschnitt 4.2.1
gegeben.
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2.3. Verspannung

Abbildung 2.7.: Verdeutlichung der Indizierung der Spannungskomponen-
ten o;; des Spannungstensors.

2.3. Verspannung

2.3.1. Elastizitatstheorie

Greift auf einer Fliache eines Korpers mit dem Volumen dV eine Kraft an, so ver-
spannt er sich mit einer Verspannung von o;;. Um die Verspannungskomponen-
ten in einem orthogonalen kartesischen Koordinatensystem besser beschreiben zu
konnen, wird die i-te Komponente als die Kraftrichtung mit den Einheitsvektoren
7; (i = 1,2,3) auf die Einheitsfliche ds; mit den Normalvektoren in z;-Richtung
bezeichnet. Abbildung 2.7 verdeutlicht die Indizierung der Verspannungskompo-
nenten. Die Gesamtkraft auf ein Volumenelement betrégt dann:

Fi = ZO'Z'dej (213)
J

Jede Kraft bzw. jede Spannung, die auf das Volumen dV wirkt, fiithrt zu einer
Verformung des betrachteten Volumens. Diese Verformung léasst sich mit Hilfe
von Verschiebevektoren w; (entlang der Einheitsvektoren i=1,2,3) beschreiben.
Der Verzerrungstensor lautet somit nach der Beriicksichtigung der Symmetrie:

1/ 0 0

Das Hooksche Gesetz beschreibt den linearen Zusammenhang zwischen der
Spannung o und der Deformation/Dehnung e. Somit gilt:

Oij = Cijkl * €kl (2-15)
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2. Grundlagen

mit c;;, als Steifigkeitskoeffizienten. Mit Hilfe der Voigt-Notation, bei der -
Paare in einfache L-Werte iiberfithrt werden, aus 11—1, aus 22—2, aus 33—3,
aus 23 und 32—4, usw. ldsst sich die Indizierung vereinfachen. Durch Symmetrie-
eigenschaften der Zelle kann das Hooksche Gesetz wie folgt dargestellt werden:

O, =CLM €M (216)

Durch weitere Vereinfachungen unabhéngiger Konstanten durch Invarianz ge-
geniiber der Drehung des Kristalls, die bei einem Wurtzitgitter gegeben sind,
bleiben nur noch 5 unabhéngige Koeffizienten der Steifigkeitsmatrix iibrig. Diese
Vereinfachungen fiihren zu:

ci1 ci2 ¢z 0
ci2 cin ¢z 0
cin = ci3 ci13 ¢33 0
0 0 0 Cq4
0 0 0 0 Cy4
0 0 0 0 0 % (CH - 012)

(2.17)

In den Ingenieurwissenschaften sind das Elastizitdtsmodul F, das Schubmodul
G und die Poissonzahl v gebréuchliche mechanische bzw. physikalische Materi-
alparameter, die die Eigenschaften des isotropen Festkorpers beschreiben. Die-
se Moduln konnen alle mit ¢rp; beschrieben werden. So beschreibt das Elasti-
zitdtsmodul F, auch Youngs Modulus genannt, die Proportionalitdtskonstante
des Hookschen Gesetztes auf uniaxialen Druck/Zug.

Das Schubmodul G beschreibt die Scherbelastung im Hookschen Gesetz
Tij = Gij (2.19)

gleichbedeutend mit
045 = Eijeij (220)

Einer der wichtigsten Parameter hierbei ist die Poissonzahl. Sie wird auch Quer-
kontraktionszahl genannt und beschreibt die relative Langen- und Dickenédnder-
ung bei Belastung des Korpers. Sie ist wie folgt definiert:

R (2.21)

In Kristallen muss jedoch die Poissonzahl je nach Belastungsfall unterschiedlich
behandelt werden. Bei uniaxialer Belastung in c-Achsen-Orientierung betrégt sie

C13
Vyniaxial = (222>
€11 + C12
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2.3. Verspannung

Tabelle 2.3.: Elastische Konstanten der Steifigkeitsmatrix fiir die Nitride
[13] unter der Annahme eines isotropen Festkorpers. Diese Konstanten werden
beispielsweise zur numerischen Berechnung in FLEXPDE genutzt.

GaN AIN InN

ci1 [GPa] | 390 396 223
cip [GPa] | 145 137 115
ci3 [GPa] | 106 108 92
ca3 [GPa] | 398 373 224
Cy4 [GPa] 105 116 48

Vuniaxial 020 020 027
Vbjaxial 0.53 0.58 0.82

Bei biaxialer Verspannung, wie sie bei normalem c-Achsen-Wachstum vorkommt,
wird die Poissonzahl wie folgt beschrieben:
Ubiaxial — —i = —202 (223)
&l €33
Die hier beschriebene Elastizitatstheorie fiir ein isotropes Material lasst sich
sehr einfach in eine Finite-Elemente-Rechnung (FLEXPDE) implementieren, um
so komplexe mechanische Beanspruchungen theoretisch untersuchen zu koénnen.
Diese Theorie wird benutzt, um in Abschnitt 2.4.2 die Kriimmung des Wafers
genauer beschreiben zu kénnen. Die verwendeten Konstanten fiir die Steifigkeits-
matrix sind fiir die Nitride in Tabelle 2.3 gezeigt.

2.3.2. Einfliisse auf die Verspannung

Diinne, heteroepitaktische Schichten aus Galliumnitrid, wie sie in modernen Bau-
elementen wie z.B. Leuchtdioden und Laser genutzt werden, sind aufgrund ih-
rer unterschiedlichen Gitterkonstanten (Tabelle 2.1) je nach Komposition der
terndren oder quarterniren Verbindung unterschiedlich verspannt.

In Abbildung 2.8 sind die verschiedenen Moglichkeiten des heteroepitaktischen
pseudomorphen Wachstums gezeigt. Es wird jeweils von einem unendlich dicken
Substrat ausgegangen, damit die Verspannung komplett von der diinnen Schicht
aufgenommen wird. Im Falle, dass die Gitterkonstante in der Basalebene senk-
recht zur Wachstumsrichtung des Substrates kleiner ist als die Gitterkonstante
der aufzuwachsenden Schicht (agchicht > asup., Abbildung 2.8 (a)), wird von einer
biaxial kompressiv verspannten Schicht gesprochen. Im Gegensatz dazu ist bei ei-
ner biaxial tensil verspannten Schichten die Gitterkonstante der aufgewachsenen
Schicht kleiner ist als die des Substrates (aschicnt < Gsup., Abbildung 2.8 (c)).
Identische Gitterkonstanten fiithren zu gitterangepasstem Wachstum.
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2. Grundlagen

(a) (b) ()

ASchicht =~ ASub. ASchicht = aSub. ASchicht < aSub.

Abbildung 2.8.: Schematische Darstellung unterschiedlich verspannter he-
teroepitaktischer Schichten. (a) kompressiv, (b) gitterangepasst, (c) tensil.

Ist die Fehlanpassung an das Substrat der darunter liegenden Schicht gering
genug, so nimmt die gewachsene Schicht die Gitterkonstante in der Ebene senk-
recht zur Wachstumsrichtung der darunter liegenden Schicht an — kohérentes
bzw. pseudomorphes Wachstum (Abbildung 2.8). Im Falle von c-Achsen orien-
tiertem Wachstum einer InGaN-Schicht auf einer dicken Galliumnitridschicht
reduziert sich die a-Gitterkonstante des InGaN auf den Wert fiir GaN. Die
c-Gitterkonstante #ndert sich dem Poissonverhéltnis entsprechend (Gleichung
2.23).

Unter der Annahme eines unendlich ausgedehnten Substrates, ldsst sich der
Verspannungszustand durch die Angabe der Verzerrung angeben:

g = £11 = €23 = ASchicht — @Sub. (2.24)
aSub.

Das Substrat wird unendlich ausgedehnt beschrieben, damit die Deformation
und Verspannung komplett in der diinnen aufgewachsenen Schicht aufgenommen
wird. Somit ldsst sich die Deformation in c-Richtung beschreiben.

Cverspannt — Cunverspannt
€l =€33 = P P (2.25)

Cunverspannt

C13
= —vg = —2—¢|
C33

Die beiden Deformationen werden mit Hilfe des Poissonverhéltnisses miteinan-
der verkniipft (Gleichung 2.23).

Bei der Epitaxie von Halbleitern der Gruppe III-Nitride kommt es wegen
der teils hohen Wachstumstemperaturen und aufgrund unterschiedlicher Ausdeh-
nungskoeffizienten e, der verwendeten Materialien zusétzlich zu einer ther-
mischen Fehlanpassung finerm.

ub. T chic A
ftherm = dSub. Schiche = a (226)

Q'Substrat QSub.
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2.3. Verspannung

Dieser Unterschied in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten fiihrt bei ei-
ner Verdnderung der Temperatur, beispielsweise beim Abkiihlen von der Wachs-
tumstemperatur, zu einer Verspannung zwischen Substrat und Schicht. Bei
diinnen Schichten wird die thermische Ausdehnung durch das Substrat bestimmt
und die Verspannung wird komplett von der diinneren Schicht aufgenommen.
Steigt jedoch die Schichtdicke, so kommt es zu groflen Verspannungen, die fiir
Effekte wie die Waferkriimmung und Rissbildung beim Abkiihlen verantwortlich
sind.

Die durch die Temperaturverdnderung AT induzierte Verspannung wird wie
folgt beschrieben:

T+AT
a-Aa(T)dT  T+AT

g = =L - / Aa(T)dT (2.27)

a

S

(2.28)

Beispielsweise ergeben sich durch den Unterschied der thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten zwischen Substrat und GaN folgende Deformationswerte bei Raum-
temperatur.

gy =-13-107° SiC(tensil)
g =2.0-10"" AL Ojs(kompressiv)

Dies gilt unter der Annahme, dass die Struktur bei 1000 °C unverspannt ist. Diese
grofle Verspannung kann zum einen zur Erzeugung von Rissen fithren, insbeson-
dere bei tensiler Verspannung im Fall von SiC. Zum anderen kann sie auch fiir
Selbstabloseprozesse genutzt werden (Abschnitt 6.2).

2.3.3. Experimentelle Methoden zur Messung der
Verspannung

Wird ein Kristall deformiert, &ndern sich seine Eigenschaften. Diese Deformation
kann zum einen durch mikroskopische Kréfte enstehen. Beispielsweise kommt es
im Bereich um Versetzungen zu einer lokalen Variation der Gitterkonstante [38].
Zum anderen kann diese Deformation des Kristalls auch durch duflere, makrosko-
pische Kréfte, wie beispielsweise die thermische Verspannung zwischen Substrat
und Schicht, verursacht werden. Diese Auswirkungen konnen experimentell er-
mittelt werden, um die Verspannung des Kristalls zu bestimmen.

Eine direkte Moglichkeit, die Verspannung eines Kristalls zu messen, ist die
hochauflésende Rontgendiffraktometrie. Hierbei wird das Beugungsbild eines
Kristalls untersucht, welches durch die Bestrahlung mittels monochromatischen
Rontgenlichtes A entstanden ist. Aus der Position w der Beugungsordnung n zu-
sammen mit der bekannten Bragg-Bedingung:

2. d-sin(w)=n-A (2.29)
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2. Grundlagen

lasst sich der Netzebenenabstand d bestimmen. Durch die Messung zweier un-
abhéngiger Netzebenen lassen sich die Gitterparameter a und c des realen, bzw.
des verspannten Kristallgitters bestimmen. Zusammen mit den Gitterparame-
tern des unverspannten Kristalls und Gleichung 2.26 wird die Verspannung des
Kristalls ermittelt.

Mit dieser Methode lassen sich einfach und schnell Gitterparameter verschie-
dener Kristalle und Schichten bestimmen und mit dem Vergleich zu unverspann-
ten Volumenkristallen Riickschliisse auf die Verspannung ziehen. Die Limitierung
dieser Methode liegt zum einen darin, dass die Messgenauigkeit stark von der Be-
schaffenheit der Probe abhéngt. Eine hohe Defektdichte fiihrt zu einer Verbrei-
terung der gemessenen Beugungsordnung, welches die genaue Bestimmung der
Peakposition erschwert und damit zu einer erhchten Unsicherheit fiihrt. Viel mehr
wird die Messung der Verspannung von stark gekriimmten Proben erschwert, da
die Kriimmung der Probe innerhalb des Messstrahls das Maximum der Beugungs-
ordnung verbreitert und somit eine genaue Bestimmung der Peakposition fiir eine
Verspannungsmessung unmoglich macht. Des Weiteren kénnen nur oberflachen-
nahe Bereiche untersucht werden, da der Rontgenstrahl in Galliumnitrid nur eine
Eindringtiefe von wenigen pm besitzt und so keine Informationen iiber tiefere
Bereiche gewonnen werden koénnen.

Dadurch, dass sich die Deformation des Kristallgitters auch auf die Bandstruk-
tur auswirkt, und sich so die optischen Eigenschaften dndern, kann durch den
Vergleich mit den unverspannten idealen Eigenschaften (Abbildung 2.3) auf die
Verspannung geschlossen werden. Der Zusammenhang zwischen der Verzerrung
des Gitters €, und der energetischen Verschiebung AFE des Photolumineszenz-
spektrums, lasst sich wie folgt ausdriicken:

AE=-D-¢e, (2.30)

Werte fiir das Deformationspotentials D variieren in der Literatur von 4.85eV
bis 15eV [39].

Ein grofler Vorteil dieser Methode ist, dass sich das Photolumineszenzspek-
trum relativ einfach und genau bestimmen lédsst, um so Informationen iiber die
Verspannung des Kristalls zu erhalten. Es lassen sich damit sogar lokale Verspan-
nungen an der Oberfliche im pm-Bereich um Versetzungen herum bestimmen
[38]. Mit dieser Methode ist es jedoch nur moglich, Verspannungen an der Ober-
fliche des Kristalls zu messen, da die Eindringtiefe der Messung noch geringer ist
als bei der Rontgendiffraktometrie. Diese Messmethode wurde dennoch in dieser
Arbeit eingesetzt, damit die Verspannung der Oberfliche bestimmt werden kann,
da sie im Gegensatz zur Diffraktometermessung von der Kriimmung der Probe
unabhéngig ist.
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2.4. Kriimmung der Wafer

2.4. Kriimmung der Wafer

Mit zunehmender Schichtdicke wird die Verspannung nicht ausschliefllich von der
diinnen epitaktischen Schicht aufgenommen. Es kommt vielmehr zur Verspan-
nung und Deformation beider Schichten. Die Verspannung, die durch den epitak-
tischen Prozess je nach Parametern (Schichtdicke, Material, Prozesstemperatur
und Prozessparameter) beeinflusst werden kann, hat einen direkten Einfluss auf
die Kriitmmung des Wafers. Dieses Verhalten ist dem eines Bimetalls dhnlich und
soll im Folgenden kurz erldutert werden.

2.4.1. Analytische Beschreibung der Waferkriimmung

Etzkorn et al. [40] beschreiben einen analytischen Ausdruck der Kriimmung des
Wafers durch den Unterschied in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Zu-
nédchst wird das mit der Schichtdicke h gewichtete Verhéltnis der Materialpara-
meter beider Schichten definiert (Abbildung 2.9).

Eschicht 1 — Vsub.  PSchicht

r =

2.31
1 — Vschicht  Esub. hsup. (2:31)
Ebenfalls wird, analog zum Bimetallstreifen, der Abstand t zur neutralen Faser
wie folgt beschrieben:
_ frsup. — 7+ hsehicnt
2(1+r)
Bei Vernachléassigung der Grundverspannung der Schicht, die durch heteroepi-
taktisches Wachstum und Versetzungen erzeugt wird, erhédlt man fiir den Kriim-
mungsradius folgenden Ausdruck:

(2.32)

1 h%ub. h%chicht 1
= RaAT <6<hsub. 90 ¥ Gllsaae +20) T2 hsehieht)) (2:3)
Abbildung 2.10 zeigt das dazugehorige Diagramm zum Verhalten der
Kriimmung des Wafers mit zunehmender Galliumnitridschichtdicke bei konstan-
ter Saphir-Substratdicke und einer Temperaturveridnderung von 1000°C. Mit
zunehmender GaN-Schichtdicke steigt der Kriimmungsradius an. Der minimale
Kriimmungsradius wird bei einer GaN-Schichtdicke von ca. 60 % der Substratdi-
cke erreicht. Der Grund hierfiir liegt im Verhé&ltnis der Materialparameter zwi-
schen Saphir und GaN. Wie zu erwarten, reduziert sich die Kriimmung bei weite-
rer Zunahme der Schichtdicke. Es wird festgestellt, dass die Substratdicke nicht
nur die Schichtdicke bei Erreichen der maximalen Kriimmung, sondern auch die
maximale Kriimmung selbst beeinflusst. So ergibt sich auf einem 100 pm dicken
Saphirsubstrat ein minimaler Kriimmungsradius von 8.6 cm bei einer Galliumni-
tridschichtdicke von 60 pm. Beim Wachstum auf einer Substratdicke von 430 pm
(industriell eingesetzte Standarddicke) ergibt sich ein minimaler Kriimmungsra-
dius von 37.2 cm bei einer Schichtdicke von 260 pm.
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2. Grundlagen

Abbildung 2.9.: Epitaktisch gewachsene Galliumnitridschicht mit einer Di-
cke von hgepiene auf einem Saphirsubstrat mit der Dicke hgyy,.. Abstand zwi-
schen der Grenzflache beider Materialien und der neutralen Faser wird mit t
bestimmt [40].

100 ¢
B [
g 10
3 E
e [
é’n L
=i I
= :
E — 100um Saphir
5 —— 430um Saphir
01k — Imm Saphir |
0.1 1 10 100 1000

Galliumnitrid-Dicke [pm]

Abbildung 2.10.: Einfluss der Galliumnitridschichtdicke auf den
Kriimmungsradius des Wafers. Es sind die Kriimmungsradien fiir Saphirsub-
stratdicken von 100 pm, 430 pm und 1 mm gezeigt.
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2.4. Kriimmung der Wafer

Bei kleinen Kriimmungsradien der Wafer wird anstelle des Kriimmungsradius
auch der inverse Radius genannt. Ein weiterer, vor allem bei Substratherstellern
gebrauchlicher Wert, ist der Bow-Wert. Dieser kann mit Hilfe des Sehnensatzes
aus der Kriitmmung errechnet werden. Der Bow-Wert gibt den maximalen Héhen-
unterschied iiber den Wafer an.

2
Bow = R — {| R? — WTf (2.34)
R ist der Kritmmungsradius und d g, der Durchmesser des Wafers. Hersteller

von Bauelementen fordern eine Bow-Wert von weniger als 30 pm fiir einen 2-Zoll
Wafer.

2.4.2. Numerischer Ansatz mit FLEXPDE

Fiir eine analytische Beschreibung der Waferkriimmung entsprechend Gleichung
2.33 sind Néherungen notwendig. So muss das Substrat im Verhéltnis zur dariiber
liegenden Schicht dick sein und die Probe sphérisch mit grofien Radien gekriimmt
sein. Diese Annahmen gelten fiir dickes GaN auf Saphir nicht mehr. Die GaN-
Schichtdicke ist in derselben Groflenordnung wie das Substrat und es kommt zu
einer starken Verkriimmung der Probe.

Mit Hilfe einer Finiten-Elemente-Rechnung kann die analytische Rechnung
ersetzt werden und so die Beschreibung der Kriimmung besser erfolgen. Mit
FLEXPDE ist es auf einfache Weise moglich, die mechanische Verformung der
Probe zu beschreiben und zu berechnen. In Abbildung 2.11 ist die Verformung
beispielhaft an einer 50 pm dicken GaN-Schicht auf Saphir gezeigt. Bei dieser
Rechnung wird direkt der Verzerrungstensor aus Abschnitt 2.3 angegeben. Es
miissen dann nur die Materialparameter und Geometrien definiert werden. Beim
Vergleich der Kriimmungswerte aus der Simulation mit der analytischen Beschrei-
bung von Etzkorn et al. sind nur kleine Abweichungen festzustellen, die fiir die
GroBe der Proben und erreichten Kriimmungen keine grofien Abweichungen be-
wirken. Der grofie Vorteil des numerischen Ansatzes liegt darin, dass hiermit di-
rekt die Verspannungen an der Oberfliche und den Grenzflichen betrachtet wer-
den konnen. Es konnen auflerdem leicht geometrische Abweichungen vom Idealfall
zweier diinner Schichten oder aber auch eventuelle Zwischenschichten betrachtet
werden.

Ein weiterer grofler Vorteil der numerischen Rechnung liegt darin, dass die Ver-
spannung in jedem Punkt der Probe einfach zu bestimmen ist. Abbildung 2.12
zeigt Verspannungsprofile von der Unterseite des Substrates, durch die Probe,
bis zur Oberseite der GaN-Schicht. Die Profile zeigen Proben mit Galliumnitrid-
schichtdicken von 2 pm, 50 pm und 500 pm bei einer Saphirdicke von 430 pm. Es
wurde hierbei nur die thermische Verspannung beriicksichtigt, die beim Abkiihlen
von einer unverspannten Wachstumstemperatur von 1000 °C entsteht. Weiterhin
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Abbildung 2.11.: Mit FLEXPDE gerechnete Verformung einer 50 pm dicken
GaN-Schicht auf Saphir beim Abkiihlen um 1000 K. Zur besseren Darstellung

und Erkennbarkeit der Kriimmung wurde sie um den Faktor 10 vergroflert.
Rechts 3-D Ansicht, Links: Schnitt durch die Probe.

kann ausgehend von dem Verspannungsprofil einfach die zu erwartende Ober-
flichenverspannung in Abhéngigkeit der GaN-Schichtdicke bestimmt werden (Ab-
bildung 2.13). Diese oberflichennahe Verspannung kann mit Hilfe der Photolu-
mineszenz (Abschnitt 2.3.3) ebenfalls leicht bestimmt werden. Diese Rechnung
zeigt, dass ab einer Schichtdicke von ca. 270 pm der GaN-Schicht bei einer Sub-
stratdicke von 430 pm eine tensile Verspannung der Oberfliche zu erwarten ist.

Diagramm 2.12 zeigt, dass bei diinnen Schichten die Verspannung
hauptsichlich von der diinneren Schicht aufgenommen wird und das Substrat
weiterhin als unverspannt angenommen werden kann, wie dies auch in der Theo-
rie beschrieben wird (Abschnitt 2.3.1). Bei steigender Schichtdicke darf diese An-
nahme jedoch nicht mehr gemacht werden. Die Verspannungsenergie wird nicht
mehr nur von der aufgewachsenen Schicht aufgenommen, sondern auch von der
darunter liegenden Schicht. Bei einer 50 pm dicken Schicht ist die Verspannung
des Substrates deutlich zu erkennen. Bei einer weiteren deutlichen Steigerung der
Schichtdicke auf 500 pm wird die thermische Verspannung nahezu gleich verteilt
in beiden Schichten aufgenommen. Es kommt zu der Bildung einer weiteren neu-
tralen Faser im Galliumnitrid ab einer Schichtdicke von ca. 300 pm, wie dies aus
Abbildung 2.13 zu entnehmen ist.
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Abbildung 2.12.: Verspannungsprofil unterschiedlich dicker Schichten auf
identisch dickem Substrat. z=0 ist die Grenzfliche zwischen GaN (z>0) und
Saphir (z<0) Es ist gut zu erkennen, dass bei diinnen Schichten das Galli-
umnitrid zum groflen Teil die Verspannung aufnimmt. In dieser Rechnung ist
nur die thermische Verspannung beim Abkiihlen um 1000 K beriicksichtigt.
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Abbildung 2.13.: Verspannung der GaN-Oberfliche in Abhéngigkeit der
GaN-Schichtdicke bei konstanter Substratdicke. Bei einer GaN-Schichtdicke
von ca. 270 pm ist die Oberflache unverspannt. In dieser Rechnung ist nur die
thermische Verspannung beim Abkiihlen um 1000 K beriicksichtigt.
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3. GaN-Ziichtungsmethoden

Grofle, qualitativ hochwertige GaN koénnen nicht einfach, wie z.B. Silizium mit
dem Czochralski-Verfahren gewonnen werden. Der Grund hierfiir liegt vor allem
in der hohen Dissoziationsenergie von 945 kJ/mol [41] und dem hohen Gleichge-
wichtsdampfdruck [42], die eine Zerlegung des Stickstoffmolekiils fiir die folgende
Reaktionsgleichung erschwert:

1
Ga(l) + §N2(g) — GaN(S) (3.1)

Uber diesen direkten Weg kann GaN nur mit hohen Temperaturen und Driicken
erzeugt werden.

Zur Herstellung von GaN wurden verschiedene Methoden entwickelt, die durch
andere chemische Reaktionen und physikalische Prozesse die hohe Dissoziations-
energie des molekularen Stickstoffes umgehen. Diese verschiedenen Methoden
werden in den folgenden Abschnitten beschrieben und hinsichtlich des in die-
ser Arbeit eingesetzten Hydridgasphasenziichtungsverfahrens (genaue Beschrei-
bung in Kapitel 5) verglichen und bewertet. Diese unterschiedlichen Verfahren
zur Herstellung von Galliumnitrid bzw. von Gruppe III-Nitriden kénnen grob in
zwei wichtige Gruppen aufgeteilt werden. Dies sind Verfahren zur Herstellung
von Volumenkristallen im ersten Teil und Verfahren zur Herstellung von Bauele-
mentstrukturen im zweiten Teil dieses Kapitels.

3.1. Volumenkristallziichtung

Das Ziel bei Volumenkristallziichtungsmethoden von GaN ist es, einen moglichst
grofen Kristall herzustellen, der als Substrat bzw. aus dem ein Substrat prapa-
riert werden kann. Wichtige Kriterien sind hierbei nicht nur die erzielbare Kris-
tallqualitét, sondern auch die Menge der erzeugten Substrate und der Preis, um
sie industriell einsetzen zu konnen.

31



3. GaN-Ziichtungsmethoden

L M
20kbar N,

Ga(ﬂﬁssig) N 1 6OOOC

l l

1 |

v v
—GaN 1550°C

Kristallkeim

Abbildung 3.1.: Schematische Zeichnung des HPHTSG-Reaktors [11].

3.1.1. Hochdruck Hochtemperatur Ziichtung

Bei der Hochdruck-Hochtemperatur-Ziichtungsmethode (HPHTSG - High Pres-
sure High Temperature Solution Growth) wird GaN in einer Galliumschmelze un-
ter hohem Stickstoffdruck direkt hergestellt. Die bekannteste und erfolgreichste
Gruppe, die GaN mit dieser Methode herstellt, ist die um den polnischen Forscher
Porowski [43].

Die Ziichtung erfolgt in fliilssigem Gallium bei einer Temperatur von 1600 °C
und einem Stickstoffiiberdruck von 20kbar [44]. Der Kern des Reaktors ist in
Abbildung 3.1 skizziert. Alleine einen Reaktor zu konstruieren, der diesen Beding-
ungen standhélt und den Prozess nicht beeinflusst, ist schon eine hohe technische
Herausforderung, die gelost werden konnte. Der Kristallkeim bzw. der Bereich,
in dem das Kristallwachstum stattfindet, ist der etwas kéltere Reaktorboden.

Beim Wachstumsprozess selbst diffundiert der atomare Stickstoff zum Keim.
Der temperaturabhéngige Loslichkeitsgradient ist in Abbildung 3.2 zu sehen. Um
atomaren Stickstoff zu erhalten, wird die starke Dreifachbindung des No-Molekiils
zunéchst an der Oberfldche aufgebrochen. Diese hohe Dissoziationsenergie ist der
Grund fiir die geringe Loslichkeit von Stickstoff in Gallium von nur wenigen
1073% und das ausschlieSlich bei sehr hohen Temperaturen. Dies erklirt auch
die geringe Wachstumsrate von nur wenigen pm/h. Durch die Variation der Tem-
peratur und des Drucks kann die Form des entstehenden Kristalls und somit
die Hauptwachstumsrichtung beeinflusst werden [45]. Des Weiteren kénnen auch
durch eine Ubersittigung der Schmelze spontan nukleierte Kristallkeime in der
Schmelze erzeugt werden.

Durch die Néhe zum thermodynamischen Gleichgewicht der Reaktion war es
moglich, unter idealen Wachstumsbedingungen hexagonale Plattchen mit einer
GroBe von ca. 10x10x0.05mm herzustellen [46, 45]. Diese hexagonalen Platt-
chen zeigen einen nur 23-32arcsec breiten (0004)-Reflex [11, 45]. Die Defekt-
dichte wird mit weniger als 10* cm ™2 angegeben. In {1010}-Richtung wurde eine
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Abbildung 3.2.: Loslichkeit von Stickstoff in Gallium [42].

Wachstumsrate von 100 pm/h erreicht [43]. Auf ca. 1 cm? grosse Proben konnten
bereits erfolgreich GaN-Laser mit guten elektrischen und optischen Daten epita-
xiert werden [47]. GroBere spontan nukleierte Proben konnten bis jetzt noch nicht
gezeigt werden [48]. Um groBere Proben zu realisieren, muss auf einen groéfieren
Keim aufgewachsen werden. Dazu muss aber iiber die gesamte Wachstumszone
ein gleichméBiger Temperaturgradient eingestellt sein, damit homogenes Schicht-
wachstum erreicht wird [49]. Diese zuletzt genannten Griinde machen eine wirt-
schaftlich sinnvolle Nutzung des Verfahrens bisher unrentabel und schwierig, fiir
Forschungszwecke jedoch kann hiermit die beste Materialqualitit erzeugt werden.

3.1.2. Sublimationsziichtung

Die Sublimationsziichtung, auch wvapor phase transport — VPT genanntes Ver-
fahren, wird vor allem bei der Herstellung von SiC [50] und AIN [51] erfolgreich
eingesetzt. Dort ist es gelungen, spontan nukleierte Keime gezielt zu vergrofiern,
indem ausgewéhlte Kristalle wiederholt iiberwachsen und vergréfiert wurden. Die-
ses Verfahren ermoglicht die Herstellung verschiedener Kristallmodifikationen und
Kristallorientierungen von Siliziumkarbid. Ein schematischer Aufbau eines Subli-
mationsreaktors ist in Abbildung 3.3 zu sehen. Das Quellmaterial, beispielsweise
SiC-Pulver, befindet sich im unteren heifleren Teil des Reaktors — der Keim, bzw.
die Wachstumszone befindet sich im kélteren Bereich oberhalb der Quelle. Der
Transport erfolgt iiber den Dampfdruck des Quellmaterials und durch Diffusion
in den kélteren Bereich hin zum Kristallkeim.
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Abbildung 3.3.: Schematischer Aufbau eines Sublimationsreaktors. Der
Transport des Quellmaterials erfolgt durch Diffusion in der Gasphase von
der Quelle zum Kristallkeim [52].

Das hier erzeugte GaN wird bei einer Temperatur von 1000 °C bis 1200 °C abge-
schieden. Als Quellmaterial kann GaN-Pulver [53] oder auch elementares Gallium
verwendet werden. Um die hohe Dissoziationsenergie von molekularem Stickstoff
zu umgehen, wird bei diesem Verfahren, wie auch bei vielen anderen, Ammoniak
als Stickstoffquelle genutzt. Dieses Verfahren hat jedoch mit unterschiedlichen
Schwierigkeiten zu kédmpfen. Zum einen kommt es wegen der groflen Oberfliche
des GaN-Quellpulvers zu unerwiinschten Nebenreaktionen auf der Quelle [52], die
die Reproduzierbarkeit erschweren. Bei der Verwendung der elementaren Galli-
umquelle kommt es zum anderen zu unerwiinschtem Wachstum von GaN direkt
auf der Oberflache der Quelle, welches zusétzlich die geringe Wachstumsrate redu-
ziert. Zusétzlich kann durch die Benetzung der Quelle und des Quelltiegels Galli-
um aus dem Quellbehélter in den restlichen Reaktor flieen und ihn beschédigen.

Durch die geeignete Wahl der Prozessparameter, wie auch bei der HPHTSG,
kann die Kristallform entscheidend beeinflusst werden. Bis jetzt konnten jedoch
nur Galliumnitridnadeln in akzeptabler Qualitéat hergestellt werden [54]. Im Ge-
gensatz dazu ist es moglich, Aluminiumnitrid in guter Materialqualitét und Grofie
mit dem Sublimationsverfahren herzustellen [55].

3.1.3. Ammonothermales Wachstum

Die Urspriinge des ammonothermalen Wachstums liegen in der hydrothermalen
Ziichtung von Quarz. Hierbei findet das Wachstum in einer leicht alkalischen
Losung unter einem Druck von bis zu 120 bar und Temperaturen von 350 bis
400°C, nahe den kritischen Werten von Wasser (Tabelle 3.1) statt. Im heifleren
Reaktorbereich wird das Néhrsubstrat, gebrochenes Quarz, durch die alkalische
Losung, die die Loslichkeit zusétzlich erhoht, gelost und durch das Temperatur-
gefille zum Keim transportiert und auskristallisiert. Durch diese Reaktion ver-
groflert sich der Keim um ca. 1mm pro Tag. Der Vorteil ist hierbei, dass der
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3.1. Volumenkristallziichtung

Tabelle 3.1.: Oberhalb des kritischen Punktes von Wasser und Ammoni-
ak [58] im Phasendiagramm kann nicht mehr zwischen Gas und Fliissigkeit
unterschieden werden.

H,O NH;
kritische Temperatur | 374°C  132°C
kritischer Druck 220 bar 110 bar

Reaktor in der Grofe leicht skaliert werden kann, um somit grofle Mengen an
Quarz gleichzeitig herstellen zu kénnen. Mit diesem Verfahren lassen sich auch
viele oxidische Kristalle herstellen, wie beispielsweise Zinkoxid [56], Turmalin,
Beryll und andere [57].

Beim ammonothermalen Wachstum wird das Wasser durch Ammoniak ersetzt.
Neben der geringeren Polaritéit von Wasser dissoziiert Ammoniak schlechter, weil
die Bindungsenergie der Wasserstoffatome gréfler ist. Diese Eigenschaft redu-
ziert die Reaktionsgeschwindigkeit erheblich. Ammoniak befindet sich ebenfalls
wéhrend des Prozesses, wie Wasser beim hydrothermalen Wachstum, im {iberkri-
tischen Zustand, Tabelle 3.1.

Die ersten Arbeiten zum ammonothermalen Wachstum wurden von Juza und
Jacobus 1996 [59] bei der Ziichtung von BeNy bei 400 °C und einem Druck von
272 bar durchgefiihrt. Beim ammonothermalen Wachstum von Galliumnitrid sind
jedoch Temperaturen von 600 °C und Driicke bis 2000 bar notwendig. Im Gegen-
satz zum hydrothermalen Wachstum wird das Nahrsubstrat oder elementares
Gallium unter Zuhilfenahme eines Zusatzes in Losung gebracht [60]. Die Kristal-
lisation am Keim findet in der wirmeren Wachstumszone statt, siche Skizze des
Reaktors in Abbildung 3.4. Durch die Skalierung des Reaktors muss, wie auch
bei der hydrothermalen Ziichtung von Quarzglas, die geringe Wachstumsrate von
wenigen pm pro Stunde ausgeglichen werden, um eine wirtschaftliche Produktion
zu gewihrleisten. Dieses Ziichtungsverfahren wird momentan nur fiir Forschungs-
zwecke untersucht, da grundlegende Parameter wie das Losungsmittel [61] oder
Reaktormaterialien [62] noch nicht gekldrt sind.

3.1.4. Hydridgasphasenepitaxie

Zaur Vollstandigkeit wird hier nur kurz die HVPE-Methode erwéahnt, die genauere
Beschreibung ist in Kapitel 5 zu finden. Bei diesem Ziichtungsverfahren han-
delt es sich um einen Gasphasenprozess bei dem die Ausgangsspezies in Form
von Galliumchlorid und Ammoniak zum Substrat gefithrt werden. Mit diesem
Verfahren ist es moglich, wie diese Arbeit zeigt, grofie freistehende und quali-
tativ hochwertige Galliumnitridkristalle zu erzeugen. Hiermit lassen sich grofie
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Abbildung 3.4.: Schematischer Aufbau eines ammonothermalen Reaktors.
Der Transport der Quellmaterialien erfolgt durch Diffusion vom kélteren
Néhrsubstrat Ty zum heifleren Kristallkeim T5.[63].

homogene dicke Schichten herstellen, die mit Hilfe von Trennverfahren vom Aus-
gangssubstrat getrennt werden kénnen. Kapitel 6 zeigt, wie mit unterschiedlichen
Verfahren freistehende Substrate gewonnen werden.

Fiir den Einsatz der Hydridgasphasenepitaxie gegeniiber den anderen darge-
stellten Volumenherstellungsprozessen sprechen mehrere Vorteile. Dadurch, dass
dieses Verfahren bereits sehr frith entwickelt wurde, ist der Wachstumsprozess
sehr gut untersucht und es koénnen hohe Wachstumsraten erreicht werden. Be-
sonders der Transport der Ausgangsspezies zum Kristallkeim kann gezielt be-
einflusst und gesteuert werden, im Gegensatz zur Ammonothermal- oder der
Sublimationsziichtung. Die Hydridgasphasenziichtung benétigt jedoch eine Start-
schicht (Fremdsubstrat), auf die dickes GaN abgeschieden werden kann. Aus die-
sem Grund kann nicht von Beginn an die Materialqualitdt der HPHTSG-Methode
erreicht werden, aber mit steigender Schichtdicke wird die Materialqualitiat ver-
bessert. Der Vorteil liegt vor allem darin, dass der Wachstumsprozess und auch
die Anlagentechnik leichter zu grofleren Proben skaliert werden kann, welches
beim Hochdruckziichtungsverfahren nur unter hohem Aufwand moglich ist.

Da sich die alternativen Ziichtungsverfahren zur HVPE erst im Forschungs-
stadium befinden und noch viele Fragen offen sind, wird in dieser Arbeit zur
Erzeugung freistehender Substrate auf die HVPE-Methode zuriickgegriffen.
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3.2. Bauelementherstellung

Im Gegensatz zur Volumenkristallherstellung, bei der méglichst schnell viel Ma-
terial erzeugt werden soll, kommt es bei der Epitaxie von modernen Bauelement-
strukturen auf eine exakte Abfolge und Zusammensetzung ternérer Verbindun-
gen sowie deren Dotierung an. Dies kann nur durch geringe Wachstumsraten und
mit atomgenauer Deposition der Halbleiterschichten erfolgen. Zusétzlich werden
in den meisten Bauelementen Heterostrukturen eingesetzt, die sich nur durch
Epitaxie herstellen lassen. Ein weiterer kritischer Parameter ist sowohl die n- als
auch die p-Dotierung die je nach Bauelement iiber weite Bereiche variiert werden
muss. Im folgenden werden die wichtigsten Epitaxieverfahren kurz erlautert, mit
denen es moglich ist, Schichten fiir die Epitaxie von elektronischen und optoelek-
tronischen Bauelementen herzustellen.

3.2.1. Molekularstrahlepitaxie

Die direkteste Moglichkeit, die Abfolge und Charakteristika der Schicht zu be-
stimmen, ist die Molekularstrahlepitaxie (MBE). Hierbei werden die benétigten
Elemente fiir die Bauelementstrukturen im Ultrahochvakuum in einem Moleku-
larstrahl, bestenfalls aus Atomen bestehend, auf das Substrat gebracht. Das Hoch-
vakuum ermoglicht eine freie Wegstrecke der Atome von der Quelle bis zum Sub-
strat, ohne dass sie vorher miteinander kollidieren. Eine Kollision wiirde bei den
Atomen unter Umstédnden zu einer Verbindung fiithren, welche auf der nur mo-
derat geheizten Substratoberfliche nicht mehr riickgéingig gemacht werden kann,
da das Wachstum nicht im thermodynamischen Gleichgewicht stattfindet.

Fiir das Wachstum von elektronischen Bauelementen ist die Epitaxie im Ultra-
hochvakuum sehr interessant, da hierfiir die Schichtdicke und Materialkomposi-
tion sehr gut eingestellt werden kann. Feldeffekttransistoren kénnen mit exzel-
lenten Bauelementeigenschaften, vor allem hohen Beweglichkeiten und Ladungs-
tragerdichten im 2-dimensionalen Elektronengas, hergestellt werden [64]. Eben-
falls ist das Wachstum von InN mittels Molekularstrahlepitaxie einfacher [65],
da bei geringeren Temperaturen gearbeitet werden kann. Durch die zuletzt ge-
nannten Griinde ist es ebenso moglich, auf Pufferschichten zu epitaxieren, die in
anderen Verfahren leicht durch die Prozessfithrung desorbieren [66]. Ein Beispiel
hierfiir ist Zinkoxid, welches als Trennschicht fiir die Erzeugung von freistehendem
Galliumnitrid dienen kann [67].

3.2.2. Gasphasenziichtung

Gasphasenziichtungsmethoden haben in den letzten Jahren immer mehr an Be-
deutung gewonnen, nicht zuletzt dass sie fiir die industrielle Produktion eingesetzt
werden. Der Grund hierfiir liegt in einer im Vergleich zu Ultrahochvakuumanla-
gen (UHV-Anlagen) einfachen und kostengiinstigen Technik, die unkompliziert zu
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warten ist. So kénnen hier beispielsweise einfache und robuste Drehschieberpum-
pen eingesetzt werden. Bei UHV-Anlagen hingegen miissen empfindliche Turbo-
pumpen eingesetzt werden, um das Vakuum aufrecht zu erhalten.

Der grundlegenste Unterschied der Gasphasenziichtung zur MBE ist, wie die
Namensgebung es vorweg nimmt, dass die am Wachstum teilnehmenden Elemen-
te iiber die Gasphase zum Substrat gefithrt werden. Da hier die Elemente nicht als
Atome zum Substrat gefithrt werden kénnen, wird eine Verbindung benétigt, die
die Wachstumsspezies in der Gasphase zum Substrat transportieren kann. Erst
auf dem bzw. kurz vor dem Substrat werden Ausgangsstoffe (Precursor) zerlegt
und das bereitgestellte Element kann sich in den Festkorper einbauen. Die rest-
lichen Reaktionsprodukte reagieren im Idealfall zu gasférmigen Verbindungen,
die nicht mehr zur Reaktion beitragen. Fiir die Herstellung nitridischer Verbin-
dungshalbleiter hat sich die metallorganische Gasphasenepitaxie als Verfahren
etabliert, und wird auch in dieser Arbeit fiir die Herstellung von Startschichten
fiir das anschlieBende Uberwachsen in der HVPE eingesetzt. Vor allem durch ih-
re Skallierbarkeit hin zu grolen Reaktoren hat diese Methode fiir die industrielle
Massenfertigung an Bedeutung gewonnen. Eine ndhere Beschreibung dieses Ver-
fahrens und der eingesetzten Anlage wird in Kapitel 4 gegeben, da hiermit ideale
Startschichten fiir das HVPE-Wachstum erzeugt werden koénnen.
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Mit der metallorganischen Gasphasenabscheidung (MOVPE) konnen einfach
kontrolliert diinne Schichten abgeschieden werden. Die exakte Kontrolle dieser
Schichten ist vor allem fiir das Wachstum auf Fremdsubstraten notwendig, da
hier die meist grofle Gitterfehlanpassung kompensiert werden muss und somit
wichtige Schichteigenschaften festgelegt werden. Durch Variationen der ersten
Schicht auf dem Fremdsubstrat, auch Nukleationsschicht genannt, werden wich-
tige Parameter, wie die Defektdichte und auch die Verspannung der anschlieBend
erzeugten diinnen Galliumnitridschicht, festgelegt. Diese verdnderten Schichtei-
genschaften, beispielsweise die der Nukleationsschicht, wirken sich auch auf den
anschliefenden Wachstumsprozess in der HVPE aus (Kapitel 5).

Mit Hilfe der HVPE ist es ebenfalls méglich, Startschichten zu erzeugen. In
dieser Arbeit wurde jedoch fiir Startschichten die MOVPE bevorzugt, da sie sys-
tembedingt mehrere Vorteile besitzt. Durch die Verwendung unterschiedlicher
Quellmaterialien und Prozesse, die hier nur in der MOVPE zur Verfiigung ste-
hen, kann die Startschicht gezielt beeinflusst und der Einfluss auf das anschlielen-
de HVPE-Wachstum besser untersucht werden. Desweiteren wurde die Qualitét
der Startschichten kontinuierlicht durch ein in-situ-Reflektometer wihrend des
Wachstums und auch durch parallel laufende Experimente iiberpriift, so dass
immer exzellente Startschichten zur Verfiigung standen.

Zu Beginn dieses Kapitels wird der eingesetzte MOVPE-Reaktor zur Erzeu-
gung der Startschichten fiir das HVPE-Wachstum vorgestellt. Neben den allge-
meinen Wachstumsvorgéngen wird anschliefend der Prozess fiir das Wachstum
von Startschichten beschrieben, die durch Unterschiede in der Nukleationsschicht
das Uberwachsen in der HVPE beeinflussen. Es werden auch Verfahren erldutert,
mit denen es moglich ist, die Defektdichte zu reduzieren oder die zur Definition
von Sollbruchstellen fiir freistehenden Proben dienen kénnen.

4.1. Aufbau der Anlage

Fiir die Erzeugung der Startschichten stand eine kommerzielle MOVPE-Anlage
zur Verfiigung. Es handelte sich hierbei um eine AIXTRON 200/4 RFS-Anlage fiir
die Epitaxie auf einem 2 Zoll grofien Substrat. In dieser Anlage sind verschiedene
metallorganische Verbindungen vorhanden, um nitridische Verbindungshalbleiter
herstellen zu kénnen. Trimethylaluminium wird fiir das Wachstum von AIN bzw.
AlGaN verwendet, Trimethylgallium und Triethylgallium fiir das Wachstum von
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Abbildung 4.1.: Schematische Zeichnung mit den wichtigsten Elementen
des eingesetzten MOVPE-Reaktors [68].

GaN. Letzteres wird meistens fiir das Wachstum von GalnN verwendet, wobei
Trimethylindium als Indiumquelle genutzt wird. Fiir die p-Dotierung wird Magne-
sium in Form von Biscylopentadienylmagnesium und fiir die n-Dotierung Silizium
in Form von hochverdiinntem Silan bereitgestellt. Als Gruppe-V-Precursor wird
Ammoniak verwendet.

In Abbildung 4.1 ist der innere Teil des Reaktors der verwendeten MOVPE-
Anlage skizziert. Der hier skizzierte Liner ist ein quadratisches Quarzglasrohr,
welches sich im Inneren des wassergekiihlten Stahlmantels des Reaktors befindet.
Die Stromung der Prozessgase findet, wie skizziert, von links, dem Gaseinlass
nacht rechts iiber den Suszeptor zur Prozesspumpe statt. Der Kern des Reaktors
ist der RF-geheizte Suszeptor, auf dem sich das Substrat befindet. Der Suszeptor
ist aus SiC-beschichtetem Graphit gefertigt und besteht aus zwei Elementen,
Drehteller und Satellit. Durch spiralférmige Einkerbungen und mit Hilfe einer
geringen Gasstromung wird der Satellit in Rotation versetzt. Dadurch wird die
Inhomogenitéat des Wachstumsprofils, welches durch die Gasstromung von links
nach rechts entsteht, ausgeglichen und es entsteht ein rotationssymmetrisches
Wachstumsprofil.

Die fiir den Prozess wichtige Temperatur des Suszeptors wird mit Hilfe ei-
nes Pyrometers durch eine Offnung unterhalb des Drehtellers gemessen. Hierbei
ist zu erwdhnen, dass die gemessene Temperatur nicht der Oberflichentempe-
ratur der Probe, sondern der des Drehtellers entspricht. Dies liegt vor allem
daran, dass ein Grofiteil der eingekoppelten Leistung im Drehteller absorbiert
wird und der Satellit nur iiber Konvektion und Strahlungswérme geheizt wird,
da der sich drehende Satellit durch ein Gaspolster vom Drehteller getrennt ist,
welches eine effektive Heizung reduziert. Weitere Faktoren fiir die Reduzierung
der Oberflichentemperatur gegeniiber der gemessenen Pyrometertemperatur sind
die Prozessbedingungen selbst. So kommt es beispielsweise in einer Wasserstoff-
atmosphére zu einer effektiveren Kiihlung des Satelliten und somit einer gerin-
geren Oberflichentemperatur der Probe, als es in einer Stickstoffatmosphére zu
erwarten ist. Der Grund liegt vor allem in der ca. 14-fachen grofleren spezifischen
Wiérmekapazitiat von Wasserstoff gegeniiber Stickstoff [58].

Dadurch, dass der geheizte Suszeptor aus nur 2 Graphitscheiben mit einem
Durchmesser von ca. 65 mm und einer Stidrke von jeweils 4 mm besteht ist die
geheizte Masse klein. Dies féllt besonders im Vergleich zum HVPE-Reaktor auf,
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da hier der gesamte 1.4m lange Reaktor geheizt wird. Néheres hierzu wird in
Kapitel 5 beschrieben. Der Vorteil einer geringen thermischen Masse zeigt sich
vor allem in kiirzeren Aufheiz- und Abkiihlzeiten, welches bei der kontrollierten
Abscheidung diinner Schichten von Vorteil ist. Dadurch lassen sich auch tempe-
ratursensitive Prozesse, wie die Nukleationsschicht, besser kontrollieren.

Eine Offnung direkt oberhalb des Suszeptors wird fiir ein in-situ-
Reflexionsverfahren genutzt. Hierbei wird die Probe mit einer Weifllichtquelle
bestrahlt und das reflektierte Signal mit Hilfe eines Gitterspektrometers und ei-
ner CCD-Zeile aufgenommen. Je nach Schichtdicke und Wellenldnge kommt es
hierbei zu Interferenzen, aus denen die aktuelle Schichtdicke bestimmt wird. Bei
einer Auftragung iiber die Zeit kann somit auch die Wachstumsrate bestimmt
werden. Zusédtzlich kann auch iiber den zeitlichen Verlauf des Reflexionssignals
auf die Oberflichengiite geschlossen werden. Wie ebenfalls in Abbildung 4.1 zu
erkennen ist, befindet sich zwischen den Gaseinléssen fiir die metallorganischen
Verbindungen und Ammoniak die Teilerplatte, um ein frithes Mischen der Aus-
gangspezies zu vermeiden.

Die metallorganischen Verbindungen werden mit Hilfe von Tréagergasen, wahl-
weise Wasserstoff oder Stickstoff, oberhalb der Teilerplatte in den Reaktor gelei-
tet. Die metallorganischen Verbindungen befinden sich in Behéltern (Bubbler),
die sich wiederum in temperaturgesteuerten Bédern befinden. Uber diese Tempe-
ratur kann der spezifische Dampfdruck eingestellt werden. Durch das Tragergas,
welches den Bubbler durchstrémt, wird eine spezifische Menge des Quellmaterials
entnommen. Diese Materialmenge bestimmt sich durch den Partialdruck, einstell-
bar durch die Temperatur, den Bubblerdruck und die Menge des Trégergases. Die
entnommene Stoffmenge kann wie folgt bestimmt werden:

Qvo = QB - Mo (4.1)
PB — PMmo

Qo ist der Massenfluss des Quellmaterials, Qp der Massenfluss des Triger-
gases, welches den Bubbler durchstrémt, pg der Druck im Bubbler und pjo
der Partialdruck der metallorganischen Verbindung. Da der Massenfluss durch
die metallorganischen Quellen meist sehr gering ist, konnen sie durch zusétzli-
che Tréagergasbeimengungen unterstiitzt werden, um so schneller in den Reaktor
transportiert zu werden.

Unterhalb der Teilerplatte befindet sich der Gaseinlass fiir Ammoniak. Da die
verwendeten Ammoniakmengen meist grofl sind, fithrt dies dazu, dass sich der
komplette Suszeptor und somit auch die Probe in einer Ammoniakatmosphére
befindet. Durch dieses Uberangebot an Ammoniak bzw. durch das daraus re-
sultierende Uberangebot an Stickstoff wird die Probe wihrend der hohen Tem-
peraturen, die wahrend des Wachstums herrschen, stabilisiert. Die metallorgani-
schen Verbindungen diffundieren durch diese Ammoniakstromung zum Substrat.
Aufgrund der kleinen beheizten Fliche des Suszeptors ist ebenfalls ein hoher Am-
moniakfluss notwendig, da nur ein kleiner Teil thermisch zerlegt werden kann.
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4. Wachstum von Startschichten

Nach dem Verlassen der Wachstumszone werden die Abgase des Reaktors durch
einen Partikelfilter gereinigt, bevor sie iiber die Prozesspumpe dem Gaswéscher
(Scrubber) zugefithrt werden. Im Scrubber werden alle restlichen metallorgani-
schen Verbindungen und der verbleibende Ammoniak absorbiert, so dass nur noch
unschédliche Gase wie Stickstoff und Wasserstoff der Abluft zugefiihrt werden.

4.2. Einfacher Templatprozess

Fiir die Herstellung einer guten Startschicht auf einem Saphirsubstrat eignet sich
die MOVPE sehr gut, da hier nur wenige pm Schichtdicke ausreichen, um sie in
der HVPE iiberwachsen zu konnen. Durch die hohe Prozessstabilitiat und gute
Reproduzierbarkeit der Prozesse in der MOVPE kénnen die Eigenschaften der
Startschicht gezielt variiert werden, um fiir das anschlieBende HVPE-Wachstum
eine ideale Startschicht zu erzeugen.

Abbildung 4.2 zeigt die notwendigen Temperaturen fiir die Epitaxie einer ein-
fachen Startschicht auf Saphir. Anhand dieses Temperaturverlaufs kann die Her-
stellung in unterschiedliche Abschnitte unterteilt werden. Abschnitte, die grofien
Einfluss auf die Eigenschaften der Startschicht besitzen, werden zudem in den
folgenden Unterkapiteln néher beschrieben.

Der Prozess fiir das Wachstum einer Startschicht auf Saphir beginnt mit der
thermischen Reinigung des Substrates bei 1200 °C. Er findet in einer Wasserstoff-
atmosphére statt, um eventuell noch vorhandene Verunreinigungen vom Substrat
zu entfernen. Oberhalb einer Temperatur von 1150°C kommt es zusétzlich zu einer
Rekristallisation der Saphiroberfliche und zur Bildung der y-Phase des Saphirs.
Dies fiihrt zu einer Verbesserung der Oberflachenrauigkeit, welche das Anwachsen
verbessert [69].

4.2.1. Nukleation

In der zweiten Phase erfolgt die Abscheidung der Kristallkeime auf der Substrat-
oberfliche (Nukleation), die das Substrat und die anschlieend gewachsene
Schicht verbinden. Hierbei werden durch die Wahl der Nukleationsart und durch
die Prozessparameter wihrend der Nukleation grundlegende Schichteigenschaf-
ten festgelegt (Abschnitt 4.2.1). Die hier beschriebenen Nukleationen haben
einen direkten Einfluss auf die Verspannung der Startschicht und somit auch
auf das Wachstumsverhalten in der HVPE (Kapitel 5.5). Wu et al. [70] veroffent-
lichten grundlegende Untersuchungen zur Nukleation. Sie untersuchten Nuklea-
tionsschichten, um den Ursprung der hohen Defektdichte zu kléren.

Beim anschlieBenden Ausheizen bzw. beim Hochheizen auf Wachstumstem-
peratur verdnderte sich die kubische Phase zu hexagonalem Galliumnitrid mit
einer immer noch hohen Dichte an Stapelfehlern. Munkholm et al. [71] bestétigte
dies durch Rontgenuntersuchungen. Durch das Zusammenwachsen dieser Inseln
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Abbildung 4.2.: Suszeptortemperatur im Verlauf der Zeit bei der Herstel-
lung einer Galliumnitrid-Startschicht auf Saphir. Es sind zwei verschiede-
ne Nukleationen gezeigt — AIN-Nukleation (schwarz), GaN-Nukleation (rot).
Durch die kiirzere AIN-Nukleation findet ein fritheres Schichtwachstum statt.
Die Phasen des Wachstums wurden entsprechend der Nummerierung zu Be-
ginn gekennzeichnet.

entstehen Korngrenzen, die wiederum zu Versetzungen fiithren. Durch sorgféltig
gewihlte Prozessparameter kann die Gréfle der Inseln und somit die Defektdichte
und Verspannung der gewachsenen Schicht beeinflusst werden [27]. Zuletzt erfolgt
das eigentliche Wachstum der Galliumnitridschicht.

Im Rahmen dieser Arbeit konnten zwei sehr unterschiedliche Nukleationen ver-
gleichend untersucht werden. Zum einen eine Tief-Temperatur-GaN-Nukleation,
welche von der Forschergruppe von Nakamura et al. [72] eingesetzt wurde, um
erfolgreich die p-Dotierung [6] zu entwickeln. Zum anderen die Aluminiumnitrid-
Nukleation die vor allem in der Gruppe von Akasaki et al. [73, 74] eingesetzt
wurde, um erste hochwertige GaN-Schichten herzustellen, aber auch immer noch
erfolgreich eingesetzt wird. Beide Arten der Nukleation erfiillen das Ziel, die grofle
Gitterfehlanpassung von GaN zum Substrat zu reduzieren. Kapitel 5.5 zeigt, dass
die zwei Nukleationen, die sich nur in der Verspannung der darauf gewachsenen
Schicht unterscheiden, Auswirkungen auf eine spéter gewachsene dicke Schicht in
der HVPE besitzen. Durch sie wird die Bruchempfindlichkeit von dicken Schich-
ten (grofer 40 pm) beeinflusst. In diesem Kapitel sollen zunéchst nur die Prozesse
der beiden Nukleationen beschrieben werden.
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Abbildung 4.3.: Verlauf der Reflektivitat des in-situ Messsystems der reflek-
tierten Lichtwellenlinge von 600nm und der Low-Temperature-Nukleation.
Die unterschiedlichen Phasen des Wachstums sind entsprechend markiert (1:
thermische Reinigung; 2: Nukleation; 3: Rekristallisation; 4: Schichtwachs-
tum; 5: Abkiihlen).

Tieftemperatur-GaN-Nukleation

Eine oft eingesetzte Art der Nukleation ist die Tieftemperatur-GaN-Nukleation
(LT-GaN-Nukleation), deren Temperaturverlauf im Diagramm 4.2 zu erkennen
ist. Hierbei wird die Temperatur des Suszeptors nach der thermischen Reinigung
auf 540 °C reduziert, um mit der Abscheidung der Nukleationsschicht beginnen zu
konnen. Nach einer kurzen Stabilisierung der Temperatur wird mit der Abschei-
dung einer polykristallinen Galliumnitridschicht begonnen. Nach Erreichen einer
ca. 30nm dicken Schicht wird das Wachstum unterbrochen und in einer Am-
moniakatmosphére bis zum Erreichen der Ausheiltemperatur geheizt. Erst mit
der Ausheiltemperatur, bei der es zur Rekristallisation der Galliumnitridschicht
kommt, beginnt das Schichtwachstum (Abschnitt 4.2.2) bei einer Reaktortempe-
ratur von 1150 °C.

In Abbildung 4.3 und 4.4 befinden sich die gleichen Markierung wie auch in
Abbildung 4.2, um die verschieden Abschnitte des Wachstums im Reflektome-
tersignal besser erkennen zu konnen. Zu Beginn (1) steigt das Reflektometersi-
gnal aufgrund der thermischen Strahlung des Suszeptors bei 1200 °C deutlich an.
Wiéhrend der thermischen Reinigung des Substrates fillt die Reflektivitéit auch
aufgrund der Rekristallisation der Oberfliache leicht ab. Der starke Abfall des Si-
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Abbildung 4.4.: Verlauf der Reflektivitét des in-situ Messsystems bei 600nm
und der AIN-Nukleation. Die unterschiedlichen Phasen des Wachstums sind
entsprechend markiert (1: thermische Reinigung; 2: Nukleation; 3: Rekristal-
lisation; 4: Schichtwachstum; 5: Abkiihlen).

gnals vor dem Abscheiden der GaN-Nukleationsschicht ist auf die reduzierte ther-
mische Strahlung des Suszeptors bei 540 °C zuriickzufiihren. Bei der Abscheidung
der Nukleationsschicht (2) steigt das Reflektometersignal an und wird durch eine
Aufrauhung der Oberfliche wihrend der Rekristallisation (3) wieder reduziert.
Beim Schichtwachstum (4) wird zunéchst die raue Oberfliche gegléttet und beim
weiteren Wachstum sind Schichtdickenoszillationen zu erkennen, aus denen leicht
die Wachstumsrate errechnet werden kann. Das Ende des Wachstumsprozesses
(5) ist durch den exponentielle Abfall des Reflektometersignals zu erkennen.

AIN-Nukleation

Die hauptséachlich in dieser Arbeit eingesetzte Nukleation ist eine Sauerstoff-
dotierte Aluminiumnitrid-Nukleationsschicht [22], die bei einer Temperatur von
900 °C abgeschieden wird. Der Unterschied beider Nukleationen ist beim anschlie-
Benden Uberwachsen in der HVPE (Kapitel 5.5) und im Reflektometersignal in
Abbildung 4.4 deutlich zu erkennen. Die Phasen der Nukleation und des Aushei-
lens sind weitaus weniger deutlich ausgeprigt, als es bei der LT-Nukleation zu
erkennen ist. So kommt es bei der Abscheidung der Nukleation (2) nur zu einem
geringen Anstieg des Reflektometersignals, im Gegensatz zur GaN-Nukleation.
Desweiteren ist der Ubergang der Rekristallisation (3) zum Schichtwachstum (4)
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Abbildung 4.5.: Allgemeine Abhéngigkeit der Wachstumsrate in MOVPE-
Prozessen bei Verdnderung der Temperatur. Die verschiedenen Bereiche des
Wachstums sind markiert.

kaum zu erkennen und die erkennbaren Schichtdickenoszillationen sind friiher zu
erkennen als dies bei der LT-GaN-Nukleation der Fall ist.

4.2.2. Schichtwachstum

Anschlieend an das Ausheilen der Nukleationsschicht erfolgt das Schichtwachs-
tum bzw. das Wachstum von Heterostrukturen fiir elektronische und optoelektro-
nische Bauelemente. Ein wichtiger Zusammenhang vor allem bei der Epitaxie von
terndren Verbindungshalbleitern ist, dass die Mischung der Gasphase der Gruppe
[TI-Komponenten, beispielsweise Trimethylgallium und Trimethylaluminium, die
Komposition des Festkorpers bestimmt.

Die sich in der Gasphase befindlichen Ausgangsstoffe diffundieren aufgrund
des Konzentrationsgradienten zum Substrat, um dort in den Kristall eingebaut
zu werden. Die Prozesse, die zum Wachstum auf der Probenoberfliche fiihren,
sind stark temperaturabhéngig und koénnen in drei Bereiche unterteilt werden,
die fiir die Epitaxie von Bedeutung sind (Abbildung 4.5). Diese drei unterschied-
lichen Bereiche werden von speziellen physikalischen Prozessen dominiert, die
unterschiedlich genutzt werden.
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4.3. Selektive Epitaxie

Der kinetisch kontrollierte Bereich: Bei geringen Probentemperaturen wird
nur ein geringer Anteil an Ausgangsstoffen zerlegt. Die Immobilitéit der
Ausgangsstoffe, die durch die geringen Temperaturen entstehen, wird spe-
ziell bei der Tieftemperaturnukleation auf Saphir genutzt, um einen diinnen
polykristallinen Bereich zu erzeugen. So kann die grofle Fehlanpassung von
GaN zu Saphir aufgenommen werden. Die Wachstumsrate (WR) wird durch
die Aktivierungsenergie (E ) der chemischen Reaktionen begrenzt.

By
WR ~ e #7 (4.2)

Der transportbegrenzte Bereich: In diesem Bereich werden Ausgangsstoffe
komplett zerlegt und in den Kristall eingebaut. Das Verhéltnis der Gruppe-
[TI-Elemente in der Gasphase spiegelt sich im Festkérper wider. In die-
sem Bereich wird die Wachstumsrate nur vom Angebot an Gruppe III-
Elementen begrenzt und ist nur schwach von der Temperatur abhéngig.

Der desorptionsbegrenzte Bereich: Aufgrund der hohen thermischen Energie
kommt es in diesem Bereich zu einer erhchten Desorption der Ausgangsstof-
fe auf der Oberfliche. Des Weiteren kénnen die Ausgangsstoffe bereits vor
der Probe, in der Gasphase zerlegt werden und stehen somit dem Wachstum
nicht mehr zur Verfiigung. Die Folge ist, dass mit steigender Temperatur
die Wachstumsrate sinkt.

4.3. Selektive Epitaxie

Durch sorgfaltige Optimierung der Nukleationsschicht kann die Defektdichte re-
duziert werden. Sie ist fiir effiziente langlebige optoelektronische Bauelemente
wie Laser dennoch zu hoch. Aus diesem Grund wurde schon frith andere We-
ge gesucht, um die Defektdichte zu reduzieren. Ein moglicher Weg hierfiir ist
die selektive Epitaxie, bei der GaN nur in definierten Bereichen (selektiv) abge-
schieden wird (Abbildung 4.6). Durch laterales Wachstum iiber den maskierten
Bereich entstehen defektfreie Bereiche, in den beispielsweise der aktive Bereich
eines Lasers platziert werden kann [35].

Durch die Diffusion der Wachstumskomponenten in der Gasphase und durch
die Beweglichkeit der Adsorbate auf der Waferoberfléche ist es moglich, in vorher
definierten Bereichen GaN abzuscheiden. Der limitierende Faktor ist hierbei der
Transport der Ausgangsstoffe in der Gasphase zum Substrat (transportlimitiertes
Wachstum). Bei der selektiven Epitaxie definiert eine dielektrische Maske Berei-
che, in denen das Wachstum unterdriickt wird bzw. das Wachstum stattfinden
kann. Dadurch miissen die Ausgangsstoffe iiber die Maske, auf der kein Wachs-
tum stattfinden kann, zu Bereichen diffundieren, in denen Wachstum mdéglich
ist. Abbildung 4.6 zeigt schematisch die Diffusion der Ausgangsmaterialien zu
Offnungen in der Maske, in der das Wachstum stattfindet.
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Abbildung 4.6.: Schematische Darstellung der Diffusion der Ausgangsstoffe
iiber die Maske zu den Offnungen, in denen das Wachstum stattfindet. Links:
Zu Beginn des selektiven Wachstums, rechts: Wahrend des Wachstums mit
bereits ausgebildeten Facetten [75]. Ebenfalls ist das Stoppen der Versetzun-
gen an der Maske skizziert.

Die Form der bei der selektiven Epitaxie entstehenden Strukturen wird durch
die Wahl der Wachstumsparameter gesteuert [68]. Die wichtigsten Einflusspa-
rameter sind hierbei die Wachstumstemperatur, der Reaktordruck, das V/III-
Verhiltnis sowie die Zusammensetzung des Trégergases. Fiir die Defektreduk-
tion durch laterales Uberwachsen von maskierten Bereichen (ELO) werden meist
Streifen bzw. Offnungen in <1100>-Richtung eingesetzt, da sich hier die Quer-
schnittsform und das laterale Wachstum iiber die Maske leicht steuern lésst. Bei
Streifen in diese Richtung entstehen, je nach Parametern {1120}- und {1122}-
Facetten [75], bei Streifen in <1120>-Richtung meist nur {1010}-Facetten [75].

Auf Facetten mit einer semi- oder unpolaren Kristallebene wurden Bauele-
mentstrukturen epitaxiert, deren Eigenschaften sich durch die reduzierten piezo-
elektrischen Felder verbessern haben. Dies ist moglich, indem auf die n-dotiert
selektiv gewachsenen Streifen mit den gewiinschten semipolaren Ebenen beispiels-
weise InGaN-Quantumwells mit daraufliegendem p-Bereich gewachsen wird. An
solchen Bauelementstrukturen konnte bereits das reduzierte piezoelektrische Feld
und verbesserte Lumineszenzeigenschaften nachgewiesen werden [76, 77].

Maskengeometrie

Wie eigene Untersuchungen zeigten [68], muss bei der selektiven Epitaxie die Mas-
kengeometrie selbst beriicksichtigt werden. Durch die Geometrie und Anordnung
der Offnungen in der Maske wird die Verteilung der Versetzungen und Gesamt-
defektdichte der Probe mafigeblich bestimmt. Bei einem einfachen ELO-Prozess
sind die lateral iiber die Maske gewachsenen Bereiche defektfrei. Es kommt nur im
Bereich der Maskenoffnung und in den Koaleszenzgebieten zu Defekten, die die
Oberfldche erreichen. Im allgemeinen liele sich daraus schlieffen, dass ein grofler
maskierter Bereich ideal fiir eine geringe Defektdichte ist.
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Bei groflen maskierten Bereichen muss jedoch beachtet werden, dass das
Verhiltnis zwischen dem vertikalen Wachstum und dem lateralen Wachstum iiber
der Maske so gewéhlt wird, dass eine geniigend hohe laterale Wachstumsrate er-
reicht wird. Die hierfiir notwendigen hohen Wachstumsraten haben jedoch auch
negative Auswirkungen auf die erzeugte Schicht. Mit steigendem lateralen zu ver-
tikalen Wachstumsratenverhéltnis sind die {iber die Maske gewachsenen Bereiche
verkippt [68]. Diese Verkippung wird auch Wing-Tilt genannt. Es handelt sich
hierbei um eine Verkippung parallel zu den Offnungen in der Maske und par-
allel zur c-Achse des Kristalls. Bei der Wahl der Maskengeometrie muss somit
ein Kompromiss aus der Gesamtschichtdicke, der defektfreien Fléche und dem
maximal erlaubten Wing-Tilt getroffen werden.

Maskenmaterialien

Neben der Maskengeometrie spielt bei der selektiven Epitaxie auch die Wahl
des Maskenmaterials und deren Herstellung eine entscheidende Rolle. Das am
haufigsten eingesetzte Maskenmaterial ist SiOs. Es ist bei Prozessbedingungen
in der MOVPE fiir GaN chemisch und physikalisch stabil. Tomiya et al. [7§]
beschreiben, dass sich durch den Einsatz von Siliziumnitrid als Maskenmaterial
der Wing-Tilt reduzieren ldsst. Sie begriinden dies mit einer geringeren Wech-
selwirkung zwischen Maskenoberfliche und lateral gewachsenem Wing. Eigene
Untersuchungen hierzu zeigten und bestétigten, dass SiOo-Masken (3.5 nm RMS)
eine 2...3-fach hohere Rauigkeit als SiN-Masken (1...2.3nm RMS) aufweisen. In
der Tat beobachten wir eine Reduzierung des Wing-Tilt mit abnehmender Ober-
flachenrauigkeit des Maskenmaterials (Abbildung 4.7). Durch die Epitaxie auf
solch strukturierten SiN-Masken kann eine weitere Verbesserung der Material-
qualitat erzielt werden.

Bei Wachstumsversuchen auf SiN-Masken zeigte sich jedoch, dass es bei einigen
Proben zu einer Zersetzung der SiN-Schicht und der Startschicht kommen kann.
Dies ist deutlich in der Rasterelektronenmikroskopaufnahme aus Abbildung 4.8
zu erkennen. Hier spielen vor allem die Herstellungsbedingungen der SiN-Maske
eine entscheidende Rolle. So kann durch geeignete Variation der Prozessparame-
ter im PECVD-Prozess die Stochiometrie der SiN-Maske verdndert werden. Ein
siliziumérmeres Nitrid (Si<3Ny) iibersteht den MOVPE-Prozess ohne eine solche
Zersetzung.

Trotz der teils starken Zersetzung der SiN-Maske und der dadurch verursachten
schlechten Oberflachenstruktur eigenen sich solche Schichten zum Uberwachsen in
der HVPE (Kapitel 6.2.2). Durch die hohe Wachstumsraten und hohen Schicht-
dicken konnen solche strukturelle Defekte teilweise ausgeglichen werden. Diese
Strukturen aus Abbildung 4.8 eignen sich besonders fiir einen Selbstablésepro-
zess, da die Maskengeometrie die Kontaktfliche zwischen der dicken GaN-Schicht
und dem Substrat definiert und durch eine zersetzte SiN-Schicht die Haftkraft
zusitzlich reduziert bzw. die Perforation verbessert wird (siehe Kapitel 6.2.2).
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Abbildung 4.7.: Zusammenhang zwischen der Oberflachenrauigkeit von SiN
und dem entstandenen Wing-Tilt. Mit der Zunahme der Oberflichenrauigkeit
steigt der Wert des Wing-Tilt. Vergleichbare Siliziumoxidmasken weisen eine
Rauigkeit von 3.5 nm mit einem Wing-Tilt von 800 arcsec auf.

4.4. SiN-Interlayer

Die im vorherigen Abschnitt beschriebenen Maskenmaterialien werden in einem
ex-situ Schritt aufgebracht und strukturiert. Diinnere SiN-Schichten konnen je-
doch direkt in der MOVPE-Anlage abgeschieden werden, um sie zur Defektreduk-
tion [79] und zur Herstellung von Sollbruchstellen einzusetzen. Als Siliziumquelle
wird hierbei die Dotierquelle Silan genutzt. Die zugrundeliegende Reaktion wird
in folgender Gleichung beschrieben.

3. SiHy + 4 - NH; — SisN, + 14 - H, (4.3)

Die Depositionseigenschaften von Siliziumnitrid sind in der MOVPE stark pro-
zessabhéngig [80]. Des Weiteren kann wegen der geringen Deposition keine ex-
akte Rate bestimmt werden. Um dennoch eine Depositionsrate bzw. einen Be-
deckungsgrad bestimmen zu kénnen, wurde die Einbaurate von Silizium in do-
tierten Schichten berechnet. Bei einer mit Silizium dotierten Probe konnte eine
Ladungstrigerkonzentration von 1.5-108c¢m™3 bestimmt werden. Aus dieser La-
dungstrigerkonzentration ldsst sich ein Siliziumeinbau von 6-10'2 Atomen pro
Minute und cm? bestimmen. Wird nun der maximal mdgliche Silanfluss in den
Reaktor eingestellt, so ergibt sich ein maximale Siliziumeinbaurate von 2-10**
Siliziumatome pro Minute. Zusammen mit den physikalischen Eigenschaften fiir
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Abbildung 4.8.: Rasterelektronenmikroskopaufnahme eines im MOVPE-
Prozess zersetzten Maskenelementes. Das angrenzende GaN wurde zerstort.
Im rechten Bild sind die verschiedenen Bereiche beschrieben.

Tabelle 4.1.: Physikalische Eigenschaften von Siliziumnitrid

Summenformel SisNy

molare Masse | 140.28 g/mol
Dichte 3.44 g/cm3

Schmelzpunkt | 1750..1900°C

Siliziumnitrid erhélt man eine Depositionsrate von 0.0465 nm/min, dies entspricht
einem Bedeckungsgrad von ca. 12 % /min.

Durch die Auswertung von nur kurz iiberwachsenen SiN-Schichten mit Hil-
fe eines optischen Mikroskopes wird zusétzlich der Bedeckungsgrad bestimmt.
Hierbei entspricht der Bedeckungsgrad dem Quotienten zwischen bewachsener
Fliache und maskierter bzw. unbewachsener Fliache. In Abbildung 4.9 wurde hier-
zu eine optische Mikroskopaufnahme aufbereitet. Auf der teilweise SiN-bedeckten
Schicht wurde kurz weiter gewachsen, um kleinere Pyramiden mit c-orientierter
Topfacette erkennen zu kénnen. Es wurde zusétzlich angenommen, dass nur in
den Offnungen der Maske Wachstum in c-Richtung stattfindet. Aus dem Anteil
dieser c-Flachen lésst sich somit einfach die Maskenfliche bestimmen. Vergleicht
man den so gewonnenen Wert mit den berechneten Werten der Depositionsrate
aus dem vorherigen Abschnitt, so wurde Ubereinstimmung mit einem Fehler von
weniger als 10 % gefunden. Auch hier konnte die Erwartung bestéitigt werden,
dass mit steigender Depositionszeit der maskierte Fléachenanteil steigt.
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4. Wachstum von Startschichten

Abbildung 4.9.: Mikroskopaufnahme einer = Schicht mit SiN-
Zwischenschicht, die nur teilweise iiberwachsen wurde (links). Im rechten
Bild sind dabei Gebiete geschwérzt, in denen kein weiteres Wachstum
stattgefunden hat. Aus dem Verhéltnis der schwarzen und weiflen Fléchen

lasst sich ein relativer Bedeckungsgrad bestimmen, in diesem Fall betrégt er
ca. 61 %.

4.4.1. Reduktion der Defektdichte

Mit in-situ abgeschiedenen Siliziumnitridschichten kann die Defektdichte der
Startschicht reduziert werden [79]. Diagramm 4.10 zeigt hierzu die Defektdich-
te iiber die Abscheidezeit einer einzelnen SiN-Zwischenschicht. Diese Zwischen-
schicht hat gegeniiber der herkémmlichen selektiven Epitaxie zur Defektreduktion
den Vorteil, dass sie ohne aufwendige ex-situ Prozessschritte die Defektdichte ho-
mogen {iber den Wafer reduzieren kann. Die Reduzierung der Defektdichte bei
SiN-Zwischenschichten beruht wie auch bei dem klassischen ELO-Verfahren dar-
auf, dass die Defekte an der Maske gestoppt werden.

Diagramm 4.10 zeigt deutlich, dass die Defektdichte mit steigender
Siliziumnitrid-Depositionszeit bzw. Siliziumnitridbedeckung sinkt. Durch diese
Nanomaskierung werden zum groflien Teil Stufenversetzungen reduziert, wohin-
gegen die Schraubenversetzungsdichte nur gering verbessert werden kann [79]. Ei-
ne weitere Erhohung der maskierten Flache fiithrt zu grofien maskierten Flachen,
die nicht mehr ohne weiteres in der MOVPE zu iiberwachsen sind. Betrachtet
man hierzu die Literatur, so ist ein Limit der Reduzierung der Defektdichte auf
10%cm™2 zu erkennen [82, 83]. Es ist also offenbar nicht moglich, wie beim klas-
sischen ELO-Verfahren, komplett defektfreie Bereiche z.B. fiir einen Laser-Ridge
zu erzeugen.
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4.4. SiN-Interlayer
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Abbildung 4.10.: Diagramm der Defektdichte iiber die Depositionszeit bzw.
dem berechneten Bedeckungsgrad der Siliziumnitridschicht. Die Defektdich-
tenanalyse wurde mittels HCl-Atzens markiert und durch AFM-Analysen
ausgewertet [81].

Messung der Versetzungsdichte

Durch die Verwendung von Fremdsubstraten bei der Epitaxie von Galliumni-
trid entsteht eine hohe Versetzungsdichte (Abschnitt 2.2.2), die die elektrischen
und optischen Eigenschaften der Schicht mafigeblich beeinflussen. Die Messung
der Defektdichte kann hierbei auf grundsétzlich verschiedene Arten vorgenom-
men werden: Zum einen kann eine zerstorungsfreie Charakterisierung mittels
hochauflésender Rontgendiffraktometrie [84] erfolgen und zum anderen ist das
Anitzen der Defekte und Auszdhlen mittels AFM [85] oder mit Hilfe der TEM-
Analyse moglich.

Bei der Auswertung der Defektdichte mittels hochauflosender Rontgendiffrak-
tometrie wird der Effekt ausgenutzt, dass Versetzungen neue Gitterebenen erzeu-
gen beziehungsweise diese im Bereich um die Versetzung verzerren. Dies fiihrt zu
einer Verbreiterung des gemessenen Peaks [86]. Dadurch, dass der Burgersvektor
in einer reinen Stufenversetzung in der Wachstumsebene liegt, fithrt dies bei c-
Achsen-orientiertem Wachstum zu keiner Verbreiterung eines symmetrischen Re-
flexes [87]. Bei Schraubenversetzungen und Versetzungen gemischten Typs kommt
es zu einer Verbreiterung des asymmetrischen Reflexes.

Die Transmissions-Elektronenmikroskopie ist das bekannteste Verfahren fiir die

93



4. Wachstum von Startschichten

Analyse von Kristallen und Versetzungen. Hierbei kénnen Versetzungen und Kris-
talldefekte atomar aufgelost und analysiert werden [87]. Bei dieser Untersuchung
wird ein diinner Streifen analysiert und so auf die Versetzungsdichte gerechnet.
Aufgrund der aufwendigen Probenpriparation wird dieses Verfahren nur an we-
nigen Proben durchgefiihrt.

Eine sehr einfache und genaue Moglichkeit, die Versetzungsdichte zu messen,
ist das chemische Anétzen von Versetzungen, wie dies bei der industriellen Fer-
tigung von GaAs oder InP der Fall ist [88]. Mit geeigneten Chemikalien wird
der Halbleiter im Bereich der Versetzung stéirker angegriffen und geétzt als in
den versetzungsfreien Bereichen. Die entstandenen Atzgruben koénnen mittels
Mikroskopie analysiert werden. Fiir Galliumnitrid sind die Atzbedingungen aller-
dings schwieriger zu kontrollieren, und die entstandenen Atzkrater miissen mittels
Atomkraftmikroskopie (AFM) ausgewertet werden. Als nasschemische Losungs-
mittel eignen sich heifle Phosphorsidure oder geschmolzenes Kaliumhydroxid [89].
Eine andere, weitaus elegantere Moglichkeit ist, die Defekte mittels Chlorwasser-
stoff anzuétzen. Dieser Prozess wurde von Habel et al. [90] auf die vorhandene
HVPE-Anlage adaptiert. Hierbei werden die Versetzungen mittels HCl angeétzt
und mit Hilfe des AFM ausgewertet. Durch eine Analyse der Atzkratertiefe ist
es zusétzlich moglich, die Art der Versetzungen zu bestimmen.

4.5. Herstellung einer Sollbruchstelle fiir einen
Selbstseparationsprozess

Um einen kontrollierten Selbstabloseprozess zu entwickeln, ist es notwendig, eine
Schicht zu definieren, an der es oder durch die es zur Trennung zwischen der dicken
GaN-Schicht und dem Substrat kommt. Diese Schicht kann durch verschiedene
Verfahren und Materialien hergestellt werden. Diese Schicht darf jedoch nicht das
weitere Wachstum von GaN behindern. Im Idealfall ermoglicht diese Trennschicht
das Wachstum von GaN in exzellenter Qualitét.

Durch die grofle Flexibilitit der MOVPE lassen sich hier verschiedene Sepa-
rationsschichten auf einfache und schnelle Weise realisieren. Einige von diesen
Separationsschichten, die mit Hilfe der MOVPE hergestellt werden und auch
in dieser Arbeit untersucht wurden, werden kurz in den folgenden Abschnitten
erldutert werden.

4.5.1. Tieftemperaturschicht

Zhilyaev et al. [91] nutzten eine Tieftemperatur-GaN-Zwischenschicht als Trenn-
schicht, um freistehendes GaN zu erzeugen. Hierbei wurde zunéchst auf einer
Startschicht, oder direkt auf das Substrat, eine relativ dicke Zwischenschicht bei
geringer Temperatur abgeschieden, anschlieend eine 1 mm dicke GaN-Schicht
bei hoher Temperatur. Durch die schlechteren mechanischen Figenschaften der
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4.5. Herstellung einer Sollbruchstelle fiir einen Selbstseparationsprozess

Tieftemperatur-Zwischenschicht kommt es in ihr zur Trennung aufgrund der ther-
mischen Verspannung wahrend des Abkiihlens zwischen Substrat und dicker GaN-
Schicht. Diese Schichten von Zhilyaev und auch die Tieftemperaturschicht, wie
sie in dieser Arbeit (Kapitel 6.2.3) untersucht wurde, wurden direkt im HVPE-
Prozess abgeschieden, um die notwendigen Schichtdicken zu erreichen. Mit der
MOVPE kann eine solche Dicke nur durch extrem lange Prozesszeiten erzielt
werden, da die Wachstumsrate bei ca. 250 nm pro Stunde liegt.

Bei den beschriebenen eigenen Experimenten aus Kapitel 6.2.3 wurde auch auf
Startschichten mit einer Tieftemperatur-GaN-Nukleation epitaxiert. Die Dicke
dieser Nukleationsschichten betriagt ca. 40 nm und damit weit weniger als die di-
rekt in der HVPE abgeschiedenen Tieftemperatur-Schichten. Wie auch Kapitel
5.5 zeigt, konnte auf diesen in der MOVPE abgeschiedenen Nukleationsschichten
keine Ablosung beobachtet werden. Durch ihre Eigenschaften entstanden bereits
wahrend des HVPE-Wachstums Risse, die eine Untersuchung der Abloseeigen-
schaften unmoglich gemacht hat. Dickere Tieftemperatur-Schichten zeigten ein
besseres Verhalten, wie dies auch Kapitel 6.2.3 zeigt.

4.5.2. InGaN- oder AlGaN-Schichten

Mit Hilfe terndrer Verbindungen sind ebenfalls Trennschichten fiir einen Selbst-
abloseprozess denkbar. So konnen hierfiir sowohl die unterschiedlichen mechani-
schen Festigkeiten als auch die unterschiedliche Verspannung der ternéren Schicht
fiir einen Selbstabloseprozess genutzt werden. Hierbei kommt es, wie in Kapitel
2.3.2 beschrieben, bei InGaN zu einer kompressiveren Verspannung und bei Al-
GaN zu einer tensileren Verspannung der Schicht. Zusétzlich kommt es an der
Grenzflache beider Materialien zu einem Sprung in der Verspannung, die fiir einen
Selbstabloseprozess hilfreich sein kann.

Speziell eine InGaN- oder InN-Schicht bietet sich auf Grund verschiedener We-
ge der Ablosung als Trennschicht an. Durch eine geringere mechanische Steifigkeit
[13] zusammen mit der erhohten kompressiven Verspannung kann diese Schicht
als Sollbruchstelle dienen. Ein weiterer moglicher Separationsweg ist, dass sich die
InGaN-Schicht wahrend des Epitaxieprozesses der dicken GaN-Schicht thermisch
zerlegt und es so zur Ablésung der dann freistehenden Schicht kommen kann. Mit
Hilfe eines photochemischen Atzprozesses [92], bei der selektiv die InGaN-Schicht
entfernt wird, ist es moglich, nicht selbstabgeloste Proben zu separieren. Diese
speziellen Ansétze wurden jedoch in dieser Arbeit nicht untersucht.

4.5.3. Strukturierte Substrate

Strukturierte Substrate bzw. strukturierte dielektrische Zwischenschichten, wie
sie auch bei der selektiven Epitaxie eingesetzt (Abschnitt 4.3) werden, eignen
sich ebenfalls als Trennschicht. Hennig et al. [93] untersuchten strukturierte Sub-
strate auf deren Figenschaften als Trennschicht fiir einen Selbstabloseprozess.
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4. Wachstum von Startschichten

Der Vorteil liegt hierbei in einer direkten Kontrolle der Kontaktstellen zwischen
dicker GaN-Schicht und Startschicht. Durch die Vergréflerung der Maskenfléiche
und somit einer Verkleinerung des Fiillfaktors kann der Separationsprozess ver-
einfacht werden, wie dies auch an eigenen Untersuchungen in Kapitel 6.2.2 gezeigt
wird. Zusatzlich kann durch die Wahl des Maskenmaterials die Hafteigenschaft
der dicken GaN-Schicht beeinflusst werden.

Ein Einfluss durch das Maskenmaterial zeigt sich besonders durch die teils star-
ke Zersetzung der SiN-Maske aus Abbildung 4.8 und der dadurch verursachten
schlechten Oberflichenstruktur. Diese jedoch eignet sich zum Uberwachsen in der
HVPE, wie dies in Kapitel 6.2.2 gezeigt wird. Durch die hohen Wachstumsraten
und hohen Schichtdicken kénnen solche strukturellen Defekte teilweise ausgegli-
chen werden. Die Struktur aus Abbildung 4.8 eignet sich besonders fiir einen
Selbstabloseprozess, da zum einen die Maskengeometrie die Kontaktfliche zwi-
schen der dicken GaN-Schicht und dem Substrat definiert und zum anderen durch
eine zersetzte SiN-Schicht die Haftkraft zusétzlich reduziert wird.

4.5.4. In-situ SiN-Schichten

Ziel der in-situ abgeschiedenen SiN-Schichten ist es, auf moglichst einfache Art
und Weise eine Trennschicht zu erzeugen, ohne dass zusétzliche und aufwen-
dige Prozessschritte, wie im vorherigen Abschnitt beschrieben, notwendig sind,
um freistehende GaN-Substrate zu erzeugen. Der gréfite Unterschied zu struktu-
rierten Substraten hierbei ist, dass die SiN-Schicht stochastisch verteilte kleine
Locher aufweist und nur wenige nm dick ist.

In der HVPE konnen auch, im Gegensatz zur MOVPE, groflere Maskenbe-
reiche iiberwachsen werden, da die Wachstumsrate um mehr als den Faktor 50
grofer ist. Erste Wachstumsexperimente zeigten zudem, dass einzelne Silizium-
nitridzwischenschichten den Verspannungshaushalt der gewachsenen Schicht po-
sitiv beeinflussen, d.h. das Wachstum dickerer Schichten ohne Risse moglich ist.
Es konnte jedoch keine gesteuerte Separation beobachtet werden, wenn nur eine
SiN-Schicht vorhanden ist.

Eine bessere Separationsschicht verspricht das Abscheiden mehrerer aufeinan-
der folgender SiN- und GaN-Schichten. Die Probe aus Abbildung 4.11 besteht
aus sechs Siliziumnitridschichten mit einem Bedeckungsgrad von je 23 %. Bei
dieser Probe konnte durch die Aufeinanderfolge mehrerer Schichten Hohlrdume
direkt in der MOVPE erzeugt werden, die wie bei einer Briefmarke als Perfora-
tionsschicht dienen konnen, vgl. Oshima et al. [94]. Es ist auch moglich, durch
eine erhohte SiN-Bedeckung nur einzelne GaN-Pyramiden zu erzeugen, die durch
grofle maskierte Bereiche getrennt sind. Durch die zur Verfiigung stehende ho-
he Wachstumsrate in der HVPE ist es ebenfalls moglich, solche Strukturen zu
iiberwachsen, selbst wenn eine komplett geschlossene Startschicht in der MOV-
PE nicht entstand. Dies fithrt somit nur im Bereich der Pyramiden zu einer
Verbindung zwischen Startschicht und dick gewachsener HVPE-Schicht.
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Abbildung 4.11.: Rasterelektronenmikroskopaufnahme einer moglichen
Trennschicht. Durch die Mehrfachstruktur aus SiN und GaN entstehen
Locher, die wie bei Oshima et al. [95] zur Separation genutzt werden konnen.

Weitere Experimente zu unterschiedlichen Separationsschichten werden in Ka-
pitel 6.2 beschrieben. Ahnlich wie in den Veréffentlichungen von Y. Oshima et
al. [95] mit der Hohlraum-unterstiitzten Separation (VAS) oder beim Abschei-
den einer Niedertemperaturschicht wie bei Yu. V. Zhilyaev et al. [91] soll eine
geschwéchte Schicht erzeugt werden. In dieser geschwéchten Schicht soll es zur
Trennung zwischen der dick gewachsenen Galliumnitridschicht und der Start-
schicht kommen. Die notwendige Verspannung wird durch den Unterschied der
thermischen Ausdehnungskoeffizienten beim Abkiihlen von der Wachstumstem-
peratur zwischen Saphir und Galliumnitrid erzeugt bzw. verursacht.
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5. HVPE-Wachstum

Die Hydridgasphasenepitaxie ist momentan die Methode der Wahl und wird in
dieser Arbeit eingesetzt, um dicke freistehende Galliumnitridschichten zu erzeu-
gen, vgl. Kapitel 3. In diesem Kapitel werden die grundlegenden Eigenschaften
des HVPE-Prozesses beschrieben. Zu Beginn wird die vorhandene Anlagentech-
nik beschrieben, um so spéter auf technische Schwierigkeiten und Limitierungen
des Prozesses eingehen zu konnen. Es werden grundlegende Untersuchungen der
wichtigsten Prozessparameter gezeigt, die in Abschnitt 5.4.1 verwendet werden,
um die makroskopische Oberflichenrauigkeit zu reduzieren. Die Auswirkungen ei-
ner leichten Fehlorientierung des Startsubstrates auf die Oberflichenmorphologie
der gewachsenen HVPE-Schicht wird gezeigt. Das Wachstum auf unterschiedli-
chen Startschichten wird ebenfalls beschrieben, da dadurch die Grundlage fiir das
Wachstum dicker Schichten gelegt wird.

5.1. Aufbau der Anlage

Im Gegensatz zur MOVPE handelt es sich bei der HVPE um einen Heiflwandre-
aktor. Wie aus der schematischen Zeichnung in Abbildung 5.1 ersichtlich, handelt
es sich bei uns um einen horizontalen Reaktor mit einer 5-Zonenheizung. Der ei-
gentliche Reaktor besteht aus einem ca. 1400 mm langen Quarzrohr mit einem
Auflendurchmesser von 140 mm und einer Wandstérke von 3 mm. Das Reaktor-
rohr ist mittels dreier Dichtungsringe an wassergekiihlten Flanschen befestigt,
um die Temperaturbelastung der Flansche zu reduzieren.

Das Kernstiick des Reaktors, der beheizte Teil, hat eine Lange von 1000 mm
und ist in fiinf unabhéngig voneinander einstellbare Temperaturzonen unterteilt.
Durch die Wechselwirkung zweier benachbarter Zonen kann die Temperatur je-
doch nicht komplett frei eingestellt werden. Die erste Zone besitzt eine Lange von
150 mm und sorgt dafiir, dass die in den Reaktor stromenden Gase vorgewarmt
werden, bevor sie an Reaktionen beteiligt werden. Zusétzlich schirmt diese Zone
und auch Zone 5 den heiflen Reaktorbereich gegeniiber Raumtemperatur ab. In
der Mitte der zweite Zone mit einer Lange von 200 mm befindet sich die Gallium-
Quelle mit einer Lénge von 135 mm und 23 mm Breite. Die Oberfliche der Galli-
umgquelle bestimmt unter anderem die Konversionseffizienz der Quelle. Die dritte
Zone mit einer Linge von 150 mm ist die Verbindung zwischen der Quellzone
und der Substratzone. In dieser Zone befindet sich die Gasleitkammer fiir Am-
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Abbildung 5.2.: Gemessenes Temperaturprofil im HVPE-Reaktor. Die Po-
sitionen des Suszeptors und der Quelle sind entsprechend markiert.

moniak, um eine homogenere Verteilung des Gruppe-V-Elements iiber der Probe
zu erreichen (Abbildung 5.1). Diese Zone muss auf eine hohere Temperatur als
die Quelltemperatur eingestellt sein, um eine mogliche Kondensation des Galli-
umchlorides vor dem Substrat zu vermeiden. Abbildung 5.2 zeigt das gemessene
Temperaturprofil des Reaktors, welches eine stetig ansteigende Temperatur zwi-
schen Quelle und Suszeptor zeigt.

Die fiir das Wachstum wichtige Zone ist die Substratzone (Zone 4), in der, wie
der Name schon sagt, sich das Substrat und somit die Wachstumszone befindet.
Diese Zone hat eine Linge von 200 mm, in der sich nach 50 mm in Richtung der
Gasstromung der Suszeptor befindet. Der Suszeptor besitzt einen 3 Zoll groflen
Drehteller, der iiber eine Gasstrémung in Rotation gebracht wird. Direkt ober-
halb des Suszeptors befinden sich die Showerheads. Es handelt sich hierbei um
Rohre, in denen sich seitlich Locher befinden, woraus das GaCl-Gas direkt auf
den Suszeptor geleitet wird. Die Position des Suszeptors gegeniiber den Shower-
heads spielt fiir die Homogenitédt der Probe eine entscheidende Rolle. Die letzte
Zone mit einer Lange von 300 mm dient zur Stabilisierung der Substratzone und
dafiir, dass sich nicht Restprodukte der Reaktion im Reaktor niederschlagen.
Im HVPE-Prozess ist dies Ammoniumchlorid, das sich durch die Reaktion von
Ammoniak und Chlorwasserstoff bei Temperaturen unterhalb von 350 °C bildet.
Zusétzlich wird das Abgassystem geheizt, um die Bildung von Ammoniumchlorid
zu vermeiden.
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Durch diese fiinf Zonen ldsst sich ein Temperaturprofil einstellen, wie es in
Abbildung 5.2 zu sehen ist. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Temperatur
zwischen Quelle und Suszeptor stetig steigt, um die Kondensation von Gallium-
chlorid vor der Wachstumszone zu vermeiden. Dieses Temperaturprofil zeigt auch
einen Temperaturanstieg entlang der Quelle von 855 °C auf 920 °C. Die dadurch
erreichte mittlere Temperatur von ca. 890 °C reicht fiir eine gute Quelleffizienz
(Umsetzung von HCI zu GaCl) von mehr als 0.95 aus, wie dies von S.S. Liu et
al. [96] experimentell nachgewiesen wurde.

Dieser Temperaturgradient verursacht auch eine inhomogene Temperaturver-
teilung entlang des Suszeptors von 1033 °C bis 1062 °C. Diese wird jedoch durch
die Rotation der Probe ausgeglichen zu einer mittleren Suszeptortemperatur von
1046 °C. Des Weiteren zeigten Untersuchungen, dass eine Veranderung der Wachs-
tumstemperatur nur einen geringen Einfluss auf die Wachstumsraten und so-
mit die Homogenitat hat. Dadurch, dass der Wachstumsprozess, wie im Fall der
MOVPE, im transportlimitierten Bereich stattfindet, besitzt die Geometrie des
Reaktors einen grofleren Einfluss, wie dies in Abschnitt 5.2.1 beschrieben wird.

In Abbildung 5.1 sind ebenfalls die méglichen Reaktions- und Trigergase ein-
gezeichnet. So kann beispielsweise Wasserstoff als Trégergas nur im gesamten
Querschnitt in den Reaktor geleitet werden. Die Anlage besitzt zwei Quellen, die
unabhéngig voneinander gesteuert werden konnen, siche dazu den Querschnitt

des Reaktors in Abbildung 5.1.

5.2. Prozess des Wachstums

Der HVPE-Wachstumsprozess findet in einem HeiBwandreaktor mit den Aus-
gangsmaterialien GaCl und NHj statt. Um Vorreaktionen zwischen den Aus-
gangssubstanzen zu vermeiden, werden die Substanzen direkt auf dem Substrat
bzw. kurz davor gemischt. Die wichtigste Reaktionsgleichung fiir das Wachstum
von GaN lautet dann wie folgt:

GaCl + NH; = GaN + HCl + H, (5.1)

Im Gegensatz zu anderen Gruppe-V-Komponenten bei der Epitaxie anderer I11-
V-Halbleiter, wie beispielsweise Arsen oder Phosphor, kénnen Ny-Molekiile, die
aus der Dissoziation von Ammoniak gebildet werden, sich nicht mehr am Wachs-
tum beteiligen, da die Stickstoff-Dreifachbindung eine thermische Zerlegung bei
Wachstumstemperatur nicht ermdéglicht. Um die Verfiigbarkeit von atomarem
Stickstoff zu gewéhrleisten, wird Ammoniak als Precusor verwendet. Ammoni-
ak wird schon ab einer Temperatur von 200 °C thermisch zerlegt. Aufgrund der
noch relativ hohen Aktivierungsenergie fiir die Dissoziation wird Ammoniak in
der Gasphase bei Wachstumstemperatur fiir GaN jedoch nur zu 2% bis 10 %
zerlegt [96]. Dies ist der Grund fiir das notwendig hohe V /III-Verhéltnis von bis
zu 100, um stéchiometrisch korrektes Galliumnitrid in der HVPE zu erzeugen.

62



5.2. Prozess des Wachstums

Galliumchlorid (GaCl) wird im Gegensatz zu den anderen Ausgangssubstanzen
direkt im Reaktor erzeugt, da die physikalischen und chemischen Eigenschaften
von GaCl keine Lagerung erméglichen bzw. GaCl bei Raumtemperatur nicht
stabil ist. GaCl wird im HVPE-Prozess somit aus Gallium und Chlorwasserstoff
mit folgender chemischen Gleichung gewonnen [97]:

2-HCl+2-Ga=2-GaCl+ H, (5.2)

Diese Reaktion findet bei einer Temperatur von 800 °C bis 900°C statt, indem
gasformiger Chlorwasserstoff gemischt mit dem Trégergas iiber ein Boot mit
fliilssigem Gallium geleitet wird, siehe dazu Abbildung 5.1 und 5.2. Die Effizi-
enz dieser Reaktion betrigt je nach Temperatur und Gasstromungen 70 % bis
99 % 196, 98].

Die in Gleichung 5.1 beschriebene Wachstumsreaktion von Galliumnitrid ist
nur die iibergeordnete Gleichung, die das Wachstum aus den Ausgangsmateria-
lien zum Endprodukt beschreibt. Im einzelnen finden Adsorptionsprozesse und
Desorptionsprozesse auf der Oberfliche statt, die nun im einzelnen beschrieben
werden. Im ersten Ansatz wird davon ausgegangen, dass es sich bei der Ober-
fliche des Substrates um eine rein Gallium terminierte Oberfliche handelt, auf
der es zur Adsorption und Dissoziation der beteiligten Spezies kommen kann.

Zunéchst wird Ammoniak auf der Oberfliche (OF) aus der Gasphase (G)
adsorbiert [99, 100]:

NHs3(e) = NH3op) (5.3)

und anschlieend dissoziiert:
3
NHg(OF) ﬁ N(OF) + 5 : H2 (54)

Um die Bildung eines Galliumnitridkristalls zu ermoglichen, muss zusétzlich ein
GaCl-Molekiil auf der Oberfliche in der Ndhe des N-Atoms adsorbiert werden.

N(OF) + GaCl = NGaCl(OF) (55)

Anschliefend wird das Chloratom durch die Bildung von GaCls oder mit Hilfe
einer Wasserstoffreaktion von der Oberfliche wie folgt entfernt:

2. NGaCl + H, = 2 - NGa-CIH (5.6)

und

NGa-CIH = GaN + HCl (5.7)

Bei der Desorption von GaCls sind zwei freie, nebeneinanderliegende Gallium-
atome auf der Oberfliche notwendig um die Verbindung zu bilden. Die Reakti-
onsgleichungen hierzu sind:

2 - NGaCl + GaCl = (2 - NGa)-GaCl, (5.8)
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Showerhead

Abbildung 5.3.: Verschiedene geometrische Einflussfaktoren zwischen Sho-
werhead und Suszeptor. Neben der x,y,z-Verschiebung spielt auch der Winkel
® eine entscheidende Rolle.

und die anschliefende Desorption
NGa-GaCl; = GaN + GaCl; (5.9)

Die GaCl-Adsorption ist durch die Oberflichenschicht bzw. den Sticking-
Koefhizienten auf der Substratoberfliche limitiert. Die Adsorption kann unter
Verwendung von Indium als Surfactant beeinflusst werden. Hierbei unterstiitzt In-
dium die Adsorption und Oberflichenbeweglichkeit der Ausgangsmaterialien auf
der Substratoberfliche, ohne selbst in den Kristall eingebaut zu werden [101, 102].
Bei geringeren Temperaturen wird die Wachstumsrate speziell durch die geringe
Desorption von HCl und GaCls von der Substratoberfliche limitiert.

5.2.1. Homogenitat

Die Homogenitéat der abgeschiedenen Schichten wird von den eingestellten Gas-
stromungen und hauptséchlich durch die Geometrie zwischen Showerhead und
Suszeptor beeinflusst. Abbildung 5.3 zeigt die wichtigsten Faktoren, die sich auf
die Schichtdickenhomogenitit auswirken. Diese sind die rdumliche Position der
Offnungen im Showerhead relativ zum Suszeptor, als auch der Winkel ®, mit dem
die Gasstromung auf den Suszeptor trifft.

Das Diagramm in Abbildung 5.4 zeigt ein Dickenprofil eines Zwei-Zoll-Wafers.
Die Schicht weist eine Inhomogenitéit von mehr als 130 pm auf. Die beiden rota-
tionssymmetrischen Maxima besitzen einen Abstand von 17 mm. Dies entspricht
genau dem Abstand zwischen zwei Lochern im Showerhead. Durch die Rotation
der Probe, die geometrischen Gegebenheiten und die gewéhlten Gasstromungen
werden die Gaseinlésse fiir GaCl auf der Probe abgebildet. Einfache Rechnun-
gen unter der Annahme eines gaufiverteilten Wachstumsprofils eines Loches und
unter Beriicksichtigung der Rotation zeigten, dass eine relative Verschiebung des
Suszeptors um 4.5 mm ausreicht, um eine Homogenisierung der Schichtdicke zu
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Abbildung 5.4.: Das Diagramm zeigt die Homogenitédt verschiedener Ver-
suche mit einem 6-Loch Showerhead. Der Abstand zwischen den Léchern
betragt 17mm. In Run 2 wurde die Position des Suszeptors um 4 mm ver-
schoben, um die Homogenitdt zu verbessern. Run 3 wurde mit verdnderten
Stromungsverhéltnissen gegeniiber Run 2 erreicht.

erreichen. Run 2 in Diagramm 5.4 zeigt das Ergebnis der Homogenitédtsmessung
nach dem Verschieben des Suszeptors um ca. 5 mm.

Um eine weitere Verbesserung der Homogenitéit zu erzielen, ohne die Geome-
trie des Reaktors zu verdndern, miissen die Gasstromungen optimiert werden.
Dies kann z.B. durch Einstellen der Gegenstréomung des zweiten Showerheads
(Abbildung 5.1) geschehen. Durch eine Erhohung der Gegenstromung des zwei-
ten Showerheads zeigt das Homogenitétsprofil eine weitere Verbesserung, siche
Run 3 in Abbildung 5.4. Verursacht wird dies durch verstéirkte Stromung ober-
halb des Suszeptors. Dadurch kann die Inhomogenitéit auf weniger als 15 % der
maximalen Schichtdicke bei einem Showerhead mit 6 Lochern reduziert werden.
Diese Mafinahmen fiihren allerdings zu einer Reduzierung der Wachstumsrate.

5.2.2. Parasitares Wachstum von Galliumnitrid

Die Wachstumsreaktionen, die in Abschnitt 5.2 beschrieben wurden, finden in al-
len Reaktorbereichen statt, in denen die Ausgangsspezies in ausreichender Kon-
zentration vorhanden sind und die nétige hohe Temperatur fiir eine Reaktion
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gegeben ist. Die am stéirksten betroffenen Bereiche sind hierbei vor allem der
Suszeptor, Suszeptorhalter und der Gaseinlass fiir GaCl oberhalb des Suszeptors
(Showerheads). Des Weiteren kann es auch zum parasitdren Wachstum von Gal-
liumchlorid auf Reaktorwdnden kommen, vor allem bei einer ungiinstigen Wahl
der Gasstromungen.

Teile, die sich in den heilen Reaktorbereichen befinden, sind aus Quarzglas ge-
fertigt. Quarzglas ist bei den vorhandenen Temperaturen mechanisch stabil und
gegen chemische Reaktionen inert. Allerdings kann Galliumnitrid auf Quarzglaso-
berflichen nukleieren und haftet sehr gut. Hinzu kommt, dass Galliumnitrid einen
ca. 10-fach grofleren thermischen Ausdehnungskoeffizienten besitzt als Quarzglas
[103]. Dies fiihrt dazu, dass mit zunehmender Schichtdicke bzw. parasitéren De-
positionen die Verspannung zwischen den beiden Materialien immer grofler wird
und Teile des Quarzglases ausbrechen kénnen. Diese Muschelausbriiche fithren
somit zu einer Degradation und geometrischen Verdnderungen der Quarzteile im
Reaktor. Nicht nur um die parasitdren Depositionen zu entfernen, sondern auch
um die Muschelausbriiche zu minimieren, muss nach jedem Wachstumsrun ein
Atzrun gestartet werden, damit der Reaktor fiir das nichste Wachstum gereinigt
ist und ein Memoryeffekt verhindert wird.

Die meisten parasitdr gewachsenen Depositionen finden sich am Gaseinlass
fiir Galliumchlorid direkt oberhalb des Wafers (Showerhead) wieder. Diese De-
positionen verursachen durch Muschelausbriiche im Quarzglas eine allméhliche
VergroBerung der Offnungen im Showerhead (Abb. 5.5 und 5.6). Bei einem neu-
en Showerhead betréigt der Durchmesser der Gaseinlésse fiir Galliumchlorid ca.
2mm. Durch die oben genannten Muschelausbriiche wird hierbei zunéchst nur
die Materialstérke reduziert. Mit der Zeit kommt es jedoch auch wegen der redu-
zierten Materialstéirke zu einer VergroBerung der Offnungen. Diese Licher kénnen
sich auf mehr als das 50-fache vergréern (Abbildung 5.6), bevor sie letztendlich
zur kompletten Zerstorung des Showerheads fiithren. Dieser Zustand sollte letzt-
lich wegen einer besseren Reproduzierbarkeit vermieden werden und die Quarz-
teile regelméflig durch neue ersetzt werden.

Reaktorteile, an denen es ebenfalls zur Deposition parasitir gewachsenen GaN
kommt, werden in dhnlicher Weise stetig durch Muschelausbriiche im Quarzglas
beschidigt und miissen somit in regelméffigen Absténden erneuert werden. Sie
sind meist jedoch nicht in dem Mafle betroffen, wie dies fiir den Showerhead der
Fall ist, da die Materialstérke fiir andere Bauteile grofier ist und es zu geringerem
Wachstum parasitéarer Abscheidungen kommt.

Um die Auswirkungen der unerwiinschten Depositionen zu reduzieren, wurden

verschiedene Ansétze untersucht. Des Weiteren konnen so aufwendige und teure
Wartungsarbeiten am Reaktor minimiert werden.
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Abbildung 5.5.: Parasitidre Depo- Abbildung 5.6.: Showerhead
sitionen an den Offnungen des Sho- nach mehreren Experimenten. Die
werheads. Locher haben sich durch Muschel-

ausbriiche bereits stark vergréflert.

Schutz des Showerheads durch eine Abdeckung

Ziel bei dieser Abdeckung ist es, den Reaktor zu verbessern und die Auswirkung-
en des parasitiar gewachsenen Galliumnitrids zu reduzieren, um reproduzierbar
dicke Schichten erzeugen zu kénnen. Bei der Epitaxie ist es von essentieller Bedeu-
tung, dass die verwendeten Materialien im Reaktor, auch die im Gasmischsystem,
von den beteiligten Ausgangsmaterialien, hier vor allem Ammoniak und Chlor-
wasserstoff, nicht angegriffen bzw. die Ausgangsstoffe nicht verédndert werden.
Des Weiteren ist es wichtig, dass die verwendeten Materialien die Temperatu-
ren wihrend des Abscheidens unbeschadet iiberstehen. Dass keine Fremdstoffe
aus dem verwendeten Material in die gewachsene Schicht eingebaut werden, ist
ebenfalls ein wichtiger Aspekt.

Schutz durch eine pBN-Abdeckung Bei der Epitaxie von III-V-Halbleitern
hat sich pyrolytisches Bornitrid als ideal inertes Material herausgestellt. Dieses
Material wird nicht nur wegen der guten thermischen Bestidndigkeit in Tiegeln
fiir Effusionszellen in der Molekularstrahlepitaxie eingesetzt, sondern auch wegen
der geringen Ausgasung bei hohen Temperaturen.

Bornitrid ist eine Bor-Stickstoff-Verbindung, die hauptséchlich in zwei Mo-
difikationen vorkommt. Zum einen liegt die kubische Modifikation in einer
Zinkblende-Struktur vor und zum anderen in hexagonaler Form. Pyrolytisches
Bornitrid (pBN) wird durch die pyrolytische Reaktion von Bortrichlorid und Am-
moniak in einem CVD-Prozess iiber einem Graphitkorper hergestellt. Durch die-
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Abbildung 5.7.: Fotographie der Abbildung 5.8.: REM-
pBN-Locher nach dem Wachstum. Es Aufnahme einer HVPE-Probe,

ist zu erkennen, dass die Locher teil- die mit pBN-Showerheadschutz
weise verschlossen sind (Loch ganz epitaxiert wurde. Es sind Cracks
links). An den freien Lochern ist und eine Vielzahl unterschiedlich
das parasitdr gewachsene Galliumni- grofler Pyramiden sichtbar.

trid bereits abgefallen.

ses Verfahren konnen fast alle beliebige Formen realisiert werden. Durch die Ver-
wendung hochreiner Ausgangsstoffe wird eine Kontaminierung des Reaktors iiber
pBN vermieden. Des Weiteren besitzt Bornitrid einen Schmelzpunkt, der laut
Datenblatt mit 2700 °C weit oberhalb der Wachstumstemperaturen von Gallium-
nitrid liegt. Durch die Héarte von pBN ist es auch stabil gegeniiber Ausbriichen,
die von parasitiar gewachsenem Galliumnitrid verursacht werden. Diese Eigen-
schaften des Materials konnen ausgenutzt werden, um daraus einen Schutz fiir
den Showerhead zu realisieren.

Der Schutz aus pBN wurde iiber den eigentlichen Showerhead geklemmt, so
dass die Gaseinlésse fiir GaCl von einem Loch im pBN abgedeckt werden. Bei der
Konzeption der Abdeckung als Klemmrohre {iber dem Showerhead wurde darauf
geachtet, dass durch den Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
(Glas und pBN), der Schutz auch bei Wachstumstemperaturen fiir Galliumnitrid
nicht verrutschen kann. Bei der Verwendung dieses Showerheadschutzes wurde
jedoch festgestellt, dass die Locher in &hnlicher Weise zuwachsen, Abbildung 5.7,
wie es auch bei einem gewohnlichen Quarzglas-Showerhead der Fall ist. Erst beim
Abkiihlen l6sen sich die parasitdren Abscheidungen teilweise.

Die Proben, die mit einem pBN-Showerheadschutz erzeugt wurden, zeigten zu-
dem eine hohe Dichte inverser Pyramiden — lochartige Defekte in Abbildung 5.8.
Ursache hierfiir sind offenbar vor allem Partikel bzw. Kristallkeime, die sich in

der Gasphase auf der Oberfliche des pBN bilden, sich auf der Probenoberfliche
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niederschlagen und so Keime fiir die stabilen Kristallfacetten der Locher bilden.
Die erhohte Anzahl an Kristallkeimen auf der Probenoberfliche kann teilweise
auf eine geringere Haftung von Galliumnitrid auf pBN zuriick gefiihrt werden.
Dadurch ist es moglich, dass sich die Keime wahrend des Wachstumsprozesses
von der Oberfliche des Schutzes 16sen und sich auf der Probenoberfliche wieder
niederschlagen. Mehrmaliges Ausheizen und eine Verinderung der Prozesspara-
meter reduzierte die Bildung der inversen Pyramiden. Die Bildung konnte aber
nicht komplett unterdriickt werden.

Die Entstehung dieser Pyramiden scheint eher ein grundlegendes Problem zu
sein, da bei der Verwendung von pBN als Suszeptorabdeckung dhnliche Beobach-
tungen gemacht wurden. Da diese Abdeckung von einem anderen pBN-Hersteller
angefertigt wurde, kann eine systematische Verunreinigung ausgeschlossen wer-
den. Diese Aussage kann zusétzlich bekraftigt werden, da sofort nach dem Ausbau
aller pBN-Teile, mit identischen Prozessparametern, riss- und pitfreie Schichten
gewachsen werden konnten.

Schutz durch eine Molybdanabdeckung Anstelle der Abdeckung aus Borni-
trid kann auch eine Blende aus diinnem Molybdénblech genutzt werden. Es be-
sitzt einen hohen Schmelzpunkt von 2623 °C und wird von reduzierenden Séuren,
wie HF und HCI, nicht angegriffen. Durch die katalytische Wirkung von Mo-
lybdén auf Ammoniak wird die Nukleation von parasitdr gewachsenem Galli-
umnitrid verhindert. Somit ist es im Prinzip mit diesem Schutz moglich, zeit-
lich unbegrenzte Wachstumsversuche durchzufiihren, um dicke Schichten mit der
vorhandenen HVPE herzustellen. Mit spektroskopischen Untersuchungen konnte
bestétigt werden, dass kein Molybdén in die Schicht eingebaut wird.

5.3. Einfliisse wichtiger Wachstumsparameter

In diesem Abschnitt werden kurz die wichtigsten Epitaxieparameter und deren
Einfliisse auf die Oberfliche und Rissbildung diskutiert. Aus diesen Parametern
konnen Prozesse entwickelt werden, die zum einen eine hohe Wachstumsrate und
zum anderen eine optimierte Oberfliche aufweisen (Kapitel 5.4.1). Bei Verdnde-
rungen der Prozessparameter sollte darauf geachtet werden, dass Verdnderung-
en der Gasmenge durch Trigergas kompensiert werden, um Verdnderungen des
Stromungsbildes im Reaktor so gering wie moglich zu halten. Dies ist jedoch
nicht immer moglich und muss bei der Interpretation der Ergebnisse beriicksich-
tigt werden.
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Abbildung 5.9.: Oberflichenmorphologie HVPE gewachsener Schichten bei
unterschiedlichem V/III-Verhéltnis: (links) 15; (rechts) 100.

5.3.1. Ga-Fluss

Das HVPE-Wachstum wird wie auch das MOVPE-Wachstum im massentrans-
portlimitierten Wachstumsregime durchgefiithrt. Die Wachstumsrate wird durch
das Angebot des Gruppe III-Elements bestimmt, hier das Angebot von Gallium-
chlorid. Wird das Galliumangebot verdoppelt, verdoppelt sich auch die Wachs-
tumsrate. Durch eine Verdnderung des Galliumangebots ohne eine Verédnderung
anderer Parameter wird auch das V/III-Verhéltnis verédndert, was wiederum Aus-
wirkungen auf die Oberflache und Schichteigenschaften haben kann (Abschnitt
5.3.2).

5.3.2. V/IlI-Verhiltnis

Das V/III-Verhéltnis kann entweder durch das Angebot des Gruppe ITI-Elements,
hier GaCl, oder durch das Angebot des Gruppe V-Elements, hier Ammoniak,
eingestellt werden. Da zu erwarten ist, dass sich die Verédnderungen des Gallium-
Angebots direkt auf die Wachstumsrate auswirken (massentransportlimitiertes
Wachstum in Abschnitt 4.2.2), wurden diese Experimente durch die Verdnderung
des Ammoniakflusses durchgefiihrt. Die Aufnahmen der Oberflachenstruktur in
Abbildung 5.9 zeigen, dass sich bei einem reduzierten V/III-Verhiltnis eine sehr
grobe schuppenartige Struktur entwickelt. Auf den Schuppen entsteht wiederum
eine glatte Oberfliche, wie sie auch in dhnlicher Weise bei reduziertem Druck im
folgenden Abschnitt beobachtet werden.

Da das Wachstum immer bei einem Stickstoff- bzw. Ammoniakiiberangebot

stattfindet, ist keine direkte Abhéngigkeit der Wachstumsrate vom Ammoniak-
fluss zu erwarten. Diagramm 5.10 zeigt jedoch, dass sich die Wachstumsrate mit
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Abbildung 5.10.: Diagramm zur Wachstumsrate in Abhéangigkeit des V/I11-
Verhéltnisses.

reduziertem Ammoniakfluss verringert. Ein moglicher Grund hierfiir liegt in ei-
ner geringeren Zerlegung des Ammoniak von nur 6..10 % [96], wodurch auch die
Wachstumsrate begrenzt werden kann. Bei hoheren Ammoniakangeboten kommt
es allerdings zu einem Sattigungsverhalten, d.h. es steht mehr Stickstoff zur
Verfiigung, als in den Kristall eingebaut wird.

Ein Problem, welches bei der Heteroepitaxie vor allem beim Wachstum von
dicken GaN-Schichten auf Saphir auftritt, ist die Bildung von Rissen wéahrend
des Wachstums. Durch diese Risse ist es nicht moglich, eine geschlossene Ober-
flache zu erreichen. Oft verursachen diese Risse auch den Bruch der Probe bei
Erreichen einer kritischen Schichtdicke. Bei den in diesen Experimenten erzielten
Schichtdicken von ca. 40 pm zeigt sich kein Zusammenhang zwischen der Rissbil-
dung und dem V/III-Verhéltnis. Erst bei Schichtdicken von mehr als 70 pm spielt
das Ammoniakangebot eine entscheidende Rolle fiir rissfreie Schichten. Hierbei
kommt es entlang der Risse zur verstidrkten Bildung von Galliumeinschliissen.
Ob nun die Galliumeinschliisse die Risse verursachen oder ob es an den Rissen
zu einer vergrofferten Galliumkondensation kommt, konnte nicht gekléart werden.
Denn mit einer Erhcéhung des Ammoniakangebots und somit Vergréflerung des
V/III-Verhéltnisses konnte die Bildung von Rissen unterdriickt werden.

5.3.3. Druck

Bei einer Verédnderung des Reaktordruckes konnte eine Verdnderung der Ober-
flichenmorphologie (Abbildung 5.11) und der Wachstumsraten (Abbildung 5.12)
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Abbildung 5.11.: Oberflichenmorphologie HVPE gewachsener Schichten
bei unterschiedlichen Reaktordriicken: (links) 900 mbar; (rechts) 200 mbar.

beobachtet werden. Bei 900 mbar ist eine deutliche Strukturierung der Oberfléche
zu erkennen. Sie ist mit teilweise grofien rauen pyramidenartigen Strukturen
iiberzogen. Bei reduziertem Reaktordruck &ndert sich diese Morphologie zu ei-
ner groben schuppenartigen Struktur. Die Schuppen mit einer mittleren Gréfe
von 400x400 pm? zeigen eine sehr glatte Oberfliche. Diese Eigenschaft in Kombi-
nation mit anderen kann genutzt werden, um die typisch raue HVPE-Oberflache
in eine glatte MOVPE-éhnliche Oberfldche zu verbessern (Abschnitt 5.4.1).

Bei diesem Experiment konnte keine Auswirkung auf die Rissempfindlichkeit
der Proben beobachtet werden. Die reduzierte Wachstumsrate bei geringerem
Druck fiihrte zu einer geringeren Schichtdicke, welches sich positiv auf die Riss-
empfindlichkeit auswirkt. Jedoch auch bei Steigerung der Schichtdicke durch eine
langere Wachstumszeit konnte kein Einfluss auf die Rissempfindlichkeit beob-
achtet werden. Die reduzierte Wachstumsrate kann durch eine erhohte Gasge-
schwindigkeit im Reaktor erkldrt werden. Durch die kiirzere Verweildauer der
Ausgangsspezies im Reaktor kommt es zu einer geringeren Wachstumsrate. Fiir
das Wachstum dicker Schichten und einer damit verbundenen hohen Wachstums-
rate ist ein hoher Reaktordruck vorteilhaft. Wie Abschnitt 5.4.1 zeigt, ist es fiir
eine glatte Oberflache der Schicht ausreichend, wenn nur das Ende des Wachs-
tumsprozesses hinsichtlich einer glatten Oberfliche optimiert wird.

5.3.4. Ny/H,-Verhiltnis

Diagramm 5.13 zeigt den Zusammenhang zwischen der Wachstumsrate und der
Tragergaszusammensetzung. Es ist deutlich zu erkennen, dass mit zunehmendem
Wasserstoffanteil im Trigergas die Wachstumsrate reduziert wird. Offenbar findet
unter Wasserstoff eine erhohte Desorption von GaN statt. Des Weiteren darf
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Abbildung 5.12.: Diagramm zur Wachstumsrate in Abhéngigkeit des Re-
aktordruckes bei einem V/III-Verhéltnis von 15.

Wasserstoff nicht als inertes Trigergas betrachtet werden, da, wie in Abschnitt
5.2 beschrieben, Wasserstoff direkt an der Wachstumschemie beteiligt ist und
somit die Reaktionsgleichgewichte beeinflussen kann.

Der Einfluss des Wasserstoffs als Trégergas zeigt sich durch eine hohe Rissdichte
bei einem zu geringen oder zu hohem Wasserstoffanteil im Trigergas. Proben, die
in einer reinen Stickstoffatmosphére abgeschieden wurden, zeigten eine deutliche
Rissbildung. Proben die in einer reinen Wasserstoffatmosphére erzeugt werden,
sind technisch nicht moglich, da die Anlage nur iiber einen Wasserstoffkanal fiir
den Reaktor verfiigt, sieche Abbildung 5.1 und beispielsweise die Galliumquelle
nur mit Stickstoff betrieben werden kann. Der héchste erreichbare Wasserstoffan-
teil, ohne die Stromungsverhéltnisse im Reaktor zu stark zu beeinflussen, betragt
ca. 80 %. Das Rissverhalten ist bei dieser Probe &hnlich wie bei einem Wasser-
stoffanteil von 25%. Die Risse sind deutlich unter einem optischen Mikroskop zu
erkennen. Proben mit einer Triagergasmischung von ca. 50 % weisen keine Risse
auf. Dieses Verhalten wurde bereits von Li et al. [104] beobachtet und stellt einen
wichtigen Parameter fiir die Epitaxie rissfreier Schichten dar.
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Abbildung 5.13.: Zusammenhang zwischen der Wachstumsrate und der
Zusammensetzung des Tragergases.

5.4. Fehlorientierung der Startschicht

Fiir die Eigenschaften der gewachsenen HVPE-Schicht spielen nicht nur die
Wachstumsparameter eine entscheidende Rolle, sondern auch die Eigenschaften
der Startschicht. Zum einen ist dies die Verspannung der Startschicht (Abschnitt
5.5) und zum anderen die Fehlorientierung, die sich auf die Oberflichenmorpho-
logie auswirkt.

Bei Galliumarsenid ist bekannt, dass eine leichte Verkippung der Wachstums-
oberfliche gegeniiber dem Kristallgitter zu einer Verbesserung des Wachstums
und der Epitaxieschicht fithrt. Die dazu gemachten Experimente zeigten, dass
eine relativ grofle Fehlorientierung von ca. 3° ideal ist, um gute Ergebnisse zu
erzielen. Die passenden Experimente zur Epitaxie von Galliumnitrid erbrachten
keine Verbesserungen [105]. Im Gegenteil, hohe Fehlorientierungen fiihrten sogar
zur Verschlechterung der Oberflichenmorphologie [10]. Neue Untersuchungen bei
der Epitaxie von GaN mittels MOVPE zeigten, dass eine geringe Fehlorientierung
von nur 0.3° ausreichend ist [106, 107, 108], um die Oberflichenmorphologie der
gewachsenen GaN-Schicht zu verbessern. Es erhebt sich die Frage, ob der Einfluss
der Fehlorientierung auch bei der Epitaxie von GaN mittels der HVPE zu nutzen
und so die Oberflichenmorphologie der erzeugten Schichten zu verbessern ist.
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5.4. Fehlorientierung der Startschicht

5.4.1. Optimierung der Oberflichenmorphologie

In Abbildung 5.14 sind Normarski-Kontrast-Mikroskopaufnahmen von 80 pm
dicken HVPE-Schichten dargestellt, welche auf Startschichten mit unterschiedli-
chen Fehlorientierungen abgeschieden wurden. Die gezeigten Fehlorientierungen
betragen 0.3° und 0.6° und sind jeweils in einer Spalte aufgefiihrt. Zur Vergleich-
barkeit ist ebenfalls das Wachstum auf einer exakt orientierten Startschicht ge-
zeigt, linke Spalte. Um die Vergleichbarkeit zu gewéahrleisten, wurden die verschie-
den 2-Zoll groflen Startschichten geviertelt, um die unterschiedlichen Startschich-
ten in einem HVPE-Wachstumsrun gemeinsam {iberwachsen werden zu kénnen.
Es sind ebenfalls unterschiedliche Prozesse gezeigt (1, 2 und 3), die sich durch
die Wachstumsparameter in den letzten 10 % der Wachstumszeit unterscheiden.

Oberflachenmorphologie

Bei den Experimenten zur Verbesserung der Oberflichenmorphologie auf fehlori-
entierten Startschichten wurde ein Standard-6-Loch Showerhead verwendet. Die
hier beschriebenen Schichten wurden mit einer Wachstumszeit von zwei Stunden
epitaxiert. Dies ergibt bei einer Wachstumsrate von 40 pm/h eine Schichtdicke
von 80 um. Die Prozessparameter wurden so weit optimiert, dass alle Schichten
bei dieser Schichtdicke keine Risse und Bruchstellen aufweisen.

Bei einem Vergleich unterschiedlicher Fehlorientierungen ist ein deutlicher Ein-
fluss auf die Oberflichenmorphologie zu erkennen (Abbildung 5.14 Prozess 1).
In diesem Prozess wurden die unterschiedlichen Startschichten in einem Wachs-
tumsrun ohne spezielle Optimierungen am Prozessende epitaxiert, d.h. es wurden
fiir das Wachstum nur die optimierten Parameter fiir eine hohe Wachstumsrate
genutzt. Es ist deutlich zu erkennen, dass exakt orientierte Startschichten eine
raue Oberfliche mit teils groflen pyramidalen Strukturen aufweisen. Bei einer
Fehlorientierung von 0.3° konnten keine pyramidenartigen Strukturen festgestellt
werden, jedoch ist die Oberfliache rau. Die Probe mit der hier im Vergleich gréfiten
Fehlorientierung zeigt eine relativ glatte Oberflache. Sie zeigt nicht die HVPE-
typischen Oberflichenstrukturen.

In den Abbildungen 5.11 und 5.9 ist zu erkennen, dass es durch die Redu-
zierung des V/III-Verhéltnisses oder durch eine Reduktion des Reaktordruckes
zu einer Verdinderung der Oberflachenmorphologie kommt. Die Oberflachen wer-
den durch die Verdnderungen glatter, jedoch nimmt auch die Wachstumsrate ab.
Aus diesem Grund wurde zunéchst die dicke Schicht, ohne auf die Oberflaichen-
morphologie zu achten, mit hoher Wachstumsrate epitaxiert. Erst in den letzten
10..15 min wurden die Prozessparameter veréandert, um die Oberflachenrauigkeit
zu reduzieren.
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Prozess 1

S

500 pm

Prozess 2

Prozess 3

500 pm

0.0° 0.3° 0.6°

Abbildung 5.14.: Oberflichenaufnahmen mittels Normarski-Kontrast-
Mikroskopie. Es handelt sich um jeweils 80 pm dickes Galliumnitrid auf unter-
schiedlich fehlorientierten Startschichten (Spalte). Die Zeilen zeigen die Er-
gebnisse unterschiedlicher Prozessparameter am Ende des HVPE-Wachstums.
Prozess 1 zeigt die Oberflache der Schichten ohne einen Schritt am Ende des
Wachstums. Bei Prozess 2 wurde am Ende das V /I1I-Verhéltnis reduziert. Die
besten Ergebnisse wurden mit Prozess 3 erzielt, wobei am Ende zusétzlich zu
Prozess 2 der Reaktordruck reduziert wurde.
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5.4. Fehlorientierung der Startschicht

Zuerst wurden die Auswirkungen einer Reduzierung des V /III-Verhéltnisses am
Prozessende auf die Oberflichenmorphologie unterschiedlich verkippter Schichten
untersucht, Prozess 2 in Abbildung 5.14. Wie zu erkennen ist, kommt es zu einer
Verédnderung der Oberflachenmorphologie in Abhéngigkeit der Fehlorientierung.
Bei exakt orientierten Startschichten kommt es zu einer leichten Verbesserung
der Feinstrukturierung, die groflen pyramidenartigen Strukturen bleiben erhal-
ten. Bei 0.3° fehlorientierten Startschichten reduziert sich die sichtbare makro-
skopische Oberflichenrauigkeit komplett, im Gegensatz zu Prozess 1 ohne Opti-
mierungsschritt. Auf 0.6° fehlorientierten Startschichten kam es zu einer leichten
Verschlechterung der Oberflichenmorphologie (Abbildung 5.14 Prozess 2 rechts).

Bei Prozess 3 wurden fiir die Verbesserung der Oberflachenmorphologie bei-
de Schritte, Reduktion des Druckes und V/III-Verhéltnisses, zur Verbesserung
eingefiigt. Bei exakt orientierten Startschichten konnte wiederum keine entschei-
dende Verbesserung der Morphologie beobachtet werden. Die Feinstruktur wurde
verbessert, aber grofle pyramidenartige Strukturen konnten immer noch festge-
stellt werden, Abbildung 5.14 links unten. Bei Schichten, die auf 0.3° und 0.6° fehl-
orientierten Startsubstraten epitaxiert wurden, konnte keine Oberflachenstruktu-
rierung erkannt werden.

Wie schon mehrfach erwéhnt, wurden Proben mit unterschiedlicher Fehlorien-
tierung jeweils in einem Epitaxierun iiberwachsen, um Prozessschwankungen bei
einem Vergleich ausschliefien zu kénnen (Abschnitt 5.2.2). Bei allen Versuchen
zeigten exakt orientierte Substrate nach dem HVPE-Wachstum die schlechtes-
te Oberflachenmorphologie im Vergleich zu fehlorientierten. Substrate mit einer
leichten Fehlorientierung von 0.3° zeigten bei den meisten Versuchen und Varia-
tionen des Prozesses die besten Oberflichen, d.h., dass fiir eine glatte Oberfldche
ein breiteres Prozessfenster zur Verfiigung steht. Rontgenmessungen zeigten bis
auf die Fehlorientierung keinen Unterschied an Proben mit unterschiedlicher Fehl-
orientierung, ebenso die Photolumineszenzmessungen (Abbildung 5.15). Proben
mit groBerer Fehlorientierung zeigen, wie auch in den Veroffentlichungen von Pa-
rillaud et al. [105], eine deutliche Oberflichenstrukturierung in Vorzugsrichtung
der Verkippung (Abbildung 5.16).

Stufenflusswachstum - Stepflow

Ein moglicher Grund fiir solch glatte Oberflachen ist, dass es auf der Probeno-
berfliche zu einem Stufenflusswachstum kommt, wie dies auch schon fiir andere
Materialsysteme beobachtet werden konnte [109]. Durch die Fehlorientierung der
Schicht entsteht eine Oberflachenstruktur mit vielen Kristallstufen, an denen sich
die Ausgangsmaterialien leichter in den Kristall einbauen kénnen. Beispielsweise
ergibt sich fiir eine 0.3° fehlorientierte Schicht ein mittlerer Stufenabstand von ca.
100nm (Diagramm 5.17). Unter der Annahme einer homogenen Verteilung von
Versetzungen bei einer Dichte von 10° cm™2 ergibt sich ein mittlerer Abstand der
Versetzungen von 340 nm. Dies ldsst vermuten, dass die durch die Fehlorientie-

7



5. HVPE-Wachstum

100 ——0.5° a-Flache _
——0.6° m-Flache
510
g
T 1
g
g 01
0.01 . . ! ! L
350 355 360 365 370 375 380

Wellenlénge [nm]

Abbildung 5.15.: Tieftemperatur-Photolumineszenzmessungen an HVPE-
Schichten mit unterschiedlich verkippten HVPE-Schichten.

Abbildung 5.16.: Normarski-Kontrast-Mikroskopaufnahme einer 80 pm di-
cken HVPE-Schicht auf einem 1° Richtung m-Flédche fehlorientierten Sub-
strat.

78



5.4. Fehlorientierung der Startschicht

Stufenweite [um]
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Fehlorientierung [°]

Abbildung 5.17.: Diagramm der Stufenweite in Abhéngigkeit der Fehlori-
entierung des Galliumnitridkristalls zur Oberfléche.

rung erzeugten Stufen das Wachstum dominieren und nicht Stufen, die durch die
Versetzungen erzeugt wurden. Durch diese regelméfligen Stufen ist es moglich,
glatte Oberflachen in der HVPE zu erzeugen.

Einfluss der Richtung der Fehlorientierung

Wegen den Symmetrieeigenschaften des hexagonalen Kristalls stehen grundsétz-
lich zwei unterschiedliche Richtungen zur Verfiigung, in die eine Fehlorientierung
auspragt sein kann. Durch die 6-zéhlige Symmetrie kommt es bei einer Rotation
um die c-Achse alle 30° zu einem Wechsel zwischen a- und m-Flichen.

Die Gegeniiberstellung der Oberflaichenmorphologie verschiedener Richtungen
der Fehlorientierungen ist in Abbildung 5.18 dargestellt. Die Oberfliche der zur
a-Fliache des Substrates verkippten Schicht besitzt eine etwas geringere Rauigkeit
als die Verkippung senkrecht dazu. Der Unterschied in den Richtungen scheint
keine bedeutende Rolle zu spielen, da dieser Unterschied erst bei grofieren Fehl-
orientierungen zu erkennen ist. Bei geringeren Fehlorientierungen konnte kein
Unterschied festgestellt werden.
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Abbildung 5.18.: Normarski-Kontrast-Mikroskopaufnahme von 80 pm di-
cken HVPE-Schichten mit unterschiedlichen Richtungen der Fehlorientierung.
Links: Saphir Fehlorientierung 0.5° Richtung der m-Fliche; Rechts: Saphir-
Fehlorientierung 0.6° in Richtung zur a-Flache des hexagonalen Kristalls.

Eigenschaften der Oberfldche

Makroskopische Oberflichenrauigkeiten von HVPE-Schichten lassen sich schwer
bestimmen. Man kann die deutliche Strukturierung der Oberfliche in Normarski-
Kontrast-Mikroskopaufnahme erkennen, jedoch kann damit kein Wert fiir die
Oberflichenrauigkeit bestimmt werden. AFM-Aufnahmen, mit denen oft Ober-
flichenrauigkeiten bestimmt werden, besitzen einen zu geringen Messbereich, um
diese makroskopische Rauigkeit bestimmen zu konnen. Die bestimmten Rauig-
keiten zeigen keine signifikanten Unterschiede, die in Zusammenhang mit der be-
obachteten Oberflichenmorphologie gebracht werden kénnen. In Abbildung 5.19
sind zwei Profilometermessungen gezeigt, mit denen es moglich ist, einen Wert
fiir die Oberflichenrauigkeit zu ermitteln. Hiermit ist es moglich, eine Korrelati-
on zwischen der Oberflichenmorphologie und Rauigkeit herzustellen. Die Auswer-
tung des Oberflachenprofils ergibt eine Rauigkeit von 29.2 nm RMS fiir die Schicht
auf exakt orientiertem Substrat. Der Wert fiir das 0.3° fehlorientierte Substrat
betragt 10.7nm RMS und ist vergleichbar mit MOVPE-Startschichten, die eine
Rauigkeit von 9.0nm RMS aufweisen. Dies zeigt, dass auf diesen Schichten di-
rekt Bauelemente epitaxiert werden konnen, ohne dass die Oberflache durch eine
Politur vorbereitet werden muss. Ein weiteres Indiz fiir die hohe Oberflachengiite
fehlorientierter Schichten ist das Reflexionsspektrum (Abbildung 5.20). Aus der
Tatsache, dass Interferenzen bei einer Schichtdicke von 76 pm bis zu einer Wel-
lenléinge von 700 nm deutlich zu erkennen sind, kann der Wert fiir die Ober-
flachenrauigkeit auf weniger als 100 nm bestimmt werden.
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Abbildung 5.19.: Oberflachenprofilometermessungen unterschiedlich ver-
kippter HVPE Schichten.
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Abbildung 5.20.: Reflexionsspektrum einer 76 pm dicken HVPE-Schicht auf
0.3° fehlorientiertem Substrat.
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5.5. Einfluss der Startschicht

Die Verkippung der Startschicht selbst hat keinen direkten Einfluss auf das
Wachstum dicker HVPE-Schichten. Sie beeinflusst hauptséichlich die Oberflachen-
morphologie, im Gegensatz zum Aufbau der Startschicht, die direkten Einfluss
auf die Rissbildung der HVPE-Schichten nimmt. In diesem Abschnitt sollen da-
her einige Strukturen vorgestellt und verglichen werden, die es ermoglichen, dicke
GaN-Schichten auf Saphir zu erzeugen.

Verspannung

Fiir die Untersuchung des Einflusses der Nukleation standen verschiedene Struk-
turen aus unterschiedlichsten Labors zur Verfiigung. Die Untersuchungen an die-
sen Schichten zeigten, dass die Verspannung der Startschicht und deren Qualitét
einen nicht zu vernachléssigharen Parameter darstellt und meist verantwortlich
fiir die Bildung von Rissen wahrend des HVPE-Wachstums ist. Wie schon in Ab-
schnitt 4.2.1 beschrieben, kann die Nukleation auf Saphir mit unterschiedlichen
Verfahren erfolgen (Abschnitt 4.2.1). Unsere MOVPE-Schichten auf diesen Nu-
kleationsschichten zeigen keine morphologischen Unterschiede [110]. Sie besitzen
cine identische Defektdichte, bestimmt durch chemisches Atzen mit HCI [81] und
auch gleiche Halbwertsbreiten der untersuchten Reflexe im Rontgendiffraktome-
ter. Ein Unterschied besteht jedoch bei der Position der Donator-gebundenen
Exzitonen in der Photolumineszenz (Abbildung 5.21) und somit dem Verspan-
nungszustand der auf der Nukleation gewachsenen Schicht.

MOVPE-Schichten, welche auf einer AIN-Nukleation abgeschieden wurden, be-
sitzen den Ubergang des Donator-gebundenen Exzitons (Dy,X) bei einer Position
von 3.492 eV (Abbildung 5.21). Diese Position entspricht einer relativen Dehnung
der ¢ Gitterkonstante von e, =Ac/c=1.3-10"2 (sieche auch Abschnitt 2.3) als
Konsequenz der kompressiv biaxialen Verspannung in der c-Ebene. Hauptséchlich
wird diese Verspannung durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten zwischen GaN und Saphir verursacht. Somit ist anzunehmen, dass
diese Proben wahrend des Wachstums nahezu unverspannt sind. Im Gegensatz
dazu weisen Startschichten mit einer Galliumnitridnukleation einen erheblich ge-
ringeren Verspannungswert von nur £, = Ac/c=7-10"% auf, welcher einer Peak-
position von 3.482eV entspricht. Wird hier wieder die thermische Verspannung
bei Wachstumstemperatur hinzugerechnet, so ist anzunehmen, dass Proben auf
einer Tieftemperatur-GaN-Nukleation wiahrend des Wachstums eine tensile Ver-
spannung aufweisen [111].

Bei einer Schichtdicke von nur 10 pm kann kein signifikante Unterschied (Ab-
bildung 5.22 oben) beider Proben festgestellt werden. Beide Oberflichen zeigen
eine nahezu identisch glatte Morphologie ohne Risse. Ab einer kritischen Schicht-
dicke kommt es jedoch auf Schichten mit einer Galliumnitrid-Nukleation zur
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Abbildung 5.21.: Tieftemperatur-Photolumineszenzspektren der MOVPE-
Startschichten auf AIN- und GaN-Nukleation.

Ausbildung von Rissen. In Abbildung 5.22 sind Aufnahmen von 40 pm dicken
Schicht gezeigt. Bei der rechten Aufnahme (Tieftemperatur-GaN-Nukleation) ist
eine deutliche Rissstruktur zu erkennen. Eine nidhere Untersuchung der Proben
ergibt, dass sich die Rissstruktur bereits wiahrend des Wachstums ausbildet, da
bereits ein Teil der entstanden Risse {iberwachsen wurde. Ansonsten zeigen beide
Schichten identische Eigenschaften.

Die Photolumineszenzmessungen (Abbildung 5.23) an diesen Schichten zeigen
immer noch eine deutlich messbare Verspannung, wenngleich auch diese wesent-
lich geringer und schon nahe an der unverspannten Position (D% X) von 3.472eV
ist. Hierbei ist zu beachten, dass der Wert der Verspannung nur an der Oberfliche
angegeben werden kann (Kapitel 2, Verspannungsprofil). Die verstirkte Rissbil-
dung von Proben auf einer Galliumnitrid-Nukleation weist darauf hin, dass diese
bei Wachstumstemperatur eher tensil verspannt sind. Diese tensile Verspannung
begiinstigt die Rissbildung, wihrend das eher unverspannte Wachstum auf einer
AIN-Nukleationsschicht diese verhindert.

Auf Templates mit einer Aluminiumnitridnukleation ist es moéglich, mehr als
140 pm dickes Galliumnitrid direkt rissfrei abzuscheiden, ohne dass Zwischen-
schichten eingefiigt werden, die die Rissbildung unterdriicken [110, 112]. Aufgrund
des Unterschieds der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Galliumni-
trid und Saphir kommt es zu einer starken Verkriimmung des Wafers. In Abbil-
dung 5.24 ist die Peakposition des (0002)-Reflexes gegeniiber der Verschiebung
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10 pm

40 pm

Abbildung 5.22.: Normarski-Kontrast-Mikroskopie von HVPE-Oberflachen
unterschiedlicher Schichtdicke und Nukleation. Bei dickeren Schichten sind
deutliche Risse auf der Startschicht mit LT-GaN-Nukleation (unten rechts)
zu erkennen.

der Probe aufgetragen. Aus dieser Verschiebung lasst sich der Kriitmmungsradius
der Probe zu einem Wert von 68 cm bestimmen. Durch die zwei orthogonalen
Messungen kann, wie erwartet, die sphérische Kriimmung bestétigt werden. Ver-
gleicht man diese gemessene Kriimmung mit dem theoretisch zu erwartetem Wert
aus dem einfachen Modell in Abschnitt 2.4 in dieser Arbeit, so kann zunéchst ei-
ne relativ gute Ubereinstimmung gefunden werden. Aus Abbildung 2.10 kann
fiir eine Substratdicke von 430 pym und eine GaN-Schichtdicke von 80 pm eine
Kriimmungsradius von ca. 60 cm entnommen werden.

Die Abweichung des Modells um ca. 8 cm kann auf verschiedene Einflussfak-
toren zuriickgefiihrt werden. Im einfachsten Fall kann der Unterschied in den
Kriimmungswerten iiber einen Fehler in der Bestimmung der Schichtdicke bzw.
durch die inhomogene Abscheidung der GaN-Schicht erkléren werden - die Inho-
mogenitiat von Mitte des Wafers zum Rand betrégt bei dieser Probe ca. 15 % der
GaN-Schichtdicke, siehe auch Abschnitt 5.2.1. Allein diese Annahme ist jedoch
nicht ausreichend, um den Fehler im einfachen Modell zu erklédren. Ein weiterer
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Abbildung 5.23.: Tieftemperatur-Photolumineszenzspektren 40 pm dicker
HVPE-Schichten auf Startschichten mit AIN- und GaN-Nukleation
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Abbildung 5.24.: Krimmungsmessung einer ca. 80um dicken HVPE-
Schicht auf einem 430pm dicken Saphir-Substrat. Es wurden die w-Werte
des (0002)-Reflexes iiber die Verschiebung parallel und senkrecht zum Flat
aufgetragen, um die Verkriimmung der Probe bestimmen zu kénnen.
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Einflussfaktor ist die Temperatur, fiir die unverspanntes Wachstum vorliegt. In
der theoretischen Beschreibung muss die angenommene Temperatur, fiir die un-
verspannten Wachstum vorliegt, reduziert werden, um eine geringere Kriitmmung
zu erhalten. Desweiteren konnen sich die Materialparameter fiir Saphir und vor
allem GaN durch eine hohe Defektdichte und Dotierungen verédndern und so wei-
ter die reale Kriimmung der Probe beeinflussen. Diese Messung zeigt, dass das
einfache Modell aus Abschnitt 2.4 sich fiir die entstehende Verformung und Ver-
spannung der Probe wihrend des Abkiihlens von der Wachstumstemperatur eig-
net, jedoch miissen die Parameter und das Modell besser angepasst werden, um
auch beispielsweise auf die Reduzierung der Defektdichte mit steigender GaN-
Schichtdicke zu reagieren.
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Im vorherigen Kapitel wurde die HVPE und die Abscheidung dicker Schichten
(ca. 80 pm) beschrieben. Es konnten dicke GaN-Schichten rissfrei in exzellen-
ter Materialqualitdt abgeschieden werden. GaN dieser Qualitét ist eine wichtige
Grundlage fiir die Herstellung freistehender Schichten. Ziel dieses Kapitels ist es
nun, Konzepte aufzuzeigen, diese Schichten abzulésen und als freistehende Sub-
strate zu nutzen.

In dieser Arbeit konnten verschiedene Ansétze untersucht werden, freistehendes
GaN zu erzeugen. Zum einen besteht die Moglichkeit, das Substrat zu entfernen,
oder aber auch aufgrund der thermischen Verspannung die Selbstablosung einer
dicken Schicht zu erreichen. Einige der so erzeugten freistehenden Proben und
deren exzellenten Eigenschaften werden zum Abschluss des Kapitels vorgestellt.

6.1. Substratentfernung

Die prinzipiell einfachste Methode, freistehendes GaN zu erzeugen, ist, das Sub-
strat zu entfernen, auf dem die Schicht abgeschieden wurde. Hierbei wird das
Substrat iiber einen chemischen Prozess oder iiber mechanische Verfahren ab-
gelost. Zwei Ansétze werden in diesem Abschnitt beschrieben. Dies ist zum einen
das Wachstum auf Silizium, welches sich in einem nasschemischen Atzprozess
entfernen lésst, und zum anderen der mechanische Ansatz, die Entfernung des
Saphirsubstrates mittels Laser-Lift-Off.

6.1.1. Chemisches Entfernen des Substrates

Damit nach dem Wachstum einer dicken GaN-Schicht das Substrat chemisch ent-
fernt werden kann, muss sich das Substrat leicht, vornehmlich in einer nasschemi-
schen Losung entfernen lassen, ohne dass dabei auch die GaN-Schicht beschadigt
wird. Neben der Anforderung, Galliumnitrid in guter Qualitdt abscheiden zu
konnen, muss auch die Besténdigkeit gegen die im HVPE-Prozess herrschenden
Bedingungen gegeben sein, welches bei vielen zur Verfiigung stehenden Substra-
ten nicht ohne weiteres gewéhrleistet ist.

Substrate, die sich fiir die Epitaxie von GaN verwenden lassen, wurden bereits
in Abschnitt 2.2.1 genannt. (111) Silizium ist ein kostengiinstiges Startsubstrat,
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Abbildung 6.1.: Aufnahmen von 1/4 Si-Wafern mit 90 pm (links) und no-
minell 360 pm HVPE-Schichtdicke (rechts).

auf dem es moglich ist, GaN-Schichten und Bauelemente in guter Qualitéit ab-
zuscheiden [32]. Die Nukleation der Startschicht ist beim Wachstum auf Silizium
kritisch, da sich hier leicht eine hohe Defektdichte bildet. Um dies zu 16sen und um
den groflen Unterschied der Gitterkonstanten zu iiberwinden, wurden verschiede-
ne passivierende Schichten wie z.B. AlAs [113, 114], GaAs [115], LT-GaN [116]
oder ZnO [116] untersucht, die auch das weitere Wachstum von GaN ermdogli-
chen. Die grofite Herausforderung besteht jedoch darin, den Unterschied in den
thermischen Ausdehnungskoeffizienten, sieche dazu auch Tabelle 2.2, zu iiberwin-
den. Der kleinere thermische Ausdehnungskoeffizient von Silizium im Vergleich
zu Galliumnitrid fithrt beim Abkiihlen von Wachstumstemperatur zu einer tensi-
len Verspannung der Schicht und somit zu einer erhohten Rissempfindlichkeit in
Richtung der Spaltebenen [117]. Dieses Rissverhalten verstirkt sich beim Wachs-
tum dicker Schichten.

Als Startschichten dienten 2 Zoll grofie Siliziumsubstrate mit einer 1.5 um di-
cken GaN-Schicht, die von A.Dadgar (AZZURO) zur Verfiigung gestellt wurden.
Auf dieser Schicht wurde zunéchst eine 90 pm dicke HVPE-Schicht abgeschieden,
sieche Abbildung 6.1 (links). Diese Schicht zeigt deutliche Risse der GaN-Schicht,
die durch die thermische Verspannung wihrend des Abkiihlens entstanden sind.
Es sind auch die Anzeichen fiir eine Zersetzung des Siliziumsubstrates durch den
HVPE-Prozess zu erkennen. Dies ist besonders gut am Rand und an Stellen, an
denen die Startschicht nicht geschlossen ist, zu erkennen. Dort kommt es zu einer
Verschlechterung der Morphologie bzw. zu einer moglichen SiN-Bildung. Die-
ses Verhalten verstéarkt sich mit zunehmender Depositionszeit, siche Abbildung
6.1 (rechts). Diese Schicht wurde auf das gleiche Startsubstrat abgeschieden mit
einer nominellen Dicke von 360 pm.

Durch die ldngere Depositionszeit kommt es verstarkt zu einer Siliziumnitridbil-
dung und zur Legierungsbildung zwischen Silizium und Gallium. Die Legierungs-
bildung zeigt sich deutlich durch die metallischen Strukturen an der Oberflédche.
Trotz der starken Bildung metallischer Ablagerungen auf der Oberfliche wurden
weniger Risse festgestellt als auf der Schicht mit geringerer Dicke.
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6.1. Substratentfernung

Um die Bildung einer Si-Ga-Legierung und der damit verbundenen Zerstorung
der Wachstumsebene zu vermeiden, muss die freie Siliziumoberfliche passiviert
werden. Durch die Verwendung der 1.5 pm dicken GaN-Startschicht sollte dies er-
reicht werden. Wie jedoch die Versuche zeigten, reicht eine einfache Startschicht
nicht aus, um das Siliziumsubstrat vor den Prozessbedingungen in der HVPE zu
schiitzen. Durch kleine Defekte in der GaN-Schicht und durch Risse, die durch die
tensile Verspannung der GaN-Schicht auf Silizium entstehen, konnen freie Silizi-
umflidchen entstehen. Es besteht die Moglichkeit, die freien Siliziumoberflichen
in einem thermischen Oxidationsprozess [118] zu maskieren oder zu nitridieren
[119]. Dieser Vorgang reduziert auch eine mogliche Dotierung der gewachsenen
Schicht durch Si-Atome aus dem Substrat.

Abbildung 6.1 zeigt, dass es prinzipiell moglich ist, dickes GaN auf Silizium
abzuscheiden, um so freistehende GaN-Schichten zu erzeugen. Es muss jedoch
die Zersetzung des Substrates wihrend dem Prozess durch eine zusétzliche Pas-
sivierung vermieden werden, um eine ausreichend dicke GaN-Schicht erzeugen zu
konnen.

Dieses Kriterium ist auch fiir andere Substrate entscheidend z.B. Zinkoxid. Der
Vorteil von Zinkoxid liegt darin, dass es ebenfalls eine Wurtzit-Struktur aufweist
und nahezu dieselben Gitterparameter wie Galliumnitrid besitzt. Dies reduziert
die Verspannung und Defektdichte der darauf gewachsenen GaN-Schicht. Ein wei-
terer Vorteil ist, dass Zinkoxid sehr leicht durch eine wéssrige Losung von HCI
gedtzt werden kann. Hierin liegt jedoch auch der Nachteil, dass Zinkoxid wéhrend
des HVPE-Prozesses stark angegriffen wird. Um dennoch Zinkoxid nutzen zu
konnen muss vor dem HVPE-Wachstum die freie Zinkoxidoberflache geschiitzt
werden. Eine Moglichkeit besteht darin, eine ZnO-Schicht mittels einer diinnen
MOVPE-Tieftemperatur-Galliumnitridschicht zu schiitzen. Die Problematik be-
steht dabei, dass die kristalline Qualitét schlecht ist und dies Auswirkungen auf
die darauf gewachsene GaN-Schicht hat. Es miissen viele Prozessparameter, wie
beispielsweise der Ammoniakfluss, Wasserstofffluss und die notwendigen Tempe-
raturen, angepasst werden, um die ZnO-Schicht nicht anzugreifen [66]. Lee et al.
[67] erzeugten mittels Molekularstrahlepitaxie eine Schutzschicht. Beim anschlie-
Benden Uberwachsen mittels HVPE wurde die ZnO-Schicht bereits zu Beginn
aufgelost und es kam zum verspannungsfreiem Wachstum auf der entstandenen
diinnen Galliumnitridschicht.

Wegen der komplexen Prozessfithrung wurde dieser Ansatz nicht weiter unter-
sucht, um die Ablésung groer qualitativ hochwertiger GaN-Schichten zu reali-
sieren.
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Abbildung 6.2.: Schematische Herstellung einer freistehenden Galliumni-
tridschicht mittels Laser-Lift-Off. Auf eine Startschicht (1) wird zunéchst
eine dicke Galliumnitridschicht gewachsen (2) um dann die Schicht mittels
einem Hochleistungslaser vom Startsubstrat zu trennen (3) um daraus eine
freistehende Probe (4) zu erhalten.

6.1.2. Substratentfernung mittels Laser-Lift-Off

Eine Methode, dicke freistehende Galliumnitrid-Substrate zu erzeugen, ist die
Laser-unterstiitze Ablosung (LLO). Wie in der schematischen Zeichnung aus Ab-
bildung 6.2 zu entnehmen ist, wird die Galliumnitridschicht mit Hilfe eines Lasers
vom transparenten Substrat entfernt [120].

Vorteil dieses Verfahrens ist, dass Saphir als Substrat verwendet werden kann
[120]. SiC kann nicht verwendet werden, da das Substrat fiir die notige Wel-
lenléinge des Exzimer-Lasers, mindestens 350 nm, nicht transparent ist. Im Ideal-
fall konnte das Saphir-Substrat wieder genutzt werden, da prinzipiell das Substrat
nicht beschédigt wird. Ausgenommen sind durch die thermische Verspannung
zwischen der Galliumnitridschicht und dem Saphirsubstrat [40] entstandene Mi-
krorisse. Es miissen wiahrend des Wachstums keine besonderen Opferschichten
eingebaut werden, im Gegenteil, die qualitativ schlechte Nukleationsschicht wird
durch den Prozess entfernt. Kommerziell erhéltliche Laser reichen aus, um in
kurzer Zeit komplette 2-Zoll-Wafer abzulosen [120].

Die hochenergetischen Laserpulse werden in einer diinnen Schicht im Gallium-
nitrid absorbiert. Die absorbierte Leistung fithrt zu einer thermischen Zersetzung
in metallisches Gallium und in gasformigen molekularen Stickstoff, wie folgende
Reaktionsgleichung zeigt:

2.GaN = 2-Ga + N, (6.1)

Diese Dekomposition des Halbleiters fiithrt zur Trennung zwischen Substrat und
der dariiberliegenden Galliumnitridschicht. Die lokal begrenzte Trennung zwi-
schen Substrat und gewachsener Schicht fiithrt zu starken Spannungen im ab-
gelosten Bereich. Damit komplette 2-Zoll-Proben abgelést werden konnen, muss
der Abloseprozess optimiert werden, um so die bei der Ablésung entstehenden
Spannungen zu reduzieren. Zum einen kann auch durch den Einsatz einer sehr
hohen Laserleistung die abgeltste Fliche pro Laserimpuls vergroflert werden, um
die Prozesszeit fiir die Ablosung zu reduzieren. Zum anderen wird zur Reduzie-
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rung der thermischen Verspannung zwischen Substrat und Schicht die Probe auf
einen Tréager montiert, der wihrend des Abldseprozesses auf mehr als 600 °C er-
hitzt wird. Durch diese Mafinahmen konnte die Ablosung kompletter 2-Zoll-Wafer
erreicht werden [34, 120, 121].

Abloseversuche an eigenen Proben mittels Laser unterstiitzter Separation zeig-
ten, dass die Dicke eine entscheidende Rolle fiir die Stabilitdt der abgelosten
Schicht ist. Die zu diesem Zeitpunkt zur Verfiigung stehenden Proben wiesen ei-
ne Schichtdicke von 80 bis 130 pm auf. Die grofiten abgelosten Proben mit einer
Grofle von ca. 5x 15 mm zeigten nach dem Ablésen eine konkave Kriimmung, die
auf eine starke Restverspannung der abgelosten Schicht schlieflen 1asst.

Eine Steigerung der GaN-Schichtdicke kann die Stabilitdt der Probe fiir den
LLO-Prozess entscheidend verbessern [120]. Jedoch steigt mit der Filmdicke auch
die Bruchgefahr der Probe beim Abkiihlen und Transport. Ein in-situ Prozess
knapp unterhalb der Wachstumstemperatur wiirde den Prozess stabilisieren, ist
jedoch wegen der hohen Leistung und der nétigen Fokussierung der Lasers schwer
zu realisieren. Fiir einzelnen Bauelemente, beispielsweise Diinnfilm-LEDs, konn-
te durch das Entfernen des Substrates die Leistung und Lebensdauer gesteigert
werden [122]. Dies zeigt, dass der LLO-Prozess fiir die Herstellung einzelner Bau-
elemente von Bedeutung ist. Fiir die Herstellung freistehender Substrate sind
die genannten Probleme fiir einen industriellen Prozess abzuwégen, da er sehr
aufwendig und teuer erscheint.

6.2. Selbstseparation

Bisher wurden Verfahren beschrieben, die die Erzeugung freistehender Gallium-
nitridschichten durch das Entfernen des Substrates ermoglichen. Diese Prozesse
benotigen zusétzliche Prozesszeit nach dem Wachstum der Schicht und sind zum
Teil schwer zu kontrollieren. Bei den chemischen Verfahren entstehen Verunrei-
nigungen der Schicht, verursacht durch das dtzbare Substrat. Bei mechanischen
Verfahren besteht eine hohere Gefahr, dass die freistehende Schicht durch den Se-
parationsprozess bricht. In den folgenden Abschnitten sollen Verfahren beschrie-
ben werden, bei denen die Trennung zwischen Substrat bzw. Startschicht und der
dick gewachsenen Galliumnitridschicht wihrend des Wachstumsprozesses, bzw.
beim Abkiihlen erfolgen soll — Selbstseparation.

6.2.1. Prinzipielles Vorgehen

Bei der Selbstseparation wird der Unterschied in den thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten zwischen Schicht und Substrat genutzt , um die Trennung zu errei-
chen. Abbildung 6.3 soll die Vorgehensweise verdeutlichen. Zunéchst wird auf das
Substrat oder auf eine diinne Startschicht die Separationsschicht aufgebracht, in
der die Trennung/Bruch erfolgen soll. Nach dem anschlieenden Wachstum einer
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Abbildung 6.3.: Schematische Herstellung einer freistehenden Galliumni-
tridschicht durch Selbstablosung. Auf die Startschicht (1) wird eine leicht
reifende Schicht (2), wie die Perforation einer Briefmarke, aufgebracht. Durch
das Wachstum einer dicken Schicht (3) kommt es zu Spannungen zwischen
der Startschicht und der dicken Galliumnitridschicht. Diese Verspannungen
fithren im Idealfall zu einem horizontalen Riss in der leicht reilenden Schicht
und man erhélt freistehende Galliumnitridsubstrate (4).

dicken Schicht und dem dann folgenden Abkiihlen auf Raumtemperatur kommt
es zu einer thermischen Verspannung zwischen Schicht und Substrat. Diese Ver-
spannung soll zum horizontalen Bruch in der Trennschichten fithren, um so frei-
stehendes GaN zu erzeugen.

Voraussetzung fiir diese Methode ist ein moglichst grofier Unterschied in
den thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Substrat und gewachsener
Schicht. Kompressiv verspannte Schichten zeigen eine geringere Rissbildung als
tensil verspannte Schichten. Aus diesem Grund sind Substrate mit hoheren ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten wiinschenswert, da sie die gewachsene Schicht
kompressiv beim Abkiihlen verspannen und so die Rissbildung in der gewachse-
nen Schicht minimieren.

Die Trennschicht, in der der horizontale Bruch bzw. die Ablosung erfolgen soll,
sollte folgende Eigenschaften aufweisen. Zum einen muss sie das Wachstum von
Galliumnitrid in hoher Qualitit zulassen, zum anderen muss sie schwach sein,
damit sich der horizontale Bruch in ihr ausbreitet. Diese Eigenschaften kénnen
durch verschiedene Ansétze gelost werden.

6.2.2. Ex-Situ-Trennschichten

Ex-situ Trennschichten miissen vor dem Wachstum einer dicken Schicht aufler-
halb des Reaktors aufgebracht bzw. erstellt werden. Sie kénnen direkt auf das
Substrat selbst als auch auf eine GaN-Startschicht aufgebracht werden.

92



6.2. Selbstseparation

TiN-Zwischenschicht

Oshima et al. [95] entwickelten eine pordse TiN-Trennschicht. Auf einer diinnen
Startschicht mit einer Dicke von ca. 300 nm wird eine 20 nm dicke Titanschicht
aufgedampft. Diese wird dann zu Beginn des HVPE-Prozesses in einer Am-
moniakatmosphére nitridiert. Je nach Mischung des Tréagergases aus Wasser-
stoff und Stickstoff entstehen unterschiedlich grofie, lochartige Strukturen an der
GaN/TiN/GaN-Grenzflache. An dieser Grenzfldche entstehen teils grofie Liicken
im Material, die als Bruchstelle fiir einen Abloseprozess dienen koénnen. Die
Entstehung der Hohlrdume wird durch eine katalytische Reaktion an der TiN-
Schicht verursacht. Miyake et al. [123] beobachteten dhnliche Phanomene an einer
Wolfram-Galliumnitrid-Grenzflache [93].

Wie in Abschnitt 5.3.4 beschrieben, beeinflusst die Tragergasmischung aus
Stickstoff und Wasserstoff beim HVPE-Wachstum hauptséchlich die Rissbildung
und Wachstumsrate [124]. Es zeigte sich, dass es bei hohem Wasserstoffanteil und
reinem Stickstoff im Trégergas verstirkt zur Rissbildung kommt. Oshima et al.
[95] beobachtete ein dhnliches Verhalten, weshalb sie auf eine Trigergasmischung
aus Stickstoff und Wasserstoff zuriickgreifen mussten, um grofle rissfreie Proben
ablosen zu konnen, obwohl die Schicht in einer reinen Stickstoffatmosphére eine
noch geringere Verbindung zwischen Startschicht und HVPE-Schicht verspricht.
Dieser Prozess konnte so weit optimiert werden, dass es Hitachi Cable gelun-
gen ist, bereits 3 Zoll grofle freistehende Substrate mittels TiN-Zwischenschicht
herzustellen [125].

Lithographisch strukturierte dielektrische Maske

Als Trennschicht dient hier eine ex-situ strukturierte dielektrische Maske, wie sie
auch fiir die Defektreduktion mittels ELO (Epitazial Lateral Overgrowth) ein-
gesetzt wird [126, 127]. In Abbildung 6.4 ist der Querschnitt einer Startschicht
mit ELO-Unterbau im Elektronenmikroskop zu sehen. Auf dem Ausgangssub-
strat wurde eine ca. 1.5 pm dicke Galliumnitrid-Startschicht aufgewachsen, die
anschliefend mit einer ca. 200 nm dicken dielektrischen Maske aus SiN beschich-
tet wurde. In diese Maske wurden periodisch Offnungen geitzt, um dann von dort
aus mit dem lateralen epitaktischen Wachstum (ELO) eine geschlossene Schicht
zu erzeugen. Beim anschlieBenden Uberwachsen dieser Startschicht mit einer di-
cken HVPE-Schicht kann die dielektrische Maske mit ihrer periodischen Abfolge
wie die Perforation an einer Briefmarke zur Trennung wéahrend des Abkiihlens
fithren.

Durch die lithographische Strukturierung der Maske ist es moglich, direkt auf
die Separationseigenschaften Einfluss zu nehmen, indem der Fiillfaktor gezielt
variiert wird. Der Fiillfaktor ist der Quotient aus der freien Maskenflache, in der es
zum Anwachsen wihrend des epitaktischen lateralen Uberwachsens kommt, und
der Periodenweite. Bei fester Offnung in der Maske mit steigender Periodenweite
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Abbildung 6.4.: Rasterelektronenmikroskopaufnahme des Querschnitts ei-
ner ELO-Startschicht (links). Zur Verdeutlichung der Geometrien ist der
Querschnitt schematisch gezeichnet (rechts).

sinkt erwartungsgeméf der Fiillfaktor. Mit geringerem Fiillfaktor sind bessere
Separationseigenschaften zu erwarten, da die Kontaktfliche zwischen Substrat
und dicker Schicht geringer ist und so die thermische Verspannung leichter zur
Trennung fithren kann.

Fiir die ersten Versuche stand eine Streifenmaske mit einer Offnungsbreite
von 3um und einer Periode von 11pm zur Verfiigung. Diese Geometrie er-
gibt einen Fiillfaktor von 0.27. Grundlegende Wachstumsexperimente auf sol-
chen Startschichten zeigten, dass durch das laterale Uberwachsen der Schicht
eine Veranderung bei der Rissbildungsempfindlichkeit erreicht wurde. So konn-
ten auf diesen Schichten stabile dicke Schichten epitaxiert werden, die auf einer
Standardstartschicht zu Rissen fithrt. Mit steigender Schichtdicke ergab sich ein
Effekt, der durch die Asymmetrie der Streifenmaske verursacht wurde. Bei ei-
ner Schichtdicke von 80 pm zeigten Proben auf dieser Streifenmaske eine asym-
metrische Kriimmung. Die Kriimmungsmessung entlang der Steifen ergab einen
Kriimmungsradius von 80 cm. Vergleichbare Kriimmungsradien wurden auch auf
Proben mit derselben Dicke von Substrat und HVPE-Schicht ohne ELO-Unterbau
direkt auf einer Startschicht gefunden. Senkrecht zu den Streifen wurde ein
Kriimmungsradius von nur 26 cm gemessen. Die Asymmetrie und enorm grofe
Kriimmung, die sich auf solchen Startschichten ergibt, zeigt, dass sich durch die
Trennschicht die Kriimmung des Wafers und somit auch die Verspannung des
Schichtaufbaus beeinflussen l&sst.

Die fiir die Selbstseparation nétige Schichtdicke konnte zu diesem Zeitpunkt
nur durch mehrmaliges Uberwachsen ein und derselben Schicht erreicht werden,
da parasitdre Depositionen am Showerhead das Wachstum begrenzte. Zusétzlich
musste darauf geachtet werden, dass die thermische Verspannung nach jedem
Epitaxierun nicht zum Bruch der Probe fiihrt. Es konnte durch das Wachstum
auf ELO-Strukturen eine Schichtdicken von mehr als 150 pm erreicht werden, oh-
ne dass wihrend des Abkiihlens auf Raumtemperatur Risse beobachtet wurden.
Ergénzend wurden die Proben zwischen den Wachstumsruns — wahrend der Rei-
nigung des Reaktors zur Entfernung der parasitdr gewachsenen Depositionen —
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Abbildung 6.5.: Fotografie einer selbstabgelosten Probe auf einer ELO-
Startschicht (links). Mikroskopaufnahmen der Riickseite der freistehenden
Probe (rechts). Es ist deutlich die Streifenstruktur der Trennschicht zu er-
kennen.

auf einer Heizplatte mit einer Temperatur von ca. 400 °C gelagert, um die ther-
mischen Verspannungen zu reduzieren. Ab einer Schichtdicke von 300 pm konnte
so eine Ablosung wihrend des Abkiihlens beobachtet werden (Abbildung 6.5).

Diese ersten Experimente zeigten, dass durch den Einsatz einer dielektrischen
Maske eine Selbstablosung induziert werden kann. Um diese Ablésung weiter
zu verbessern und groflere freistehende Proben zu erzeugen, miissen jedoch ver-
schiedene Parameter optimiert werden. Es muss zum einen die maximal mogliche
Schichtdicke, die in einem Run abgeschieden werden kann, erhtht werden, um
thermische Zyklen fiir die Probe zu vermeiden. Dies konnte durch Verbesser-
ungen am Showerhead, speziell durch den Schutz mittel einer Molybdénabde-
ckung, realisiert werden. Zum anderen muss die Ablosung durch Verdnderung
der Maskengeometrie vereinfacht werden.

Um die Asymmetrie der Streifenmaske zu reduzieren, wurde eine Maske mit
einer hexagonalen Streifenanordnung entwickelt, die eine symmetrische Verspan-
nung der Probe erzeugen soll. Es handelt sich um eine Wabenstruktur mit 3 pm
breiten offenen Stegen und unterschiedlichem Durchmesser der maskierten Hexa-
gone, um auch den Einfluss des Fiillfaktors zu untersuchen. Die Durchmesser der
Waben und der daraus resultierende Fiillfaktor sind in Tabelle 6.1 aufgefiihrt.
In Abbildung 6.6 (links) ist der 2-Zoll-Wafer nach dem Wachstum einer dicken
Schicht abgebildet. Es sind deutlich die Quadranten mit unterschiedlichem Fiill-
faktor zu erkennen.

Diese Proben wurden ebenfalls in mehreren HVPE-Runs hintereinander iiber-
wachsen. Nach Erreichen einer Schichtdicke von 600 pm konnte das Ablosen von
bis zu 10x8 mm groBen Proben beobachtet werden. Wie in Abbildung 6.6 (links)
zu erkennen ist, kam es beim Abkiihlen zu einer unvollstindigen Ablésung im
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Tabelle Q.l.: Wabendurchmesser und der daraus resultierende Fiillfaktor
bei einer Offnungsbreite von 3 pm.

Struktur | Wabenbreite Fiillfaktor
HEX15 15 um 36 %
HEX30 30 pm 19%
HEX60 60 pm 9.8%

HEX100 | 100 pm 5.9%

Maskenbereich mit dem hochsten Fiillfaktor (3. Quadrant), wiahrend es bei den
anderen Maskenbereichen zur vollstindigen Ablosung kam. Es ist jedoch zu be-
achten, dass bei einem kleinen Fiillfaktor mehr Material lateral {iber die Maske
wachsen muss, um eine geschlossene Schicht zu erhalten. Dies fithrt vor allem bei
sehr kleinen Fiillfaktoren (HEX100 mit 5.9 %) zu Schwierigkeiten.

Unter der Annahme eines lateralen zu vertikalen Wachstumsverhéltnisses von
1 wird im Idealfall eine 50 pm dicke Schicht bendétigt, um eine Maskenbreite von
100 pm zu iiberwachsen. Durch eine Vergroflerung des lateralen zu vertikalen
Wachstumsverhéltnisses kann die notige Schichtdicke reduziert werden. Es ent-
steht dadurch eine Vergroerung des Wing-Tilts [68]. Bei der Koaleszenz kommt
es durch das Aufeinandertreffen unterschiedlich verkippter Kristalle zusatzlich
zu Defekten (Korngrenzen). Dies fiihrt meist zur Bildung inverser Pyramiden,
die die Stabilitdt der gewachsenen Schicht reduziert. Dieses Verhalten ist in den
Normarski-Kontrast-Aufnahmen in Abbildung 6.6 (Mitte) und (rechts) zu er-
kennen. Es handelt sich hierbei um freistehende Proben, die auf einer HEX30
bzw. HEX100 Maske gewachsen wurden. Die freistehende Probe mit geringerem
Fiillfaktor besitzt eine glatte Oberflache. Schichten, die sich vom HEX60-Bereich
gelost haben, zeigen eine Verkippung der Oberflache, welches auf einen deutlichen
Wing-Tilt schlieflen ldsst. Wegen der Rotations-Symmetrie und der kleinen Ab-
messungen kann hier mittels XRD keine Aussage iiber die Grole der Verkippung
gemacht werden. Vereinzelt zeigen sich inverse Pyramiden, die auf eine schlechte
Koaleszenz hinweisen. Bei grofleren Maskenbereichen verstéarkt sich dieses Pro-
blem, wie in Abbildung 6.6 zu sehen ist. Hierin liegt auch die schlechte Stabilitét
der Probe, die beim Abloseprozess in kleine Stiicke zerbrochen ist. Strukturen,
die auf HEX30 abgeschieden wurden, zeigten die besten Eigenschaften. Dies sind
groflere abgeloste Proben mit geringem Wing-Tilt.

Das Maskenmaterial beeinflusst ebenfalls die Abloseeigenschaften. Wie in Ab-
schnitt 4.3 beschrieben, zersetzt siliziumreiches Siliziumnitrid das umliegend ab-
geschiedene GaN, wodurch grofie Hohlrdume enstehen. Diese Eigenschaft kann fiir
die Selbstablosung genutzt werden, da hier eine ideal perforierte Schicht entsteht.
Die aus der Zersetzung des Maskenmaterials resultierende schlechte Oberfliche
kann durch das HVPE-Wachstum verbessert werden, wobei die hohe Wachstums-
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Abbildung 6.6.: Fotographie des 2 Zoll-Wafers nach dem HVPE Wachs-
tumsprozess mit unterschiedlichen Fiillfaktoren der Hex-Maske (links). Es ist
zu erkenne, dass es im dritten Quadranten zu einer unvollstdndigen Ablosung
gekommen ist. Normarski-Kontrast-Aufnahme der freistehenden Probe mit
einer Hex-Periode von 30 pm (Bild Mitte) und 60 pm (Bild rechts) mit vielen
Wachstumsdefekten, die durch eine schlechte Koaleszenz verursacht wurden.

rate Unebenheiten in der Startschicht ausgleicht. Dies ist deutlich in Abbildung
6.7 (links) und (rechts) zu sehen.

Die Schichtdicke konnte bei diesen Experimenten nur jeweils bis knapp ober-
halb der Separationsdicke gesteigert werden, was dazu fiihrte, dass die HVPE-
Schichten nicht stabil genug fiir einen Separationsprozess der gesamten Wafer-
fliche waren. Es konnten so nur Proben mit einer Gréfle von 5x8 mm gewon-
nen werden. Die freistehenden Proben zeigen jedoch eine exzellente Materialqua-
litdt. So konnte, bedingt durch die ELO-Startschicht, eine Defektdichte von nur
3-10% cm~? bei einer Schichtdicke von 330 pm nachgewiesen werden. Die optische
Spektroskopie zeigt eine Linienbreite der Donator-gebundenen Exzitonen fiir Sili-
zium und Sauerstoff von weniger als 670 peV. Bei diesen Proben konnten erstmals
beide Donatoren im Spektrum getrennt aufgelost werden. Diese geringe Konzen-
tration an Fremdatomen wird auch durch elektrische Messungen bestétigt. Diese
ergaben eine Beweglichkeit von 720 cm?/Vs bei einer Ladungstrigerdichte von
7.2:10 cm™ bei Raumtemperatur und 1780 cm?/Vs bei einer Ladungstriiger-
dichte von 2.8-10'° cm ™ bei 77 K.

Durch das Wachstum auf strukturierten Substraten konnte die Erzeugung frei-
stehender GaN-Proben erstmals untersucht werden. Wie die ersten Versuche je-
doch zeigten, sind viele aufwendige Prozessschritte notwendig, die die Herstel-
lung von freistehenden Substraten erschweren und verteuern. Um die aufwendige
Praparation der Zwischenschicht zu umgehen, konzentrieren sich die folgenden
Abschnitte auf die Erzeugung der Trennschicht im Wachstumsprozess selbst. Ein
solcher in-situ Prozess erzeugt die Sollbruchstelle und die dicke freistehende GaN-
Probe im Idealfall in einem Wachstumsprozess und verkiirzt somit die Herstel-
lungszeit des freistehenden Substrates.
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Abbildung 6.7.: Normarski-Kontrast-Aufnahme der Oberfliche einer ELO
iiberwachsenen MOVPE Schicht mit zerstorter SiN-Schicht, wie aus Abbil-
dung 4.8 (links). Oberfliche der Schicht nach dem HVPE Wachstum von
130 pm (rechts).

6.2.3. In-Situ-Trennschichten

Ziel der in-situ Trennschichten ist es, dass sie direkt im Wachstumsprozess erzeugt
werden kénnen, um so die aufwendige Praparation einer dielektrischen Maske, wie
sie in Abschnitt 6.2.2 beschrieben wird, zu vermeiden. Im Idealfall kann somit
die Nukleation auf dem Fremdsubstrat, die Erzeugung der Trennschicht und das
anschliefende Ablosen der freistehenden GaN-Schicht in einem Epitaxieprozess
erfolgen. Durch die in-situ-Abscheidung kann aufferdem die optimale Position und
Dicke der Trennschicht leichter kontrolliert werden.

Tieftemperatur-Zwischenschicht

Bei diesen Experimenten wird eine bei tiefen Temperaturen abgeschiedene GaN-
Schicht als Trennschicht genutzt, in Analogie zu den Experimenten von Zhilyaev
et al. [91]. Diese Schichten lassen sich auf einfache Weise wihrend des Prozesses
realisieren und wiirden die Herstellung freistehender GaN-Substrate erheblich
vereinfachen.

Die physikalischen und chemischen Probleme, die sich beim Abscheiden von
Galliumnitrid bei tiefen Temperaturen ergeben, sind zum einen die geringe Disso-
ziation von Ammoniak bei Temperaturen kleiner als 900 °C [96], wie auch schon in
Abschnitt 4.2.2 und in Abschnitt 5.2 beschrieben. Bei geringerer Quellentempera-
tur veréndern sich zum anderen auch die Reaktionseffizienzen der Quelle zu Galli-
umchlorid [128] in der HVPE. Zusammen mit der geringen Ammoniakaufspaltung
fithrt dies zu einer sehr kleinen Depositionsrate. Um dies zu vermeiden, wurde
die Quelltemperatur in den eigenen Experimenten auf 850 °C gehalten.

Bei ersten eigenen Versuchen zu einer Tieftemperatur-Zwischenschicht wurde
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Abbildung 6.8.: Aufnahme der Bruchfliche einer Schicht mit
Tieftemperatur-Zwischenschicht und Temperaturprofil wiahrend des Wachs-
tums der Schicht.

diese, wie das Temperaturprofil in Abbildung 6.8 rechts deutlich zeigt, wahrend
des HVPE-Wachstums eingefiigt. Die Bruchfliche der dazugehorigen Probe (Ab-
bildung 6.8 links) weist deutlich zwei von der Tieftemperatur-Zwischenschicht
getrennte Bereiche mit identischer Schichtdicke auf. Bereits bei diesen geringen
GaN-Schichtdicken von 20 pm und der diinnen Tieftemperatur-Zwischenschicht,
lassen sich teilweise horizontale Briiche in der Zwischenschicht erkennen, die fiir
die Selbstseparation genutzt werden konnen.

Um Verédnderungen der Probe, vor allem der Oberfliche, wihrend der langen
Abkiihlphasen des Reaktors (Abbildung 6.8 rechts), zu vermeiden, wurden die
weiteren untersuchten Tieftemperatur-Zwischenschichten direkt beim Hochheizen
des Reaktors auf das MOVPE-Template abgeschieden (Abbildung 6.9), bevor die
Wachstumstemperatur fiir GaN erreicht wurde.

Die Analyse der Bruchfliche aus Abbildung 6.9 zeigt eine Zwischenschicht mit
nicht c-Achsen orientierten Kristalliten. Dieser Bereich zeichnet sich besonders
durch einen hoheren Kontrast aus, welcher aufgrund der héheren Leitfahigkeit
des bei tiefer Temperatur abgeschiedenen GaN verursacht wird. In diesem Be-
reich kommt es so zu einer Reduzierung der Materialqualitiat, die jedoch noch
nicht ausreicht um zu einem horizontalen Bruch bzw. zur Ablésung dicker GaN-
Proben zu fiihren. Erst bei einer weiteren Reduzierung der Abscheidetemperatur
der Zwischenschicht auf 700 °C (Abbildung 6.10) konnte eine Ablésung beobach-
tet werden.

Eine Schwierigkeit, die bei der Nutzung dieser Zwischenschicht auftritt, ist die
grofle Inhomogenitéit bei der Abscheidung der Tieftemperatur-Zwischenschicht.
Abbildung 6.10 zeigt Aufnahmen der Bruchfliche ein und derselben Probe. Die-
se Zwischenschicht wurde bei einer Temperatur von 700°C abgeschieden. Bei-
de Aufnahmen entstanden nur wenige 100 pm voneinander entfernt. Obwohl es
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Hochtemperatur-GaN

Tieftemperatur-GaN
Startschicht

Substrat

Abbildung 6.9.: Rasterelektronenmikroskopaufnahme der Bruchflache ei-
ner Proben mit Tieftemperatur-Zwischenschicht direkt auf der MOVPE-
Startschicht. Die Zwischenschicht wurde bei einer Temperatur von 800°C
abgeschieden.

Abbildung 6.10.: Rasterelektronenmikroskopaufnahme der Bruchflichen
einer Proben mit einer bei 700°C abgeschiedenen Tieftemperatur-
Zwischenschicht. Beide Aufnahmen wurden im Abstand von wenigen 100 pm
gemacht.
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an diesen Stellen nur noch punktuell zum Kontakt zwischen Startschicht und
dicker Galliumnitridschicht kommt, konnten nur kleine Proben im Bereich von
5mm? abgelost werden - grofiere Proben konnten hiermit nicht realisiert wer-
den. Die Bruchfliche in Abbildung 6.10 rechts zeigt einen Bereich der Probe,
in der es bereits zur Trennung von Substrat und dicker GaN-Schicht in der
Tieftemperatur-GaN-Schicht gekommen ist. Der Grund fiir die kleinen freiste-
henden Probenstiicke liegt zum einen in der Inhomogenitidt und zum anderen
auch in einer limitierten Schichtdicke des gewachsenen HVPE-Materials. Die Li-
mitierung wird hierbei durch parasitire Depositionen am Showerhead durch das
kalt gewachsene Galliumnitrid verursacht und verstérkt. Diese Depositionen ver-
hindern ldngere Prozesszeiten in der HVPE und begrenzen so die Prozesszeit.
Das dazugehorige Tieftemperatur-Photolumineszenzsprektrum zeigt ein relativ
unverspanntes Donator-gebundenes Exziton bei 3.472eV der abgelosten Probe
mit einer Halbwertsbreite von 2.6 meV. Die Verbreiterung des Peaks ist auf die
schlechte Materialqualitat der Zwischenschicht zuriickzufiihren.

Um groflere Proben mittels Tieftemperatur-Zwischenschichten abzulosen,
ist eine sorgfiltige Optimierung der Abscheideparameter notwendig. Neueste
Veroffentlichungen berichten von der Ablésung einer ca. 4cm? grofien Probe
[129]. Uber die Ablésung von ganzen Wafern wurde noch nicht berichtet. Dies
wird wegen den hier angesprochenen Probleme nur durch sorgfiltige Optimierung
der Depositionsparameter zu erreichen sein, damit auch die Reproduzierbarkeit
gewahrleistet ist.

SiN-Zwischenschichten

Um dem Ziel einer leicht in den Prozess zu integrierenden Zwischenschicht fiir
die Selbstablésung néher zu kommen und um die bei der Tieftemperatur-GaN-
Schicht angesprochenen Probleme der schlechteren Materialqualitdt zu umge-
hen, wurden in-situ SiN-Schichten als Sollbruchstelle untersucht. Diese Zwischen-
schichten sollen analog zu Abschnitt 6.2.2 zur Ablésung der darauf gewachse-
nen Schicht fithren. Wie bereits in Abschnitt 4.4 beschrieben, kann SiN einfach
wahrend der Epitaxie von GaN in-situ abgeschieden werden. Silan, welches bei der
Epitaxie als Dotierelement-Precursor genutzt wird, wird zusammen mit Ammoni-
ak in den Reaktor eingeleitet, um Siliziumnitrid zu bilden. Fiir die ersten, grundle-
genden Studien wurden die Zwischenschichten wihrend des MOVPE-Wachstums
der Startschicht abgeschieden, da hier die Kontrolle der Prozessparameter besser
erfolgen kann. Wie beschrieben entsteht dadurch eine Netzstruktur, die analog
wie bei der selektiven Epitaxie (Abschnitt 4.3) {iberwachsen werden kann.

Wie bereits erwiahnt, nutzen viele Gruppen diese Zwischenschichten zur Re-
duzierung der Defektdichte. Beim Wachstum auf dieser Schicht und anschlie-
Bender Ablosung konnte dies zu einer Steigerung der Materialqualitéit auf-
grund der geringeren Defektdichte fithren. Erste Experimente auf einfachen SiN-
Zwischenschichten, die fiir eine Defektreduktion in der MOVPE genutzt wur-
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Abbildung 6.11.: Aufnahme separierter Proben: (links) 400 pm, (rechts)
600 nm gewachsene HVPE-Schichtdicke. Durch die Steigerung der Schichtdi-
cke vergroBern sich die separierten Probenstiicke.

den, zeigten eine geringere Rissempfindlichkeit der Proben. Im direkten Ver-
gleich zu Proben ohne SiN-Zwischenschicht konnten dickere GaN-Schichten ab-
geschieden werden, bevor es zur Ausbildung von Rissen kommt. Dies zeigt sich
auch darin, dass rissfreies Abscheiden von GaN mit nicht optimierten HVPE-
Parametern (Abschnitt 5.3) moglich ist. Offenbar ist die Parameterwahl fiir riss-
freies Wachstum selbst auf Startschichten mit einfachen SiN-Zwischenschichten
erheblich grofler.

Durch zeitgleiche Verbesserungen der Geometrie und Haltbarkeit des Shower-
head (Abschnitt 5.2.2), konnten nun erstmals dickere Schichten in einem Epitaxie-
Run ohne Unterbrechung erzeugt werden. Ab hier konnten erstmals die Auswir-
kungen dicker GaN-Schichten (gréfer 200 pm) untersucht werden, ohne dass ein
Abkiihlvorgang die Verspannung der Schicht dndert und so das Ergebnis be-
einflusst. Abbildung 6.11 zeigt freistehende GaN-Proben, die sich wihrend des
Abkiihlvorgangs nach Wachstumsende spontan gelost haben. Beim Vergleich mit
den Proben aus Abbildung 6.4 und 6.6 zeigt sich, dass mit steigender GaN-
Schichtdicke auch die Gréfle der freistehenden Proben zunimmt. So konnten mit
einer gewachsenen Schichtdicke von 600 pm freistehende Proben mit einer Fléche
von 5cm? erzeugt werden. Dies entspricht der Fliche eines Viertel 2 Zoll-Wafers
oder der Flache eines 1 Zoll-Wafers.

Bei genauerer Untersuchung dieser freistehenden GaN-Proben zeigte sich, dass
die Ablosung nicht in der SiN-Zwischenschicht erfolgt ist, sondern oberhalb die-
ser Schicht. Um die schlechten Separationseigenschaften der Einzelschicht zu ver-
bessern, wurden mehrere SiN-Schichten in das MOVPE-Wachstum der Start-
schicht eingefiihrt, um so eine kontrollierte Ablosung der Schicht zu ermogli-
chen. Der Grund fiir die Wahl einer Mehrfachstruktur liegt darin, dass es bei
Erhohen des Bedeckungsgrades der Einzelschicht nur sehr punktuell zum wei-
teren GaN-Wachstum kommt und es nicht mehr moglich ist, eine geschlossene
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Abbildung 6.12.: Rasterelektronenmikroskopaufnahmen verschiedener
Startschichten mit in-situ SiN-Zwischenschichten. (links): Oberflache ei-
ner Mehrfach-Zwischenschichtstruktur mit hohem Bedeckungsgrad; (rechts)
Bruchflache einer Zwischenschichtstruktur mit geringerem Bedeckungsgrad
der einzelnen SiN-Schicht.

Schicht zu erzeugen (vgl. Abbildung 6.2.2). Zusétzlich wird bei guter Haftung
der diinnen SiN-Zwischenschicht die Ablosung weiter erschwert. Bei der Abschei-
dung der Mehrfachstruktur wird die Dicke der Separationsschicht erhoht, und es
entsteht ein breiterer Bereich in der es zur Ablésung kommen kann. Bei geeigne-
ter Wahl der Depositionsparameter der SiN-Zwischenschichten kénnen zusétzlich
Hohlrdume in die Schicht eingebaut werden, die eine bessere Ablosung erwarten
lassen (Abbildung 6.12).

Um den Einfluss mehrerer SiN-Zwischenschichten zu untersuchen, wurden
zunéchst Startschichten mit 4, 5, 6 und 7 SiN-Zwischenschichten in der MOVPE
hergestellt. Diese wurden geviertelt, um dann in einem HVPE-Run iiberwachsen
werden zu kénnen. Die Ergebnisse des HVPE-Wachstums sind in Abbildung 6.13
zu sehen. Die Interpretation der Ergebnisse ist jedoch schwierig, da verschiedene
Faktoren das Ergebnis verfilschen. Zum einen ist das Vierteln der Proben nach
dem MOVPE-Wachstum der Startschicht problematisch, da durch das Spalten
Mikrorisse entstehen konnen. Diese Risse fiithren dann, aufgrund der thermischen
Verspannung der Probe, zum Bruch. Zum anderen erschwert die geringe Schicht-
dicke bei diesen Experimenten die Interpretation, da sie die Stabilitat der frei-
stehenden Probe verringert. Dennoch zeigen die Ergebnisse die Limitierungen,
die auftreten konnen. Es zeigt sich, dass sich mit steigender Zahl der Zwischen-
schichten groflere Proben ablosen kénnen. Auf Proben mit 7 Zwischenschich-
ten wurde eine signifikant hohere Dichte an inversen Pyramiden festgestellt. Der
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6. Freistehendes Galliumnitrid

Abbildung 6.13.: HVPE-iiberwachsene Proben mit unterschiedlich vielen
SiN-Zwischenschichten, von links nach rechts 4 bis 7 Zwischenschichten.

Grund hierfiir liegt in einer zu groflen Maskierung der Startschicht — die Prozess-
parameter der HVPE erlauben es nicht, diese Liicken zu iiberwachsen. Um die
Rissproblematik zu reduzieren, wurden alle weiteren Experimenten auf ganzen
2 Zoll-Proben durchgefiihrt und die maximal mogliche abscheidbare Schichtdicke
der HVPE-Anlage genutzt.

In Abbildung 6.12 sind Rasterelektronenmikroskopaufnahmen von Proben mit
modifizierter SiN-Zwischenschicht abgebildet, um die Abléseeigenschaften weiter
zu verbessern. Zwischen den einzelnen SiN-Zwischenschichten wurden jeweils ca.
100 nm GaN abgeschieden, um die Abléseschicht zu verstirken und um mehrere
horizontale Sollbruchstellen zu erzeugen. Die beide Schichten unterscheiden sich
im Bedeckungsgrad der einzelnen SiN-Zwischenschichten und lassen sich gut in
der HVPE iiberwachsen.

Die Startschicht mit einer 6-fachen SiN-Zwischenschicht und einem Be-
deckungsgrad von 37% zeigt eine teils hohe Maskierung (Abbildung 6.12
(rechts)). Kleinere pyramidale Strukturen, die nach dem Wachstum ei-
ner SiN-Zwischenschicht entstanden sind, wurden von einer folgenden SiN-
Zwischenschicht teils komplett maskiert. An grofleren Strukturen hingegen kam
es nur zur Maskierung des unteren Bereichs der pyramidialen Struktur. Diese Py-
ramiden dienen im anschlieBenden HVPE-Uberwachsen als Ausgangspunkt des
weiteren Wachstums. Die groflen maskierten Bereiche lassen eine bessere Selbst-
ablosung erwarten, wie dies auch fiir ex-situ aufgebrachte SiN-Schichten gezeigt
wurde (Abschnitt 6.2.2).

Bei einem Bedeckungsgrad von 23% éndert sich die durch die Zwischen-
schichten entstandene Struktur (Abbildung 6.12 (links)). Durch die Abfolge
von in-situ SiN-Schichten und anschliefendem Galliumnitridwachstum entste-
hen Hohlrdume, die wahrend des Wachstums der MOVPE-Startschicht wieder
komplett iiberwachsen werden konnten. Diese entstandenen Hohlrdume wurden
in Analogie zu den entstandenen Strukturen der VAS von Oshima et al. [95]
entwickelt, um sie zur Separation zu nutzen. Der Vorteil gegeniiber der TiN-
Zwischenschicht besteht darin, dass die Hohlrdume unabhéngig von den Prozess-
parametern in der HVPE entstehen und nicht katalytisch den Prozess beeinflussen
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Abbildung 6.14.: Normarski-Kontrast-Aufnahmen der Oberfldche (links)
und Separationsfliche (rechts).

und auferdem in-situ abgeschieden werden kénnen.

Wie schon bei einzelnen SiN-Zwischenschichten, zeigt die Analyse der Ober-
flachenmorphologien aus Abbildung 6.14 und Untersuchungen der Bruchflichen
der abgelosten Proben, dass die Separation nicht direkt in der Trennschicht
erfolgt. Die gewachsene Oberfldche zeigt eine glatte Oberfliche, wie dies von
leicht fehlorientierten Startschichten erwartet wird (Abschnitt 5.4.1). Im rech-
ten Bild hingegen ist die raue Oberflichenmorphologie der spontan abgelosten
Schicht der freistehenden Probe zu erkennen. Die Trennung von der Start-
schicht findet ca. 50..80 pum oberhalb der SiN-Zwischenschichten statt und wird
nicht direkt durch sie ausgeltst. Selbst bei einer Verdnderung der Position der
SiN-Zwischenschichten um 50 pm findet die Trennung oberhalb statt. Punktuell
kommt es auch zu Rissen im Bereich der SiN-Zwischenschichten. Diese Experi-
mente konnten aber nicht klaren, ob der Abléseprozess durch die Risse in der
SiN-Schicht ausgelost wurde oder ob der Riss nur zuféllig auch im Bereich der
SiN-Schicht entstanden ist.

Diese Experimente auf Startschichten mit SiN-Zwischenschichten zeigten eben-
falls, dass es moglich ist, dickes und qualitativ hochwertiges GaN mit der
HVPE auf einem Fremdsubstrat abzuscheiden. Es zeigt sich sogar, dass SiN-
Zwischenschichten notwendig sind, da auf einfachen Startschichten ab einer
Schichtdicke von ca. 120pum Risse wihrend des Wachstums enstehen. Ent-
steht der Riss zur Ablosung der Startschicht relativ konstant oberhalb der
SiN-Zwischenschicht, kann dies ausgenutzt werden, um ein freistehendes GaN-
Substrat zu erzeugen. Zur Realisierung und zur weiteren Stabilisation abgeloster
Schichten muss die Schichtdicke zusétzlich gesteigert werden. In der Literatur
wird dieser Weg ebenfalls von Hanser et al. [130] (Kyma Technologies, Inc.) dis-
kutiert, die durch das Abscheiden sehr dicker GaN-Schichten auf Saphir und derer
spontanen Ablosung freistehende GaN-Substrate erzeugen.
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Bei einer weiteren Steigerung der HVPE-Schichtdicke gegeniiber der Proben
aus Abbildung 6.11, die durch Verbesserungen an der Showerheadgeometrie
moglich waren, konnten in der Tat grofie, spontan abgeltste Proben erzeugt wer-
den. Im ersten Schritt konnte durch die Verédnderung der Gaseinlassgeometrie
des GaCl-Einlasses die Wachstumsrate auf iiber 250 pm/h verbessert werden. Da-
durch war es moglich, iiber 1.4 mm in einem 6-Stunden-Run abzuscheiden, ohne
dass zwischenzeitlich der Reaktor abgekiihlt und gereinigt werden musste. Diese
Experimente wurden auf ganzen 2 Zoll Wafern durchgefiihrt, um eine eventuel-
le Vorschédigung der Proben durch Spalten zu vermeiden. Diese fiithrte zu einer
Ablosung eines fast kompletten 2 Zoll-Wafers (Abbildung 6.15 (links)).

Bei der Probe aus Abbildung 6.15 verursachte die hohe Dichte an inversen Py-
ramiden einen Bruch der Probe im Bereich der hochsten Dichte. Diese Pyramiden
weisen eine unterschiedliche Grofle bzw. Tiefe auf, was auf einen unterschiedli-
chen Entstehungszeitpunkt schlielen léasst. Dies wurde auch von Lucznik et al.
[131] beobachtet. Durch verinderte Prozessparameter, um die Oberfliche zu ver-
bessern (Abschnitt 5.4.1), lassen sich die Depositionen am Showerhead und die
Dichte der inversen Pyramiden reduzieren (Abbildung 6.15). Verursacht wurden
die Anderungen im Prozess hauptséchlich durch Muschelausbriiche am Shower-
head und die Anpassung der Wachstumsparameter, die die Stromung im Reaktor
und damit verbunden auch die Homogenitdt der Wachstumsrate auf der Pro-
be verdndern. Zusammen mit der Anpassung der Prozessparameter, um auf die
geometrischen Verdnderungen zu reagieren, fithrte dies allerdings zu einer Redu-
zierung der Wachstumsrate und zur Verschlechterung der Homogenitét. Dadurch
konnte sich nur eine hexagonale, freistehende Probe aus der Mitte des Wafers
separieren.

Leider war eine weitere Steigerung der Schichtdicke im Rahmen der Arbeit
mit der vorhandenen HVPE-Anlage nicht moglich. Durch die Verbesserungen
am Showerhead kann dieser vor parasitdren Depositionen geschiitzt werden, wie
dies Abschnitt 5.2.2 verdeutlicht. Jedoch sind auch das Abgassystem der Anlage,
vor allem ein kleiner Partikelfilter, sowie der Abstand zwischen Showerhead und
Suszeptor limitierende Faktoren, die eine weitere Steigerung der Schichtdicke er-
schweren bzw. nicht ermoglichen. Um das Ziel ganzer 2 Zoll grofler GaN-Substrate
durch Selbstseparation in einem in-situ Prozess zu realisieren, muss die Sepa-
rationsschicht weiter verdndert werden, so dass es bereits bei einer geringeren
Schichtdicke zur Separation der dick gewachsenen Schicht kommt.

6.3. Eigenschaften des freistehenden Materials

Die Analyse der Proben in dieser Arbeit ergab eine exzellente Materialqualitét.
Schichten die noch auf Saphir charakterisiert wurden, zeigten sehr gute Material-
eigenschaften, die von freistehenden Proben, wie sie beispielsweise in Abbildung
6.16 zu sehen sind, bei weitem iibertroffen wurden. In diesem Abschnitt sollen
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Abbildung 6.15.: Aufnahmen freistehender, spontan im Galliumnitrid ab-
geloster Proben. (links) Eine fast 2 Zoll grole Probe mit vielen inversen Pyra-
miden, die zum Bruch der Probe gefiihrt haben. (rechts) Diinnere freistehende
Probe, an der die inverse Pyramidendichte durch verbesserte Prozessfithrung
reduziert wurde.

nun exemplarisch einige Materialeigenschaften der freistehenden Proben, die in
dieser Arbeit erstellt wurden, vorgestellt werden.

6.3.1. Mechanische und strukturelle Eigenschaften der
freistehenden Proben

Bei Proben, die mit sehr hohen Wachstumsraten von mehr als 200 pm pro Stunde
erzeugt wurden, traten vermehrt inverse Pyramiden auf, beschrieben im vorhe-
rigen Abschnitt und auch in Abbildung 6.16 zu sehen. Analysen zeigten, dass
diese Art der Defekte durch nicht c-Achsen orientierte Kristallite enstehen. Diese
Kristallite entstehen durch die hohe Wachstumsrate am Showerhead und in der
Gasphase und werden {iiber die Gasstromung auf die Oberfliche der Substrate
gefiithrt, an der sie dann das Wachstum storen [131].

Durch die Reduzierung der Wachstumsrate und verbunden mit der Reduzie-
rung der parasitdren Depositionen und der Bildung der Kristallite in der Gasphase
konnte die Anzahl der inversen Pyramiden reduziert werden. Durch die Entwick-
lung des Showerheadschutzes aus Molybdéan (Abschnitt 5.2.2) konnten parasitére
Depositionen auf ein Minimum reduziert werden. Dadurch gelang es, die inversen
Pyramiden komplett zu unterdriicken und eine exzellent spiegelnde Oberfléche
zu erzeugen (Abbildung 6.17).

Alle untersuchten dicken GaN-Schichten auf einem Saphir-Substrat weisen, wie
zu erwarten und in Abschnitt 2.4.2 beschrieben, eine der GaN- und Substrat-
Dicke entsprechende konvexe Kriimmung auf. Im Gegensatz dazu konnte an frei-
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6. Freistehendes Galliumnitrid

Abbildung 6.16.: Spontan abgeltste, 1.2 mm dicke freistehende Galliumni-
tridprobe.

Bt

Abbildung 6.17.: Spontan abgeldste, 800 pm dicke freistehende Galliumni-
tridprobe. Durch den Showerheadschutz aus Mo, siehe Abschnitt 5.2.2, konnte
die Bildung inverser Pyramiden komplett unterdriickt werden. Die exzellente
Oberflache ist gut an der Spiegelung des Universitéitslogos zu erkennen.
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6.3. Eigenschaften des freistehenden Materials

stehenden Proben jeweils eine konkave Kriimmung festgestellt werden. Eine ge-
naue Bestimmung der Kriimmungsradien ist jedoch aufgrund der Probengeome-
trie nur schwer zu realisieren. Die in dieser Arbeit spontan abgeltsten Proben sind
in ihrer Schichtdicke inhomogen, weshalb bei der Bestimmung des Kriimmungs-
radius keine sphérische Naherung giiltig ist. Andere abgeloste Proben sind zu
klein, um den Kriimmungswert korrekt bestimmen zu konnen.

Die Rontgenuntersuchungen bestétigten jedoch bei allen Proben die konkave
Kriimmung, welche sich mit dem Model aus Abschnitt 2.4.2 nicht ohne weite-
res erklédren ldasst. Ausgehend von diesem Modell ist keine Kriimmung, vor allem
keine konvexe Kriimmung zu erwarten, da von einer unverspannten Wachstums-
temperatur bzw. von einem homogenen Zweischichtsystem ausgegangen wird.
Moégliche Ursachen fiir die konkave Kriimmung der freistehenden Proben liegt
moglicherweise in der Verdnderung des Materials bzw. der Materialqualitiat mit
steigender Schichtdicke. Dieser Unterschied im freistehenden Material zwischen
unten (nahe dem ehemaligen Substrat) und oben (fern dem ehemaligen Substrat)
fithrt im einfachsten Fall wiederum zu einem Zweischichtsystem (wie in Abschnitt
2.4.2) und so zur Kriimmung der freistehenden GaN-Probe. Untersuchungen von
Lee et al. [132] zeigten, dass mit steigender Schichtdicke die Anzahl von Ver-
setzungen reduziert werden. Bei Schichtdicken von mehr als 1000 pm kann die
Versetzungsdichte um mehr als 3 Gréflenordnungen reduziert werden. Ob allein
dieser Effekt mit dem Gradienten der Defektdichte von unten nach oben in der
freistehenden Schicht die Kriimmung erklédren kann oder ob weitere Effekte einen
Unterschied in den Materialparametern erzeugen, muss noch geklart werden.

Auf freistehenden Proben mit einer Dicke von mehr als 1000 pm wurde ei-
ne Defektdichte von weniger als 10°cm ™2 festgestellt. Verantwortlich ist hierbei
hauptséchlich die Abnahme der Defektdichte mit steigender Schichtdicke [132]
aufgrund der Moglichkeit, dass Defekte stoppen, sich vereinen oder gegenseitig
ausloschen. Bei der Bestimmung der geringen Defektdichte mittels Anétzen [81]
treten Schwierigkeiten auf. Damit die Defektdichte statistisch korrekt ermittelt
werden kann, muss eine Mindestanzahl von Versetzungen gemessen werden. Der
Durchmesser der angeétzten Defekte liegt im Bereich von wenigen 30 nm. Dies
begrenzt die maximale Scanfeldgrofie im AFM, um noch erkannt zu werden. Bei-
spielsweise wurden zur Bestimmung der Defektdichte an den Proben in Abbildung
6.16 und 6.17 mehrere 30x30 pm? groBe Flichen analysiert. Dadurch, dass auf
groflen Fldchen keine Defekte gefunden wurden, kann nur ein oberer Wert fiir
die Defektdichte angegeben werden. Bei diesen Proben muss also die statistisch

bestimmte Defektdichte kleiner sein als 10cm™2.

6.3.2. Elektrische Eigenschaften der freistehenden Proben

Mit Hilfe der Hall-Messung lassen sich auf einfache Art und Weise die elektri-
schen Eigenschaften bestimmen. In Abbildung 6.18 ist die temperaturabhéngi-
ge Messung einer 600 pm dicken freistehenden Probe, die mittels Selbstsepara-
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Abbildung 6.18.: Temperaturabhiingige Hall-Messung einer 600 pm dicken
freistehenden Galliumnitridprobe mit einer Versetzungsdichte von weniger als
3-10% cm 2.

tion auf einer strukturierten Startschicht (Abschnitt 6.2.2) erzeugt wurde, ge-
zeigt. Diese Probe besitzt bei Raumtemperatur eine Ladungstragerkonzentra-
tion von 1.2-10'® cm™ sowie eine Ladungstriigerbeweglichkeit von 810 cm?/Vs.
Bei tiefen Temperaturen von 85K konnte eine Ladungstrigerkonzentration von
3.6:10" cm™ bei einer Beweglichkeit von 3646 cm?/Vs bestimmt werden. Die-
se Werte iibertreffen die elektrischen Daten von den eingesetzten MOVPE-
Startschichten mit einer Beweglichkeit von 300 cm?/Vs und einer Ladungstriiger-
konzentration von 5-10'¢ cm™2. Dies zeigt die gesteigerte Materialqualitit der
freistehenden GaN-Schicht.

Im Gegensatz zu den eigenen Werten beschreiben F. Yun et al. [133] bei
ihrer 200 pm dicken freistehenden Probe eine Ladungstrigerbeweglichkeit von
1100 cm?/Vs bei Raumtemperatur und 6800 cm?/Vs bei 50K, welches den theo-
retisch maximalen Beweglichkeiten von Look et al. [23] sehr nahe kommt. Diese
Probe wurde mit Hilfe der Laser-unterstiitzen Ablosung und anschlieBendem Po-
lieren beider Seiten erzeugt. Durch dies wurde vor allem der defektreiche Bereich
in Templatndhe entfernt, welcher bei der Probe aus Abbildung 6.18 noch vorhan-
den war. Durch diese Schicht werden die Werte im Vergleich zu Yun et al. [133]
verschlechtert.

110



6.3. Eigenschaften des freistehenden Materials

(0.X,)
[ (Sig,X,)
_ 10000 £ 3
=
e 0X,(0):2s o X
S, OX,(a):2p ﬁ %)
= 1000 ¢ SiX (0):2s (A"X) E
5 E A X
=
2
E \

100 ¢

SiX,(a):2p

3.44 3.45 3.46 3.47 3.48
Energie [eV]

Abbildung 6.19.: Tieftemperatur Photolumineszenzmessungen einer
1.2mm dicken, freistehenden Probe bei 10 K. Die Zuordnung der Ubergénge
erfolgte nach Kornitzer et al. [17].

6.3.3. Optische Eigenschaften freistehender Proben

Durch Photolumineszenzmessungen lassen sich die optischen Eigenschaften dicker
freistehender Proben untersuchen und bewerten. In Abbildung 6.19 ist das band-
kantennahe Lumineszenzspektrum einer 800 pm dicken freistehenden Probe bei
einer Temperatur von 10 K dargestellt. Durch die Position und Breite der sichtba-
ren Uberginge lassen sich die Eigenschaften der Probe und deren Qualitiit bewer-
ten. Besonders die Position der Uberginge (Abschnitt 2.3.3) gibt Auskunft iiber
die Restverspannung der Probe. Beispielsweise gibt die gelbe bzw. griine/blaue
Lumineszenz einen Anhaltspunkt iiber die Defektdichte der untersuchten Probe
[133].

Das Spektrum der Probe aus Abbildung 6.19 wird von den Ubergingen der
Donator-gebundenen Exzitonen dominiert, die den Ubergéingen von Sig, (XA)
bei 3.4726 eV und Oy (X4) bei 3.4718 eV mit jeweils einer Halbwertsbreite von
weniger als 360 peV zugeordnet werden. Im Vergleich zu Werten aus der Literatur
ist die Halbwertsbreite grofier, beispielsweise fanden Kornitzer et al. [17] einen
Wert von ca. 100 peV. Die gelbe Lumineszenz der Probe (auBlerhalb des gezeigten
Spektrums) ist nicht erkennbar, welches ebenfalls auf eine exzellente Material-
qualitidt schlieflen ldsst. Wie der Vergleich mit Yun et al. [133] zeigt, ist das
Nicht-vorhanden-sein dieser Lumineszenz ein Zeichen von guter Materialqualitét
fiir HVPE-Proben.
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Vergleicht man die Ubergangsenergien der freien Exzitonen des Spektrums mit
Werten von Monemar et al. [134], so ist ein Energieunterschied von ca. 5meV
zu kleineren Energien der freistehenden Probe festzustellen. Beachtet man nun
die konkave Kriimmung der Probe und Ergebnisse aus dem einfachen Modell
in Abschnitt 2.4.2 (besonders Abbildung 2.13 und 2.12), so ist eine tensile Ver-
spannung der Probenoberfliche zu erwarten. Ebenso ldsst sich auch ein Teil des
Unterschieds auf leicht unterschiedliche Messbedingungen wie beispielsweise die
Temperatur zuriickfithren. Fiir die optische Qualitéit der Probe sprechen die eben-
so gut erkennbaren Ubergéinge der Exzitonen am B-Valenzband (Sig,, X5) und
(Oy, Xp) und die iibrigen Ubergiinge, die im Spektrum noch gut zu erkennen
sind.
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7. Zusammenfassung und Ausblick

Diese Arbeit befasst sich mit der Herstellung von freistehenden Galliumnitrid-
Schichten mit Hilfe der Hydridgasphasenepitaxie (HVPE). Der Schwerpunkt liegt
hierbei bei der Steigerung der Qualitdt und Schichtdicke in der vorhandenen
HVPE-Anlage und bei der Entwicklung eines Abléseprozesses, vornehmlich durch
Selbstseparation mit Hilfe von Zwischenschichten. Zuerst wurden die notwendigen
MOVPE-Startschichten und deren Eigenschaften analysiert und fiir ein optimales
weiteres Wachstum in der HVPE selektiert. Fiir den HVPE-Prozess selbst wur-
den die MOVPE-Startschichten sowie der Einfluss der Prozessparameter fiir das
Wachstum dicker Schichten optimiert, bevor mit der Entwicklung eines Selbst-
separationsprozesses begonnen wurde. Ziel ist die Herstellung grofler freistehen-
der GaN-Schichten, welche als Substrate fiir die GaN-Epitaxie verwendet werden
konnen.

Fiir die Steigerung der Qualitdt, Effizient und Ausbeute bei der Herstellung
moderner elektronischer und optoelektronischer Bauelemente aus GalN ist die
Verfiigbarkeit von defektarmen GaN-Schichten wichtig. Moderne Methoden zur
Erzeugung defektarmer Schichten auf Fremdsubstraten stoflen an ihre Grenzen,
die durch die groie Fehlanpassung zwischen Fremdsubstrat und GaN gegeben
sind. Ein Ausweg ist das Wachstum auf GaN-Substraten (Homoepitaxie). Des-
halb sollen in dieser Arbeit mogliche Wege und Prozesse untersucht werden, um
freistehende GaN-Substrate zu erzeugen. Hierzu wurde auch ein einfaches Modell
erstellt, um die thermische Verspannung zwischen GaN und Fremdsubstrat zu
verstehen und deren Auswirkungen, z.B. Kriimmung und Verspannung, besser
analysieren zu konnen und fiir einen Selbstseparationsprozess zu nutzen.

Ein wichtiger Schritt fiir die Herstellung freistehender GaN-Schichten ist das
Wachstum bzw. die Erzeugung der Startschicht, auf die eine dicke GaN-Schicht
abgeschieden werden kann. Mit der zur Verfiigung stehenden MOVPE-Anlage
konnten gezielt die Eigenschaften der Startschicht kontrolliert und beeinflusst
werden. Die Art der Nukleation stellte sich hierbei als Schliisselfaktor heraus, vor
allem die daraus resultierende Verspannung des Templates, um darauf Schichten
von mehr als 120 pm Dicke in hoher Qualitét abscheiden zu konnen. Auf Basis der
Startschichten wurden defektreduzierende Techniken, wie beispielsweise laterales
Uberwachsen maskierter Bereiche oder SiN-Zwischenschichten, eingesetzt um die
Defektdichte zu reduzieren. Mittels einer einfachen SiN-Zwischenschicht konnte
so die Defektdichte um 1.5 Gréfenordnungen reduziert werden. Wie spéter in
dieser Arbeit gezeigt wurde, eignen sich solche Schichten bzw. Variationen dieser
Schichten als Trennschicht fiir einen Selbstseparationsprozess.
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7. Zusammenfassung und Ausblick

Die HVPE-Wachstumsparameter und Anlageneigenschaften zur Erzeugung
freistehender GaN-Substrate wurden sorgféltig optimiert, da sonst die Schichtdi-
cke fiir den Selbstseparationsprozess nicht erreicht werden kann. Fiir dicke Schich-
ten ist es notwendig, eine hohe Wachstumsrate mit guter Materialqualitét zu er-
zeugen. Entscheidend ist hierbei das Verhéltnis zwischen Wasserstoff und Stick-
stoff, welches bei ca. 50% liegen sollte, um in der vorhanden Konfiguration der
HVPE-Anlage rissfreies Wachstum zu erméglichen. Speziell durch eine geeigne-
te Wahl der Wachstumsparameter am Ende des Wachstumsprozesses und leicht
fehlorientierte Startschichten konnte die raue Oberflachenstruktur von HVPE-
Schichten verbessert werden. Die so optimierten Oberflachen sind vergleichbar mit
glatten MOVPE-Schichten und benétigen keine weitere Oberlfachenpolitur, um
sie als Quasisubstrat fiir einen folgenden Epitaxieprozess einzusetzen. Auf Seiten
der Anlagentechnik konnte durch gezielte Verdnderungen an der Showerheadgeo-
metrie die Wachstumsrate auf bis zu 250 um/h gesteigert werden. Parallel dazu
konnten parasitire Depositionen am Showerhead, die den Wachstumsprozess und
die maximale Abscheidezeit beeinflussen, durch eine Abdeckung aus Molybdéan
stark reduziert werden. Durch diese Anderungen war es maoglich Schichtdicken
von mehr als 1.4mm in einem Wachstumsexperiment auf einem 2-Zoll-Wafer zu
realisieren.

Die in dieser Arbeit untersuchten und angesprochenen Methoden zur Herstel-
lung freistehender GaN-Proben lassen sich grob in zwei Gruppen unterteilen.
Zum einen sind dies Prozesse, die ex-situ Schritte bendtigen und zum anderen
Prozesse, die sich komplett in einer Anlage realisieren lassen, ohne die Probe
ausbauen zu miissen. Ex-situ Prozesse sind die Laser-unterstiitze-Ablosung von
GaN-Schichten, sowie das Wachstum auf Silizium, welches sich in einer nassche-
mischen Atzlosung leicht entfernen lisst. Die Schwierigkeit beim Wachstum auf
Silizium ist jedoch genau die Atzbarkeit, da sich das Substrat schon wihrend
des HVPE-Prozesses zersetzt und die gewachsenen Schicht zerstort. Ein weiterer
Weg freistehende Proben mit einem ex-situ Prozesses zu realisieren, die Ablésung
aber in-situ wiahrend des Abkiihlens geschieht, ist das Wachstum auf lithogra-
phisch strukturierten dielektrischen Masken (ELO). Hierbei definiert die Maske
die Trennschicht zwischen dickem GaN und der Startschicht, wie die Perforation
einer Briefmarke. Die so erzeugten, wenn auch 5x8 mm kleinen und 600 pm dicken
Proben zeigten exzellente Materialeigenschaften. So konnte eine Ladungstrager-
beweglichkeit von 810 cm?/Vs mit einer Ladungstrigerdichte von 1.2:106 cm™
bei Raumtemperatur nachgewiesen werden. Die Defektdichte wurde bei dieser
Probe im unteren 10% cm~2-Bereich bestimmt.

Die eleganteste Moglichkeit, freistehende GaN-Schichten zu erzeugen, ist, die
Trennschicht zur Selbstseparation in einem Wachstumsrun mit der dicken GaN-
Schicht zu realisieren. Hierzu wurde eine Tieftemperatur-Zwischenschicht abge-
schieden, die zur Ablosung der dicken GaN-Schicht fithrt. Es zeigte sich allerdings,
dass eine homogenere Schicht notwendig bzw. schwer zu realisieren ist, um grofie
Proben abzulosen. SiN-Schichten konnen ebenfalls einfach in-situ abgeschieden
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werden. Mit einer SiN-Schicht konnte die Defektdichte reduziert werden und es
ist moglich dickere Schichten direkt auf Saphir abzuscheiden, bevor es zur Bil-
dung von Rissen kommt. Um die Separationseigenschaften zu verbessern, wurden
Mehrfachstrukturen aus SiN und GaN erzeugt. Auf solchen Schichten konnte die
spontane Ablosung von bis zu 1.2mm dicken GaN-Schichten einer Grofie von
fast 2-Zoll beobachtet werden. Durch die zeitgleiche Verbesserung der Shower-
headgeometrie und Vermeidung parasitiarer Depositionen konnten glatte und in
ihren elektrischen und optischen Daten exzellente Proben mit einer geringen nicht
messbaren Defektdichte erzeugt werden.

Mit SiN-Zwischenschichten konnten die grofiten und dicksten freistehenden
GaN-Proben erzeugt werden. Nach genauer Untersuchung der Trennschichten
zeigte sich jedoch, dass die Trennung nicht exakt in der SiN-Zwischenschicht
stattgefunden hat und die Trennung oberhalb erfolgte. Die Probengrofie spricht
jedoch dafiir, dass mit Hilfe dieser Zwischenschichten freistehende GaN-Substrate
erzeugt werden kénnen. Um nun die kontrollierte Ablésung ganzer 2-Zoll grofer
Substrate zu realisieren, miissen die Parameter der Zwischenschicht optimiert
werden. Beispielsweise durch eine Steigerung der Schichtdicken in der SiN-
Zwischenschicht oder durch eine verédnderte Position der Zwischenschicht verbun-
den mit verbesserten Perforationseigenschaften kann dies gelingen. Durch weitere
Arbeiten muss auch die Ursache der konkaven Kriimmung freistehender Proben
zusétzlich geklart und Methoden entwickelt werden, um diese Kriitmmung zu redu-
zieren. Gelingt dies, konnen diese Substrate erfolgreich fiir die Herstellung hoch-
effizienter elektronischer und optoelektronischer Bauelemente eingesetzt werden.
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atomic force microscope — Atomkraftmikroskop
Donator-Akzeptor-Paarbande
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Uberwachsen
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