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Kapitel 1
Einleitung

Durch ihre rasante Entwicklung in den letzten Jahren nimmt das Materialsystem der
nitridischen I1I-V-Verbindungshalbleiter mittlerweile eine bedeutende Rolle in der Halbleiter-
Industrie ein. Zu den herausragenden Eigenschaften dieser Materialien gehort neben einer
ausgezeichneten thermischen, mechanischen und elektrischen Stabilitit vor allem die grofie
und direkte Bandliicke, die ausgehend von 0,7eV bei Indiumnitrid (InN) {iber 3,4eV bei
Galliumnitrid (GaN) bis hin zu 6,2eV bei Aluminiumnitrid (AIN) einen weiten Bereich
umfasst. Dies ist insbesondere fiir optoelektronische Bauelemente sehr interessant, da dieses
Materialsystem mit den terndren Verbindungshalbleitern InGaN und AlGaN theoretisch den

gesamten Spektralbereich von Rot bis Ultraviolett abdecken kann.

Gerade fiir kurzwellig emittierende Bauelemente im ultravioletten bis griinen Spektralbereich
sind diese Verbindungshalbleiter das Material der Wahl. Vor der Etablierung der Gruppe-
[TI-Nitride musste zur Herstellung von blau emittierenden Leuchtdioden (LEDs) auf den
indirekten und daher ineffizienten Halbleiter Siliziumcarbid (SiC) zuriickgegriffen werden.
Andere direkte Halbleiter mit hohem Bandabstand wie Zinkoxid (ZnO) oder Zinksulfid (ZnS)

befinden sich erst in der Entwicklungsphase.

Erst die Entwicklung der effizienten und lichtstarken GaN-basierenden LEDs mit blauer
Emission vervollsténdigte das LED-Farbspektrum und ermoglichte damit die Realisierung
von hellen Multicolor-LED-Anzeigen mit den drei Grundfarben Rot, Griin und Blau [1].

Dariiber hinaus kénnen ultraviolette GaN-LEDs mit Hilfe der Lumineszenz-Konversion durch
entsprechende Phosphore zur Erzeugung von Licht in den verschiedensten Farben eingesetzt
werden. Auf diese Weise ist auch die Herstellung von weifl emittierenden LEDs mdglich.

Diese sind wesentlich effizienter als Glithlampen und haben eine ldngere Lebensdauer.

Fiir die Technologie der optischen Datenspeicherung sind GaN-basierende Laserdioden von
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groflem Interesse, da die mogliche Datendichte optischer Speichermedien, wie etwa der DVD

(Digital Versatile Disk), mit abnehmender Wellenléinge quadratisch ansteigt.

Des Weiteren schreitet auch die Entwicklung von elektronischen Hochleistungs-Bauelementen
auf GaN-Basis immer weiter voran. Die Gruppe-III-Nitride weisen eine hervorragende ther-
mische Stabilitdt und eine gute thermische Leitfdhigkeit auf und verfiigen ebenso iiber eine
relativ hohe Beweglichkeit der Ladungstriger. Daher eignen sie sich gut fiir die Herstellung
von Transistoren, die gleichzeitig hohe Ausgangsleistungen und gute Hochfrequenzeigen-

schaften bieten.

Bei der fortschreitenden Entwicklung und Verbesserung der GaN-basierenden Bauelemente
stofit man immer mehr an die Grenzen, die durch Versetzungen im Halbleiter vorgegeben
werden. Versetzungen konnen als nichtstrahlende Rekombinationszentren wirken und da-
durch die Effizienz der Bauelemente verringern. Versetzungen, die als geladene Storstellen
im Kristallgitter fungieren, setzen die Beweglichkeit der Ladungstriger herab. Versetzungen
kénnen ebenso als Diffusionspfade wirken und so die Lebensdauer der Bauelemente reduzie-

ren.

Ursache fiir die hohe Versetzungsdichte ist das heteroepitaktische Wachstum auf Fremd-
substraten wie Saphir oder Siliziumcarbid. Differenzen zwischen den Gitterkonstanten von

GaN und dem Fremdsubstrat werden durch den Einbau von Versetzungen ausgeglichen.

Bislang muss auf Fremdsubstrate zuriickgegriffen werden, da GaN selbst als Substratmaterial
noch kaum erhéltlich ist. Dies liegt daran, dass GaN nicht durch herkémmliche Ziichtungs-
methoden wie das Czochralski-Verfahren hergestellt werden kann, da GaN bei Erhitzung
nicht schmilzt, sondern in Gallium und Stickstoff zerfillt. Nur unter einem extrem hohem

Druck, der technisch kaum praktikabel ist, wére eine Ziichtung aus der Schmelze denkbar.



Zielsetzung und Gliederung der Arbeit

Grundlage fiir die weitere Verbesserung GaN-basierender Bauelemente ist die Reduktion
der Versetzungsdichte. Die vorliegende Arbeit befasst sich mit dieser Thematik und zeigt

verschiedene Losungen dieser Problematik auf.

Kapitel 2 beschéftigt sich mit der Entstehung und den Auswirkungen der Kristalldefekte.
Zu Beginn werden einige Substratmaterialien vorgestellt und deren Eignung fiir das epitak-
tische Uberwachsen mit GaN erértert. Verschiedene Mechanismen, die zur Entstehung von
Versetzungen fithren kénnen, werden diskutiert. Fin wichtiger Punkt ist auch die Beschrei-
bung der Einfliisse von Versetzungen auf die Eigenschaften der Bauelemente. AbschliefSend
werden verschiedene Verfahren zum Nachweis von Versetzungen und zur Bestimmung der

Versetzungsdichte gegeniibergestellt.

Eine Moglichkeit, die Versetzungsdichte zu reduzieren, liegt in der Verwendung strukturierter
Substrate. Grundlegende Untersuchungen hierzu sind in Kapitel 3 dargelegt. Die Entstehung
und Ausbreitung der einzelnen Kristallfacetten werden fiir Strukturen entlang unterschied-
licher Kristallrichtungen betrachtet. Ein wesentlicher Teil des Kapitels beschéftigt sich damit,
wie sich mit Hilfe der Epitaxieparameter die einzelnen Facetten beeinflussen beziehungsweise
gezielt steuern lassen. Dieses Vorwissen ist notwendig, um den Wachstumsprozess so gestal-
ten zu konnen, dass die Herstellung geschlossener Schichten mit geringer Versetzungsdichte
erzielt werden kann. Derartige Prozesse werden anschliefend in Kapitel 4 beschrieben. Die
Realisierung von Quasisubstraten nach dem Verfahren des epitaktischen lateralen Uber-
wachsens (Epitaxial Lateral Overgrowth, ELO) und des facettenkontrollierten epitaktischen
lateralen Uberwachsens (Facet Controlled Epitaxial Lateral Overgrowth, FACELO) sowie

die Eigenschaften dieser Quasisubstrate werden eingehend dargelegt.

Ein Verfahren zur Realisierung von GaN-Substraten wird in Kapitel 5 vorgestellt. Mittels
Hydrid-Gasphasenepitaxie (Hydride Vapor Phase Epitaxy, HVPE) konnen auf Grund der
hohen Wachstumsrate sehr dicke GaN-Schichten abgeschieden werden, die auch als Sub-
strate fiir weitere Epitaxie-Schritte verwendet werden kénnen. Nach der Untersuchung der
wichtigsten Epitaxieparameter werden die Eigenschaften der HVPE-Schichten beschrieben.
Abschlieffend wird mit diesem Verfahren die Herstellung von GaN-Wafern mit einer Schicht-
dicke von iiber 250 um gezeigt und somit die Eignung dieser Technologie fiir die Produktion

von GaN-Substraten demonstriert.
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Kapitel 2

Kristalldefekte

Eine grofle Schwierigkeit fiir die Gruppe-I1I-Nitride ist die hohe Versetzungsdichte dieser
Materialien bei der Abscheidung auf Fremdsubstraten. In diesem Kapitel wird die Substrat-
Problematik bei diesem Materialsystem erldutert sowie potenzielle Fremdsubstrate beschrie-
ben. Es werden die Ursachen und die Auswirkungen von Kristalldefekten diskutiert sowie
Methoden zur Bestimmung der Versetzungsdichte vorgestellt. Schliellich werden verschiede-

ne Strategien zur Reduzierung der Versetzungsdichte aufgezeigt.

2.1 Materialeigenschaften von Galliumnitrid

Die Gruppe-III-Nitride sind aus der heutigen Halbleitertechnologie nicht mehr wegzudenken.
Ausgehend von Galliumnitrid (GaN) mit seiner Bandliicke von 3,39 eV bei Raumtemperatur
decken diese mit Indiumnitrid (InN) und Aluminiumnitrid einen Bandliickenbereich von

0,7¢eV bis 6,2eV ab (Abbildung 2.1).

In modernen Bauelementen werden in der Regel Heterostrukturen verwendet, welche durch
Potenzialbarrieren die Verteilung der Ladungstriger beeinflussen (Electron Confinement).
Bei optoelektronischen Bauelementen wird so der interne Wirkungsgrad entscheidend ver-
bessert [2]. Laserdioden niitzen Doppelheterostrukturen gleichzeitig als Lichtwellenleiter. Die
leitenden Kanéle mit zweidimensionalem Elektronengas (2DEG) in den heutigen Feldeffekt-
Transistoren (FETSs) werden ebenso durch Heterostrukturen realisiert [3-6]. Die terndren
Verbindungshalbleiter In,Ga;_,N und Al,Ga;_,N spielen daher eine wichtige Rolle. Dariiber
hinaus ist heute auch das ternidre Material In,Al;_,N [7,8] oder sogar das quaternire
In,Ga,Al;_,_,N [9,10] in der Forschung von Interesse, da diese Materialien vielversprechende

Kandidaten fiir Halbleiter mit groflerem Bandabstand darstellen, welche sich gitterangepasst

b}
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Abbildung 2.1: Bandabstédnde und Gitterkonstanten von Verbindungshalbleitern.

zu GaN wachsen lassen. Sowohl bei der Entwicklung von hoch-reflektierenden Bragg-Spiegeln
[11] als auch fiir die Verbesserung von Feldeffekt-Transistoren [12] kénnten diese Halbleiter
einen Beitrag leisten, wenngleich die epitaktische Abscheidung mit guter Qualitédt noch eine
Herausforderung darstellt.

Die energetisch bevorzugte Kristallstruktur fiir GaN stellt das hexagonale Wurtzitgitter dar
(Abbildung 2.2). Dieses besteht aus zwei hexagonalen Gittern, welche um gc in c-Richtung
gegeneinander verschoben sind, was einer ABAB Stapelfolge entspricht. Die Gitterkonstanten
betragen bei GaN a = 3,189 A und ¢ = 5,185 A [13]. Durch diesen Aufbau ergibt sich eine
polare Struktur des Gitters, die sich in den ausgepragten piezoelektrischen Eigenschaften
der Kristalle widerspiegelt [14-16]. Die piezoelektrischen Felder werden beispielsweise in
Feldeffekt-Transistoren genutzt, um am Ubergang zwischen zwei verschiedenen Materialien

ein zweidimensionales Elektronengas zu erzeugen [3-6].

Bei einer Stapelfolge ABCABC hingegen entsteht die kubische Zinkblende-Struktur (Abbil-
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dung 2.3a), welche zwar energetisch weniger giinstig ist, aber als ,,Defekt“ auftreten kann,
beispielsweise beim Anwachsen auf einem kubischen Substrat. Die Gitterkonstante betrigt
in diesem Fall etwa 4,5A [17-19]. Nur durch Verwendung entsprechender kubischer Sub-
strate und unter speziellen Epitaxiebedingungen lésst sich GaN in dieser kubischen Phase in
begrenztem Umfang synthetisieren [20-22]. In seltenen Fillen kann GaN auch in Steinsalz-
Struktur auftreten [23,24] (Abbildung 2.3b). Diese Phase entsteht jedoch nur unter enorm
hohem Druck [25].

Abbildung 2.2: Das Wurtzitgitter ist die energetisch giinstigste Kristallstruktur fiir GaN.

e—%

(a) (b)

Abbildung 2.3: GaN tritt in seltenen Féllen auch in Zinkblende-Struktur (a) oder in Steinsalz-
Struktur (b) auf.
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2.2 Potenzielle Substrate fiir GalN

GalN-Kristalle zur Homoepitaxie

Fiir epitaktisches Wachstum von Kristallschichten benétigt man geeignete Substrate. In der
Regel wird hierzu ein Wafer aus demselben Material verwendet. Fiir fast alle Halbleiter
konnen Wafer hergestellt werden, indem man nach dem Czochralski-Verfahren Kristalle aus
der Schmelze zieht [26]. Bei Galliumnitrid ist dies jedoch nicht moglich, da dieses Material
unter technisch realisierbaren Bedingungen bei Erhitzung nicht schmilzt, sondern in Gallium
und Stickstoff zerféllt [27]. Ein entsprechendes Phasendiagramm von GaN sowie InN und AIN
ist in Abbildung 2.4 dargestellt.

4000
3000 - 1 \
] 4,0x10°
2000 - ]
6,0x10™
< ' .
= 48,0x10
2 =
© 1 s
© 1000- 1,0x10 =
= ] —
o -3
— 41,2x10
i -3
N _ 1,4x10
625 LELELELALLL | LELELRALLY | LELELRALLL | LAY | LLELRLLLLL | LLERLLLL | LLELRLLLLL | L L 1,6X10-3
1E-3 0,01 0,1 1 10 100 1000 10000

P(N,) (bar)

Abbildung 2.4: Phasendiagramm von AIN, GaN und InN; oberhalb der jeweiligen Kurve zerfallen
die Halbleiter in ihre Bestandteile [27].

Grund fiir diese Eigenschaften ist die hohe Bindungsenergie von Ny mit 9,72 eV pro Molekiil
zusammen mit der hohen Verdampfungsenthalpie des Galliums von 2,81eV pro Atom, ob-
gleich die Bindungsenergie von GaN mit 9,12 eV pro Atompaar ebenfalls sehr hoch liegt [28].
Dies hat zur Folge, dass das Gleichgewicht bei der Synthese von GaN entsprechend der
Gleichung
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Ga(l) + %Ng(g) = GaN(s) (2.1)

stark zu den Ausgangsmaterialien Gallium und Stickstoff verschoben ist.

Um GaN trotzdem in fliissigem Zustand zu erhalten, sind Temperaturen von iiber 2200 °C
notwendig. Der notwendige Druck, um eine Zersetzung zu verhindern, liegt bei etwa 6 kbar

[29]. Daher ist eine Ziichtung aus der Schmelze technisch nur schwer realisierbar.

Dennoch gibt es Ansétze, unter extrem hohem Druck und extrem hohen Temperaturen aus
Gallium und Stickstoff Kristalle zu ziichten. Porowski et al. konnten bei einem Stickstoff-
Druck von 12 bis 20 kbar und einer Temperatur zwischen 1400 °C und 1700 °C Galliumnitrid-
Plittchen mit einer Groe bis zu 100 mm? herstellen (Abbildung 2.5). Die typische Wachs-
tumsdauer fiir solche GaN-Plattchen betrigt 120 bis 150 Stunden [30]. Die Kristallqualitét ist
hervorragend, die Halbwertsbreiten der Rontgen-Messungen liegen bei nur 20 bis 40 Bogen-
sekunden. Die geringe Gréfle dieser Kristalle sowie der hohe Aufwand und auch die man-
gelnde Reproduzierbarkeit des Verfahrens lassen jedoch bislang eine industrielle Verwendung

nicht zu.

hn. - in L

Abbildung 2.5: GaN-Plittchen [30] Abbildung 2.6: GaN-Kugel [31] (Skala in cm).
(Linienabstand 1 mm).

Ein dhnliches Verfahren wurde von Sukhoveyev et al. vorgestellt [31]. Im Gegensatz zu den
Hochdruckverfahren wird hierbei ein Graphit-Stab als Kristallisationskeim eingesetzt. Bei
einer Temperatur im Bereich von 850 °C bis 1000 °C und einem Druck von weniger als 2 bar

konnen dann aus einer auf Gallium basierenden Schmelze Kristalle gezogen werden. Dabei
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erhélt man GaN-Kugeln mit einem Durchmesser von etwa 20 mm und einer Lénge von etwa
15mm (Abbildung 2.6). Allerdings sind diese Kugeln aus einzelnen Kristalliten zusammen-

gesetzt und daher als Substrat fiir die Epitaxie ungeeignet.

Die derzeit vielversprechendste Methode zur Herstellung von Galliumnitrid-Wafern ist das
epitaktische Wachstum dicker Galliumnitrid-Schichten. Dazu eignet sich die Hydrid-Gas-
phasen-Epitaxie (Hydride Vapor Phase Epitaxy, HVPE) besonders, da mit diesem Verfah-
ren Wachstumsraten von mehr als 100 pm pro Stunde méglich sind. Dieses Epitaxieverfahren
wird in Kapitel 5 im Detail diskutiert. Wie bei allen Epitaxieverfahren ist auch beim Wachs-
tum mit HVPE stets ein geeignetes Substrat notwendig. Die Abscheidung von Schichten
mit einer Dicke von mehreren hundert Mikrometern ist daher nicht trivial, da in Abhéngig-
keit des gewihlten Substrats durch die Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
so starke Verspannungen auftreten, dass der Wafer sich wolbt oder zerbricht. Eine belie-
bige Steigerung der Schichtdicke wird dariiber hinaus auch durch parasitdre Depositionen
erschwert, welche die Gasfliisse beeintriachtigen und sogar den Reaktor selbst beschidigen
konnen. Neben einer hohen Schichtdicke ist auch eine gute Kristallqualitit erforderlich, um
die gewachsenen Schichten als Substrate fiir Bauelemente einsetzen zu kénnen. Der Einsatz
von Fremdsubstraten fiihrt auch hier zunéchst wieder zu einer hohen Versetzungsdichte, die
jedoch mit zunehmender Schichtdicke abnimmt (siehe Abschnitt 2.6.2).

Nach der Abscheidung von mehreren hundert Mikrometern Material ist die Galliumnitrid-
Schicht stabil genug, um sie vom Substrat abzulésen und auf diese Weise freistehende GaN-
Substrate zu erhalten. Auch die Ablésung stellt eine Herausforderung dar, da Fremdsubstrate
wie Saphir oder Siliziumcarbid chemisch inert sind und daher nicht durch nasschemisches
Atzen entfernt werden konnen. Alternativen stellen rein mechanisches Liappen oder, im Fal-
le von Saphir, das Laser-Liftoff-Verfahren dar. Gelingt es, die Schichtdicke noch weiter zu

steigern, so kann der gewachsene Kristallzylinder in einzelne Wafer zerségt werden [32].

Fremdsubstrate

Solange Galliumnitrid selbst als Substratmaterial nicht zur Verfiigung steht, muss bei der
Epitaxie auf Fremdsubstrate zuriickgegriffen werden. Hierbei gilt es, eine Reihe von Anfor-
derungen zu beachten. Die Gitterkonstanten des Substrats sollten so gut wie mdglich mit
denen von Galliumnitrid {ibereinstimmen, um die Entstehung von Versetzungen und mecha-
nischen Spannungen zu vermeiden. Auch die thermischen Ausdehnungskoeffizienten sollten
keine grofie Abweichung zeigen, da sonst beim Abkiihlen von Wachstumstemperatur auf
Raumtemperatur Verspannungen im Wafer auftreten, die zu einer Verformung oder gar zum

Zerreiflen der Schicht fithren kénnen. Die Stabilitdt des Materials gegeniiber den verwende-
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Substrat Kristall- Gitterfehl- Diff. d. therm. | Spalt- | Stabilitdt | Kosten
gitter anpassung zu | Ausdehnungs- | ebene | fiir VPE- | [$/cm?]
GaN [%], 300K | koeff. [-107°] Prozess
Aly O3 Korund 13,8 1,9 (1102) gut 2
6H-SiC ZnS 6H -3,4 -1,4 (1100) gut 50
(1120)
(0001)
Si Diamant 20,1 -2,0 (111) gut < 0,01
GaAs Zinkblende 25,3 0,4 (111) | ausreichend 4
GaP Zinkblende 20,7 0,9 (110) | ausreichend | n.a.
MgO Steinsalz -6,5 4,9 (100) | ausreichend 20
MnO Steinsalz -1,4 n.a. (100) instabil n.a.
CoO Steinsalz -5,4 n.a. (100) instabil n.a.
NiO Steinsalz -7,6 n.a. (100) instabil n.a.
MgAl; Oy Spinel -10,3 1,9 (100) gut n.a.
NdGaOgz | Perovskit -1,2 1,9 (011) | ausreichend | n.a.
ZnO Wurtzit 2,0 -2,7 (1100) | ausreichend 300
(1120)
(0001)
LiAlO, | B-NaFeO, 1,7 1,7 (001) | instabil 60
LiGaOy | B-NaFeOo -0,1 1,9 (010) instabil 20
LiNbOg Ilmenit -6,7 9,9 (1102) instabil n.a.
LiTaOg3 Ilmenit -6,8 10,6 (1102) | ausreichend | n.a.

Tabelle 2.1: Potenzielle Substrate fiir GaN [33, 34].

ten Quellmaterialien muss auch bei den recht hohen Wachstumstemperaturen gegeben sein.
Nicht zuletzt spielen auch die Kosten des Substrats fiir den industriellen Einsatz eine nicht
unerhebliche Rolle.

In Tabelle 2.1 ist eine Ubersicht iiber potenzielle Fremdsubstrate zusammengestellt. Die

wichtigsten sind im Folgenden aufgefiihrt:

e Saphir

Saphir (AlyOg3), in seiner reinen Form eigentlich Korund genannt, ist das gingigste
Substrat. Ublicherweise wird die c-Ebene des Saphirs verwendet. Die Gitterkonstante
in dieser Ebene weist gegeniiber Galliumnitrid einen Unterschied von etwa 33 % auf.
Durch ein um 30° verdrehtes Aufwachsen sinkt die Gitterfehlanpassung auf 13,8 % (Ab-
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Abbildung 2.7: Verdrehtes Wachstum von GaN auf Saphir [35].

bildung 2.7) [35]. Diese immer noch hohe Differenz fiihrt zu einer hohen Versetzungs-
dichte im Bereich 10 cm ™2 [36], welche aber durch geeignete Nukleationsschichten wie
etwa Niedertemperatur-Galliumnitrid (LT-GaN) [37] oder Aluminiumnitrid (AIN) [38]

reduziert werden kann.

Bei optoelektronischen Bauelementen bietet Saphir den Vorteil, dass er iiber den gan-
zen sichtbaren Spektralbereich bis weit ins Ultraviolette transparent ist. Dadurch wird
nicht nur die Absorption des Lichts vermieden, sondern auch die Herstellung von Bau-

elementen mit Auskopplung durch das Substrat hindurch erméglicht.

Saphir ist sowohl thermisch als auch elektrisch ein Isolator, wodurch die Ableitung von
Verlustwéarme erschwert wird und die Verwendung von Riickseitenkontakten unméglich
ist.

Siliziumecarbid

Auch Siliziumcarbid (SiC) findet als Substrat fiir Galliumnitrid hiufig Verwendung.
Mit einer Gitterfehlanpassung von nur 3,4 % ist SiC unter den industriell relevanten
Substraten das mit der geringsten Fehlanpassung. Die Abweichung zu AIN betrigt
sogar nur etwa 1%. Daher eignen sich AlGaN-Schichten hier besonders gut zur Nu-
kleation [39].

Da Siliziumcarbid selbst ein Halbleiter ist, stehen sowohl leitende Substrate zur Reali-

sierung von Riickseitenkontakten als auch die fiir Hochfrequenztransistoren benétigten
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semi-isolierenden Substrate zur Verfiigung. Fiir optoelektronische Bauelemente ist zu
beriicksichtigen, dass der indirekte Bandabstand des iiblichen 6H-SiC mit 2,86 eV unter
dem Bandabstand von Galliumnitrid liegt. Das bedeutet, dass 6H-SiC Licht mit ent-
sprechend kurzen Wellenldngen absorbiert. Eine Alternative konnte 4H-SiC darstellen,

welches bei dhnlicher Fehlanpassung einen Bandabstand von 3,2 eV aufweist.

Die Wirmeleitfahigkeit von SiC iibersteigt mit 4,9 W/ecmK sogar die von Galliumnitrid
(1,3W/cmK). Im Gegensatz zu den meisten anderen Substraten ist die thermische
Ausdehnung von SiC geringer als die von Galliumnitrid. Dies hat zur Folge, dass GaN-
Schichten auf SiC-Substraten beim Abkiihlen tensil verspannt werden und daher eher

zur Bildung von Rissen neigen.

Die im Vergleich zu Saphir etwa um den Faktor 10 erhohten Substratkosten kénnen
sich gegebenenfalls bereits dadurch amortisieren, dass bei Riickseitenkontaktierung we-

sentlich mehr Bauelemente auf einem Wafer untergebracht werden kénnen.

e Silizium

Silizium ist trotz seiner kubischen Kristallstruktur ebenfalls als Substrat fiir Gallium-
nitrid sehr interessant. Im Gegensatz zu den iiblichen (100)-Substraten mit einer Gitter-
konstante von 5,43 A verwendet man fiir GaN-Epitaxie Silizium in (111)-Orientierung,
welches dann eine effektive Gitterkonstante von 3,84 A aufweist. Da auch dann die
Fehlanpassung noch etwa 20 % betragt, ist der Schliissel zu dieser Technologie die
Entwicklung geeigneter Pufferschichten. Verbesserungen der Kristallstruktur wurden
etwa durch Puffer aus AIN [40, 41], Aluminiumarsenid (AlAs) [42], Aluminiumoxid
(AlO,) [43] oder Siliziumnitrid (SiN) [44] erzielt.

Bei Silizium sind zwei entscheidende Vorteile zu nennen: Silizium ist der mit Abstand
am h&aufigsten verwendete Halbleiter, daher sind Silizium-Substrate aulerordentlich
preiswert und qualitativ hochwertig. Dariiber hinaus ist auf diesem Wege eine mono-

lithische Integration von Silizium-Elektronik und GaN-Optoelektronik moglich.

Ein Nachteil, zumindest fiir optoelektronische Bauelemente, stellt der relativ kleine
Bandabstand von 1,12eV dar. Dies lisst sich jedoch durch nasschemisches Entfernen

des Substrates umgehen.

Der Halbleiter Hersteller Nitronex-Corporation hat bereits AlGaN-GaN-Transistoren
auf Silizium bis zur Marktreife entwickelt [45]. Auch GaN-Leuchtdioden auf Silizium

wurden bereits von mehreren Forschungsgruppen vorgestellt [46].
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e Galliumarsenid

Der besondere Vorteil von Galliumarsenid (GaAs) als Substrat besteht in der geringen
Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaAs und GaN. Daher werden
GaAs-Substrate von einigen Gruppen, beispielsweise von Sumitomo [47, 48], speziell
beim Wachstum von dicken GaN-Schichten eingesetzt, um Verspannungen und die

dadurch bedingte Entstehung von Rissen zu vermeiden.

Da auch GaAs eine kubische Kristallstruktur aufweist, bietet sich (111)-GaAs an. Die
effektive Gitterkonstante liegt in diesem Fall bei 3,99 A und fiihrt zu einer hohen Fehl-

anpassung von etwa 25 % [49].

Alternativ kann auch (001)-GaAs eingesetzt werden [22]. Da an dieser Facette die kubi-
sche Gitterstruktur hervortritt, wiachst zunichst eine Pufferschicht aus ebenfalls kubi-
schem Galliumnitrid. Die Wahl der Epitaxieparameter entscheidet dann, ob weiterhin
kubisches Galliumnitrid favorisiert wird oder auf der kubischen Pufferschicht hexago-

nales Galliumnitrid entsteht.

Eine besondere Herausforderung liegt darin, dass Ammoniak bei den iiblichen Wachs-
tumstemperaturen von iiber 1000 °C Galliumarsenid zersetzt. Daher ist das Substrat

durch eine Niedertemperatur-Galliumnitrid-Schicht zu schiitzen.

Die dariiber hinaus in Tabelle 2.1 aufgefithrten Materialien weisen zwar durchaus Eigen-
schaften auf, die sie gerade als Substrat fiir GaN sehr interessant erscheinen lassen, dennoch
sind sie zur Zeit kaum von Bedeutung. Teilweise halten die Materialien den extremen Be-

dingungen wéhrend des Wachstums nicht stand, teilweise sind sie selbst kaum erhéltlich.
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2.3 Ursache von Versetzungen

Abbildung 2.8: Schematische Darstellung einer Stufenversetzung (a) und einer Schraubenverset-
zung (b) [50].

Die Ursache fiir die hohe Versetzungsdichte der heutigen Galliumnitrid-Epitaxieschichten ist
in erster Linie die Gitterfehlanpassung zu den verwendeten Fremdsubstraten. Ist die Dif-
ferenz der Gitterkonstanten klein, so kann diese durch eine elastische Verformung, also eine
Verspannung, ausgeglichen werden. Ubersteigt die Dicke der Epitaxieschicht jedoch einen
kritischen Wert, so ist die Relaxation des Gitters durch den Einbau von Versetzungen ener-
getisch giinstiger. Theoretische Berechnungen zeigen, dass bei den iiblichen Fremdsubstraten
fiir das GaN-Wachstum die Gitterfehlanpassung jedoch so grof3 ist, dass bereits nach einer
Monolage die kritische Schichtdicke iiberschritten ist [51]. Daher wird ein Grofiteil der Gitter-
fehlanpassung direkt an der Grenzfliche zum Substrat durch Versetzungen ausgeglichen.
Analysen des Ubergangsbereichs zwischen Galliumnitrid und Saphir mittels Transmissions-
Elektronenmikroskopie (TEM) haben dies bestétigt [52]. Versetzungslinien, welche entlang
des Ubergangs verlaufen, haben keinen direkten Einfluss auf die dariiber liegenden Schichten.
Allerdings verlduft ein Teil der Versetzungen auch senkrecht zum Substrat, also in (0001)-
Richtung.

Versetzungen werden durch den Burgersvektor b charakterisiert, der die Differenz zwischen
einem Umlauf um den Gitterfehler und einem Umlauf im fehlerfreien Gitter wiedergibt.
Man unterscheidet zwischen Stufenversetzungen (Abbildung 2.8a) mit Burgersvektor senk-
recht zur Versetzungslinie (beim Wachstum von GaN in (0001)-Richtung bedeutet dies
b = (1120)), Schraubenversetzungen (Abbildung 2.8b) mit Burgersvektor parallel zur Aus-
breitungsrichtung (b = (0001)), und gemischten Typen (b = $(1123)). Der Fall einer un-
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vollstdndigen Versetzung, also einer Versetzung, welche kleiner als der Gitterabstand ist,
entspricht einem Stapelfehler. Diese Stapelfehler erméglichen den Ubergang zwischen hexa-

gonalem und kubischem GaN.

Bei MOVPE-Wachstum (Metallorganische Gasphasenepitaxie, siche Abschnitt 3.1) von
Galliumnitrid beginnt der Wachstumsprozess in Form von einzelnen Galliumnitrid-Inseln
auf der Substratoberfliche. Die Griéfle dieser Strukturen liegt bei etwa 0,3 bis 0,5 um und
kann iiber verschiedene Wachstumsparameter beeinflusst werden [53]. Wéhrend des weite-
ren Wachstums vergroflern sich diese Inseln zunéchst, bevor sie dann zu einer geschlossenen
Schicht koaleszieren. Die Kristallgitter der einzelnen Inseln beziehungsweise Sdulen konnen
dabei gegeneinander verdreht und verkippt sein, wie in Abbildung 2.9 dargestellt ist. An
der Grenzfliche zwischen den Séulen muss die Orientierung der Kristallgitter daher durch
Kleinwinkelkorngrenzen ausgeglichen werden. Der Sonderfall einer reinen Kippgrenze ent-
spricht einer periodischen Aneinanderreihung von Stufenversetzungen. Der Abstand d zwi-
schen den einzelnen Versetzungen ist dabei durch den Drehwinkel § und den Burgersvektor
b vorgegeben (Abbildung 2.10a). Ebenso wird der Sonderfall der reinen Drehgrenze durch
eine Aneinanderreihung von Schraubenversetzungen realisiert (Abbildung 2.10b). In realen

Kristallen findet man eine Kombination dieser beiden Falle.

(b)

Abbildung 2.9: Kolumnares Wachstum mit gegeneinander verkippten (a) und verdrehten (b)
Saulen [54].
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Abbildung 2.10: Schematische Darstellung von Kippgrenze (a) und Drehgrenze (b) [55].
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Versetzungen haben eine Vielzahl von unterschiedlichen Auswirkungen sowohl auf das wach-

sende Kristallgitter als auch auf die Kenndaten und die Lebensdauer von Bauelementen. Ein

detaillierter Uberblick iiber diese Effekte wird von Speck et al. in Referenz [56] gegeben.

2.4.1 Effekte bei der Epitaxie

Bereits wiahrend der Epitaxie spielen Versetzungen eine wichtige Rolle fiir die Homogenitét

der entstehenden Schicht. Beispielsweise wird beim Wachstum von InGaN die Entstehung
von V-férmigen Wachstumsdefekten beobachtet. Innerhalb der InGaN-Schicht bilden sich

inverse hexagonale Pyramiden, die einen anderen Indium-Gehalt aufweisen. Diese Defekte

treten genau an den Stellen auf, an denen sich im darunter liegenden Material Versetzungen

befinden. Ursache dafiir ist, dass die Ausbildung dieser V-Defekte energetisch giinstiger ist
als die Weiterfiihrung der Versetzung [57]. Diese Art von Defekten vereitelt das Wachstum

von homogenen Quantenfilmen, wie sie fiir Bauelemente benétigt werden.
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Ebenso besteht die Vermutung, dass Silizium-Atome bevorzugt an Stufenversetzungen einge-
baut werden und demnach die Homogenitét der Dotierung durch die Versetzungen beeinflusst
wird [58].

2.4.2 Auswirkung auf Bauelemente

Versetzungen konnen als nichtstrahlende Rekombinationszentren wirken und verringern da-
durch die Effizienz von optoelektronischen Bauelementen. Dies lédsst sich gut anhand einer
Gegeniiberstellung von Aufnahmen mit Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) und
Kathodolumineszenz (KL) nachweisen, wie in Abbildung 2.11 zu sehen ist [59]. Die Ober-
grenze der Diffusionsldnge der Minoritétsladungstréiger liegt hierbei je nach Literaturquelle
im Bereich 50 nm [59] bis 200 nm [60].

A0
- Y TEM

1 um

Abbildung 2.11: Gegeniiberstellung von KL-Aufnahme (a) und TEM-Aufnahme (b). Dunkle
Stellen in der KL entsprechen Versetzungen [59].

Verschiedenen Versetzungen sind bestimmte Energieniveaus zugeordnet. Sofern diese inner-
halb der Béander liegen, spielen sie zunédchst keine Rolle. Wenn diese allerdings innerhalb der
Bandliicke liegen, sind sie elektrisch aktiv und wirken als Traps. Die Bestimmung der ge-
nauen Lage der Niveaus stellt noch immer eine Herausforderung dar, da sie von der genauen
Struktur des Versetzungskerns abhéngt. Elsner et al. haben anhand theoretischer Berech-
nungen gezeigt, dass sowohl Stufen- als auch Schraubenversetzungen selbst nicht elektrisch
aktiv sind [61]. Jedoch sind auf Grund der Gitterstérung im Bereich von Stufenversetzun-
gen mit erhohter Wahrscheinlichkeit Gallium-Fehlstellen und Sauerstoff Fremdatome anzu-
treffen. Komplexe dieser Art sind hingegen elektrisch aktiv und tragen zur Lumineszenz

im gelben Spektralbereich bei [62]. Wright et al. allerdings sind im Gegensatz dazu bei
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theoretischen Berechnungen der Bildungsenergien von Stufenversetzungen unterschiedlicher
Kernstruktur zum Ergebnis gekommen, dass diese durchaus Energieniveaus innerhalb der
Bandliicke aufweisen und daher als Traps wirken [63]. Auch wenn die genaue Ursache noch
nicht endgiiltig geklart ist, so ist unumstritten, dass Versetzungen die elektrischen Eigen-
schaften von GaN beeinflussen kénnen. Dies wurde beispielsweise durch Vergleiche zwischen
Aufnahmen mit Raster-Kraft-Mikroskopie (atomic force microscopy, AFM) und Raster-
Kapazitéits-Mikroskopie (scanning capacitance microscopy, SCM) experimentell bestétigt,

wobei Ladungen im Bereich von Versetzungen nachgewiesen wurden [64].

Wenn Versetzungen geladene Storstellen sind, so ist zu erwarten, dass sie auch als Streu-
zentren fiir Ladungstriager wirken und dadurch die Beweglichkeit von der Versetzungsdichte
abhéngt. Es gibt hierzu theoretische Berechnungen (Abbildung 2.12), die dies in sehr gutem
Einklang mit experimentellen Daten bestéitigen [65,66]. Dieser Effekt kommt auch bei der

Beweglichkeit im 2DEG (2-dimensionales Elektronengas) des Kanals von Transistoren zum

Tragen [67].
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Abbildung 2.12: Abhéngigkeit der Beweglichkeit von der Versetzungsdichte und der Ladungs-

triagerkonzentration [65].
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Dariiber hinaus fiithren die elektrischen Niveaus von Versetzungen innerhalb der Band-
liicke auch zu deutlich erhohten Leckstromen. Vergleicht man pn-Dioden mit iiblicher Ver-
setzungsdichte mit identischen Dioden auf defektreduziertem Material, so ergibt sich bei
den Leckstromen ein Unterschied von iiber 3 Groflenordnungen [68]. Die Leckstrome sind
hauptséchlich den Schraubenversetzungen zuzuordnen [69]. Dieser Effekt wirkt sich auf
Schwellstromdichten und Effizienzen von Laserdioden [70] sowie auf Gate-Leckstrome von

Transistoren aus [71].

Ein weiterer Gesichtspunkt ist die Lebensdauer von Bauelementen. Auch hier sind Bau-
elemente mit geringer Versetzungsdichte deutlich iiberlegen. In Abbildung 2.13 ist dies am
Beispiel von Laserdioden dargestellt [72,73]. Die Lebensdauer hdngt zunéchst von der An-
regungsleistung ab, spaltet sich dann aber deutlich nach Versetzungsdichte auf. Dabei kann
wiederum eine Reihe der bereits beschriebenen Effekte beteiligt sein. Eine geringere Effizienz

der Bauelemente fiithrt auch zu einer starkeren Erwiarmung, die wiederum die Lebensdau-
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Abbildung 2.13: Lebensdauer von Laserdioden unterschiedlicher Versetzungsdichte (EPD, Etch
Pit Density) [73].
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er reduziert. Dariiber hinaus ist zu bemerken, dass Versetzungen auch als Diffusionspfade
wirken kénnen und auf diese Weise die Struktur der Bauelemente verdndern oder, etwa bei

Eindiffusion von Metallen, Kurzschliisse verursachen [74].

Versetzungen konnen im Kristall wandern oder auch neu entstehen, wenn mechanische
Krifte wirken. Die Wanderung von Versetzungen entspricht einer plastischen Verformung des
Materials. Die Beweglichkeit pp der Versetzungen ist neben der Temperatur 7' von der

Aktivierungsenergie Ep fiir die Bewegung abhéngig [75]:

Vo —FEp
_ 9 2.2
HD T0 P < kBT ) ( )

Die Konstanten Vj und 7y dienen zur Normierung, V{ entspricht der Geschwindigkeit der
Versetzungen bei einer Spannung von 79 = 1 MPa. Die Aktivierungsenergie Fp ist wiederum
proportional zu dem Bandabstand des Halbleiters F,. Daher ist die nétige Aktivierungsener-
gie fiir das Wandern von Versetzungen bei GaN hoch im Vergleich zu anderen Halbleitern.
Die Beweglichkeit der Versetzungen in GaN ist im Vergleich zu GaAs bei Raumtemperatur
um den Faktor 10'° bis 10'°, beim Betrieb von Bauelementen sogar um den Faktor 10%°

reduziert. Daher ist ein Wandern der Versetzungen in GaN unwahrscheinlich.

2.5 Nachweis von Versetzungen

Grundlage fiir eine Optimierung der Versetzungsdichte ist eine zuverldssige Methode zu deren

Bestimmung. Hierzu existieren diverse Verfahren, die im Folgenden erldutert werden.

2.5.1 Nasschemische Atzverfahren

Ein klassisches Verfahren zur Bestimmung der Versetzungsdichte ist das nasschemische
Aniétzen der Probe. Dieses Verfahren wird bei anderen Halbleitern wie Galliumarsenid oder
Indiumphosphid in der industriellen Fertigung zur Charakterisierung der Versetzungsdichte
eingesetzt [76,77]. Mit geeigneten Chemikalien wird unter entsprechenden Prozessbedingun-
gen die Probenoberflache dort selektiv angegriffen, wo Versetzungen aus dem Kristall an die
Oberfliiche treten. Dadurch entstehen an diesen Stellen Atzkrater (Etch-Pits), welche dann
mittels Mikroskopie ausgewertet werden kénnen.

Fiir Galliumnitrid eignen sich beispielsweise heile Phosphorsdaure (H3PO,4) oder Schwefel-

saure (HoSO,) sowie geschmolzenes Kalilumhydroxid oder Natriumhydroxid [78]. Allerdings

kann das Atzverhalten je nach verwendeter Mischung deutlich anisotrop mit stark erhéhter
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Abbildung 2.14: REM-Aufnahme einer PEC-gedtzten Probe, die Nadeln stellen Versetzungen
dar [79].

lateraler Atzrate sein. Dadurch wird die zeitliche Kontrolle des Atzprozesses problematisch,
da die einzelnen Etch-Pits erst nach einer bestimmten Zeit eine kritische Grofle erreicht
haben, sich dann aber rasch vergréfern. Dariiber hinaus ist dieses Verfahren zur Analyse von
Proben auf strukturierten Substraten weniger geeignet, da die Oberflache dieser Strukturen

oft aus mehreren Kristallfacetten besteht.

Ebenfalls zu den nasschemischen Atzverfahren ist das Photo-Elektro-Chemische Atzen (PEC)
[79,80] zu zéhlen, bei welchem die Probe in einer elektrochemischen Zelle einer wéssri-
gen Losung von Kaliumhydroxid ausgesetzt wird. Durch Beleuchtung mit UV-Licht werden
Elektron-Loch-Paare erzeugt, die in Verbindung mit der angelegten Spannung zu einem
Materialabtrag fithren. Da Versetzungen als Rekombinationszentren wirken, sind in deren
unmittelbarer Niihe keine Ladungstriiger vorhanden. Der Stromfluss und somit auch der Atz-
vorgang werden lokal unterbunden. Nur die defektfreie Oberfliche wird abgetragen, wiahrend
das Material entlang einer Versetzung als Nadel stehen bleibt, wie in Abbildung 2.14 zu er-
kennen ist [79]. Da auch dieses Verfahren eine starke Anisotropie zeigt, eignet es sich ebenfalls

nicht fir Proben auf strukturierten Substraten.

2.5.2 Transmissions-Elektronenmikroskopie

Die Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) ist das wohl bekannteste Verfahren zur

Analyse von Versetzungen. Hierbei werden bei den Aufnahmen die Versetzungslinien selbst
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direkt sichtbar. Je nach Anwendung werden die Proben auf unterschiedliche Weise prépa-
riert: Zur generellen Bestimmung der Versetzungsdichte wird ein diinner Film parallel zur
Probenoberflache (plan view) prapariert. Die einzelnen Versetzungen, die iiblicherweise senk-
recht verlaufen, werden dann als einzelne Punkte sichtbar. Allerdings ist die zu untersuchende
Fliache auf wenige Mikrometer begrenzt. Bei einer geringen Versetzungsdichte kénnen daher
nur wenige Versetzungen erfasst werden, und eine statistisch relevante Aussage kann in die-
sem Fall nicht getroffen werden. Ebenso méglich ist die Préaparation von Querschnittsprapa-
raten (cross section), bei welchen die Versetzungen als Linien sichtbar werden (Abbildung
2.15), man kann also den Verlauf der Versetzungen beobachten. Eine exakte Bestimmung der
Versetzungsdichte ist jedoch problematisch, da die Dicke des Préparates schwer ermittelbar

ist, die zur Berechnung der Versetzungsdichte notwendig ist.

Bei Hellfeldaufnahmen wird der Primérstrahl zur Abbildung der Probe verwendet. Ver-
setzungen erscheinen dann als dunkle Linien. Eine selektive Darstellung von Defekten mit
Schrauben- beziehungsweise Stufenkomponente ist bei Dunkelfeldaufnahmen moglich, bei
welchen die Intensitétsverteilung eines gebeugten Strahls abgebildet wird. Eine Versetzung
erzeugt in diesem Fall nur dann einen Kontrast, wenn Beugungsvektor ¢ und Burgersvektor
b nicht senkrecht zueinander stehen (g- b+ 0). Somit kénnen durch unterschiedliche Wahl

des Beugungsvektors unterschiedliche Versetzungstypen ausgeblendet werden [82].

Abbildung 2.15: TEM-Hellfeld-Aufnahme eines Querschnittspriaparates. Die Versetzungen sind
als dunkle Linien sichtbar. Die Aufnahme wurde von K. Engl an der Universitit Regensburg ange-
fertigt [81].
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Die Praparation der Proben ist sehr aufwendig und erfordert iiblicherweise einen Zeitauf-
wand von mehreren Tagen. Somit ist dieses Verfahren nicht dazu geeignet, eine schnelle

Riickmeldung an die Epitaxie zu liefern.

2.5.3 Dark-Spot-Analyse

Auf Grund ihrer Wirkung als nichtstrahlende Rekombinationszentren sind Versetzungen
auch bei Lumineszenzuntersuchungen mit hoher Ortsauflosung sichtbar. Daher erscheinen
sie beispielsweise bei Kathodolumineszenz- oder Mikro-Photolumineszenz-Aufnahmen als
dunkle Flecken auf der Probe (Abbildung 2.16a). Die Groe des dunklen Bereichs um eine
Versetzung entspricht hierbei der Diffusionsldnge der Minoritdtsladungstriger [60]. Ist die
Versetzungsdichte zu hoch, so lassen sich die einzelnen Versetzungen nicht mehr trennen.
Daher kénnen beispielsweise bei einer Diffusionsléinge von 100 nm nur Versetzungsdichten
aufgelost werden, die im Bereich 1 x 107 em ™2 oder darunter liegen. Sofern in der Probe late-
ral verlaufende Versetzungen vorliegen, wie beispielsweise in lateral gewachsenen Bereichen
von Proben auf strukturierten Substraten (siche Kapitel 3), werden diese als dunkle Linien
sichtbar (Abbildung 2.16b).
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Abbildung 2.16: Kathodolumineszenz-Aufnahme einer ELO-Probe, vertikal verlaufende Verset-
zungen sind als dunkle Punkte sichtbar (a), lateral verlaufende Versetzungen werden als dunkle
Linien sichtbar (b) [60].
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2.5.4 Rontgendiffraktometrie

Es gibt auch eine Reihe von Ansétzen, die Versetzungsdichte aus der Halbwertsbreite von
Rontgenmessungen zu bestimmen. Zunéchst ist eine Versetzung eine Storung des Kristall-
gitters und beeinflusst somit Rontgenmessungen. Reine Stufenversetzungen haben einen Bur-
gersvektor senkrecht zur Ausbreitungsrichtung. Dies bedeutet, dass die Lage der Kristall-
ebenen senkrecht zur Ausbreitungsrichtung, in diesem Fall die (0001)-Ebenen, nicht gestort
wird. Demzufolge werden symmetrische Rontgenmessungen nicht von reinen Stufenverset-
zungen beeinflusst. FKine Verbreiterung von symmetrischen Rontgen-Reflexen ist also auf
Schrauben- oder gemischte Versetzungen zuriickzufithren, wiahrend alle Versetzungstypen zu
einer Verbreiterung der asymmetrischen Reflexe fithren. Somit kénnen mit Hilfe von Rontgen-

messungen Riickschliisse auf die vorkommenden Versetzungstypen gezogen werden [83].

Die exakte Umrechnung der Halbwertsbreiten der Réntgenmessungen hingt von der Vertei-
lung der Versetzungen ab. Im Falle von GaN liegt in der Regel keine isotrope Verteilung
der Versetzungen vor, da ein Grofiteil der Versetzungen in Form von Korngrenzen an den
Ubergéingen zwischen den Kolumnen angeordnet sind. Es existieren auch Modelle, welche
aus der Halbwertsbreite der Rontgenreflexe die Verkippung und Verdrehung der Sdulen und
daraus wiederum die Versetzungsdichte berechnen, wobei die Strukturgrofie der Saulen ein-
geht. Diese Zusammenhénge werden jedoch beliebig komplex [84, 85]. Hinzu kommt, dass
die Halbwertsbreiten der Rontgenmessungen von einer Vielzahl von anderen Faktoren, wie

beispielsweise Verunreinigungen und Verspannungen beeinflusst werden.

Daher ist zwar eine Abschétzung der Versetzungsdichte, nicht aber eine exakte quantitati-
ve Berechnung der Dichte von Stufen- und Schraubenversetzungen aus der Halbwertsbreite
von Roéntgenmessungen moglich. Entsprechend liefern Vergleiche zwischen Rontgenmessun-
gen und TEM-Daten in Bezug auf die Versetzungsdichte Unterschiede bis zu einer Gréfien-
ordnung [86, 87].
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2.5.5 Atzen mit gasférmigem HCI

Bei dieser Methode wird die Probe bei einer Temperatur von etwa 600°C einer Atmo-
sphére aus gasformigem Chlorwasserstoff (HCl) und Inertgas ausgesetzt. Die Oberfliche
der Probe wird iiberwiegend an den Stellen angegriffen, wo Versetzungen hervortreten und
dadurch das Kristallgitter schwiichen. An diesen Stellen entstehen Atzkrater (Etch Pits),
welche sich gut mit AFM oder auch Raster-Elektronenmikroskopie (REM) auswerten lassen.
Abbildung 2.17a zeigt eine AFM-Aufnahme einer angeéitzten Probe. Es sind 3 verschie-
dene Typen von Kratern erkennbar, die sich in ihrer Tiefe unterscheiden. Vergleiche mit
anderen Verfahren erlauben eine Zuordnung von verschiedenen Versetzungstypen: Bei den
tiefsten Kratern (Typ A, hier rot dargestellt) handelt es sich um Schraubenversetzungen,
die mittleren Krater (Typ B, hier gelb dargestellt) weisen auf gemischte Versetzungen hin
und die flachen Krater (Typ C, hier hellgriin dargestellt) werden durch Stufenversetzungen
verursacht. Die Dichte der Atzkrater (Etch Pit Density, EPD) entspricht der Versetzungs-
dichte an der Probenoberfliche. Sony hat dieses Verfahren als erstes eingesetzt [88,89] und
die Entstehung verschiedener Krater durch unterschiedliche Versetzungstypen direkt mittels
Transmissions-Elektronenmikroskopie nachgewiesen. In Abbildung 2.18 sind die entsprechen-
den TEM-Aufnahmen einer Schraubenversetzung und einer gemischten Versetzung mit dem

jeweiligen Atzkrater dargestellt.

Abbildung 2.17: Probenoberfliche nach Anétzen mit HCl, AFM-Aufnahme in Form einer Drauf-
sicht (a) sowie eine dreidimensionale Abbildung (b). Die verschiedenen Atzkrater entsprechen den

Schraubenversetzungen (A), den Stufenversetzungen (C) sowie dem gemischten Typ (B).
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Abbildung 2.18: TEM-Aufnahmen von Atzkratern belegen den Zusammenhang der verschiedenen
Krater mit den verschiedenen Versetzungstypen. Es handelt sich hierbei um eine Schraubenverset-

zung (a) und um eine Versetzung gemischten Typs (b). [88]

Im Rahmen dieser Arbeit wurde diese Methode zu einem Verfahren weiterentwickelt, welches
sehr zuverlissig und reproduzierbar arbeitet und dabei uneingeschréinkt fiir Proben geeignet

ist, die auf strukturierten Substraten gewachsen wurden.

Die in den folgenden Kapiteln angegebenen Werte fiir Versetzungsdichten wurden mit diesem
Verfahren bestimmt, da es neben seiner Zuverléssigkeit auch eine relativ schnelle Charakteri-

sierung und damit eine rasche Riickmeldung fiir die Optimierung des Wachstums ermdglicht.

Die Atzwirkung héngt von einer Reihe von Parametern ab. Eine besonders wichtige Grofe
ist die Temperatur. In Abbildung 2.19 sind AFM-Aufnahmen einer Probe dargestellt, die
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Abbildung 2.19: AFM-Aufnahmen der Probenoberfliche nach Anétzen mit HCI bei verschiedenen
Temperaturen. Bei zu geringer Temperatur ist kaum eine Atzwirkung zu erkennen, bei zu hoher

Temperatur wird die ganze Oberfliche stark angegriffen.



28 Kapitel 2. Kristalldefekte

bei unterschiedlichen Temperaturen fiir eine Dauer von 20 Minuten angeétzt wurde. Bei
500°C ist noch keine signifikante Atzwirkung zu erkennen. Durch Steigerung der Atzdauer
um den Faktor 10 konnten jedoch auch bei dieser Temperatur Atzkrater erzeugt werden.
Bei 600°C kommt es bereits wihrend einer Atzdauer von 20 Minuten zur Ausbildung von
deutlich erkennbaren Kratern. Eine weitere Steigerung auf 700 °C fiihrt zu einer Verschlech-
terung des Ergebnisses, da keinerlei unbeschédigte Oberflaiche mehr vorhanden ist, sondern
nur noch eine raue Aneinanderreihung von Kratern. In Diagramm 2.20a ist die Tiefe der Atz-
krater logarithmisch iiber die inverse Temperatur aufgetragen. Es ist fiir alle Typen dieselbe
Abhéngigkeit und somit dieselbe Aktivierungsenergie zu beobachten. Demzufolge ist das se-
lektive Anétzen bestimmter Versetzungstypen durch eine geeignete Wahl der Temperatur

nicht moglich.

Die Abtragung von Material iiber die gesamte Oberfliche wurde untersucht, indem Teile
der Probe durch eine SiO,-Maske vor dem Atzen geschiitzt wurden. In Diagramm 2.20b
ist der Abtrag der gesamten Oberfliche in Abhéngigkeit der Temperatur dargestellt. Bis
zu einer Temperatur von 600°C konnte kein Abtrag der Kristalloberfliche zwischen den
Versetzungen gemessen werden, dariiber jedoch steigt der Abtrag der Oberfliche drastisch
mit der Temperatur an. Da bei einer Temperatur von 600°C bereits deutliche Atzkrater
erzeugt werden, die restliche Oberfliche hingegen nicht geschidigt wird, ist dieser Wert

optimal fiir dieses Verfahren.
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Abbildung 2.20: Die Temperaturabhingigkeit der Atzwirkung ist fiir die verschiedenen Verset-
zungstypen A, B und C gleich, jedoch unterschiedlich fiir die versetzungsfreie Oberfliche OF (a),
welche erst oberhalb von 600 °C angegriffen wird (b).
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In Abbildung 2.21a ist die Tiefe der Krater in Abhéngigkeit des Reaktordruckes darge-
stellt. Fiir alle Versetzungstypen sinkt die Atzwirkung mit abnehmendem Druck. Typ-C-
Krater sind aus diesem Grund nur bei einem Druck von iiber 600 mbar detektierbar. Bei
200 mbar kommt es insgesamt zu einer starken Zersetzung der Oberfliche, wodurch zwar auch
die Grofle der Krater wieder leicht ansteigt, diese auf der aufgerauten Oberfliche dennoch
schlecht erkennbar sind. Demzufolge liefert der Prozess bei annidhernd Atmosphérendruck

die zuverlassigsten Ergebnisse.

Diagramm 2.21b zeigt die Abhéngigkeit der Kratergrofie vom HCI-Anteil der Gasmischung.
Wie erwartet steigt die Atzwirkung mit zunehmender HCl-Konzentration an. Neben der
Atzzeit ist dieser Wert somit ein geeigneter Parameter, um die gewiinschte GroBe der Krater
einzustellen. Dies ist notwendig, da bei hoher Versetzungsdichte die Krater klein genug sein
miissen, um sie noch voneinander trennen zu konnen. Andererseits konnen bei geringerer

Versetzungsdichte groflere Krater erzeugt werden, welche leichter zu detektieren sind.

Insgesamt hat sich diese Methode zur Bestimmung der Versetzungsdichte als sehr verlésslich
und reproduzierbar erwiesen. Im Rahmen von Projektarbeiten wurde dieses Verfahren mit
TEM-Analysen und anderen Atzverfahren verglichen, wobei eine gute Ubereinstimmung ge-
zeigt wurde [90]. Im Vergleich zu TEM-Analysen ist dieses Verfahren wesentlich schneller
und weniger aufwéndig bei d&hnlicher Zuverlassigkeit und Reproduzierbarkeit. Die Reprodu-
zierbarkeit zeigt eine deutliche Verbesserung gegeniiber nasschemischen Atzverfahren, welche

sich ohnehin nur begrenzt fiir die Untersuchung strukturiert gewachsener Proben eignen.
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Abbildung 2.21: Die Grofle der Atzkrater lisst sich sowohl iiber den Reaktordruck (a) als auch

iiber die HCl-Konzentration (b) steuern.
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2.6 Konzepte fiir die Reduktion der

Versetzungsdichte

Es gibt verschiedene Moglichkeiten, die durch das Wachstum auf Fremdsubstraten bedingte
hohe Versetzungsdichte wieder abzubauen. Bereits durch den Einsatz spezieller Nukleations-
schichten kann die Versetzungsdichte deutlich reduziert werden. Durch die Erhéhung der
Schichtdicke oder das Wachstum auf strukturierten Substraten lassen sich weitere Verbesse-

rungen erzielen. Diese Verfahren werden im Folgenden kurz erlautert.

2.6.1 Nukleationsschichten

Beim Wachstum auf Fremdsubstraten werden Nukleationsschichten eingesetzt, die das An-
wachsen des Halbleiters auf dem Fremdsubstrat verbessern. Derartige Nukleationsschichten
wurden bereits bei anderen Halbleitern verwendet, wie etwa beim Wachstum von GaAs
auf Silizium-Substraten [91]. Eine Nukleationsschicht stellt einen Ubergang zwischen dem
Gitter des Fremdsubstrats und dem Gitter der Epitaxieschicht her. Die Nukleationsschicht
muss deshalb entsprechend dem Substrat und der Epitaxieschicht gewéhlt werden. Fiir
das Wachstum von GaN auf Saphir wurde 1985 von Amano et al. die Verwendung von
AIN-Nukleationsschichten entwickelt [92], 1991 dann Niedertemperatur-GaN-Nukleations-

schichten von Nakamura [93].

Im Falle der Niedertemperatur-GaN-Nukleation wird auf das Substrat bei einer Temperatur
von 450°C bis 600°C eine polykristalline GaN-Schicht mit einer Dicke von einigen hun-
dert A abgeschieden. Dann wird die Temperatur auf iiber 1000°C erhoht. Hierbei kommt
es zu einer Rekristallisierung der diinnen GaN-Schicht. Es entstehen einzelne GaN-Inseln,
die als Keime fiir das weitere Wachstum fungieren. Diese Keime sind entscheidend fiir die
Ausbildung einer kolumnaren Struktur und damit auch fiir die resultierende Anordnung
von Versetzungen. Erst diese Entwicklungen erlaubten die Herstellung von qualitativ guter
GaN-Schichten, die zum Wachstum von Bauelementen geeignet waren und brachten somit
den Durchbruch bei der Epitaxie von Galliumnitrid. Durch Nukleationsschichten werden die
fiir die Versetzungsdichte iiblichen Werte von 10° bis 10’ cm™2 erreicht [94].

Bei SiC-Substraten kommen vorwiegend AlGaN-Pufferschichten zum Einsatz [39, 95], da
AlGaN eine geringere Fehlanpassung zu SiC aufweist als GaN .
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2.6.2 Erhohung der Schichtdicke

Die Versetzungsdichte ldsst sich alleine durch die Erhchung der Schichtdicke verringern.
Dieser Effekt hat zunéchst im Bereich einiger hundert Nanometer iiber dem Substrat dras-
tischen Einfluss, da hier die extrem hohe Versetzungsdichte von iiber 10'* cm =2 auf den Wert
10% bis 10*° cm~2 abgebaut wird. Ebenso wird dies beim Wachstum von Schichten mit einer
Dicke von mehreren hundert Mikrometern deutlich, da hier die Versetzungsdichte weiter
reduziert wird (Abbildung 2.22) [96].
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Abbildung 2.22: Abbau der Versetzungsdichte bei zunehmender Schichtdicke [96].

Mathis et al. haben fiir diesen Zusammenhang ein theoretisches Modell entwickelt, welches
darauf beruht, dass die freie Energie der Schicht reduziert werden kann, wenn zwei Ver-
setzungen aufeinander treffen [97]. Zwei Versetzungen by und b, kdnnen eine Versetzung
anderen Typs bg = by + by bilden oder sich im Falle b; = —b, sogar gegenseitig aufheben
b1 + by = 0. Die Energie einer Versetzung b ist proportional zu b?, daher muss fiir eine Fusion

der Versetzungen folgendes Kriterium erfiillt sein:

V2 + b2 > b? (2.3)

Wie gut die Versetzungsdichte durch eine Erhohung der Schichtdicke abgebaut werden kann,
héngt demnach neben der Versetzungsdichte selbst auch davon ab, welche Versetzungstypen
vertreten sind. Eine besondere Rolle kommt den gemischten Typen zu, da diese nicht in
[0001]-Richtung verlaufen, sondern um 15.6° geneigt. Somit besteht eine groBere Wahrschein-

lichkeit, mit anderen Versetzungen zusammen zu treffen.
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Dieser Mechanismus des Abbaus von Versetzungen ist beim Wachstum von dicken Schichten
mittels HVPE fiir die Reduzierung der Versetzungsdichte verantwortlich. Dieses Verfahren
wird in Kapitel 5 beschrieben.

2.6.3 Wachstum auf strukturierten Substraten

laterally
EPOWI)

Craml

SiCk-mask

Abbildung 2.23: Wachstum auf strukturiertem Substrat.

Ein weiterer Ansatz ist das Wachstum auf strukturierten Substraten [98]. Dabei wird der
Umstand gezielt ausgenutzt, dass Versetzungen iiblicherweise beim Anwachsen am Ubergang
zum Substrat entstehen und dann in [0001]-Richtung verlaufen. Das Substrat wird nun in
einer Form prépariert, dass das Material nur in bestimmten Bereichen anwiéchst, die sich
dann bei weiterer Deposition sowohl vertikal als auch lateral ausbreiten, bis dann gegebe-
nenfalls wieder eine geschlossene Schicht entsteht. Dabei bleibt die Versetzungsdichte in den
vertikal wachsenden Bereichen zwar in erster Ndherung erhalten, die lateral gewachsenen
Bereiche sind hingegen fast frei von Versetzungen. In Abbildung 2.23 ist dies schematisch

dargestellt. Diese Methode wird in den beiden folgenden Kapiteln ausfiihrlich behandelt.

Insgesamt stellt die Herstellung von defektarmen GaN-Substraten und Quasisubstraten nach
wie vor eine Herausforderung dar. GaN-Substrate aus Bulk-Ziichtung sind in der Praxis noch
immer nicht verfiigbar. Auch bei den GaN-Quasisubstraten ist die Verfiigharkeit von Wafern
mit ausreichender Kristallqualitét, die sich zur Herstellung von Bauelementen eignen, noch
nicht gegeben. Neben der Eigenschaft, dass oft nur Teile der Oberfliche eine reduzierte
Versetzungsdichte aufweisen, bringen auch unebene oder verkippte Oberflichen Probleme
mit sich. Im Folgenden werden in Kapitel 3 die Grundlagen des strukturierten Wachstums
betrachtet und in Kapitel 4 aufbauend die Ergebnisse der Herstellung von Quasisubstraten

dargestellt. Kapitel 5 widmet sich schliefllich der Herstellung von massiven GaN-Substraten.



Kapitel 3

Wachstum auf strukturierten

Substraten

Die Verwendung von strukturierten Substraten ist eine hervorragende Methode zur Re-
duktion der Versetzungsdichte. In diesem Kapitel werden die Auswirkungen der einzelnen
Epitaxieparameter beim Wachstum auf strukturierten Substraten untersucht. Diese Erkennt-
nisse bilden die notwendige Grundlage zur Herstellung von defektarmen Quasisubstraten, die
in Kapitel 4 beschrieben wird. Fiir die hier vorgestellten Versuche wurde die Metallorgani-
sche Gasphasenepitaxie (MOVPE) verwendet. Gerade fiir das Wachstum auf strukturierten
Substraten ist diese Methode besonders geeignet, da auf verschiedenen Maskenmaterialien
eine gute Selektivitit erreicht wird. Alternative Epitaxieverfahren wie die Molekularstrahl-
Epitaxie (molecular beam epitaxy, MBE) zeigen eine deutlich schlechtere Selektivitéit, da
die Vorginge deutlich weiter entfernt vom thermodynamischen Gleichgewicht ablaufen. Die
Hydrid-Gasphasenepitaxie (siche Kapitel 5) kann auch fiir selektives Wachstum eingesetzt
werden, jedoch lassen sich mittels MOVPE die einzelnen Schritte des Wachstums auf struk-
turierten Substraten besser steuern, da die Wachstumsrate einige Mikrometer pro Stunde
betriagt. Dariiber hinaus bietet die MOVPE bessere Moglichkeiten, das Wachstum der un-

terschiedlichen Kristallfacetten zu steuern.

33
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3.1 Metallorganische Gasphasenepitaxie

Die Metallorganische Gasphasenepitaxie (metalorganic vapor phase epitaxy, MOVPE oder
metalorganic chemical vapor deposition, MOCVD) ist das gingigste Verfahren zum Wachs-
tum von Galliumnitrid-basierenden Bauelementen. Als Quellmaterialien fiir die Gruppe-I11-
Elemente werden metallorganische Verbindungen wie Trimethyl-Gallium (TMGa) oder auch
Triethyl-Gallium (TEGa) beziehungsweise Trimethyl-Aluminium (TMAI) und Trimethyl-
Indium (TMIn) verwendet. Diese Verbindungen werden in Edelstahlbehéltern (Bubblern)
zur Verfiigung gestellt und mit Hilfe eines Tragergases, welches den Bubbler durchstromt,

zum Reaktor transportiert. Dort werden sie bei hoher Temperatur stufenweise zerlegt.

Als Quellmaterial fiir Stickstoff wird Ammoniak eingesetzt. Selbst bei den fiir das GaN-
Wachstum iiblichen Temperaturen von iiber 1000 °C wird nur ein relativ geringer Anteil des
Ammoniaks zerlegt. Dariiber hinaus wird einer Desorption des Kristalls durch eine Stabili-
sierung mit freiem Stickstoff entgegengewirkt. Aus diesen Griinden muss eine entsprechend
grofle Menge Ammoniak in den Reaktor geleitet werden, um geniigend freien Stickstoff fiir
das Wachstum und die Stabilisierung zur Verfiigung zu stellen. Daher liegt das typische
nominelle V/III-Verhéltnis (angebotenes Material der V. Gruppe pro angebotenes Material
der III. Gruppe) in einem Bereich zwischen 300 und 10000. Die Prozesse laufen demnach bei
einem Uberangebot von Ammoniak ab, die Wachstumsrate wird im Wesentlichen durch das

Gallium-Angebot bestimmt.

Da die Wachstumsrate in diesem Temperaturbereich hauptséichlich durch das Angebot der
Quellmaterialien bestimmt wird, spricht man von Massentransport-limitiertem Wachstum.
Bei geringeren Temperaturen steht nicht geniigend Energie zur Verfiigung, um das gesam-
te angebotene Quellmaterial einzubauen, das Wachstum ist kinetisch limitiert. Bei hoheren
Temperaturen hingegen nimmt die Desorption der Kristalloberflache stark zu, wodurch eben-

falls die effektive Wachstumsrate sinkt, man spricht von Desorptions-limitiertem Wachstum.

Um die Quellmaterialien schneller zum Reaktionsbereich zu leiten, wird zuséatzlich Tragergas
in den Reaktor geleitet. Die Gesamtreaktion beim MOVPE-Wachstum von GaN lésst sich
durch folgende Gleichung beschreiben:

G&(CHg)g -+ NH3 — GaN + 3CH4 (31)
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Auf eine detailliertere Beschreibung der Reaktionen soll an dieser Stelle verzichtet werden,

da dies bereits ausfiihrlich in der Literatur beschrieben wurde [99].

Fiir die im Folgenden beschriebenen Experimente wurde ein horizontales MOVPE-System
des Typs Aixtron 200/4-RFS eingesetzt. Dabei handelt es sich um einen Edelstahlreaktor
mit Quarzglas-Liner. Die Anlage arbeitet mit einer Hochfrequenz-Heizung und koppelt ih-
re Leistung induktiv in den Graphit-Suszeptor und den Drehteller ein. Die Abmessungen
dieser Teile wurden gering gehalten, um parasitire Reaktionen in der Gasphase bei hohen
Temperaturen zu vermeiden. Dariiber hinaus ist die thermische Masse dieses Systems relativ
gering, wodurch eine rasche Anderung der Temperatur erméoglicht wird. Es sind Prozesse
in einem Temperaturbereich bis 1200 °C sowie bei einem Druck zwischen 100 mbar und At-
mosphérendruck méglich. Um Druckstofle zu vermeiden, verfiigt das Gasmischsystem {iber
Run/Vent-Ventile, so dass die Zuleitungen auf demselben Druckniveau liegen, bevor sie in
den Reaktor geleitet werden. Ebenso sind ,, Dummy“-Quellen vorhanden, die im Wechsel mit

den Quellen in den Reaktor geleitet werden konnen, um den Gasfluss konstant zu halten.

3.2 Grundlagen des strukturierten Wachstums

Das Wachstum auf strukturierten Substraten (Selective Area Growth, SAG) wurde immer
wieder fiir verschiedene Halbleitermaterialien und mit unterschiedlicher Zielsetzung unter-
sucht [100-103]. Bei der Herstellung von Bauelementen steht dieses Verfahren in direkter
Konkurrenz zur Strukturierung der Bauelemente durch Atzverfahren. Es bietet den Vorteil,
dass atomar glatte Oberflichen bereits durch das Wachstum realisiert werden koénnen. So-
gar die Herstellung von Laserfacetten wurde mit dieser Methode demonstriert [104]. Beim
Wachstum von ternédren oder quaterndren Halbleitern kann sich die Zusammensetzung des
Kristalls vom Rand des Wachstumsbereichs zur Mitte hin auf Grund der unterschiedlichen
Diffusionseigenschaften der einzelnen Quellmaterialien &ndern [105]. Dadurch eréffnet sich
die Moglichkeit, bei der Herstellung von Epitaxiestrukturen den Bandabstand in der Schicht
nicht nur vertikal zu variieren, sondern auch horizontal. Eine Anwendung hierfiir stellt die
Erzeugung von nicht absorbierenden Laserfacetten dar. Allerdings konnten sich diese An-
wendungen auf Grund des Aufwands und der damit verbundenen Kosten fiir die industrielle
Produktion nur in manchen Féllen, wie etwa beim Wachstum von InGaAsP Laser-Modulator-

integrierten Lichtquellen durchsetzen [106,107].
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Im Falle der Heteroepitaxie stellt das strukturierte Wachstum eine herausragende Moglich-
keit dar, die Nachteile der verwendeten Fremdsubstrate auszugleichen, indem es einerseits
die Kristallgitter von Substrat und Epitaxieschicht in einem gewissen Ausmaf} entkoppelt
und andererseits die Ausbreitung der an der Grenzfliche entstandenen Versetzungen stoppen
kann. Dies wurde neben Galliumnitrid [108,109] beispielsweise auch fiir Galliumarsenid auf

Silizium [110] und fiir Indiumphosphid auf Silizium [111] gezeigt.

Es gibt eine Reihe von Verfahren, die auf strukturiertem Wachstum basieren [98]. Fir
Galliumnitrid werden in erster Linie das epitaktische laterale Uberwachsen (Epitaxial
Lateral Overgrowth, ELO [98, 108, 112]) und das Facetten-kontrollierte epitaktische late-
rale Uberwachsen (Facet Controlled Epitaxial Lateral Overgrowth, FACELO [113-115]) ein-
gesetzt, die auch im Rahmen dieser Arbeit untersucht wurden. Bei diesen Verfahren wird
das Substrat teilweise mit einer Maske abgedeckt (Abbildung 3.1a). Da die Maske beim
Abscheiden der Nukleationsschicht nur eine geringe Selektivitit bietet, ist die Entstehung
von Kristalliten auf der Maske zu befiirchten. Um dieses Problem zu umgehen, kann bereits
vor der Deposition des Maskenmaterials eine diinne GaN-Schicht auf dem Substrat abge-

schieden werden. Eine solche GaN-Schicht auf Fremdsubstrat wird als Template bezeichnet.

Maske

TTTH I TIGaN | LT

(a) | Substrat |

()7'(7'!' TTTT 1T
b

Koaleszenz
Wing Post Wing /

(AR RREERURERE RN

Abbildung 3.1: Beim strukturierten Wachstum wird zun&chst ein Template teilweise mit einer
Maske abgedeckt (a). Im darauf folgenden Epitaxieschritt wiichst das Material ausgehend von
den Maskenoffnungen vertikal nach oben, aber auch lateral {iber die Maske (b), bevor die Schicht

schliefllich koalesziert (c). Die Versetzungen sind als dunkle Linien dargestellt.
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Ubliche Maskenmaterialien sind Siliziumoxid oder Siliziumnitrid. Bei den darauf folgenden
Epitaxieschritten wéchst das Material nur in den Fenstern zwischen den maskierten Berei-
chen an. Dabei wéchst der Kristall nicht nur vertikal nach oben, sondern auch lateral iiber
die Maske hinweg (Abbildung 3.1b). Sofern das laterale Wachstum gro8 genug ist, um die
maskierten Bereiche zu iiberbriicken, koalesziert die Schicht und man erhélt eine geschlossene
Oberflache (Abbildung 3.1c). Die vertikal gewachsenen Bereiche iiber den Fenstern werden

als ,,Post“ bezeichnet, die lateral gewachsenen Bereiche iiber der Maske als ,, Wing*.

Ein alternativer Ansatz ist das Atzen von Griiben in das Fremdsubstrat selbst. Dies ist in
Abbildung 3.2 am Beispiel eines Silizium-Substrates gezeigt [116]. Ausgehend von der Deck-
fliche des Stegs wichst das Material lateral iiber den Graben hinweg. Das in den Grében
abgeschiedene Galliumnitrid hat keinen Einfluss auf die Probenoberfliche. Derartige Verfah-
ren werden als PENDEO-Epitaxie bezeichnet, da die lateral gewachsenen Bereiche an den
Stegen hangen (lateinisch pendeo: ich hinge) [117]. Die gleiche Vorgehensweise ist auch auf
Siliziumcarbid mdoglich [118], bei Saphir-Substraten [119] jedoch problematisch, da Saphir

sehr resistent gegeniiber vielen Atzverfahren ist.

Die Auswirkungen der Epitaxieparameter auf das Wachstum der verschiedenen Kristall-
facetten ist zundchst unabhéngig vom verwendeten Strukturierungsverfahren, wobei je nach
Verfahren unterschiedliche Wechselwirkungen zwischen dem strukturierten Substrat und der

gewachsenen Schicht auftreten konnen.

ELO ELO

: top :
 GaN,

bottom GaN Si

i »~ ridge

< HM  Sj(111) substrate

Abbildung 3.2: Pendeo-Wachstum auf strukturiertem Silizium [116].
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3.2.1 Modellierung

Die Vorgéinge beim Wachstum auf strukturierten Substraten lassen sich vereinfacht durch
folgendes zweidimensionale Modell beschreiben (Abbildung 3.3) [105]: In der Gasphase iiber
dem Substrat liegt, genau wie bei Wachstum auf unstrukturierten Substraten, eine bestimmte
Materialkonzentration ng vor. In der Gasphase selbst geht kein Material verloren, die Mate-

rialmenge bleibt erhalten:

An = 0. (3.2)

In den maskierten Bereichen findet kein Wachstum statt, es wird kein Material aus der
Gasphase entnommen, daher bleibt die Materialkonzentration n mit abnehmendem Abstand

zur Oberfliche unveréindert und an der Oberfliche gilt die Randbedingung

on
5| =0 (3.3)

2=0

In den Wachstumsbereichen hingegen wird Material aus der Gasphase in das Kristallgitter
eingebaut, wobei die Diffusionskonstante D fiir die Diffusion des Materials zur Kristallober-
fliche und die Einbaukonstante k zu beriicksichtigen sind. Die Einbaukonstante k beriick-
sichtigt sowohl den Einbau des angebotenen Materials in das Kristallgitter als auch die

Adsorption und Desorption:

z n = ny

B /\

Maske Dan = kn

e [ T_TT [[TT]

Substrat

Abbildung 3.3: Randbedingungen zur Modellierung des strukturierten Wachstums [105].
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on

z=0

D

Da in den Wachstumsbereichen Material aus der Gasphase entnommen wird, in den maskier-
ten Bereichen jedoch nicht, bildet sich ein Konzentrations-Gradient parallel zur Oberflache
aus, welcher zu einer Diffusion von Material von den maskierten Bereichen zu den Wachs-
tumsbereichen hin fithrt. Dabei kann sowohl Diffusion in der Gasphase als auch Migration
auf der Maske und entlang der Kristallfacetten eine Rolle spielen. In den Wachstumsberei-
chen ergibt sich dadurch eine Uberhshung der Wachstumsrate. Fiir Masken mit kleineren
Abmessungen fiir die maskierten Bereiche und die Wachstumsbereiche kann man in erster
Néherung davon ausgehen, dass dieselbe Materialmenge eingebaut wird wie beim Wachstum
auf unstrukturierten Substraten, allerdings auf die Wachstumsbereiche konzentriert. Daher
erhélt man dort eine erhéhte effektive Wachstumsrate r.sf, die dem Produkt der Wachs-
tumsrate r bei unstrukturiertem Wachstum und dem Quotient aus Gesamtfliche A und der

Flache der Maskenoffnung A entspricht:

A

Teff :TOTF (3.5)
Fiir breite Maskenoffnungen hingegen kann die Materialkonzentration iiber den Wachstums-
bereichen nicht mehr durch Diffusion ausgeglichen werden und man erhélt an der Kante
des Wachstumsbereichs eine starke Uberhshung der Wachstumsrate, die dann mit zuneh-
mendem Abstand von der Maske abfillt. Der Verlauf der Wachstumsrate lésst sich aus den
vorgestellten partiellen Differentialgleichungen numerisch berechnen. Dabei gehen die Diffu-
sionskonstante D und die Einbaukonstante £ untrennbar als Quotient ein. Dieser Quotient

D/E kann daher auch als eine ,effektive Transportlange“ betrachtet werden.
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3.2.2 Anisotropie

Galliumnitrid weist eine hexagonale Wurtzitstruktur auf. Beim Wachstum ausgehend von
einer kreisformigen Maskendffnung zeigt sich diese hexagonale Struktur deutlich. Je nach
Prozessbedingungen entsteht entweder eine hexagonale Pyramide (Abbildung 3.4a) mit einer
Seitenneigung von 62° oder ein hexagonales Prisma (Abbildung 3.4b). Die Oberflichen be-
stehen dabei aus {1101 }-Ebenen beziehungsweise aus der (0001)-Ebene und {1100}-Ebenen.

Abbildung 3.4: Auf einer kreisformigen Maskensffnung entsteht abhingig von den Wachs-

tumsbedingungen eine hexagonale Pyramide oder ein hexagonales Prisma [120].

Um das Wachstum der einzelnen Kristallfacetten moglichst unabhéngig voneinander zu un-

tersuchen, wurden die nachfolgenden Experimente mit Streifenmasken durchgefiihrt, einer-

(1100 1120

Abbildung 3.5: Vorzugsrichtungen im hexagonalen Gitter.
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seits mit Streifenorientierung in (1100)-Richtung, also senkrecht zu einem Vektor a@; und
andererseits mit Streifenorientierung in (1120)-Richtung, also parallel zu einem Vektor d;
(Abbildung 3.5). Die moglichen Flanken bilden dabei die {1122}~ und {1120}-Ebenen fiir
Streifen entlang der (1100)-Richtung beziehungsweise wiederum die {1101}- und {1100}-
Ebenen fiir Streifen entlang der (1120)-Richtung. In Abbildung 3.6 sind diese Kristallebenen
fiir beide Fille dargestellt. Die Anzahl der freien Bindungen (DB, Dangling Bonds) pro nm?
fiir die einzelnen Facetten ist ebenso angegeben, da dieser Wert fiir die Stabilitéit der jeweili-
gen Oberflache von Bedeutung ist. Es wird eine Gallium-polare (0001)-Oberflache angenom-
men, wie sie bei MOVPE-Wachstum iiblich ist. Welche Kristallebene sich beim Wachstum
ausbildet und in welcher Richtung das Material bevorzugt anwichst, hangt letztendlich von
der Stabilitéat der verschiedenen Oberflichen und von den jeweiligen Oberflichenenergien ab.
Beim Vergleich von zwei konkurrierenden Kristallfacetten ist zu beachten, dass die entste-
hende Querschnittsform der Facette mit der geringeren Wachstumsrate entspricht, wahrend
die Facette mit der hoheren Wachstumsrate ihre Fldche durch ihr rasches Voranschreiten
verringert, bis sie letztendlich verschwindet. Die Stabilitdat und die Wachstumsraten der ein-
zelnen Oberflachen lassen sich iiber die verschiedenen Epitaxieparameter beeinflussen. Vor
diesen Untersuchungen soll jedoch im néchsten Abschnitt die Ausbildung und vor allem die

Entwicklung der Kristallfacetten wéhrend des Wachstums genauer betrachtet werden.

(0001)

DB=11,4
Ga-polar O Ga
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<0001> <0001>
<1120> <1100>
<1100> <1120>

Abbildung 3.6: Mogliche Kristallfacetten bei Wachstum ausgehend von Streifen in (1100)-
Richtung (links) und in (1120)-Richtung (rechts) [121].
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3.2.3 Markerschichten

Wiéhrend des Wachstumsprozesses vergréfiern sich die Strukturen stédndig und kénnen da-
bei auch die Form des Querschnitts &ndern, da die Wachstumsraten der einzelnen Facetten
sich keineswegs identisch verhalten. Um diese Vorgidnge genau zu untersuchen, kann man
natiirlich eine Reihe von Proben unter denselben Epitaxiebedingungen, jedoch mit vari-
ierenden Wachstumszeiten herstellen. Diese Vorgehensweise erfordert jedoch einen extrem

hohen zeitlichen Aufwand.

Daher wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Verfahren entwickelt, welches es ermoglicht, die
Entwicklung der Kristallfacetten wihrend des Wachstums sichtbar zu machen. Von anderen
Materialsystemen ist bekannt, dass unterschiedliche Zusammensetzungen als Kontraste im
REM sichtbar werden [122-125], die dann Aufschluss tiber die Entstehung der Schichten ge-
ben. Zur Untersuchung der hier vorgestellten strukturiert gewachsenen Proben kénnen also
gezielt Bereiche mit anderer Materialzusammensetzung eingebaut werden. In bestimmten
zeitlichen Abstdnden werden dazu silizium- oder auch aluminiumhaltige Schichten abge-
schieden, die bei Betrachtung mittels REM sichtbar sind und so einzelne Wachstumsschritte
markieren. Vergleichende Untersuchungen zwischen Proben mit Markerschichten und reinen
GaN-Proben haben gezeigt, dass die verwendeten Markerschichten keinerlei parasitire Ein-
fliisse auf die Proben haben und sich somit gut zur Untersuchung dieser Effekte eignen. Wei-
tere Details zu diesem Verfahren sind an anderer Stelle veroffentlicht [126,127]. In Abbildung
3.7 sind REM-Aufnahmen einer Probe mit Silizium-Markerschichten dargestellt. Ausgehend
von derartigen Aufnahmen lésst sich das Wachstum der verschiedenen Kristalloberflachen

nachvollziehen und auch quantitativ auswerten (Abbildung 3.8).

In der REM-Aufnahme 3.7a und in Abbildung 3.8a erkennt man, dass der Abstand der einzel-
nen Markerschichten beim Wachstum mit einer Streifenmaske in (1100)-Richtung nach aufen
hin beziehungsweise nach oben abnimmt. Dies bedeutet, dass auch die Wachstumsraten nicht
konstant sind, sondern mit der Zeit abnehmen. Diese Beobachtung wird versténdlich, wenn
man beriicksichtigt, dass die Oberflache der Struktur wihrend des Wachstums immer grofier
wird und sich das angebotene Material auf eine immer groBere Fliche verteilt. Diese Uber-
legung beruht auf der Annahme, dass das pro Zeiteinheit abgeschiedene Volumen konstant

ist. Dies wird durch die lineare Zunahme des Volumens in Abbildung 3.9a bestétigt.
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Abbildung 3.7: REM-Aufnahmen einer Probe mit Silizium-Markerschichten gewachsen auf einer
Streifenmaske in (1100)-Richtung (a) beziehungsweise (1120)-Richtung (b).
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Abbildung 3.8: Auswertung der aufgenommenen Markerschichten von Abbildung 3.7.
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Ebenso ist zu bemerken, dass das Verhéltnis der Wachstumsraten in (1122)-Richtung und
in [0001}-Richtung konstant ist. Dies lasst sich bereits rein geometrisch daran erkennen, dass
die Kanten am Ubergang zwischen den Ebenen, also die Knickpunkte der Markerschichten,
auf einer Geraden liegen. Aus diesem Grund ist es hier gerechtfertigt, das Verhéltnis der
Wachstumsraten auch anhand der Strukturabmessungen zu bestimmen, ohne stets deren

Verlauf durch Markerschichten zu iiberpriifen.

Fiir das Wachstum auf (1120)-Streifen gelten prinzipiell dieselben Zusammenhinge. Aller-
dings ist das Verhiltnis der Wachstumsraten in [0001]-Richtung und in (1101)-Richtung
extrem hoch, so dass in (1101)-Richtung zunéchst nur minimales Wachstum zu beobach-
ten ist und die Struktur fast ausschliefllich in [0001]-Richtung wichst (Abbildungen 3.7b
und 3.8b). Durch die Schrige der seitlichen {1101}-Ebenen nimmt jedoch die Fliche der
(0001)-Ebene hierbei ab. Da das abgeschiedene Volumen pro Zeiteinheit wiederum konstant
ist (Abbildung 3.9b), nimmt der Abstand der horizontal verlaufenden Markerschichten zu,
bis die beiden Seitenflichen sich schliefllich an der Spitze treffen und dadurch die dreieckige
Form vervollstiandigen. Ab diesem Zeitpunkt kann das Wachstum zwangsldufig nur noch in
(1101)-Richtung fortgesetzt werden, womit die Wachstumsrate dieser Facette ansteigt. Ins-
gesamt jedoch bricht die Depositionsrate etwas ein, wie man deutlich am Abknicken der
Kurve in Diagramm 3.9b sieht. Dieser Effekt zeigt die erhéhte Stabilitdt der {1101}-Ebenen.

Diese Beobachtungen zeigen auch, dass das Wachstum der einzelnen Facetten keinesfalls

unabhéngig voneinander ablduft. Wenn eine Facette auswéchst und somit nicht mehr fiir das
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Abbildung 3.9: Abgeschiedenes Kristallvolumen in Abhéngigkeit der Zeit fiir beide Streifenrich-
tungen. Bei Streifen in (1120)-Richtung (b) ist die Ausbildung der Spitze des Dreiecks als Knick

zu erkennen.
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Wachstum zur Verfiigung steht, dann ist fiir die anderen Facetten mehr Material vorhanden,
ihre Wachstumsrate steigt. Diese Uberlegung wird dadurch untermauert, dass das insgesamt
abgeschiedene Volumen in etwa konstant bleibt, unabhéngig davon, wie das anwachsende
Volumen auf unterschiedliche Facetten verteilt ist. Jede Kristallfacette verfiigt iiber eine
andere Oberfliche mit einer anderen Dichte und Verteilung der freien Bindungen, daher ist
nachvollziehbar, dass der Einbau des angebotenen Materials auf den verschiedenen Facetten
unterschiedlich stark ablauft.

Prinzipiell existieren zwei Mechanismen, welche den Materialhaushalt konkurrierender
Facetten regeln kénnen: Einerseits findet auf jeder Facette einzeln Materialaustausch mit
der Gasphase durch Adsorption und Desorption statt. Der Materialfluss zu einer bestimm-
ten Facette beeinflusst auf diesem Weg das Materialangebot fiir die anderen Facetten mit.
Andererseits kann jedoch das Material auch entlang der Oberfliche direkt zwischen zwei
benachbarten Facetten diffundieren (,interfacet migration“). Mitchell et al. [128] haben
durch tiefe Graben zwischen benachbarten Wachstumsbereichen eine Diffusion entlang der
Maskenoberfliche unterbunden und dabei keine signifikante Auswirkung auf das Wachs-
tum festgestellt. Dies zeigt, dass der Materialtransport zwischen benachbarten Wachstums-
bereichen in erster Linie in der Gasphase stattfindet. Dieses Ergebnis kann jedoch nicht
auf den Materialaustausch zwischen zwei benachbarten Facetten eines Wachstumsbereiches
iibertragen werden, da hier die Facetten nicht ortlich getrennt sind, sondern direkt anein-
ander liegen. Demnach ist in diesem Fall auch eine Diffusion entlang der Oberfléche von
einer Facette auf die andere wahrscheinlich. In der Praxis ist daher zu erwarten, dass beide

Mechanismen beteiligt sind.
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3.3 Einfluss der Prozessparameter

Im folgenden Abschnitt werden die Auswirkungen der einzelnen Epitaxieparameter beim
Wachstum auf strukturierten Substraten diskutiert. Diese Untersuchungen stellen eine wich-
tige Grundlage dar, um schliefllich das Wachstum der einzelnen Kristallfacetten so steuern

zu koénnen, dass man Quasisubstrate mit moglichst guter Qualitit erhélt (Kapitel 4).

Fiir die beschriebenen Versuche wurden 1,5 um dicke GaN-Templates auf Saphir-Substrat
verwendet. Auf diese wurde mittels PECVD (Plasma-Enhanced Chemical Vapor Deposition)
eine 250 nm dicke SiOy-Maske abgeschieden, welche dann mit {iblichen Lithographieverfahren

und anschliefendem reaktiven Ionenétzen (Reactive lon Etching, RIE) strukturiert wurde.

3.3.1 Temperatur und Druck
Streifenmasken in (1100)-Richtung

Bei den einzelnen Epitaxieparametern ist die Wachstumstemperatur ein entscheidender
Faktor fiir die Ausbildung unterschiedlicher Kristallfacetten. In Abbildung 3.10 sind die
Einfliisse von Temperatur und Druck auf das Wachstum ausgehend von einer Streifen-
maske in (1100)-Richtung dargestellt. Es handelt sich hierbei um Aufnahmen des Raster-
Elektronenmikroskops vom Querschnitt der jeweiligen Proben. Der Galliumfluss betragt
90 wmol/min, das V/III-Verhiltnis liegt bei 993. Als Trigergas wurde Wasserstoff verwen-
det. Fiir hohe Temperaturen, bei 1130°C, erhilt man rechteckige Querschnitte, begrenzt
von den senkrechten {1120}-Ebenen und der (0001)-Ebene. Bei geringerer Temperatur von
1020 °C hingegen dominieren die {1122}-Ebenen und es entsteht eine dreieckige Form. Im
Temperaturbereich dazwischen findet ein allméhlicher Ubergang statt, so dass bei 1070°C

alle diese Facetten deutlich ausgeprégt sind.

Wie in Abbildung 3.11 links zu sehen ist, nimmt entsprechend die Wachstumsrate rggo;
in [0001]-Richtung mit zunehmender Temperatur ab, wihrend die Wachstumsrate 7,3, in
(1122)-Richtung dabei zunimmt.

Anhand der REM-Aufnahmen (Abbildung 3.10) erkennt man auch, dass eine Reduktion des
Reaktordruckes zu einer erhohten lateralen Wachstumsrate und damit zu einer Verbreiterung
der resultierenden Struktur fithrt. Bei der genauen Auswertung der unterschiedlichen Wachs-
tumsraten in Abbildung 3.11 rechts zeigt sich bei zunehmendem Druck ein Anstieg der ver-

tikalen Wachstumsrate rgg9; und ein Riickgang der lateralen Wachstumsrate r;35.

Fiir die Untersuchung dieser Zusammenhénge sind nicht nur die absoluten Wachstumsraten

oder Strukturgrofien, sondern das Verhiéltnis zwischen lateraler und vertikaler Wachstums-
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100 mbar 150 mbar 200 mbar

Abbildung 3.10: Druck- und Temperaturabhiingigkeit des Querschnitts der auf Streifen in (1100)-

Richtung gewachsenen Strukturen.

rate (Lateral To Vertical Growth Ratio, LTVGR) interessant. Dieser Wert entspricht der
Breite b der gewachsenen Struktur abziiglich der Maskenoffnung f geteilt durch die doppelte
Hohe h [129):

b=/
2h
Die Auftragung dieses Wertes iiber die Temperatur und den Reaktordruck in Abbildung

LTVGR = (3.6)

3.13 verdeutlicht, dass das laterale Wachstum durch eine hohe Temperatur und einen nied-
rigen Druck gefordert wird. Um diese Zusammenhénge zu erkldren, muss die Stabilitédt der
einzelnen Kristallfacetten unter den jeweiligen Epitaxiebedingungen betrachtet werden. Die
Anzahl der freien Bindungen an den Oberflichen ist in diesem Fall nicht ausschlaggebend,
sonst wire die (0001)-Oberfldche deutlich stabiler als die seitlichen Facetten (Abbildung 3.6).
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Abbildung 3.11: Abhéngigkeit der Wachstumsraten von Temperatur und Druck.
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Abbildung 3.12: Zusammenhang zwischen abgeschiedenem Volumen und Temperatur beziehungs-

weise Druck.

0.50] 0,40-
|
0,454 0,36
v [
0,40-
S S o _
-1 0,35- -
0,28- .
0,30-
1025 1050 1075 1100 1125 75 100 125 150 175 200
Temperatur (°C) Reaktordruck (mbar)

Abbildung 3.13: Steigerung des LTVGR durch hohe Temperaturen oder niedrigen Druck.
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Eine wichtige Rolle spielt die Stabilisierung der Facetten durch Stickstoff, da beim MOVPE-
Wachstum ein Uberangebot des Gruppe-V-Materials vorliegt. Die {1122}-Facette, welche
bei niedrigen Temperaturen dominiert, kann sowohl eine N- als auch eine Ga-polare Ober-
fliiche bilden. Wegen des Uberangebotes an Stickstoff ist hier mit einer N-polaren Oberfliche
zu rechnen und diese Kristalloberfliche ist zunéchst stabil. Bei einer Temperaturerhohung
kénnte man nun mit einem gesteigerten Angebot von freiem Stickstoff auf Grund der effizi-
enteren Zerlegung von Ammoniak argumentieren, dies steht jedoch in direktem Widerspruch
zum Verhalten bei erhhtem Ammoniak-Fluss (Abschnitt 3.3.2).

Streifenmasken in (1120)-Richtung

Auf denselben Proben befinden sich auch Streifenmasken entlang der (1120)-Richtung. Die
Analyse der dort gewachsenen Strukturen liefert ein véllig anderes Ergebnis. In Abbil-
dung 3.14 sind die REM-Aufnahmen der Querschnitte zweier Proben dargestellt, welche bei
100 mbar und 1130°C beziehungsweise bei 200 mbar und 1020°C gewachsen wurden, den
Extremwerten fiir laterales beziehungsweise vertikales Wachstum fiir Streifen entlang der
anderen Kristallrichtung. In diesem Fall jedoch ist kein Unterschied zu erkennen. Dement-
sprechend ist auch die Grofie der Strukturen, das LTVGR sowie das Volumen fiir alle unter-
suchten Kombinationen von Temperatur und Druck weitgehend konstant (Abbildung 3.15).
Demnach lésst sich das Wachstum der {1101}-Ebenen kaum durch die Epitaxieparameter
beeinflussen. Aus diesem Grund ist diese Streifenrichtung auch fiir das gezielte laterale Uber-

wachsen von Masken weniger geeignet und wird daher nicht weiter diskutiert.
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(a) (b)

Abbildung 3.14: Bei Wachstum auf (1120) Streifen ergibt sich bei 100 mbar und 1130°C (a) und
200 mbar und 1020°C (b) derselbe Querschnitt.
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Abbildung 3.15: LTVGR und Volumen sind bei Wachstum auf (1120)-Streifen annéhernd
unabhéngig von Temperatur und Druck.
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3.3.2 V/III-Verhiltnis

Das V /I11I-Verhéltnis hat ebenfalls deutliche Einfliisse auf die Wachstumsgeschwindigkeit der
einzelnen Kristallfacetten. Allerdings ldsst sich dieser Wert nicht unabhéngig von anderen

Groflen variieren, wie im Folgenden erldutert wird.

Ammoniak-Fluss

Insgesamt wird die Wachstumsrate vom Gallium-Angebot, also vom verwendeten TMGa-
Fluss, bestimmt. Daher wurde zunéchst dieser Wert konstant gehalten und das Ammoniak-
Angebot gedndert. Da dies bei einem Ammoniak-Fluss im Bereich von 500 bis 2000 sccm

ein deutlicher Eingriff in den Gesamtfluss ist, wurde dieser durch Zugabe der entsprechen-

den Menge Inertgas ausgeglichen. Dennoch bleiben Differenzen im Bezug auf thermisches
Verhalten, Masse und Viskositét bestehen.

NH3; = 500 sccm NH3; = 1000 sccm NH; = 2000 sccm
(V/IIT = 335) (V/III = 671) (V/IIT = 1343)

Abbildung 3.16: Einfluss des Ammoniakangebots auf die Ausbildung der Kristallfacetten.

Bereits an den REM-Aufnahmen (Abbildung 3.16) sieht man, dass eine Erhohung des V /111
Verhéltnisses eine Verringerung des abgeschiedenen Volumens bewirkt. In Abbildung 3.18
sind die Wachstumsraten und das Volumen in Abhéngigkeit des Ammoniak-Flusses darge-
stellt.

Grund hierfiir sind vor allem die reduzierten Wachstumsraten in [0001]- und (1122)-Richtung.
Die Wachstumsrate in (1120)-Richtung bleibt konstant, da jedoch fiir den hchsten Ammo-
niak-Fluss von 2000 sccm die Wachstumsrate in (1122)-Richtung noch geringer ist, kommt

es in diesem Fall nicht zur Ausbildung der senkrechten Facette.
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Trimethylgallium-Fluss

Das V/III-Verhéltnis kann auch iiber das Angebot der Gruppe-III-Komponente verdndert
werden. Da die Anderung sich nur auf wenige scem belduft, sind Auswirkungen auf die
Gesamtstromung zu vernachléssigen, allerdings wird die Wachstumsrate stark beeinflusst. In
Abbildung 3.17 sind die REM-Aufnahmen von Proben dargestellt, die mit einem Trimethyl-
gallium-Fluss von 12scem, 17scem und 23 scem (entsprechend 47 pmol /min, 66,5 pmol /min
und 90 umol/min) gewachsen wurden. Die Wachstumszeit wurde dabei konstant bei 90 Mi-

nuten gehalten.

Die REM-Aufnahmen der Querschnitte in Abbildung 3.17 zeigen die Auswirkungen des

Galliumangebotes auf die Wachstumsrate. Die Auftragung des abgeschiedenen Kristall-

volumens iiber dem TMGa-Fluss zeigt einen annidhernd linearen Zusammenhang (Abbildung
3.19).
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TMGa = 12scem TMGa = 17 sccem TMGa = 23 scem
(V/III = 1903) (V/III = 1343) (V/III = 993)

Abbildung 3.17: Einfluss des TMGa-Angebots auf die Ausbildung der Kristallfacetten.

Bei den Wachstumsraten der verschiedenen Kristallfacetten zeigt sich hier noch deutlicher,
dass das V/III-Verhéltnis in erster Linie das Wachstum in [0001]-Richtung beeinflusst.
Nimmt man nun die Ergebnisse dieser beiden Versuchsreihen zusammen, so ergibt sich das
einheitliche Bild, dass eine Erhohung des V/I11-Verhéltnisses das vertikale Wachstum vermin-
dert und somit das laterale Wachstum unterstiitzt, was einem Anstieg des LTVGR entspricht
(Abbildung 3.20).



3.3.

Wachstumsrate (um/h)

FEinfluss der Prozessparameter

4l : :0001 |
1120
v A 7
3] \1122 |
v
2 ]
1] A\t\‘_\ 1
-—
0 T T T T
0 500 1000 1500 2000

Ammoniak-Fluss (sccm)

b.u.)

norm. Volumen (ar

23

3,5

T e
o w o v o
T

0,5

500

1000 1500 2000
Ammoniak-Fluss (sccm)
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3.3.3 'Tragergas

Als Tragergas wird beim Wachstum von Galliumnitrid {iblicherweise Wasserstoff (Hy) ver-
wendet, fiir das Wachstum von Indium-Galliumnitrid jedoch eher Stickstoff (Ny). Das Tréger-
gas ist zwar nicht direkt an den chemischen Reaktionen des Wachstumsprozesses beteiligt,
jedoch wird die Zerlegung des TMGa sowie Entstehung von weiteren Reaktionsprodukten
wie Methan oder Ethan beeinflusst. In Wasserstoff-Atmosphére findet zudem eine verstérk-
te Desorption von Galliumnitrid statt. Wasserstoff hat gegeniiber Stickstoff eine deutlich
erhohte Warmeleitfiahigkeit und eine hohere Warmekapazitéat, daher hat die Wahl des Tréager-
gases auch Auswirkungen auf die thermischen Verhéltnisse im Reaktor. Um die Auswirkun-
gen auf das Wachstum von strukturierten Substraten zu untersuchen, wurde die Zusammen-
setzung des Triagergases im Bereich von 100 % Wasserstoff bis hin zu einem Gemisch aus
10 % Wasserstoff und 90 % Stickstoff variiert.

In Abbildung 3.21 sind REM-Aufnahmen der Querschnitte einiger Proben dieser Serie dar-
gestellt. Die Komposition des Trégergases hat einen starken Einfluss auf das Verhiltnis
zwischen lateralem und vertikalem Wachstum. Der Anstieg des LTVGR mit zunehmendem
Stickstoff-Anteil wird in Abbildung 3.22a deutlich. Der dabei erreichte Maximalwert von
1,9 liegt um den Faktor 4 {iber den Werten, die durch Variation der bisher untersuchten

Parameter erreicht wurden. Innerhalb dieser Serie bleibt der rechteckige Querschnitt der ge-

100 % H, 50 % Hs, 50 % N 10 % Ha, 90 % Ny

r1
| Lﬂ -

Abbildung 3.21: Querschnitt und Oberflichenmorphologie der Strukturen bei verschiedener

EEE——

o o ——1

Tragergas-Zusammensetzung.
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wachsenen Streifen erhalten. Die Neigung der Oberfliche, die auf den Bildern zu erkennen
ist, zeigt nicht eine andere Kristallfacette, sondern die starke Verkippung des Kristallgitters
in den lateral gewachsenen Bereichen. Dieser so genannte Wing-Tilt wird in Abschnitt 3.3.5

genauer behandelt.

Mikroskopaufnahmen der koaleszierten Oberflichen dieser Proben sind in Abbildung 3.21
unten abgebildet. Die beste Oberflachenmorphologie wird mit einem Wasserstoff-Anteil von
50 % erreicht. Dieses Ergebnis zeigt den Zusammenhang zwischen der Morphologie der
Schichten und der in diesem Fall geringeren Gesamtwachstumsrate, wie er auch von un-
strukturierten Proben bekannt ist. Bei einer hoheren Wasserstoff-Konzentration entstehen
an der Oberflache Stufen parallel zu den Streifen der Maske. Offensichtlich haben die einzel-
nen Strukturen bei der Koaleszenz eine unterschiedliche Hohe. Eine potentielle Ursache dafiir
liegt darin, dass diese Probe innerhalb dieser Reihe die hichste vertikale Wachstumsrate hat
und somit auch groflere lokale Schwankungen der Hohe auftreten konnen. Setzt man jedoch
einen sehr geringen Anteil Wasserstoff im Trégergas ein, so entstehen hexagonale oder runde
Defekte an der Oberfliche, weil sich durch die hohe laterale Wachstumsrate Material um

bestimmte Defekte wie etwa Schraubenversetzungen ansammelt.

Das Diagramm in Abbildung 3.22b beschreibt die Abhéngigkeit des abgeschiedenen Kristall-
volumens von der Inertgaszusammensetzung. Die hochste Depositionsrate erhélt man fiir
reinen Wasserstoff als Tridgergas, mit zunehmendem Stickstoff-Anteil nimmt das Kristall-
volumen ab. Bei einem Mischungsverhéltnis von 1:1 wird das Minimum erreicht, bevor sich

dann wieder ein leichter Anstieg abzeichnet.
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Abbildung 3.22: LTVGR (a) und abgeschiedenes Volumen (b) in Abhingigkeit der Trigergas-

Komposition.
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3.3.4 Einfluss der Maskengeometrie

Neben den Epitaxieparametern ist auch die Geometrie der verwendeten ELO-Maske von
Bedeutung fiir das strukturierte Wachstum. Im Fall der Streifenmaske sind die Grofie der
Maskendffnungen, der so genannten Fenster, sowie die Breite der SiOs-Streifen zu beriick-
sichtigen. In Abbildung 3.23 sind Aufnahmen von verschiedenen Bereichen derselben Probe
dargestellt, welche sich nur in der Fenster- beziehungsweise Maskenbreite unterscheiden.
Es handelt sich wiederum um Streifen in (1100)-Richtung, welche bei einem Druck von
200 mbar, einer Temperatur von 1020 °C und einem V /III-Verhéltnis von 335 in Wasserstoff-

Atmosphére gewachsen wurden.

Eine grofere Fensterdffnung f fiithrt zu einer leichten Verbreiterung der Struktur, da die

inld
olels

4 um

f=

f

= 8 um

|
S

Abbildung 3.23: Einfluss der Fenstertffnung f und der Maskenbreite auf die Wachstumsraten

der einzelnen Facetten.
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Breite des Fensters die Breite des Streifens zu Beginn des Wachstums vorgibt. Das Gesamt-
volumen bleibt dabei konstant, wie die verschiedenen Reihen in Abbildung 3.24a zeigen.
Deswegen folgt aus der Verbreiterung der Struktur eine entsprechende Verringerung der
Hohe. Da die Fensteroffnung mit in die Berechnung des LTVGR einflief$t, &ndert sich dieser
Wert nicht (Abbildung 3.24b).

Betrachtet man jedoch die Variation der Breite der SiOs-Streifen, so findet man eine deutliche
Zunahme des Kristallvolumens mit der Streifenbreite. Die Ursache hierfiir ist, dass die Menge
des angebotenen Materials pro Waferfliche konstant bleibt. Da das Wachstum nur im Bereich
der Fensteroffnungen stattfinden kann, steht bei einer kleineren Fliache der Fensteroffnun-
gen mehr Material pro Fenster zur Verfiigung. Um dies zu verdeutlichen, ist in Abbildung
3.24a nicht das absolute Kristallvolumen, sondern das entsprechend der Maskengeometrie
auf die Waferfliche normierte Kristallvolumen dargestellt. Dieser Wert bleibt fiir die unter-
suchten Geometrien bis zu einer Periode von 28 um mit guter Naherung konstant. Dies zeigt
deutlich, dass das Wachstum in diesem Parameterbereich durch den Massentransport limi-
tiert ist. Andererseits muss die Mobilitdt der Quellmaterialien an der Waferoberfliche grof3
genug sein, um die Abstédnde zwischen den Wachstumsbereichen zu iiberwinden. Wird der zu
itberbriickende Abstand zu grof}; so ist mit einer Séttigung des Kristallvolumens und mit der
Entstehung von Kristalliten auf der Maske zu rechnen. Die Diffusionsldnge der Materialien
wird sowohl durch die Wachstumsparameter als auch durch das Maskenmaterial beeinflusst,
da unterschiedliche Materialien eine unterschiedliche Selektivitét zeigen, was verschiedenen
Werten fiir das kritische Uberangebot entspricht, ab welchem sich Kristallite auf der Maske
bilden.
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Abbildung 3.24: Abgeschiedenes Volumen (a) und LTVGR (b) in Abhéngigkeit der Maskengeo-

metrie. Der Parameter f gibt die Fenster6ffnung in pm an.
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Da im Rahmen der bisher betrachteten Absténde noch keinerlei Séttigungseffekte zu be-
obachten waren, wurden weitere Untersuchungen mit einer speziellen Maske durchgefiihrt,
die deutlich groflere Abstdnde aufweist. In Abbildung 3.25 ist diese Maske schematisch darge-
stellt. Die Absténde zwischen den Fensteroffnungen liegen im Bereich von 10 pm bis 300 pm.

Die Fensteroffnungen selbst haben eine Breite von 8 um.

A
Abbildung 3.25: Maskenbereich mit weiten Abstdnden zwischen den je 8 um breiten Fenstern.

Bei dieser Serie ist ebenfalls keine Sattigung des abgeschiedenen Volumens und demnach
kein Einbruch des normierten Volumens zu beobachten (Abbildung 3.26a), sondern nur ein
leichter Riickgang mit zunehmendem Abstand. Der geringere Wert beim letzten Messpunkt
rithrt von den Einwirkungen der benachbarten Maskenbereiche her. Demnach tritt auch
fiir maskierte Fldchen mit einer Breite von 300 um noch keine Beschrankung beziiglich des

Massentransports auf.
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Abbildung 3.26: LTVGR und abgeschiedenes normiertes Volumen in Abhéngigkeit der Masken-

geometrie.
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Auch in diesem Probenbereich ist nur vereinzelt die Entstehung von parasitdren Keimen zu
beobachten, womit dieser Effekt als Erklarung fiir den leichten Riickgang des abgeschiedenen
normierten Volumens nicht in Frage kommt. Das LTVGR (Abbildung 3.26b) zeigt einen
leichten Anstieg mit dem Abstand der Wachstumsbereiche. Eine mogliche Erkldrung dafiir
liegt darin, dass mit zunehmendem Abstand die Materialzufuhr verstéarkt lateral aus den
maskierten Bereichen erfolgt. Nach Mitchell et al. [128] findet dabei der Materialtransport
hauptséchlich in der Gasphase statt und nicht auf der Maskenoberflache.

(a)

Abbildung 3.27: Bereiche mit 20 pm (a) und 300 pm (b) SiO2-Maske derselben Probe. Zu beach-
ten ist der unterschiedliche MafBstab.

In Abbildung 3.27 sind als Beispiel die beiden Strukturen mit 20 pm und 300 pm Abstand
derselben Probe gegeniibergestellt. Dabei fillt auf, dass die Querschnitte und damit die
Wachstumsraten der einzelnen Kristallfacetten ebenfalls von den Abmessungen der Strei-
fen beeinflusst werden. Wéhrend bei diesen Wachstumsparametern bei kleineren Streifen-
abstédnden nur rechteckige Querschnittsflichen zu beobachten sind, kommt mit Zunahme

der Maskenfldche auch die {1122}-Facette zum Vorschein und es entsteht eine trapezférmige
Struktur (Abbildung 3.27b).

Bei derart groflen Streifenabstéinden liegen die Wachstumsraten weit iiber den iiblichen
Werten. Uberschreitet die Wachstumsrate einen kritischen Wert, so wird die Grenze des
Massentransport-begrenzten Regimes erreicht und die Wachstumsrate séttigt auf Grund von
kinetischen Limitierungen. Dabei ist zu erwarten, dass die verschiedenen Kristallfacetten
unterschiedliche Grenzen haben. Die Beobachtung, dass bei zunehmendem Abstand und da-

mit auch zunehmender Wachstumsrate verstéirkt {1122}-Facetten entstehen zeigt, dass das
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Wachstum in (1122)-Richtung als erstes séttigt. Infolgedessen steht prinzipiell mehr Material
fiir das Wachstum der anderen Facetten bereit. Gleichzeitig nimmt aber die Flache der ande-
ren Facetten ab, wodurch noch eine zusétzliche Steigerung der Wachstumsrate zu erwarten
ist. Da an den anderen Kristallfacetten eine andere Kinetik vorherrscht, ist ein Riickgang der
normierten Depositionsrate und damit des normierten Volumens zu erwarten. Dies gilt ins-
besondere, sofern das angebotene Material nicht an den iibrigen Facetten eingebaut werden

kann.

Die beobachtete Tendenz zu trapezformigen Querschnitten liefle sich alternativ durch eine
Anderung der Temperatur begriinden, da die Temperatur den stéirksten Einfluss auf die
Ausbildung der einzelnen Kristallfacetten zeigt. Eine Reduktion der Temperatur ausgehend
von einem rechteckigen Querschnitt fiihrt zu einer Struktur, wie sie bei grofleren Streifen-
abstdnden auftritt. Andererseits wurde in Abschnitt 3.3.1 gezeigt, dass sich die Entstehung
der {1122}-Facette durch eine Erhthung der Wachstumstemperatur in gewissem Rahmen
verhindern lésst. Lokale Unterschiede der Temperatur auf den Proben sind denkbar. Die
Erwarmung des Wafers erfolgt ausschlielich iiber den Suszeptor durch den Saphir-Wafer
hindurch, welcher bekanntlich iiber eine geringe thermische Leitfahigkeit verfiigt. Auch die
Si0,-Maske stellt eine Barriere fiir die Ubertragung der Wirme dar, so dass der hauptsich-
liche Anteil des Warmeflusses durch die Fensteroffnung erfolgt, welche in diesem Fall fiir
alle Strukturen gleich grof8 ist. Bei grofien Streifenabsténden entstehen grofie Strukturen,
die entsprechend auch eine grofie Oberfliche aufweisen. Daher kénnte man mit einer stérke-
ren Abstrahlung von Warme in diesem Bereich und einer dadurch verringerten Temperatur

argumentieren [127].

Das lokale V/III-Verhéltnis scheidet als Erklarung fiir diesen Effekt aus. Geht man von
der iiblichen Annahme aus, dass beim MOVPE-Wachstum ein Uberangebot von Stickstoff
vorliegt, so ist bei groflen Streifenabstéinden mit einem reduzierten lokalen V /I1I-Verhélt-
nis zu rechnen, da es dort zu einem stark erhohten Gallium-Angebot kommt. Dies hétte

jedoch eine erhohte vertikale Wachstumsrate zur Folge und nicht eine derartige Anderung
der Querschnittsfliche (siehe Abschnitt 3.3.2).
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3.3.5 Resultierender Wing-Tilt

Beim Wachstum auf strukturierten Substraten ist oft eine Verkippung des Kristallgitters
in den lateral gewachsenen Bereichen zu beobachten. Dieses Phédnomen wird als Wing-Tilt
bezeichnet. Entlang des Ubergangs zwischen Wing und Post, also direkt iiber der Kante der
Maske, muss die Verkippung des Kristallgitters ausgeglichen werden. Daher bildet sich an
dieser Stelle eine Kleinwinkelkorngrenze in Form von Stufenversetzungen, die parallel zur
Streifenrichtung verlaufen [130]. Die Ursache fiir diese Verkippung liegt in einer Wechsel-
wirkung zwischen dem sich ausbreitenden Kristall und der Maske. Als mogliche treibende
Kraft fiir dieses Phédnomen wird von einigen Forschergruppen die Oberflichenspannung ge-
nannt [131,132]. Diese Verkippung des Kristallgitters kann bereits wihrend des Wachstums
durch In-situ-Rontgenmessungen nachgewiesen werden [133]. Damit scheidet die thermische

Verspannung beim Abkiihlen als Ursache fiir den Wing-Tilt aus.

Es gibt verschiedene Moglichkeiten, die Verkippung der lateral gewachsenen Bereiche zu
bestimmen. Da sich beim Wachstum Kristallfacetten ausbilden, spiegelt sich die Verkippung
des Kristallgitters auch in einer Verkippung der Oberfliche wider. Daher kann der Wing-Tilt
mittels AFM ermittelt werden. In Abbildung 3.28 ist ein AFM-Scan der Oberfliche eines
ELO-Streifens quer zur Streifenrichtung dargestellt. Die Messung zeigt fiir diese Probe einen
Wing-Tilt von etwa 0,13°.
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Abbildung 3.28: Verkippung der Oberfliche in den Wing-Bereichen (AFM-Scan).

Um nicht die Neigung der Oberfliche, sondern die Verkippung des Kristallgitters zu be-
stimmen, werden Messungen mit dem Rontgendiffraktometer eingesetzt. In Abbildung 3.29
sind die w-Scans derselben Probe abgebildet. Kurve (a) beschreibt den Scan senkrecht zur
Streifenrichtung, also mit Drehachse in Streifenrichtung. Die Messkurve lésst sich mit sehr
guter Ubereinstimmung als Uberlagerung von 3 Kurven beschreiben. Der Peak in der Mit-

te stammt vom vertikal gewachsenen Bereich iiber der Maskenoffnung, wiahrend die beiden
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seitlichen Peaks die Verkippung der Kristallgitter in den Fliigeln zeigen. Die Verkippung des
Kristallgitters betrédgt in diesem Fall etwa 0,08°. In Kurve 3.29b ist zum Vergleich ein w-Scan
entlang der Streifenrichtung dargestellt. Hier findet man nur einen Peak, welcher gut mit

dem zentralen Peak der anderen Scanrichtung iibereinstimmt.
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Abbildung 3.29: Anhand von Réntgen-Rockingkurven ldsst sich die Verkippung des Kristallgitters
bestimmen. Bei Kurve (a) wurde die Probe senkrecht zur Streifenmaske gedreht, bei Kurve (b)

entlang der Streifenrichtung. Kurve (a) entspricht sehr gut einer Uberlagerung von 3 Gauss-Kurven.

Da der Rontgenstrahl einen bestimmten Durchmesser besitzt, wird bei derartigen Messungen
stets {iber einen bestimmten Probenbereich gemittelt, wihrend bei den AFM-Messungen
stets nur der betrachtete Bereich beriicksichtigt wird. Daher ist zu erwarten, dass Rontgen-
Messungen bei gréfleren Probenbereichen die aussagekréftigeren Daten liefern, wéhrend
AFM-Messungen die Methode der Wahl sind, sofern gezielt bestimmte Bereiche mit klei-
neren Abmessungen untersucht werden sollen. Dariiber hinaus ist zu beriicksichtigen, dass
mit AFM-Messungen zwar sehr feine relative Hohenunterschiede erfasst werden koénnen, die
exakte Bestimmung absoluter Werte in einem derart feinen Bereich jedoch problematisch
ist. Dennoch zeigt dieser Vergleich, dass die Ergebnisse der beiden Verfahren im selben
Bereich liegen und daher auch AFM-Messungen eine geeignete Methode zur Bestimmung

beziehungsweise zum Vergleich des Wing-Tilts mehrerer Proben darstellt.

Der Wing-Tilt wurde bei einigen der bereits beschriebenen Proben bestimmt. Der Vergleich
zeigt, dass der Wing-Tilt durch die Epitaxieparameter stark beeinflusst wird. Eine stérkere
Verkippung wird immer bei einer hohen lateralen Wachstumsrate, also einem hohen LTVGR,
gefunden. In Abbildung 3.30 ist dieser Zusammenhang am Beispiel einiger Proben mit

unterschiedlicher Triagergaszusammensetzung dargestellt. Die logarithmische Auftragung
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Abbildung 3.30: Erhohtes laterales Wachstum verstirkt den Wing-Tilt. Der Parameter f gibt

die jeweilige Maskentffnung in pm an.

ergibt eine Gerade, daher handelt es sich um einen exponentiellen Zusammenhang. Selbst
die leichte Anderung des LTVGR durch eine unterschiedliche Maskenéffnung f entspricht
diesem Modell.

Dieser Zusammenhang ist leicht versténdlich, wenn man davon ausgeht, dass beim lateralen
Wachstum des Wings einerseits die Wechselwirkung mit der Maske besteht, die zum Verkip-
pen des Kristallgitters fiihrt, indem die Gitterkonstanten im Anfangsstadium des lateralen
Uberwachsens beeinflusst werden, andererseits jedoch die Verbindung zum vertikal wachsen-
den Post-Bereich das Gitter des Wings stabilisiert und somit einer Verkippung entgegen-
wirkt. Bei Wachstum mit hohem LTVGR schiebt sich eine diinne Kristallschicht rasch iiber
die Maske. Die Kontaktfliche mit der Maske ist deutlich grofier als die Querschnittsflache der
Verbindung zum Post. Dariiber hinaus ist ein diinner Film elastischer und kann leichter ver-
formt werden. Daher kommt es zu einer starken Verkippung des Wings. Bei Wachstum mit
niedrigem LTVGR hingegen dominiert die stabilisierende Verbindung zum Post, wéhrend
sich den Wechselwirkungen zwischen Wing und Maske nur eine kleine Angriffsfiiche bie-
tet. Folglich fallt die Verkippung des Wings geringer aus. Deswegen ist bei einer Steigerung

des LTVGR, wie sie zur Koaleszenz der Schichten wiinschenswert ist, stets mit einer Ver-
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schlechterung des Wing-Tilts zu rechnen. Demnach sind die optimalen Prozessparameter

nicht automatisch im Bereich des grofiten LTVGR zu suchen.

Zur Realisierung von qualitativ hochwertigen Quasisubstraten ist jedoch sowohl ein hohes
LTVGR als auch ein méglichst geringer Wing-Tilt erforderlich. Dies lésst sich beispielsweise
durch einen zweistufigen Wachstumsprozess erreichen: Zu Beginn des Wachstums ist ein
geringes LTVGR zu wéhlen, um die Verkippung des Wings gering zu halten. Sobald der
Post eine ausreichende Hohe und damit eine grofle Seitenfliche hat, um die Orientierung des

Wings stabil zu halten, kann das LTVGR gesteigert werden.
Der Wing-Tilt kann jedoch auch auf andere Weise reduziert werden. Die Wahl und

Zusammensetzung des Maskenmaterials oder die Beschaffenheit der Maskenoberfliche
haben auch Einfluss auf die Stédrke der Wechselwirkungen und somit auf die Verkippung
des Kristallgitters [134]. Die Verwendung von Siliziumnitrid (SiN) als Maskenmaterial fithrt
zu einer drastischen Verringerung des Wing-Tilts, wie in weiteren Untersuchungen nachge-
wiesen wurde [127].

Dieses Kapitel hat mit der Diskussion der Einfliisse der Epitaxieparameter und der Masken-
geometrie die Grundlagen gelegt, die fiir die erfolgreiche Entwicklung von Quasisubstraten

benotigt werden, womit sich das folgende Kapitel beschéftigt.



Kapitel 4
Herstellung von Quasisubstraten

Die Verwendung von GaN-Quasisubstraten, also qualitativ hochwertigen, defektarmen,
diinnen GaN-Schichten auf Fremdsubstrat, stellt eine interessante Alternative zu GalN-
Wafern selbst dar. Auch wenn einige Figenschaften des Fremdsubstrats, wie etwa thermische
und elektrische Leitfahigkeit oder abweichender Brechungsindex, erhalten bleiben, so bieten
Quasisubstrate mit reduzierter Versetzungsdichte doch ein grofles Potenzial zur Verbesserung

GaN-basierender Bauelemente.

Dies kommt besonders bei der Steigerung der Lebensdauer von Laserdioden zum Tragen:
Durch den Einsatz von ELO-Substraten konnte Nakamura erstmals Lebensdauern von iiber
10000 Stunden erreichen [135,136]. Auch die Effizienz und Schwellstromdichte wird verbessert
[70, 73]. Dariiber hinaus kann durch Quasisubstrate die Beweglichkeit der Ladungstriager
gesteigert [65,66] und der Leckstrom von pn-Ubergéngen reduziert werden [68].

Dieser Teil der Arbeit befasst sich damit, wie die in Kapitel 3 erarbeiteten Grundlagen
dazu verwendet werden konnen, auf strukturierten Substraten mit verschiedenen Verfahren
GaN-Quasisubstrate herzustellen. Dabei werden auch die Eigenschaften der Quasisubstrate

diskutiert und die Verbesserung von ersten Bauelementen beschrieben.

65
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4.1 Epitaxial Lateral Overgrowth

Das epitaktische laterale Uberwachsen (Epitaxial Lateral Overgrowth, ELO [98,108,112])
stellt die einfachste Moglichkeit zur Herstellung von Quasisubstraten dar. Wie bei der Grund-
charakterisierung des strukturierten Wachstums im vorigen Kapitel kommen hierbei GaN-
Templates auf Saphir zum Einsatz, welche mit einer SiOy-Streifenmaske in (1100)-Richtung
versehen wurden. Im Gegensatz zu den Vorversuchen miissen nun die Wachstumsparameter
und vor allem die Wachstumszeit gezielt so gewéhlt werden, dass die Schicht sich vollsténdig
iiber der Maske schliefit und sich eine ebene Oberfliche ausbildet. Der Parameterbereich,
welcher das Wachstum in (1120)-Richtung férdert und daher zu einem rechteckigen Quer-
schnitt der entstehenden Streifen fithrt, eignet sich am besten, da hier ein hohes LTVGR
vorliegt und ebene (0001)-Fldchen ausgebildet werden. In Abbildung 4.1 ist eine REM-
Aufnahme des Querschnitts einer solchen ELO-Probe dargestellt, Abbildung 4.2 zeigt die
Oberflache der Probe. Diese Probe wurde bei einer Temperatur von 1130 °C, einem Reaktor-
druck von 150 mbar und einem V/III-Verhéltnis von 992 fiir die Dauer von 2 Stunden ge-
wachsen. Im Koaleszenzbereich, in der Mitte der SiOq-Streifen, sind Hohlrdume, so genannte
Voids zu erkennen. Diese treten iiberwiegend dann auf, wenn die Schicht zum Zeitpunkt der
Koaleszenz bereits relativ hoch ist und daher die Quellmaterialien nicht bis hinunter in den
Spalt zwischen zwei Streifen diffundieren. Uber gezielte Steuerung der Wachstumsparameter
lassen sich Voids vermeiden oder auch betonen. Voids stellen in der Regel keinen Nachteil

dar, sie konnen vielmehr zum Abbau von Verspannungen in der Schicht beitragen.

Abbildung 4.1: Bruchkante einer koaleszierten ELO-Probe mit Voids.
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Abbildung 4.2: Vollstindig koaleszierte ELO-Probe mit sehr guter Oberflichenmorphologie, Auf-
nahmen mit optischer Interferenz-Kontrast-Mikroskopie.

Das wichtigste Charakteristikum dieser Proben ist die Versetzungsdichte oder, genau genom-
men, die Verteilung der Versetzungsdichte. Um die Auswirkung der Maskengeometrie auf die
Versetzungsdichte zu untersuchen, wurden Probenbereiche mit unterschiedlichen Fensteroff-
nungen und Maskenperioden mit gasformigem HCI angeétzt, wie in Abschnitt 2.5.5 beschrie-
ben ist. In Abbildung 4.3 oben sind beispielhaft AFM-Aufnahmen von Probenbereichen mit
einer 4 um groflen Fensteroffnung mit einer Periode von 10 um beziechungsweise 14 pm dar-
gestellt. Die Position der Fensterdffnungen ist durch Balken markiert. In den vertikal ge-
wachsenen Post-Bereichen iiber den Fensteroffnungen erkennt man eine grofie Anzahl von
Etch-Pits, wiahrend die Wing-Bereiche nahezu frei von Versetzungen sind. Im linken Bild ist
zusétzlich eine Aneinanderreihung von Versetzungen parallel zur Streifenrichtung zu sehen.
Diese Linie stellt die Koaleszenzlinie dar, an welcher zwei benachbarte Streifen zusammen-
gewachsen sind. Da die Kristallgitter zweier nebeneinander liegenden Streifen nicht optimal
zueinander ausgerichtet sind, bildet sich hier eine Korngrenze aus. Im rechts dargestellten

Probenbereich sind die Streifen auf Grund des grofleren Abstands nicht koalesziert.

In Abbildung 4.3 unten ist die entsprechende quantitative Auswertung dieser AFM-Scans
gezeigt. Dazu ist die Anzahl der Etch-Pits dieser Bereiche und die entsprechende Verset-
zungsdichte iiber die laterale Position quer zur Streifenrichtung aufgetragen. Diese Dia-
gramme zeigen, dass die Versetzungsdichte im Post-Bereich anndhernd konstant ist, hier
etwa 8 x 10® cm~2. Die durchschnittliche Versetzungsdichte in den Wing-Regionen betrigt
3,5 x 107 cm~2 beziehungsweise 2,0 x 10" cm~2. Die Breite des Bereichs hoher Versetzungs-
dichte entspricht genau der Breite der Fensteroffnung, es kommt nicht zu einer Ausdehnung
des defektreichen Bereiches. Die Versetzungsdichte im Post-Bereich ist unabhéngig von der
Maskengeometrie und spiegelt die urspriingliche Versetzungsdichte des Templates wider.
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Im n&chsten Schritt wurden die erzielten Erkenntnisse von den Teststrukturen mit unter-
schiedlicher Geometrie auf einen 2 Zoll-Wafer mit festen Maskenabmessungen iibertragen.
Um die Versetzungsdichte iiber den ganzen Wafer so gering wie moglich zu halten, ist eine
moglichst schmale Fensteroffnung zu wéhlen. Da fiir die Strukturierung der Maske jedoch nur
optische Kontaktlithographie zur Verfiigung stand, wurde eine Offnung von 3 um gewiihlt,
eine Strukturgréfe, die sich mit diesem Verfahren noch problemlos iibertragen lédsst. Der
Bereich mit reduzierter Versetzungsdichte soll hingegen moglichst breit sein. Daher wurden
die Fensterbereiche mit einer Periode von 11 pm angeordnet. Mit diesen Strukturen wur-
den vollstindig koaleszierte Proben hergestellt. Die durchschnittliche Versetzungsdichte des
Wing-Bereiches betrug in diesem Fall 1,2 x 107 cm ™2 und konnte somit nochmals gesenkt
werden. Eine noch gréflere Periode wire in Bezug auf die Versetzungsdichte wiinschenswert,
dann miisste jedoch entweder eine entsprechend hohere Wachstumszeit in Kauf genommen
werden oder eine hohere laterale Wachstumsrate durch die Epitaxieparameter eingestellt

werden, wodurch sich auch der Wing-Tilt erhoht.

Um den Mechanismus, welcher die Reduktion der Versetzungsdichte bewirkt, direkt sicht-

bar zu machen, wurden diese Proben mittels Transmissions-Elektronenmikroskopie unter-
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Abbildung 4.3: Vergleich der Versetzungsdichte von ELO-Proben mit einer Fensterbreite von 4 pm
und einer Maskenperiode von 10 pm (a) beziehungsweise 14 pm (b). Oben sind AFM-Aufnahmen

der angeétzten Probenoberfliche dargestellt, unten die Verteilung quer zur Streifenrichtung.
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sucht. Diese Untersuchungen wurden von K. Engl an der Universitit Regensburg durch-
gefithrt [81]. Diese Methode kann Versetzungslinien direkt sichtbar machen und ermoglicht
dabei auch die Unterscheidung von verschiedenen Versetzungstypen. Abbildung 4.4 zeigt
TEM-Dunkelfeldaufnahmen einer ELO-Probe. Die Blickrichtung ist die (1100)-Richtung. Im
oberen Bild wurden der Beugungsvektor g so gewéhlt, dass nur Versetzungen mit Schrauben-
komponente sichtbar werden (l; -[0002] # 0), im unteren Bild hingegen werden im selben
Probenbereich Versetzungen mit Stufenkomponente dargestellt (b- [1120] # 0). Versetzungen
gemischten Typs sind folglich in beiden Aufnahmen sichtbar. Diese Aufnahmen bestétigen
zunédchst die Aussage der EPD-Messung. Auch hier sind iiber der Maske keine Versetzun-
gen zu erkennen. Innerhalb der Fenstertffnung sowie unterhalb der Maske treten sowohl
Versetzungen mit Schraubenkomponente als auch Versetzungen mit Stufenkomponente auf.
Interessanterweise findet man im Fensterbereich einige Versetzungen, die ausgehend vom
Interface zum Saphir nach oben laufen und dann auf Hohe der Maske enden. Die in den

Abbildungen sichtbaren Versetzungshalbschleifen zeigen, dass gerade dort Versetzungsreak-

Abbildung 4.4: TEM-Dunkelfeldaufnahmen der Bruchkante einer ELO-Probe. Oben sind Verset-
zungen mit Schraubenkomponente, unten mit Stufenkomponente sichtbar. Die Aufnahmen wurden

von K. Engl an der Universitit Regensburg durchgefiihrt [81].
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tionen wie eine gegenseitige Ausloschung auftreten. Ein Grund hierfiir kénnen verénderte
Verspannungen durch Verunreinigungen sein. Da bei TEM nur ein diinner Film der Probe
untersucht wird, ist es ebenso moglich, dass Versetzungen aus diesem Film heraus laufen und
somit nur teilweise sichtbar werden. Im Koaleszenzbereich sind an Hand dieser Aufnahmen
nur Stufenversetzungen zu erkennen. Durch weitere Aufnahmen konnten dort jedoch auch

Schraubenversetzungen nachgewiesen werden.

Die VergroBerung der TEM-Aufnahme in Abbildung 4.5 zeigt ein weiteres Detail: Ober-
halb der Maskenkante sind mehrere dunkle Punkte zu sehen, die linienférmig aneinander
gereiht sind. Dabei handelt es sich um Durchstoipunkte von Stufenversetzungen, welche
in der Wachstumsebene parallel zur Maskenkante verlaufen. Diese Versetzungen bilden die
Kleinwinkelkorngrenze zwischen dem Post mit ebenem Kristallgitter und dem Wing mit
verkipptem Kristallgitter. Der mittlere Abstand dieser Versetzungen betragt bei dieser Pro-
be etwa 100 nm. Zusammen mit der Gitterkonstante a = 0,3189 nm ergibt dies rechnerisch
eine Verkippung des Wings um 0,177°. Dieses Ergebnis stimmt gut mit den mittels AFM
oder Rontgenuntersuchungen ermittelten Werten von vergleichbaren Proben iiberein (siehe
Abschnitt 3.3.5). Einige Publikationen erkldren das Auftreten dieser Versetzungen mit dem

Abbildung 4.5: Die dunklen Punkte entsprechen Durchstofipunkten von Stufenversetzungen, die
in der Wachstumsebene parallel zur Maskenkante verlaufen. Diese stellen die Kleinwinkelkorngrenze
zwischen Post-Bereich und geneigtem Wing-Bereich dar [81].
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Abknicken von urspriinglich vertikal verlaufenden Versetzungen in die Richtung parallel zur
Streifenmaske und geben diese Versetzungen als Ursache fiir den Wing-Tilt an [130]. Dies
erscheint jedoch sehr unwahrscheinlich, wenn man die Energie bedenkt, die zum Einbau einer
Versetzung in der Wachstumsebene notwendig ist. Das Auftreten dieser Korngrenze ist nicht

die Ursache, sondern vielmehr die Folge des Wing-Tilts.

Um Aussagen iiber die Schichtqualitdt und die Verspannung der Schichten treffen zu kénnen,
wurden Photolumineszenz-Messungen (PL) durchgefiihrt. Da in den einzelnen Bereichen der
Proben unterschiedliche Ergebnisse zu erwarten sind, ist fiir derartige Proben eine ortsauf-
geloste Messung notwendig. Die Universitit Regensburg verfiigt iiber dieses Messverfahren
und hat Messungen an diesen Proben durchgefiihrt [137]. In Abbildung 4.6 sind typische
PL-Spektren des Post-, des Wing- und des Ubergangsbereichs dargestellt. Die Intensitéit im
Wing-Bereich liegt etwa um den Faktor 2 hoher als im Post-Bereich. Ein weiteres Merkmal
fiir die bessere Materialqualitét ist die Halbwertsbreite der Energieniveaus. Im Post-Bereich

betriigt die Breite des dominierenden Niveaus der Donator-gebundenen Exzitonen (D°X)
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Abbildung 4.6: Typische Photolumineszenz-Spektren des Post-, Wing- und Ubergangsbereichs.
Die hohere Intensitét und die geringere Halbwertsbreite zeigen die verbesserte Kristallqualitdt im
Wing-Bereich. Die Messungen wurden von N. Gmeinwieser an der Universitdt Regensburg durch-

gefiihrt [137].
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etwa 3,5meV, wihrend dieser Peak im Wing-Bereich mit 3,1 meV schméler ausfillt. Im
Ubergangsbereich zwischen Post und Wing ergibt sich eine relativ breite Kurve mit geringer
Intensitit. Des Weiteren ist zu erkennen, dass die Lage des DYX-Niveaus bei Post und Wing
sich leicht unterscheidet. Diese Verschiebung des Energieniveaus ist anhand des Diagramms
4.7 gut zu erkennen. Hier sind einige Spektren benachbarter Probenbereiche nebeneinander
dargestellt. Dabei zeigt sich, dass die Lage des DYX-Peaks im Post-Bereich relativ konstant
ist, abgesehen von einer leichten Rotverschiebung am Ubergang zum Wing. Innerhalb des
Wings kommt es jedoch zum Koaleszenzbereich hin zu einer deutlichen Blauverschiebung
bei zunehmender Intensitdt. Der Koaleszenzbereich selbst ist als einzelne Linie geringer

Intensitéat zu erkennen.

Die Lage des DYX-Niveaus steht in direktem Zusammenhang mit der Verspannung des Kris-
talls. In Abbildung 4.8 ist der Verlauf der Position des D’X-Ubergangs zusammen mit der
daraus berechneten lokalen Verspannung iiber mehrere Perioden hinweg aufgetragen. In den
Wings ist zum Koaleszenzbereich hin eine starke Verschiebung zu hoheren Energien zu sehen.

Dies bedeutet, dass diese Bereiche zunehmend kompressiv verspannt sind. Im Gegensatz hier-
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Abbildung 4.7: Die PL-Spektren des Post-Bereichs sind weitgehend konstant, wéhrend sich im
Wing-Bereich eine Verschiebung zu hoheren Energien und eine Zunahme der Intensitéit zeigt. Der

Koaleszenzbereich ist als einzelne Linie geringer Intensitéit zu erkennen [137].
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zu fillt im Ubergangsbereich zwischen Wing und Post, also im Bereich der Maskenkante, eine
Verschiebung zu niedrigeren Energien hin auf, entsprechend einem Riickgang der kompres-
siven Verspannung. Die Erklarung dieser Beobachtungen liegt wiederum bei der Verkippung
des Kristallgitters im Wing-Bereich. An der Koaleszenzlinie selbst sind die Kristallgitter
der beiden hier aufeinander treffenden Wings zueinander geneigt. Durch diese Neigung ist
nach der Koaleszenz mit dem vertikalen Wachstum fiir jede Monolage etwas weniger Raum
vorhanden, es kommt zu einer kompressiven Verspannung, welche auf die Wings iibertra-
gen wird und schliellich zur Entstehung von Versetzungen parallel zur Maskenkante fiihrt.
Dementsprechend wird das Gitter am Ubergang zwischen Post und Wing mit zunehmendem
Wachstum gedehnt, es kommt zu einer tensilen Verspannung oder zumindest zum Riickgang
der kompressiven Verspannung, bis auch hier die kritische Spannung erreicht ist und eine
neue Versetzung entsteht (Abbildung 4.5).
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Abbildung 4.8: Die energetische Lage der D’X-Emission und die entsprechende Verspannung des
Kristalls variieren periodisch mit der lateralen Position. Im Koaleszenzbereich ist die Schicht stark

kompressiv verspannt, am Ubergang zwischen Post und Wing hingegen nur wenig [137].
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4.2 FACELO

Auch wenn mit dem ELO-Verfahren bereits eine deutliche Reduktion der Versetzungsdichte
in den Wing-Bereichen mdglich ist, so stort doch die hohe Versetzungsdichte im Post-Bereich.
Durch eine Verkleinerung der Masken6ffnung lasst sich der Bereich allenfalls verkleinern, aber
nie vollig vermeiden. Eine Weiterentwicklung des strukturierten Wachstums, welche diesem
Problem abhilft, stellt das Facetten-kontrollierte epitaktische laterale Uberwachsen (Facet
Controlled Epitaxial Lateral Overgrowth, FACELO) dar [113-115]. Ausgangspunkt ist wie-
derum ein strukturiertes Template mit SiOy-Streifen in (1100)-Richtung, wie es auch fiir die
ELO-Experimente eingesetzt wurde. Fiir das FACELO-Verfahren benotigt man anschlieSend
jedoch zwei Wachstumsschritte. In Abbildung 4.9 ist dies schematisch dargestellt. Der erste
Schritt erzeugt eine Struktur mit dreieckigem Querschnitt, begrenzt durch {1122}-Ebenen.
Hierzu bietet sich entsprechend den in Kapitel 3 dargestellten Experimenten eine niedrige
Wachstumstemperatur und ein leicht erhohter Reaktordruck an. Nachdem diese dreieckige
Struktur vollstandig bis zur Spitze hin ausgebildet ist, geht man zum zweiten Schritt iiber.
Nun wird die laterale Wachstumsrate stark erhoht, so dass die Flanken der Struktur sich la-
teral iiber die Maske schieben. Dies geschieht durch eine Erhéhung der Temperatur und eine
Absenkung des Druckes und kann durch weitere Mafinahmen wie die Zugabe von Stickstoff,
die Reduzierung des Druckes oder die Reduzierung des TMGa-Flusses unterstiitzt werden.
Je nach verwendetem Parametersatz bleiben bei diesem Schritt die geneigten {1122}-Ebenen
erhalten oder es bilden sich die senkrecht stehenden {1120}-Ebenen aus, wodurch ein recht-
eckiger Querschnitt entsteht. Durch dieses verstirkte laterale Wachstum wird die Ausbrei-
tungsrichtung der Versetzungslinien beeinflusst. Die Versetzungen folgen der Wachstumsrich-

tung des Kristalls und werden daher an der Oberfliache des Dreiecks zur Seite hin abgelenkt.

Schritt 2

Abbildung 4.9: FACELO-Verfahren: Im 1. Schritt wird eine Struktur mit dreieckigem Querschnitt
hergestellt, im 2. Schritt wird das laterale Wachstum verstéarkt. Dabei werden die Versetzungen zur

Seite weg geleitet.
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Die Oberfliche des wachsenden Kristalls bleibt folglich frei von Versetzungen [109].

Die einzigen Bereiche, in welchen Defekte an der Oberfliche zu erwarten sind, stellen die
Koaleszenzlinien dar. Zunéchst ist der Koaleszenzbereich als Korngrenze zwischen zwei be-
nachbarten Wings zu sehen. Dann konnen Versetzungen nicht einfach innerhalb des Kristalls
enden. Die lateral geleiteten Versetzungen wachsen mit der seitlichen Kristallfacette bis in
den Koaleszenzbereich. Demzufolge treffen dort viele Versetzungen aufeinander und es be-
steht eine erhohte Wahrscheinlichkeit, dass mehrere Versetzungen zu einer zusammenlaufen
oder sich gegenseitig autheben. Die restlichen Versetzungen treten an der Oberfliche her-
vor. Unter diesen Gesichtspunkten kommt den Voids eine erweiterte Bedeutung zu. Wenn
nédmlich im Koaleszenzbereich Voids vorhanden sind, so stellen diese eine Kristalloberfliche

zur Verfiigung, an welcher die Versetzungen enden koénnen. Somit kann durch Voids die

Versetzungsdichte im Koaleszenzbereich reduziert werden.

m.a . io.#

]

I 1]

Abbildung 4.10: Reduktion der Versetzungen an der Probenoberfliche bei einer FACELO-Probe
mit 8 um, 6 pm und 4 pm Fenster6ffnung (markiert durch Balken). Die Breite des Bereichs mit

hoherer Defektdichte ist gegeniiber der Fenstercffnung reduziert, wie schematisch dargestellt ist.
2

Die Versetzungsdichte bei 4 pm Fensteroffnung liegt im Bereich 10 cm™2,
Im Rahmen dieser Arbeit wurden die ersten Experimente zum FACELO-Wachstum wieder-
um mit einer Maske durchgefiihrt, welche verschiedene Streifengeometrien zur Verfiigung
stellt. Zur Realisierung des dreieckigen Querschnitts wurde fiir 90 Minuten bei einer Tem-
peratur von 1020°C und einem Druck von 200 mbar gewachsen. Dann wurde das laterale
Wachstum bei 1130 °C und 120 mbar fiir ebenfalls 90 Minuten durchgefiihrt. In Abbildung
4.10 sind die angeétzten Probenbereiche mit Fensterdffnungen von 8 um, 6 um und 4 pm
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dargestellt. Uber den 8 um und 6 pm groBen Fenstern findet man einen Streifen mit einer
Versetzungsdichte, die der des Templates entspricht. Die Breite dieses Bereiches mit erhohter
Versetzungsdichte betriagt jedoch nur 4 pm beziehungsweise 2 um, also jeweils 4 pm weniger
als die eigentliche Fensterdffnung. An diesen Stellen war die dreieckige Querschnittsflache
noch nicht vollsténdig ausgebildet, als der zweite Schritt begonnen wurde. Der Streifen mit
erhohter Versetzungsdichte spiegelt die Breite der Deckfliche des unvollendeten Dreiecks
wider. Uber der 4 pm weiten Fenster6ffnung hingegen sind kaum Versetzungen zu entdecken.
Die Versetzungsdichte iiber Post und Wing liegt hier im Bereich 10° cm™2. Die Anzahl der
Versetzungen ist damit so gering, dass im betrachteten Probenbereich nur ein oder zwei
Versetzungen erfasst werden. Daher ist eine exakte Angabe der Versetzungsdichte aus sta-

tistischen Griinden problematisch.

Um dariiber hinaus Erkenntnisse iiber den Verlauf der Versetzungen innerhalb der Schicht
zu bekommen, wurden auch von diesen Proben TEM-Aufnahmen angefertigt [81]. Anhand
Abbildung 4.11 ist gut zu sehen, wie die Versetzungen zunéchst senkrecht ausgehend von der
Maskenoffnung nach oben laufen. Nach Ausbildung des dreieckigen Querschnitts, welcher in
dieser Aufnahme hell markiert ist, knicken die Versetzungen ab und ziehen sich horizontal

durch den Wing, bevor sie an der senkrechten Oberfliche des Voids enden.

Abbildung 4.11: Kantenansicht einer FACELO-Probe mit Transmissions-Elektronenmikroskopie.
Die abschlielende Struktur des ersten Wachstumsschritts ist hell hervorgehoben. Die Aufnahme
wurde von K. Engl an der Universitit Regensburg angefertigt [81].
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Eine Unterscheidung der verschiedenen Versetzungstypen ist durch Vergleich der Dunkelfeld-
TEM-Aufnahmen in Abbildung 4.12 moglich. Die Blickrichtung ist wiederum entlang der
(1100)-Richtung. In Abbildung 4.12a erzeugen nur Versetzungen mit Stufenkomponente
einen Kontrast, in Abbildung 4.12b nur Versetzungen mit Schraubenkomponente. Die
Versetzungen, welche horizontal iiber der Maske verlaufen, sind auf beiden Aufnahmen sicht-
bar. Daher handelt es sich hierbei um Versetzungen des gemischten Typs. Vereinzelt sind
reine Stufenversetzungen zwar vertikal ausgehend von der Maskendffnung zu sehen, nicht
jedoch horizontal im Wing-Bereich. Moglicherweise verlaufen diese Versetzungen nach dem
Abknicken nicht parallel zur Wachstumsrichtung ({1120)-Richtung), sondern schrig dazu,
beispielsweise entlang einer (1100)-Richtung. Bedingt durch die geringe Tiefe der TEM-
Proben sind in dieser Richtung verlaufende Versetzungen auf den vorliegenden Aufnahmen

kaum sichtbar.

Die Ausbreitungsrichtung von Versetzungen wird zwar zunéchst von der lokalen Wachs-
tumsrichtung vorgegeben, jedoch wird stets die energetisch giinstigste Ausbreitungsrichtung
gewihlt. Die Ausbreitungsrichtung ist dabei nicht strikt an bestimmte Kristallrichtungen
gebunden, wie Abbildung 2.16b deutlich gezeigt hat [58,60]. Der Burgersvektor b einer Ver-
setzung bleibt stets erhalten [138] und &ndert sich auch beim Abknicken der Versetzung
nicht. Da sich jedoch die Ausbreitungsrichtung éndert, kann eine Versetzung beim Abknicken
den Typ éndern [75,139]. Die in Aufnahme 4.12 sichtbaren Versetzungen des gemischten
Typs bleiben auch nach dem Abknicken gemischte Versetzungen. Die vertikalen Stufenver-

setzungen knicken offenbar in eine (1100)-Richtung ab und werden damit zu gemischten

(a) (b)

Abbildung 4.12: Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen einer FACELO-Struktur. Links sind Versetzungen
mit Stufenkomponente sichtbar, rechts Versetzungen mit Schraubenkomponente. Aufgenommen
von K. Engl, Universitit Regensburg [81].
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Versetzungen. Stufenversetzungen, die nach dem Abknicken ihre Ausbreitungsrichtung pa-
rallel zum Burgersvektor haben und somit zu horizontal verlaufenden Schraubenversetzungen

werden, konnten nicht beobachtet werden.

In Abbildung 4.13 sind Kathodolumineszenz-Aufnahmen der Bruchkante einer FACELO-
Struktur dargestellt [140]. Die Darstellung der Intensitdt der Kathodolumineszenz (Abbil-
dung 4.13a) zeigt die Position des vertikal gewachsenen Dreiecks. In den Wings sind an-
deutungsweise lateral verlaufende dunkle Streifen zu sehen, die dem horizontalen Verlauf
der Versetzungen entsprechen. Auch die erhohte Defektdichte im Koaleszenzbereich zeigt
sich in der geringen KL-Intensitét. Die spektrale Verteilung der Emission (Abbildung 4.13b)
weist sowohl im vertikalen Bereich als auch im Koaleszenzbereich stirkere Fluktuationen
auf, die von einer deutlichen Verbreiterung des Spektrums in diesen Bereichen herriihren.
Die verbesserte Kristallqualitéit in den lateral gewachsenen Bereichen zeigt sich sowohl in
der erhdhten Intensitét als auch in der Emission mit vergleichbar schmalem Spektrum. Die
leichte Verschiebung zu kiirzeren Wellenlédngen an der Oberfliache der Schicht entsteht durch
die zunehmend kompressive Verspannung.

Der Verlauf der Verspannung dieser Proben wurde an der Universitdt Regensburg durch
Mikro-Raman-Messungen ermittelt [142]. In Abbildung 4.14 ist die Verspannung in Ab-
héngigkeit der Position quer zu den Streifen dargestellt. Bei dieser Messmethode ist zu

beriicksichtigen, dass die Energie des verwendeten Lichts kleiner als der Bandabstand von

Integrale Intensitit

Peak-Wellenlange
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Abbildung 4.13: Kathodolumineszenz-Aufnahmen der Bruchkante einer FACELO-Probe. Die
verbesserte Kristallqualitidt der Wings zeigt sich sowohl in der gesteigerten Intensitét (a) als auch im
schméleren Spektrum gegeniiber den Fluktuationen der Peak-Wellenlédnge in den anderen Bereichen

(b). Aufgenommen von T. Riemann, Otto-von-Guericke-Universitit Magdeburg [140]
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GaN ist und somit das Licht kaum absorbiert wird. Daher stellt die Messung eine Integra-
tion iiber die Schichtdicke dar. In den vertikal gewachsenen Bereichen ist die kompressive
Verspannung weniger stark, da hier wihrend des ersten Wachstumsschritts noch keinerlei
Wechselwirkungen mit der Maske auftreten konnen. Die lateral gewachsenen Bereiche hin-
gegen sind, wie bereits bei den ELO-Proben beschrieben, durch die Wechselwirkung mit
der Maske stédrker verspannt. Die leichten Einbriiche an der Kante der Maske lassen sich
ebenfalls durch den Wing-Tilt erklaren. Im Gegensatz zur untersuchten ELO-Probe findet
man hier am Koaleszenzbereich ein Minimum der Verspannung. Ursache hierfiir ist einer-
seits der deutlich geringere Wing-Tilt dieser Proben (siehe Abbildung 4.16b). Andererseits
ist die Koaleszenz der Streifen in diesem Fall unter anderen Randbedingungen abgelaufen.
Bei FACELO-Proben ist zu diesem Zeitpunkt eine deutlich héhere Schichtdicke vorhanden.
Zu Beginn der Koaleszenz lagen geneigte {1122}-Facetten vor, wodurch die Schicht langsam
von unten nach oben geschlossen wurde und nicht durch das Aufeinandertreffen zweier senk-
rechter {1120}-Facetten. Diese Vermutung konnte mit Hilfe von Markerschichten bestitigt

werden.

Die néchste Stufe der Entwicklung bestand darin, die Koaleszenz zu beschleunigen, um die

Wachstumszeit und gleichzeitig die Gesamtdicke der Schicht zu verringern. Hierzu wurde mit
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Abbildung 4.14: Verspannungsprofil einer FACELO-Probe senkrecht zu den Streifen der Mas-
ke ermittelt durch Mikro-Raman-Messungen. Die Messungen wurden von K. Wagenhuber an der
Universitit Regensburg durchgefiihrt [141].
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Abbildung 4.15: Oberfliche der FACELO-Proben bei starkem (a) bzw. moderatem (b) lateralen
Wachstum

verschiedenen Parametern die laterale Wachstumsrate wéhrend der zweiten Wachstumsphase
erhoht. Allerdings zeigten diese Proben eine deutlich schlechtere Oberflichenmorphologie.
Mit zunehmender lateraler Wachstumsrate tritt an der Oberfliche ein immer deutlicher
ausgeprigtes Schuppenmuster auf (Abbildung 4.15).

Eine mogliche Ursache hierfiir ist der Wing-Tilt. Rontgen-Messungen dieser Schichten zei-

gen, dass wie auch bei den grundlegenden Untersuchungen (vergleiche Abschnitt 3.3.5) eine

Steigerung der lateralen Wachstumsrate mit einem verstéirkten Wing-Tilt einhergeht. Die bei
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Abbildung 4.16: Auch bei FACELO-Proben fiihrt erhohtes laterales Wachstum zu einem grofleren
Wing-Tilt (a) als bei moderatem lateralen Wachstum (b).
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erhohter Temperatur gewachsene Probe hat einen Wing-Tilt von 0,11° (Abbildung 4.16a),
wéhrend die Vergleichsprobe nur einen Wing-Tilt von 0,026° zeigt (Abbildung 4.16b). Bei
starkerem Wing-Tilt ist auch mit einer starkeren Schwankung des Kippwinkels zu rechnen.
Dadurch kann zwischen zwei benachbarten Streifen eine Hohendifferenz entstehen. Bei der
Koaleszenz schiebt sich dann der hohere Streifen iiber den niedrigeren hinweg und es entsteht
eine Stufe. Da die Wachstumsbedingungen weiterhin das laterale Wachstum stark fordern,
wird diese Stufe nicht eingeebnet, sondern schiebt sich weiter iiber die Oberfliche. Der Zu-
sammenhang zwischen dem Wing-Tilt und der Entstehung von Schuppenmustern an der
Oberfliache wurde auch von anderen Gruppen beobachtet [143].

Um den Ablauf des Wachstums weiter zu optimieren, ist es notwendig, einerseits den Wing-
Tilt niedrig zu halten und dementsprechend auf zu hohe laterale Wachstumsraten zu ver-
zichten und andererseits die Wachstumsparameter nach der Koaleszenz zu éndern, um eine

bessere Oberflachenmorphologie zu erzielen.

Insgesamt wurde ein Wachstumsprozess mit vier Schritten gewéhlt: Der erste Schritt ent-
spricht den iiblichen GaN-Wachstumsparametern und dient dazu, Defekte beim Anwachsen
zu vermeiden. Im zweiten Schritt wird nun die Wachstumstemperatur gesenkt und der Druck
leicht erhoht, um einen dreieckigen Querschnitt zu erzeugen. Wiahrend des dritten Schritts

wird durch Erhohung der Temperatur und Absenkung des Druckes dann das laterale Wachs-

Abbildung 4.17: FACELO-Wachstum mit 4 Prozessschritten. Die einzelnen Schritte Anwachsen,

Dreiecksstruktur, verstéirktes laterales Wachstum sowie Planarisierung sind im rechten Bild farblich

gekennzeichnet.
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tum verstirkt. Der dreieckige Querschnitt wird zu einem rechteckigen ausgedehnt und die
Schicht koalesziert. Um anschlieend eine ebene Oberfliche mit guter Morphologie zu erhal-
ten, wurden im vierten Schritt die Standard-Wachstumsparameter fiir die Abscheidung von
GaN gewahlt.

Die zeitliche Abfolge der einzelnen Prozessschritte muss exakt auf den Fortschritt der Kris-
tallfacetten wahrend des Wachstums abgestimmt werden. Aus diesem Grund wurden Marker-
schichten aus Silizium-dotiertem GaN eingesetzt (Abschnitt 3.2.3), welche den zeitlichen
Ablauf sichtbar machen und gegebenenfalls eine gezielte Korrektur des zeitlichen Ablaufs
ermoglichen. In Abbildung 4.17 ist eine REM-Aufnahme einer entsprechenden FACELO-
Probe mit 4 Wachstumsschritten dargestellt. Die Markerschichten sind als diinne dunkle
Linien zu erkennen. Ein interessantes Detail ist wéhrend des zweiten Prozessschritts zu se-
hen: Die Spitze des Dreiecks ist bereits ab der zweiten Markerschicht vollstandig ausgepragt.
Die Wachstumsparameter wurden bis zur Abscheidung von zwei weiteren Markerschichten
konstant gehalten. Aus den Vorversuchen ist bekannt, dass dabei auch die dreieckige Form
erhalten bleibt. Die néchsten beiden Markerschichten zeigen jedoch eine Trapezform. Die
Erklarung hierfiir liegt im néchsten Wachstumsschritt. Der Wechsel der Epitaxieparameter
zeigt sich in den Markerschichten auch an der Entstehung der {1120}-Facetten. Bei diesem
Schritt wird offensichtlich ein Teil des gewachsenen Dreiecks wieder abgetragen, entweder
durch Desorption oder durch Diffusion des Materials. Aus diesem Grund muss wéhrend des
vorhergehenden Wachstumsschrittes mehr Material abgeschieden werden, so dass trotz des

Materialabtrags keinesfalls der Bereich erreicht wird, welcher urspriinglich durch Wachstum

Abbildung 4.18: Optimierte Oberflichenmorphologie einer Multi-Step-FACELO-Probe.
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in [0001]-Richtung entstand. Nur so ist gewéahrleistet, dass an dieser Stelle keine Verset-
zungen vertikal nach oben laufen. Die noch vorhandene Spitze des Dreiecks der zweiten

Markerschicht bestétigt, dass diese Vorgabe bei der hier vorliegenden Probe erreicht wurde.

Die Markerschichten zeigen ebenso, dass der letzte Wachstumsschritt genau zum Ende der
Koaleszenz eingeleitet wurde. Die Markerschicht an der Grenzfldche weist noch eine leichte
Verbreiterung nach auflen hin auf, was dem Abschluss der Koaleszenz bezichungsweise der
Planarisierung entspricht. Der ebene Verlauf der Markerschichten dariiber deutet darauf hin,

dass man die Deckschicht gegebenenfalls diinner ausfithren kénnte.

In Abbildung 4.18 ist die Morphologie einer derartigen Multi-Step-FACELO-Schicht dar-
gestellt. Es ist kein Schuppenmuster mehr erkennbar. Die Oberfliche ist vergleichbar mit

unstrukturiert gewachsenen MOVPE-Proben.

4.3 Auswirkungen auf Bauelemente

In den vorangegangenen Abschnitten wurden die Eigenschaften der gewachsenen ELO- und
FACELO-Proben detailliert untersucht und deren Qualitéit systematisch optimiert. Die Er-
gebnisse bestéitigen, dass diese Proben eine duflerst geringe Defektdichte haben. Letztendlich
ist jedoch von Bedeutung, ob und in welchem Umfang sich mit Hilfe dieser Quasisubstrate
die Eigenschaften von Bauelementen verbessern lassen. Um dies zu untersuchen, wurden die
im Rahmen dieser Arbeit entstandenen FACELO-Proben am Fraunhofer-Institut fiir An-
gewandte Festkorperphysik mit anderen Substraten verglichen [144]. Dazu wurde dieselbe
Laserstruktur auf verschiedene Substrate beziehungsweise Quasisubstrate aufgewachsen. In
Abbildung 4.19 sind die Kennlinien der Proben beim Elektrolumineszenz-Test im Betrieb
als LED aufgetragen. In Diagramm 4.20 ist die optischen Ausgangsleistung der Proben ge-
geniibergestellt. Im Vergleich zur Referenzprobe auf Saphirsubstrat ergibt sich durch das
FACELO-Quasisubstrat eine Steigerung um etwa 85 %. Auch im Vergleich zu kommerziell
erhéltlichen Quasisubstraten mit reduzierter Versetzungsdichte (,,ULD-Substrat®) liegt die
optische Leistung der Bauelemente auf FACELO-Strukturen um etwa 20 % hoher.

Ein aussagekriftiger Vergleich von Laserdioden war leider nicht moglich, da hierzu die
Wellenleiter der Bauelemente exakt auf die Streifenmaske der FACELO-Probe abgestimmt
werden miissen. Dies stellt keine prinzipielle Schwierigkeit dar, lief§ sich allerdings fiir diesen
Vergleichstest nicht realisieren.

Diese Ergebnisse lassen jedoch auf eine noch drastischere Verbesserung von empfindlicheren
Bauelementen schlielen. Bei Laserdioden beispielsweise ist neben einer gesteigerten optischen

Ausgangsleistung auch eine wesentliche Verbesserung der Lebensdauer zu erwarten [72,73].
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Abbildung 4.19: Optische Ausgangsleistungen beim Elektrolumineszenz-Test vergleichbarer La-

serstrukturen, welche auf Saphirsubstrat (a) beziehungsweise auf ein FACELO-Quasisubstrat (b)

abgeschieden wurden [144].
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Abbildung 4.20: Optische Ausgangsleistungen beim Elektrolumineszenz-Test vergleichbarer La-

serstrukturen auf verschiedenen Substraten.
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Wachstum dicker Schichten

Eine Alternative zur Verwendung diinner Quasisubstrate ist die Abscheidung von dicken
Galliumnitrid-Schichten. Alleine durch die Steigerung der Schichtdicke wird die Versetzungs-
dichte reduziert, wie in Abschnitt 2.6.2 erlautert wurde. Schichten mit einer Dicke im Bereich
10 bis 200 wm werden auf dem urspriinglichen Fremdsubstrat belassen und kénnen als Quasi-
substrate fiir Bauelemente verwendet werden. Bei einer weiteren Erhohung der Dicke ist die
Galliumnitrid-Schicht stabil genug, so dass man sie vom Fremdsubstrat ablosen kann. Auf

diesem Wege ist die Herstellung von freistehenden GaN-Wafern moglich.

Da die Wachstumsrate der géngigen Epitaxieverfahren wie MOVPE oder MBE fiir derartige
Schichtdicken zu gering ist, wird auf das Verfahren der Hydrid-Gasphasenepitaxie zuriick-

gegriffen, welches im Folgenden beschrieben wird.

85
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5.1 Hydrid-Gasphasenepitaxie

Die Hydrid-Gasphasenepitaxie (Hydride Vapor Phase Epitaxy, HVPE) ist das erste Verfah-
ren, mit welchem das epitaktische Wachstum von Galliumnitrid gezeigt wurde (Maruska und
Tietjen, 1969 [145]). Auf Grund seiner hohen Wachstumsraten von iiber 100 pm pro Stun-
de ist dieses Epitaxieverfahren zur Abscheidung von Galliumnitrid mit hoher Schichtdicke

pradestiniert.

Die Gruppe-III-Komponente wird in Form einer Chlorid-Verbindung zum Substrat gelei-
tet. Metallchloride verfiigen bei Raumtemperatur iiber einen relativ geringen Dampfdruck
und kondensieren daher an unbeheizten Oberflichen. Da sich die benétigten Metallchloride
durch eine Reaktion des Metalls mit Chlorwasserstoff (HCI) herstellen lassen, werden diese
direkt im Reaktor erzeugt. Alternativ zu Chlorid-Verbindungen ist auch die Verwendung
von Bromid- oder Iodid-Verbindungen denkbar, allerdings liegt die Zersetzungstemperatur
dieser Molekiile deutlich niedriger als die der Chloride [146] und die notwendigen Ausgangs-
materialien sind schlechter verfiighar als HCL.

Als Quellmaterial wird metallisches Gallium verwendet, iiber welches im Reaktor HCI geleitet
wird. Bei einer Temperatur von 800 bis 900 °C kommt es durch folgende Reaktion zur Bildung

von Galliumchlorid:

1
Ga(l) + HCI(g) = GaCl(g) + §Hg(g) (5.1)
Die Entstehung von Galliumtrichlorid entsprechend
GaCl(g) + 2HCI = GaCls(g) + Ha(g) (5.2)

ist auch moglich, aber in diesem Temperaturbereich vernachlissigbar gering [147].

Als Stickstoff-Quelle kommt wiederum Ammoniak zum Einsatz. Zur Beschreibung der einzel-
nen Vorginge beim HVPE-Wachstum kann folgendes Modell von Cadoret et al. herangezogen
werden [148,149]. Zunéchst adsorbiert Ammoniak an der Kristalloberfliche (OF):

NH;(g) = NH;(OF) (5.3)

Die adsorbierten Ammoniakmolekiile werden in Stickstoff und Wasserstoff aufgespalten,

wobel Wasserstofl in Form von Hs desorbiert:

NH;(OF) = N(OF) + ;)Hg(g) (5.4)

An die Stickstoffatome der Kristalloberfliche lagern sich nun Galliumchlorid-Molekiile an:
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N(OF) 4+ GaCl(g) = NGaCl(OF) (5.5)

Um das Chlor nun von der Kristalloberfliche zu entfernen, existieren zwei mogliche Reak-
tionswege, der Ho- und der GaClz3-Mechanismus. Sofern geniigend Wasserstoff im Reaktor
vorhanden ist, entweder direkt als Tragergas oder durch verstérkte Zerlegung von Ammoniak
bei hoheren Temperaturen, dominiert der Ho-Mechanismus. Das Chlor an der Kristallober-
flache reagiert mit Wasserstoff zu Chlorwasserstoff und 16st sich dann von der Oberflache

(Abbildung 5.1a).

2NGaCl(OF) + Hy(g) = 2GaN(OF) + 2HCI(g) (5.6)

In diesem Fall lassen sich die Reaktionsgleichungen zusammenfassen zu:

NH;(g) + GaCl(g) = GaN + HCl(g) + Hy(g) (5.7)

Ein alternativer Mechanismus stellt die Reaktion von zwei Chloratomen mit Galliumchlorid
zu Galliumtrichlorid und anschliefender Desorption dar (Abbildung 5.1b):

2NGaCl(OF) + GaCl(g) = 2GaN(OF) + GaCls(g) (5.8)

Insgesamt erhilt man bei diesem Mechanismus folgende Reaktionsgleichung:

f f

Abbildung 5.1: Unterschiedliche HVPE Wachstumsmechanismen: Das Chlor kann von der Ober-
fliche durch eine Reaktion zu HCI (a) oder zu GaCls (b) entfernt werden [148].
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Der Ablauf dieser beiden konkurrierenden Wachstumsmechanismen ist temperaturabhéngig.
Das HVPE-Wachstum erfolgt nahe dem thermodynamischen Gleichgewicht. Der berechnete
Verlauf der Gleichgewichtskonstanten des Hy-Mechanismus (Reaktion 5.7) und des GaCls-
Mechanismus (Reaktion 5.9), die letztendlich fiir die Wachstumsrate verantwortlich sind, ist
in Abbildung 5.2 dargestellt [149].

Abbildung 5.2: Temperaturabhéngigkeit der Gleichgewichtskonstanten des Ha- und des GaCls-
Mechanismus [149]. Bei niedrigen Temperaturen dominiert der GaCls-Mechanismus, bei hohen
Temperaturen der Ha-Mechanismus. Die gestrichelten beziehungsweise durchgezogenen Linien zei-

gen die gute Ubereinstimmung zweier unterschiedlicher Ansétze zur Berechnung.

Diese theoretischen Betrachtungen bieten einen guten Einblick in die physikalischen Vorgénge
beim Wachstum. In der Praxis jedoch sind noch weitere Einfliisse zu beachten. Der Aufbau
des Reaktors, das Stromungsprofil, der Abstand des Substrates von der Reaktorwand oder
der Abstand der Gasmischzone vom Substrat [147] haben entscheidende Auswirkungen auf

die Vorginge an der Kristalloberfliche und somit auch auf die Wachstumsrate.
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5.2 Verspannung und Risse

Insbesondere bei der Abscheidung dicker GaN-Schichten stellt die Verspannung des Materials
bis hin zur Relaxation durch die Entstehung von Rissen eine grofle Herausforderung dar.
Dabei sind unterschiedliche Mechanismen zu beachten, die beispielsweise von Etzkorn et
al. [150] ausfiihrlich diskutiert wurden:

Zunéchst kommt es bereits durch die Gitterfehlanpassung zwischen verschiedenen Mate-
rialien zu einer mechanischen Verspannung der Schichten. Dies gilt sowohl fiir das System
Epitaxieschicht und Substrat als auch fiir eine Anordnung verschiedener Epitaxieschichten
untereinander. Die Zugabe von Fremdatomen, beispielsweise eine Dotierung mit Silizium
oder das Wachstum der ternédren Verbindungshalbleiter wie AlGaN, hat bereits deutliche
Einfliisse auf die Gitterkonstanten und somit auch auf die Verspannung. Beim Anwachsen
einer neuen Schicht kann diese Verspannung teilweise durch die Entstehung von Verset-
zungen abgebaut werden. Mit zunehmender Schichtdicke nimmt die Spannungsenergie dieser
Schicht zu. Wenn die Verspannung einen kritischen Wert {iberschreitet, so wird die mecha-
nische Spannung durch die Entstehung von Rissen abgebaut. Dies ist beispielsweise beim
MOVPE-Wachstum von AlGaN auf Saphir oder Siliziumcarbid bereits ab einer Schichtdicke
von wenigen Mikrometern zu beobachten. Die Gesamtverspannung einer Schichtfolge kann
jedoch durch eine geeignete Kombination von tensil und kompressiv verspannten Schichten

bis zu einem gewissen Grad ausgeglichen werden.

Eine Steigerung der Schichtdicke ist nur moglich, wenn die Gitterfehlanpassung entweder
unter einem bestimmten Wert liegt oder die Fehlanpassung in ausreichendem Mafle durch

die Nukleationsschicht kompensiert wurde.

Bei der Nukleation auf Substraten wie Saphir wirken zusétzlich noch weitere Einfliisse. Die
effektive Gitterkonstante von Saphir ist kleiner als die von GaN, demnach wére eine kom-
pressive Verspannung zu erwarten. In-situ Messungen wihrend des Wachstums haben jedoch
gezeigt, dass die Schichten bei Wachstumstemperatur tensil verspannt sind [151]. Eine mogli-
che Erkldarung hierfiir liegt darin, dass sich beim Wachstum zunéchst einzelne Inseln bilden.
Diese werden dann gréfler, der Abstand zwischen den Inseln nimmt ab. Theoretische Berech-
nungen haben gezeigt, dass ab einem gewissen Punkt die Energie dieses Systems minimiert
werden kann, indem die beiden Grenzflichen Kristall/Atmosphére zwischen zwei Inseln ge-
gen eine einzige Korngrenze ersetzt wird. Dies gilt auch, wenn die Inseln dazu gedehnt werden
miissen und so eine tensile Verspannung der Schicht entsteht. Erste quantitative Ndherungen

hierzu konnten Verspannungen bis zu einigen GPa erklidren [152].
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Abbildung 5.3: Krimmung des Wafers durch thermische Verspannung beim Abkiihlen [150]. Die
GaN-Schicht und der untere Bereich des Substrats sind kompressiv verspannt, der obere Bereich

des Saphirs tensil.

Besonders beim Wachstum dicker Schichten stellen die Differenzen der thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten ein Problem dar. Das Wachstum erfolgt {iblicherweise bei Temperaturen
von iiber 1000 °C. Saphir verfiigt iiber eine groflere thermische Ausdehnung als GaN, somit
wird eine GaN-Schicht auf Saphir kompressiv verspannt, was zunéchst der Rissbildung ent-
gegenwirkt. Mit zunehmender Schichtdicke jedoch wird die GaN-Schicht stabiler und lésst
sich weniger leicht komprimieren, zusétzlich werden die dort wirkenden Kriéfte stéarker. Dies

fithrt schlielich zu einer Kriitmmung des ganzen Wafers (Abbildung 5.3).
Beim Abkiihlen um AT lasst sich bei einer A dicken GaN-Schicht und einer Substratdicke

von hg mit der Differenz A« der thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Kriitmmungsra-
dius R durch folgende Formel ermitteln [150]:

1 B,

R pu—
AaAT 6(h5 - 2t) G(hs — Qt)

+ ;<h5 + hp) (5.10)

Hierbei steht ¢ fiir den Abstand der spannungsfreien Ebene im Substrat von der Grenzflache.
Dieser Wert lésst sich mit den auf die Ebene bezogenen Elastizitédtsmodulen der GaN-Schicht
Er und des Substrates Eg wie folgt berechnen:

Esh2 — Bwh?

t=—= = 5.11
2(Eshs + Ephp) (5.11)

Die Kriimmung verursacht eine lineare Abhéngigkeit der Spannung von der z-Koordinate
(entsprechend der [0001]-Richtung). Mit zunehmender Schichtdicke hp steigt die Verspan-
nung, bis die Schicht schliellich reifit. Die stérkste tensile Verspannung tritt dabei im Saphir
am Ubergang zur GaN-Schicht auf. Durch die Kriimmung kann jedoch auch an der Oberfliiche
der GaN-Schicht selbst eine tensile Verspannung entstehen. Risse entstehen somit vorwie-

gend in diesen beiden Bereichen. Gerade bei massiven GaN-Schichten auf Saphir lassen sich
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Risse in der Epitaxieschicht und im Substrat bei derselben Probe gut feststellen, da die Ris-
se entsprechend den Kristallebenen verlaufen, welche in diesem Fall um 30° gegeneinander

verdreht sind.

Andere Substrate, wie beispielsweise SiC, sind fiir die Abscheidung dicker Schichten weniger
geeignet, da sie gegeniiber GaN eine geringere thermische Ausdehnung zeigen. Dies hat
beim Abkiihlen auf Raumtemperatur eine starke tensile Verspannung der GaN-Schicht zur
Folge, wodurch bereits ab einer Schichtdicke von einigen Mikrometern leicht Risse entstehen

konnen.

Ob vorhandene Risse wiahrend des Wachstumsprozesses selbst oder erst beim Abkiihlen ent-
standen sind, lasst sich durch Analyse unter dem Mikroskop ermitteln. Falls Risse bereits
wihrend des Wachstums vorhanden sind, so haben diese {iblicherweise Auswirkungen auf
die Morphologie der Schicht, es bilden sich Krater oder Pyramiden (Abbildung 5.4a). Ist
hingegen kein Einfluss auf die Morphologie zu erkennen, so sind die Risse erst beim Abkiihl-
vorgang entstanden (Abbildung 5.4b). Gelegentlich ist auch zu beobachten, dass sich Risse
im weiteren Verlauf des Wachstums wieder schlieBen (Abbildung 5.5).

Letztendlich sind fiir die Verspannungssituation einer Schicht jedoch alle diese Mechanismen
von Bedeutung und miissen zur Vermeidung von Rissen gut aufeinander abgestimmt sein.
Beispielsweise kann die Vorspannung durch die Nukleationsschicht entscheidend sein, ob die
thermische Verspannung beim Abkiihlen zum Bruch des Wafers fiithrt oder nicht. Ebenso las-
sen sich die Gitterkonstanten und somit die Verspannung einer dicken GaN-Schicht wihrend

des Wachstums in gewissem Umfang durch die Epitaxieparameter beeinflussen.

Abbildung 5.4: Risse konnen wihrend des Wachstums (a) oder erst beim Abkiihlen (b) entstehen.
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Abbildung 5.5: Gelegentlich kénnen sich Risse beim weiteren Wachstum auch wieder vollstandig

oder teilweise schlieflen. Rechts eine vergroflerte Darstellung desselben Bereichs.

5.3 Aufbau des HVPE-Reaktors

Fiir die im Folgenden diskutierten Experimente wurde ein kommerziell erhéltliches Aix-
tron HVPE-System eingesetzt. Dabei handelt es sich um einen horizontal angeordneten
Quarzglas-Reaktor mit einem Innendurchmesser von 13,5cm. In den Abbildungen 5.6 und
5.7 sind eine schematische Darstellung und eine Aufnahme des Reaktors dargestellt. In der
Mitte des Reaktors liegt das Substrat mit einem Durchmesser von maximal 2 Zoll auf einem
rotierenden Teller. Im oberen Teil des Reaktors ist die Gruppe-I1I-Quelle angeordnet. In
einem Quarzrohr befindet sich ein Schiffchen mit fliissigem Gallium. Das eingeleitete HCI
reagiert hier zu GaCl und wird dann innerhalb des Rohres bis iiber das Substrat geleitet, wo
es durch eine Anordnung von Diisen vertikal austritt. Dieser Gaseinlass wird als ,,Shower-
head* bezeichnet. Die Ammoniak-Zuleitung ist im unteren Bereich des Reaktors angebracht.
Der Ammoniak wird iiber eine spaltfésrmige Offnung direkt vor dem Suszeptor horizontal auf
das Substrat geleitet. Genau genommen handelt es sich also um eine Mischform aus horizon-
talem und vertikalem Gasfluss. Als Triagergas konnen zusétzlich {iber verschiedene Einlésse

Stickstoff und Wasserstoff eingeleitet werden.
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Abbildung 5.6: Schematische Darstellung des verwendeten HVPE-Reaktors.

Abbildung 5.7: HVPE-Reaktor und Heizung.

Beheizt wird der Reaktor durch eine Anordnung von Glithwendeln. Die Heizung ist in 5 Zonen
aufgeteilt, um die Temperatur der Gallium-Quelle und des Suszeptors sowie der Ubergangs-
bereiche getrennt regeln zu kénnen. Der gesamte Quarz-Reaktor wird beheizt, es handelt sich
also um ein Heilwandsystem. Auf Grund der grofien thermischen Masse dieser Anordnung

sind die Heiz- und Abkiihlraten des Systems gering.
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5.4 Grundlegende Epitaxieparameter

Zur Untersuchung der wichtigsten Epitaxieparameter wurden als Substrate wiederum
MOVPE-Templates auf Saphir eingesetzt, da diese im Vergleich zu anderen Nukleations-
methoden auf Saphir die besten Ergebnisse beim HVPE-Wachstum liefern [153]. Auf diese
Weise kann auch die Entwicklung einer HVPE-Nukleation umgangen werden. Weil die Ziel-
setzung beim HVPE-Wachstum die Herstellung von dicken GaN-Schichten als Substratma-
terial ist, stellen bei der Untersuchung der Proben die Beobachtung von Rissen sowie die
Oberflichenmorphologie die wichtigsten Kriterien dar. Bei den im Folgenden aufgefiihrten
Proben betrug die Temperatur 1050 °C und die Wachstumszeit 30 Minuten, die Schichtdicken

liegen unter 40 pm.

Abbildung 5.8: Oberflichenmorphologie bei verschiedener Zusammensetzung des Tragergases.

Nur die bei 50 % Wasserstoff gewachsene Probe ist rissfrei.
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5.4.1 'Tragergas-Zusammensetzung

In Abbildung 5.8 sind Proben dargestellt, die mit einem Wasserstoffanteil von 0 %, 25 %, 50 %
und 80 % im Trigergas gewachsen wurden. Wasserstoff ist bei HVPE keinesfalls als Inert-
gas zu betrachten, da Wasserstoff direkt am Abtransport der Chloratome von der Oberflache
mitwirkt. Daher beeinflusst die Wahl des Trigergases in diesem Fall sogar den Reaktionsweg.
Bei reinem Stickstoff ist die Oberflache der Probe deutlich von Rissen beziehungsweise von
Wachstumsiiberhhungen entlang der Risse gepragt. Die Oberflichenmorphologie sémtlicher
Proben mit Wasserstoff im Trigergas ist dhnlich. Allerdings erkennt man an Hand der Mikro-
skopaufnahmen, dass die Proben mit 25 % und mit 80 % Wasserstoff von Rissen durchzogen
sind. Ausschliellich die Probe, die mit gleichen Anteilen Stickstoff und Wasserstoff gewach-
sen wurde, zeigt keine Risse. Dieses Ergebnis legt nahe, dass die Verspannung der Schichten
durch die Komposition des Tragergases signifikant beeinflusst wird. Dies wurde bereits von
anderen Gruppen bei HVPE [154] und bei MOVPE beschrieben [155]. Andererseits wire
auch denkbar, dass unter diesen Bedingungen die beste Kristallqualitét erzielt wird und die
Schicht daher hoheren Belastungen Stand hélt.

Neben der Morphologie wird auch die Wachstumsrate deutlich beeinflusst, wie in Diagramm
5.9 zu sehen ist. Alleine durch die Anderung der Trigergaszusammensetzung sinkt die Wachs-
tumsrate ausgehend von iiber 70 um/h bei reinem Stickstoff auf 30 pm/h bei 80 % Was-
serstoffanteil. Hierbei spielen sowohl die Verlagerung des Reaktionswegs [156] als auch die

verstiarkte Desorption von GaN unter Wasserstoff eine Rolle [157].
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Abbildung 5.9: Die Wachstumsrate nimmt mit zunehmendem Wasserstoff-Anteil ab.
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5.4.2 'V /III-Verhéltnis

Auch bei HVPE wird die Wachstumsrate mafigeblich durch das Gallium-Angebot bestimmt.
Daher wurde das V/III-Verhéltnis durch eine Variation des Ammoniak-Flusses eingestellt.
Generell ist anzumerken, dass das nominelle V/ITI-Verhéltnis im Vergleich zu MOVPE deut-
lich niedriger liegt. Die Mikroskopaufnahmen in Abbildung 5.10 zeigen, dass sich bei einem
geringen Ammoniak-Fluss von 300 scem, entsprechend einem V /III-Verhéltnis von 15, eine
eher grobe Schuppenstruktur auf der Oberflache ausbildet. Bei einem hoheren V /IT1-Verhélt-
nis hingegen (45 bzw. 100) tritt die Grobstruktur zuriick und es kommt eine feine Anordnung
von Pyramiden oder Kegeln zum Vorschein. Diese Feinstruktur eignet sich deutlich besser
zum spiteren Uberwachsen als eine Grobstruktur. Ein Einfluss auf die Entstehung von Rissen

konnte nicht beobachtet werden.

Abbildung 5.10: Oberflichenmorphologie bei einem V/III-Verhéltnis von 15, 45 und 100 (von

links nach rechts).
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Abbildung 5.11: Die Wachstumsrate nimmt mit dem V/III-Verhéltnis ab.
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Diagramm 5.11 zeigt, dass in diesem Fall auch die Wachstumsrate vom Ammoniak-Fluss be-
ziehungsweise vom V /ITI-Verhéltnis abhéngt. Bei 300 sccm Ammoniak wurden nur 16 pm/h
erreicht, wiahrend dieser Wert bei 2000sccm Ammoniak auf 38 um/h ansteigt. Ursache
hierfiir ist, dass der Ammoniak nicht vollstdndig zerlegt wird und daher trotz nominellem
Ammoniak-Uberangebot weniger Stickstoff an der Kristalloberfliche zur Verfiigung steht als
eingebaut werden konnte. Der Zusammenhang zwischen Ammoniak-Fluss und Wachstums-
rate ist bereits hier deutlich aulerhalb des linearen Bereichs. Bei einer weiteren Steigerung

des Ammoniak-Flusses ist eine Séttigung der Wachstumsrate zu erwarten.

5.4.3 Reaktordruck

Der Reaktordruck wurde in einem Bereich von 200 mbar bis 900 mbar variiert. Auch hier-
bei wurde ein starker Einfluss auf die Oberflichenmorphologie deutlich (Abbildung 5.12).
Wihrend sich die Morphologie zwischen 900 mbar und 500 mbar kaum &ndert, kommt bei
einer weiteren Reduktion auf 200 mbar wiederum eine Grobstruktur zum Vorschein, welche
sich fiir spiteres Uberwachsen weniger gut eignet. Es wurde erneut keine direkte Auswirkung
des Parameters auf die Entstehung von Rissen beobachtet. Die Wachstumsrate wird stark
durch eine Reduktion des Reaktordruckes beeintréichtigt, wie in Diagramm 5.13 zu sehen ist.
Eine Verringerung des Druckes von 900 mbar auf 200 mbar fiihrt fast zu einer Halbierung der

Wachstumsrate.

Abbildung 5.12: Oberflichenmorphologie bei einem Reaktordruck von 200 mbar, 500 mbar und

900 mbar (von links nach rechts).

Das HVPE-Wachstum bei Niederdruck bringt demzufolge eher Nachteile mit sich, die besten

Ergebnisse wurden bei annihernd Atmosphéarendruck erzielt.
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Abbildung 5.13: Die Wachstumsrate nimmt mit dem Reaktordruck ab.

5.4.4 Orientierung der Templates

Neben den Wachstumsparametern selbst hiangen die Ergebnisse des HVPE-Wachstums auch
von den jeweils verwendeten MOVPE-Templates ab. Obwohl alle verwendeten Templa-
tes bei der Charakterisierung mittels optischer Mikroskopie, AFM, Photolumineszenz oder
Rontgendiffraktometrie gleichermaflen gute Eigenschaften zeigten, wurden Unterschiede in
der Morphologie des darauf abgeschiedenen HVPE-Materials festgestellt. Daher wurden
hierzu detaillierte Untersuchungen parallel zu dieser Arbeit an der Universitit Ulm durch-
gefiihrt [158,159]. Dabei zeigte sich, dass ein wesentlicher Punkt die Orientierung des ver-

wendeten Saphir-Substrats ist.

Von anderen Materialsystemen ist bereits bekannt, dass eine leichte Verkippung oder Fehl-
orientierung der Substratoberfliche gegeniiber dem Kristallgitter zu einer Verbesserung der
Epitaxieschichten fiihrt [160-162], wobei die optimale Fehlorientierung im Bereich von weni-
gen Grad liegt. Bei der Epitaxie von GaN jedoch bringen Verkippungen dieser Gréfie keine
Vorteile [163], sondern in einigen Féllen sogar Nachteile mit sich [164]. Erst in jiingerer Zeit
wurde von einigen Gruppen von einer Verbesserung ihrer GaN MOVPE-Schichten durch eine

nur geringfiigige Fehlorientierung von etwa 0,3° berichtet [165-167].
In Abbildung 5.14 ist die Oberflichenmorphologie von HVPE-Schichten dargestellt, welche

auf Templates mit exakter Orientierung und mit einer Fehlorientierung von 0,3° beziehungs-
weise 0,6° abgeschieden wurden. Bei den iiblichen Wachstumsbedingungen erhélt man bei

0,6° eine hervorragende Oberflichenmorphologie (Abbildung 5.14 oben). Eine Anpassung
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der Epitaxieparameter am Ende des Wachstums fiihrt insgesamt zu einer Verbesserung der
Oberflichenmorphologie (Abbildung 5.14 unten). Hierbei wird am Ende des Prozesses sowohl
der Ammoniak-Fluss als auch der Reaktordruck abgesenkt, um die an den Wachstumsreak-
tionen beteiligten Gase moglichst rasch und unter definierten Bedingungen zu entfernen.
In diesem Fall zeigt bereits eine Verkippung von 0,3° deutlich bessere Ergebnisse als das

Wachstum auf exakt orientierten Substraten.

standard

optimiert

[ -—i

500 um

exakt orientiert 0,3°verkippt 0,6°verkippt

Abbildung 5.14: Eine leichte Fehlorientierung der Saphir-Substrate fithrt zu einer deutlichen
Verbesserung der Oberflichenmorphologie. Optimale Resultate erhilt man bei einer Anpassung

der Wachstumsparameter.

Die Ursache hierfiir liegt darin, dass das epitaktische Wachstum in erster Linie an den Kris-
tallstufen der Substratoberfliche beginnt und die Schicht dann in einem 2-dimensionalen
Wachstumsmodus schlieft. Der Abstand der Kristallstufen betrégt bei einer Fehlorientie-
rung von 0,3° etwa 50 nm. Der mittlere Abstand der Versetzungen hingegen betrégt bei einer
Versetzungsdichte von 10° cm™2 etwa 300nm und ist somit signifikant groBer. Aus diesem
Grund liegt nahe, dass das 2-dimensionale Wachstum ausgehend von den Kristallstufen ge-
geniiber 3-dimensionalem Wachstum ausgehend von Versetzungen dominiert. Dadurch wird
die Entstehung der typischen hexagonalen Pyramiden an der Oberfliche unterdriickt und es

entsteht eine deutlich bessere Oberflachenmorphologie.
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5.5 Eigenschaften der HVPE-Schichten

Abbildung 5.15: Oberflichenmorphologie einer ca. 60 pm dicken HVPE-Schicht, gewachsen unter
optimierten Wachstumsbedingungen.

Ausgehend von diesen Epitaxie-Versuchen wurden weitere Proben mit den optimierten Para-
metern bei einem Wasserstoff-Anteil von 50 % im Trigergas, einem V/III-Verhiltnis von 45
sowie einem Reaktordruck von 900 mbar gewachsen. Die Schichtdicke wurde durch Erhéhen
der Wachstumszeit gesteigert. In Abbildung 5.15 ist eine Mikroskopaufnahme einer etwa
60 um dicken rissfreien HVPE-Schicht dargestellt. Die Oberflichenmorphologie ist exzellent
und mit MOVPE-GaN vergleichbar.
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Abbildung 5.16: CV-Messung zeigt konstant niedrige Ladungstrigerkonzentration.
Die Messung wurde von T. Wolff, WEP durchgefiihrt [168].
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Die elektrischen Eigenschaften dieser Schicht wurden mittels Hall-Messungen untersucht.

3 sowie

Bei Raumtemperatur wurde eine Ladungstrigerkonzentration von 7,2 x 10 cm™
eine Beweglichkeit von 720 cm?/Vs ermittelt, bei 77 K eine Ladungstrigerkonzentration von
2,8 x 10" cm™3 in Verbindung mit einer Beweglichkeit von 1780 cm?/Vs. Diese Werte iiber-
treffen die Daten von {iblichen MOVPE-Schichten deutlich. Damit weist die Schicht eine
sehr geringe Konzentration geladener Storstellen sowie eine geringe Versetzungsdichte und
folglich eine sehr gute Kristallqualitat auf. Hall-Messungen legen jedoch eine homogene Ver-
teilung der Ladungstriager innerhalb der Schicht zu Grunde. Um dies zu verifizieren, wurde
zusitzlich ein CV-Profil derselben Schicht aufgenommen (Diagramm 5.16) [168]. Dabei wur-
de im gesamten gemessenen Bereich eine Ladungstriigerkonzentration von unter 10 cm™3

gemessen und somit die Hall-Messung bestétigt.

Untersuchungen des Kristallgitters mittels Rontgendiffraktometrie lieferten zunéchst eine
weniger gute Halbwertsbreite von 330 Bogensekunden fiir den 0002-Reflex (Abbildung 5.17).
Der Grund fiir diesen hohen Wert sind in diesem Fall jedoch nicht Stérungen des Kristall-
gitters, sondern die Kriimmung des Wafers. Durch die Woélbung ist bei dieser Probe die
Wafermitte um 530 um angehoben. Dies entspricht einem Kriimmungsradius von etwa 0,6 m.

Die Breite des verwendeten Rontgenstrahls betrdgt 1 mm. Allein durch die Kriimmung
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Abbildung 5.17: Rontgen-Rockingkurven derselben Probe bei Standard-Bedingungen, mecha-

nisch flach gedriickt und mit reduzierter Breite des Rontgenstrahls.
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des Wafers ergibt sich daher eine Aufweitung des Strahls von iiber 300 Bogensekunden.
Um dennoch eine Aussage iiber das Kristallgitter machen zu konnen, muss dieser Feh-
ler minimiert werden. Dazu wurde zunéchst die Probe mechanisch flach gepresst, um die
Kriimmung des Wafers zu reduzieren. Die Rontgen-Messung ergab dann eine Halbwertsbreite
von 137 Bogensekunden. Alternativ hierzu wurde die Breite des Rontgenstrahls durch Blen-
den auf 50 um reduziert. Mit dieser Methode wurde ein noch kleinerer Wert von 115 Bogen-
sekunden erreicht. Diese Werte liegen wiederum unter den bei MOVPE typischen Werten

und bestétigen die hervorragende Kristallqualitéit dieser Schichten.

Zur Charakterisierung der optischen Eigenschaften wurden Photolumineszenz-Messungen
herangezogen. In Abbildung 5.18 ist ein entsprechendes Spektrum dargestellt, das vom Uber-
gang der Donator-gebundenen Exzitonen (DYX) dominiert wird, daneben sind zwei Repliken
durch longitudinal-optische Phononen (LO) zu sehen. Abbildung 5.18 rechts zeigt die Fein-
struktur im Bereich um 3,5eV. Neben dem Donator-gebundenen Exziton bei 3,4766 eV sind
noch die Grundzusténde der freien Exzitonen (FX) bei 3,4828 eV und 3,4892 eV zu sehen. Die
Halbwertsbreite des D°X-Ubergangs betrigt 2,8 meV und ist mit den Werten von MOVPE-
GaN vergleichbar.
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Abbildung 5.18: Photolumineszenzspektrum einer ca. 60 um dicken HVPE-Schicht, links das
Gesamtspektrum mit longitudinal-optischen Phononen, rechts eine Vergréflerung des Bereichs um
den DYX-Peak.

Die Position dieser Ubergénge ist innerhalb der Schicht allerdings nicht konstant. Detaillierte
Einblicke hierzu sind beispielsweise durch ortsaufgeloste Kathodolumineszenz-Messungen
moglich. In Abbildung 5.19 sind eine REM-Aufnahme der Bruchkante sowie die entspre-
chenden Darstellungen der KL-Intensitdt und der dazugehorigen Wellenldnge der maximalen

Intensitéat dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Intensitédt mit der Schichtdicke
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Abbildung 5.19: REM und Kathodolumineszenz-Aufnahmen der Bruchkante. Nach oben hin
ist eine Zunahme der Intensitit sowie eine Verschiebung ins Blaue zu sehen. Aufgenommen von
T. Riemann, Otto-von-Guericke-Universitit Magdeburg [140, 169]

zunimmt. Grund hierfiir ist die Reduktion der Versetzungsdichte mit zunehmender Schicht-
dicke. Die Peak-Wellenlénge hingegen zeigt mit zunehmender Schichtdicke eine Verschiebung
zu kiirzeren Wellenlangen hin. Begriindet man diese Verschiebung mit der Abhéngigkeit von
der Verspannung, so wire die Schicht nach oben hin zunehmend kompressiv verspannt. Wei-
tere Details hierzu sind an anderer Stelle verdffentlicht [169]. In Abbildung 5.20a sind die
Spektren in Abhéngigkeit der Hohe aufgetragen. In dieser Darstellung wird neben dem D°X-
Peak ein weiteres Exziton sichtbar, dessen Lage parallel dazu wandert. Unten im Bereich des
Templates ist ebenfalls eine Verschiebung zu héheren Energien zu beobachten. Insgesamt
werden die Linien mit zunehmender Schichtdicke schmaéler, wodurch auch die Verbesserung
der Kristallqualitdt bestatigt wird. Zur Bestimmung der Verspannung wurden zusétzlich
Raman-Messungen von U. Haboeck an der TU Berlin durchgefiihrt [141,170]. In Abbildung
5.20b ist die Verschiebung der Raman-Linie gemeinsam mit der Verschiebung des D°X-Peaks
aufgetragen. Nahe dem Substrat liefern beide Methoden dasselbe Resultat, die Schicht ist am
Ubergang zum Saphir stark kompressiv verspannt, diese Verspannung nimmt jedoch in den
ersten Mikrometern deutlich ab. Im Bereich dariiber unterscheiden sich die Ergebnisse jedoch
deutlich. Wihrend der DYX-Peak wieder zu htheren Energien wandert und dadurch eine zu-
nehmend kompressive Verspannung annehmen lésst, sinken die Werte der Raman-Messung
langsam weiter ab und néhern sich einem Endwert an. Auf Grund der Waferkriimmung ist
ein derartiger Riickgang der Verspannung mit der Schichtdicke auch zu erwarten (vergleiche
Abbildung 5.3). Die Diskrepanz zwischen Kathodolumineszenz- und Raman-Messungen tritt
bei vielen HVPE-Schichten auf, konnte jedoch noch nicht erklart werden [171].
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Abbildung 5.20: Kathodolumineszenz-Linescan und Vergleich der Verschiebung des D°X-Uber-
gangs und Raman-Messungen [140,141,170].

Die Reduktion der Versetzungsdichte durch das Wachstum dicker Schichten lésst sich anhand
Abbildung 5.21 beobachten. Hier sind die EPD-Verteilung eines MOVPE-Templates und
einer auf demselben Template gewachsenen 70 pm dicken HVPE-Schicht gegeniibergestellt.
Durch die Steigerung der Schichtdicke sinkt die Versetzungsdichte von 1,5 x 10°cm=2 auf
3,0 x 108cm~2. Uber eine weitere Erhohung der Schichtdicke oder auch eine Reduktion
der Versetzungsdichte des Templates kann dieser Wert weiter gesenkt werden (vergleiche

Abbildung 2.22).

LD 1: Helght 1.0 s T 1: Helgh 150

Abbildung 5.21: Versetzungsdichte eines MOVPE-Templates und der darauf gewachsenen 70 pm
dicken HVPE-Schicht. AFM-Aufnahmen der angeiitzten Probenoberfliche (Die Details des Atzver-
fahrens sind in Abschnitt 2.5.5 beschrieben).
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5.6 Steigerung der Schichtdicke

Abbildung 5.22: Aufnahmen einer etwa 150 wm dicken rissfreien HVPE-Schicht mit spiegelnder
Oberflédche.

Nach den viel versprechenden Ergebnissen der Charakterisierung wurde die Schichtdicke wei-
ter gesteigert. Durch eine Erhohung der Wachstumszeit auf 2 Stunden wurden Schichtdicken
von etwa 150 um erreicht. Auch diese Scheiben zeigen keine Risse und weisen eine spiegelnde
Oberflache auf (Abbildung 5.22).

Durch den Einsatz von strukturierten Substraten konnte die Schichtdicke nochmals erhéht
werden. Obwohl das HVPE-Wachstum auch direkt auf strukturierten Substraten moglich ist,
wurde zunéchst auf bereits bekannte Prozesse zuriickgegriffen, indem MOVPE-FACELO-
Proben als Templates zum Einsatz kamen. Neben der geringen Versetzungsdichte zeichnen
sich diese Proben auch durch eine reduzierte Verspannung aus und kénnen somit zur Ver-
meidung der Risse von Vorteil sein. Auf diesen Templates war bei ersten Versuchen das
Wachstum von rissfreien Schichten mit einer Dicke von 250 bis 300 um moglich (Abbildung
5.23). Die kritische Dicke fiir die Entstehung der Risse war hiermit noch nicht erreicht, eine
weitere Steigerung ist demnach méglich. Diese Arbeiten werden an der Universitdt Ulm
fortgefiihrt [172].

Die Verwendung von strukturierten Substraten ist auch im Hinblick auf die Ablosung der
GaN-Schicht vom Fremdsubstrat von grofiem Interesse. Bislang ist es moglich, das Fremd-
substrat entweder rein mechanisch durch Léppen oder durch Laser-Liftoff-Verfahren zu ent-

fernen, wobei die Kriimmung der Wafer sowie die Verspannung oft zum Bruch der Scheiben
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Abbildung 5.23: Aufnahmen einer etwa 250 bis 300 um dicken rissfreien HVPE-Schicht auf
FACELO-Template mit spiegelnder Oberfléiche.

fithrt. Eine wesentlich elegantere Methode wére es, die HVPE-Schichten derart auf ein struk-
turiertes Substrat aufzuwachsen, dass die GaN-Schicht nur an moglichst wenigen Punkten
mit dem Fremdsubstrat verbunden ist. Wéahrend des Abkiihlvorgangs kann dann die ther-
mische Verspannung dazu genutzt werden, diese Verbindungen zu durchtrennen. Somit wire
eine In-Situ-Ablosung der Schichten im Reaktor realisiert und man kénnte mit relativ ein-
fachen und bekannten Methoden freistehende GaN-Substrate herstellen.



Kapitel 6
Zusammenfassung

Diese Arbeit befasst sich mit der Herstellung von Galliumnitrid-Substraten und -Quasi-
substraten mit geringer Versetzungsdichte. Hierzu werden ausgehend von grundlegenden
Untersuchungen der Epitaxie auf strukturierten Substraten verschiedene Methoden zur
Reduktion der Versetzungsdichte diskutiert. Das einfache ELO-Verfahren wird optimiert und
bis zu einem mehrstufigen Facetten-kontrollierten Prozess weiterentwickelt. Ebenso wird die
Abscheidung dicker GaN-Schichten mit dem HVPE-Verfahren betrachtet.

Kapitel 2 beschéftigt sich mit Kristallfehlern in GaN. Die Ursache fiir die hohe Versetzungs-
dichte liegt darin, dass fiir das epitaktische Wachstum von GaN auf Fremdsubstrate zuriickge-
griffen werden muss. Versetzungen zeigen bereits wiahrend der Epitaxie Auswirkungen, da sie
die Homogenitét des Wachstums der einzelnen Bauelement-Schichten stéren. Dariiber hinaus
werden die Bauelemente durch Versetzungen beeintrichtigt. Versetzungen wirken als nicht-
strahlende Rekombinationszentren und verringern so die Effizienz von optoelektronischen
Bauelementen. Sie reduzieren die Beweglichkeit der Ladungstriager und damit die Eignung
des Materials fiir Hochfrequenz-Anwendungen. Nicht nur die erhchte Wirmebelastung auf
Grund der geringeren Effizienz, sondern auch Diffusion entlang der Versetzungen limitieren

die Lebensdauer der Bauteile.

Zur Charakterisierung der Kristalldefekte werden verschiedene Methoden wie nasschemische
Atzverfahren, Transmissions-Elektronenmikroskopie, Dark-Spot-Analyse und Rontgendif-
fraktometrie verglichen und das im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Verfahren des Atzens

mit Chlorwasserstofl-Gas detailliert beschrieben.

Die Grundlagen des Wachstums auf strukturierten Substraten werden in Kapitel 3 erar-
beitet. Die Zielsetzung ist es, das laterale Wachstum, genauer gesagt die Wachstumsraten

der einzelnen unterschiedlichen Kristallfacetten, gezielt zu steuern. Ein wesentlicher Punkt

107
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dabei ist die Anisotropie des Wachstums, welche die hexagonale Kristallstruktur von GaN
widerspiegelt.

Beim Wachstum auf Streifen entlang einer (1100)-Richtung sind starke Einfliisse der
Epitaxieparameter zu beobachten, wohingegen das Wachstum auf Streifen in (1120)-Rich-
tung im untersuchten Bereich weitgehend unabhéngig von den Epitaxieparametern ist. Daher
kénnen ausgehend von Strukturen in (1100)-Richtung sehr gut Wachstumsprozesse so gesteu-
ert werden, dass GaN-Schichten mit den gewiinschten Eigenschaften entstehen. Verstirktes
laterales Wachstum erreicht man bei hohen Temperaturen, reduziertem Druck, hohem V /I11-
Verhiéltnis und hohem Stickstoff-Anteil im Trigergas. Bei geringeren Wachstumstemperatu-
ren bilden sich dreieckige Querschnitte begrenzt durch {1122}-Ebenen aus, wihrend bei ho-
her Temperatur rechteckige Querschnitte mit senkrechten {1120}-Ebenen entstehen. Auch
das Verhéaltnis zwischen Wachstumsfliche und maskierter Fléche spielt eine wichtige Rol-
le, da das abgeschiedene Volumen pro Waferfliche in erster Ndherung konstant bleibt. Bei
der Erarbeitung dieser Ergebnisse wurden Markerschichten aus Silizium-dotiertem GaN ein-
gesetzt, die das Voranschreiten der einzelnen Facetten wihrend des Wachstums sichtbar

machen.

In Kapitel 4 werden die gewonnenen Erkenntnisse eingesetzt, um eine diinne GaN-Schicht mit
moglichst geringer Versetzungsdichte herzustellen. Durch einfaches laterales Uberwachsen
einer Streifenmaske (ELO-Verfahren) wird in den lateral gewachsenen Bereichen eine Ver-
setzungsdichte von 1 x 107 cm ™2 erreicht, was einer Abnahme um fast zwei Gréfienordnungen
entspricht. In den Bereichen iiber den Maskenoffnungen jedoch bleibt die Versetzungsdichte
der Ausgangsschicht erhalten. Eine Verbesserung dieser Methode stellt daher das Facetten-
kontrollierte epitaktische laterale Uberwachsen (FACELO-Verfahren) dar, da hier eine Re-
duktion der Versetzungsdichte in einem gréferen Bereich erreicht wird. Durch geeignete
Fithrung der Wachstumsparameter werden Versetzungen im Bereich der Maskenoffnungen
zur Seite weg geleitet, so dass auch dort die Oberfldche weitgehend frei von Versetzungen ist.
Derartige Proben weisen Versetzungsdichten im Bereich 10° cm™2 auf. Die Oberflichenmor-
phologie dieser Proben konnte durch die Etablierung eines mehrstufigen FACELO-Prozesses
soweit, verbessert werden, dass sie der von Templates entspricht und somit ohne jegliche
Oberflichenbehandlung fiir das Wachstum von Bauelementen eingesetzt werden kann. Erste
Vergleiche von Laserstrukturen auf diesen Quasisubstraten zeigen eine deutliche Verbesse-

rung der Ausgangsleistung gegeniiber dem herkémmlichen Wachstum auf Fremdsubstraten.
Die Herstellung qualitativ hochwertiger dicker GaN-Schichten mittels Hydrid-Gasphasen-
epitaxie ist Inhalt des 5. Kapitels. Die grofite Herausforderung bei der Abscheidung dicker

Schichten liegt in der Vermeidung von Rissen, die vor allem durch thermische Verspannung
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beim Abkiihlen bedingt durch die Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwi-

schen GalN und dem Fremdsubstrat entstehen.

Die grundlegende Untersuchung der Epitaxieparameter hat gezeigt, dass die Entstehung
dieser Risse durch die geeignete Wahl des Triagergases stark beeinflusst wird. Mit einer
Tragergas-Mischung aus Stickstoff und Wasserstoff im Verhéltnis 1:1 ist die Herstellung von
rissfreien Schichten moglich. Die besten Resultate wurden bei einem V /III-Verhéltnis von 45
und einem Reaktordruck von 900 mbar erzielt. Die Orientierung der fiir die Templates ver-
wendeten Fremdsubstrate hat groffen Einfluss auf die Oberflaichenmorphologie. Eine leichte
Fehlorientierung im Bereich von 0,3° bis 0,6° fithrt zu einer sehr guten Oberflichenmorpho-
logie, die mit der von MOVPE-Schichten vergleichbar ist und daher wiederum ohne weitere

Behandlung fiir das Wachstum von Bauelementen verwendet werden kann.

Unter den genannten Bedingungen ist die Abscheidung von Schichten mit einer Dicke von
iiber 150 um moglich. Die hervorragende Kristallqualitdt dieser Schichten spiegelt sich bei-
spielsweise in der niedrigen Ladungstrigerkonzentration von 7 x 10%cm™ bei einer
Beweglichkeit von 720 cm?/Vs wider. Rontgenmessungen zeigen eine Halbwertsbreite von
nur 115 Bogensekunden, sofern die Verbreiterung der Messkurven durch eine Kriimmung der
Wafer auler Acht gelassen wird. Die Versetzungsdichte an der Oberfliche der Schichten ist

gegeniiber jener der Templates deutlich reduziert.

Insgesamt zeigt diese Arbeit zwei erfolgreiche Methoden zur Herstellung von GaN-Schichten
mit geringer Versetzungsdichte auf. Einerseits kann durch die Strukturierung von Substraten
die Defektdichte stark reduziert werden. Andererseits konnen mit dem HVPE-Verfahren qua-
litativ hochwertige GaN-Schichten mit grofler Dicke hergestellt werden. Eine Kombination
dieser beiden Verfahren ist ebenso moglich. Die hohe Kristallqualitiat der Quasisubstrate kann
so auf dicke Schichten iibertragen werden. Die hier geschilderten Ergebnisse demonstrieren

die Eignung dieser Methoden fiir die Herstellung von GaN-Substraten und Quasisubstraten.

Eine weitere Steigerung der Schichtdicke ist dennoch wiinschenswert. Das limitierende
Element ist dabei nicht der Wachstumsprozess der Wafer selbst, sondern sind parasitére
Depositionen im Reaktor. Diese Begrenzung muss durch Verbesserung des Reaktors iiber-
wunden werden. Dann sollte die Steigerung der Schichtdicke soweit moglich sein, dass aus
den gewachsenen Kristallen einzelne GaN-Wafer geschnitten werden konnen. Diese kénnen
dann wiederum als Startsubstrate fiir die Ziichtung neuer Kristalle eingesetzt werden. Dies
hat den Vorteil, dass eine Entstehung von Verspannungen durch ein Fremdsubstrat ausge-
schlossen ist und die Versetzungsdichte weiter gesenkt werden kann. Dieser Weg, welcher auf
den Ergebnissen dieser Arbeit aufbauen kann, ist gegenwiértig der aussichtsreichste fiir die

industrielle Fertigung hochwertiger GaN-Substrate.
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ELO
FET
FACELO
FX
HVPE
KL

LED

LO
LT-GaN
LTVGR
MBE
MOCVD
MOVPE
OF

PEC
PECVD
PL

REM
RIE
SAG
scem
SCM
TEM
TMGa

111

Lage der neutralen Achse
Temperatur
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