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Abstract

The efficient generation of light is gaining more and more importance. An efficient light
source for general lighting has the potential to save a significant amount of worlds total
energy consumption. Additionally, highly efficient backlighting will enhance the battery life
time of mobile devices like notebooks and cell phones. Light emitting diodes (LEDs) based
on the material system AlInGaN are promising to be one of the future key technologies in
illumination.

NanoLEDs with three dimensional active layers are an attractive way of pushing LED-
technology to the theoretical limits. The possible advantages are promising: Enlarged active
area by an order of magnitude and enhanced indium incorporation yielding highly efficient
long wavelength AlInGaN devices. Moreover, white light emission without any phosphor
conversion could be possible by multicolour emission of nanorods.

Advanced growth methods and chip processes for nanorods were shown in the past decade
of intensive research. However, all of this progress was on dedicated laboratory equipment and
therefore not capable for production. The development of 3-dimensional GaN nanostructures
for future LED applications was the aim of this Ph.D. thesis. Starting from the substrate
preparation all necessary process steps, up to the electrical contacting of the fully processed
LED, were demonstrated.

For the first time the growth of ordered GaN nanorods was achieved in a large volume
production-like MOCVD tool. Nanoimprint lithography was identified to be an appropriate
method for substrate patterning and therefore an exact positioning of the nanorods. Beyond
the state of the art, three dimensional nanostructures with high aspect ratios were grown
without the need of pulsed MOCVD or catalytic growth processes. The carrier gas composi-
tion, the distance between nanorods, the growth time, the temperature as well as the crystal
orientation were determined to be the most important MOCVD parameters that influence
the shape and size of the nanorods. Using these parameters, the ratio between polar, semi-
and nonpolar facets and therefore the morphology could be controlled very accurately. The
role of hydrogen was identified to manipulate the growth rates on distinct crystal facets.
Thus, a general scientific appreciation of the nanorod growth mechanism within large volu-
me MOCVD reactors was generated for the first time. The excellent crystal quality of both
semipolar

{
101̄1̄

}
and

{
101̄2̄

}
facets was proven by transmission electron microscopy (TEM)
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Abstract

investigations. A defect reduction during the growth of the nanorods was observed, consistent
with results from other scientific groups. The improvement of structural quality with length
of nanorod was shown by cathodoluminescence (CL) measurements to be in good agreement
with the TEM-analysis. However, some threading dislocations and nanocavities extended
through the entire nanostructure from the nucleation site to the top facet. An increased qua-
lity of the mask patterning process and an improved nucleation process were found to avoid
these kind of defects.

In addition to the growth of GaN nanorods, InGaN/GaN quantum wells and doped layers
within the nanostructures are required for a working NanoLED device. Firstly, the incorporati-
on of Indium at the different facets as well as the doping of position controlled nanostructures
was demonstrated. The detailed analysis of photoluminescence (PL) and CL measurements
enabled a deeper understanding on the growth mechanisms of InGaN quantum wells on the
nanorod surface. The combination with TEM-analysis confirmed the core-shell like growth
of the quantum wells. Therefore, the active area covered the entire surface of the nanostruc-
tures. Depending on the crystal facet the emission wavelength varied over a wide spectral
range. In addition to the incorporation of Indium, n- and p-type conductivity of the grown
nanostructures was also confirmed. The amount of n-type doping was estimated by elec-
trical measurements at the IHT, TU Braunschweig by using very small conductive needles
within a SEM setup. Moreover, the electroluminescence of coalesced nanostructures verified
p-conductivity of the shell like p-side. These core-shell results are a first step for LEDs with
significantly increased active area.

A multiplicity of new process steps - compared to conventional, two dimensional LED
structures - are necessary to integrate nanorods within a fully working LED chip. For example,
the NanoLEDs have to be embedded within a stable, passivating matrix with superior optical
properties and the capability for production like processes.

In this thesis, fully stable LED operation of top-down etched NanoLEDs was achieved by
the development of new chip process steps. The embedding material used showed perfect
filling behaviour even for very small spaces. Based on the successful filling, all necessary pro-
cess steps up to the electrical contacting were demonstrated, yielding excellent small current
behaviour as well as forward voltages in the range of state-of-the-art devices. Finally, the
possibility to check the functionality of single NanoLEDs within an ensemble of nearly 10000
simultaneously driven columns by μ-electroluminescence measurements was enabled by using
transparent indium-tin-oxide top contacts.
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Kurzbeschreibung

Die effiziente Erzeugung von Licht gewinnt immer mehr an Bedeutung. Nicht nur in der
Allgemeinbeleuchtung steckt hier noch großes Potential, auch die Laufzeiten von mobilen
Geräten, wie Notebooks oder Mobiltelefonen, können mit hocheffizienter Hinterleuchtung
verbessert werden. Leuchtdioden aus dem Materialsystem AlInGaN entwickelten sich in den
letzten Jahren zu einer Schlüsseltechnologie in diesen Sektoren. Die Effizienz von modernen
Leuchtdioden ist bereits ausgezeichnet und es wird zunehmend schwieriger, diese weiter zu
steigern.

Ein sehr vielversprechender Ansatz, diese Technologie näher an die theoretisch erreichba-
ren Grenzen zu bringen, ist der Übergang von einem zweidimensionalen Schichtaufbau zu
dreidimensionalen NanoLEDs. Dieser technologisch aufwändige Schritt verspricht Vorteile,
wie z.B. eine vergrößerte aktive Fläche, einen verbesserten Einbau von Indium und die Emis-
sion von verschiedenen Wellenlängen innerhalb eines einzelnen LED-Chips zur Erzeugung
weißen Lichts ohne die Notwendigkeit einer Phosphorkonversion.

In den letzten 10 Jahren intensiver Forschung auf dem Gebiet der Halbleiter-Nanosäulen
wurden zwar technologische Fortschritte für Wachstumsmethoden und Chipprozesse gezeigt,
diese waren jedoch ausnahmslos auf spezielle Laborbedingungen zugeschnitten und für eine
Produktanwendung nicht nutzbar.

Das Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung und Verknüpfung aller zur Herstellung von
neuartigen NanoLEDs erforderlichen Prozessschritte. Diese reichen von der Präparation der
Wachstumssubstrate bis hin zur elektrischen Kontaktierung des vollständig prozessierten
LED Bauelements.

Im Laufe dieser Dissertation ist erstmals das Wachstum von geordneten GaN-Nanosäulen
in einer großvolumigen MOVPE-Produktionsanlage erreicht worden. Dabei wurde Nanoim-
print-Lithographie als geeignete Methode für die Positionskontrolle der Nanosäulen identifi-
ziert. Über den Stand der Technik hinaus wurde eine Prozessabfolge entwickelt, die dreidimen-
sionale Nanostrukturen mit hohem Aspektverhältnis ohne die Notwendigkeit von gepulsten
Gasen oder Katalysatoren ermöglicht. Als wesentliche Steuerungsparameter konnten die Trä-
gergaskomposition, der Abstand zwischen den Nanosäulen, die Wachstumszeit, die Tempera-
tur und die Kristallorientierung bestimmt werden. Die Morphologie, insbesondere das Oberflä-
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chenverhältnis zwischen polaren, semipolaren und unpolaren Kristallfacetten kann so gezielt
beeinflusst werden. Die Verknüpfung der Ergebnisse der verschiedenen Auswertungen ergab,
dass dies im Wesentlichen aus einer Manipulation der Wachstumsraten durch eine Wasserstoff-
passivierung von verschiedenen Kristallfacetten resultiert. Die bei den Experimenten gewon-
nenen Erkenntnisse konnten dazu genutzt werden, erstmals ein grundlegendes Verständnis für
die Wachstumsmechanismen von GaN-Nanosäulen in einer MOVPE-Großvolumenanlage zu
generieren. Die hervorragende Materialqualität der beiden sempipolaren

{
101̄1̄

}
und

{
101̄2̄

}
Facetten konnte durch die strukturelle Transmissionselektronenmikroskop(TEM)-Analyse
der Nanosäulen festgestellt werden. Dabei konnte, ebenso wie bei anderen Forschungsgruppen,
eine Defektreduktion während des Nanosäulenwachstums beobachtet werden. Kathodolumi-
neszenz(KL)-Messungen zeigten übereinstimmend mit den TEM-Analysen, dass mit Verlauf
des Wachstums die bei der Nukleation entstandenen Defekte abnehmen und die Materialquali-
tät zur Spitze der Nanosäule hin ansteigt. Allerdings treten in manchen Nanostrukturen auch
Schraubenversetzungen und Nanokavitäten auf, welche die gesamte Säule vom Nukleations-
punkt bis zur Spitze durchlaufen. Diese können durch eine Verbesserung der Maskenqualität
und des Nukleationsprozesses deutlich reduziert werden.

Nach dem Wachstum von GaN-Nanostrukturen sind der Einbau von InGaN/GaN-Quan-
tenfilmen und die Dotierung die nächsten notwendigen Schritte auf dem Weg zu einer funk-
tionsfähigen NanoLED. Die wenigen bisher veröffentlichten Ergebnisse zur Integration von
optisch aktiven InGaN-Schichten mit MOVPE wurden an selbstorganisiert gewachsenen Na-
nosäulen gezeigt. In dieser Arbeit konnte erstmals der Einbau von InGaN-Quantenfilmen
auf verschiedensten Facetten positionskontrollierter Nanostrukturen realisiert werden. TEM-
Analysen erbrachten den Nachweis, dass sich die aktive Schicht wie ein Mantel um die kom-
plette Nanostruktur zieht (Core-Shell Wachstum). Die Auswertung von Photolumineszenz
(PL)- und KL-Messungen zeigte eine variierende Emissionswellenlänge, je nach Orientierung
der Wachstumsfacette. Zusätzlich zum Einbau von Indium konnte die n- und p-Leitfähigkeit
an Nanostrukturen nachgewiesen werden. Hierbei wurde mit Hilfe des Nanonadelmessplatzes
des IHT der TU Braunschweig eine grobe Abschätzung der Leitfähigkeit und der Höhe der
n-Dotierung getroffen. Erste Elektrolumineszenzergebnisse von koaleszierten Nanostrukturen
demonstrierten darüber hinaus die funktionsfähige p-Leitfähigkeit. Die international erstmals
auf geordneten Nanosäulen gezeigten Core-Shell Ergebnisse sind ein erster Schritt zu LEDs
mit signifikant erhöhter aktiver Fläche.

Die Integration von Nanosäulen in einen LED-Chip benötigt - im Vergleich zur konven-
tionellen, zweidimensionalen LED-Struktur - eine Vielzahl an neuen Prozessschritten. Die
NanoLEDs müssen in eine stabile, passivierende Matrix gebettet werden, die neben aus-
gezeichneten optischen Eigenschaften auch für eine mögliche Fertigung geeignet sind. Dies
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konnte in bisherigen wissenschaftlichen Berichten noch nicht für sämtliche Anforderungen
übergreifend demonstriert werden.

In dieser Arbeit konnten elektrisch und optisch voll funktionsfähige NanoLEDs und die da-
zu erforderlichen Chipprozesse mit Hilfe von geätzten Nanosäulen demonstriert werden. Das
dabei verwendete Einbettmaterial wies ausgezeichnete Verfülleigenschaften für Strukturen
kleinster Größenordnungen auf. Darauf aufbauend konnten sämtliche notwendigen Prozess-
schritte bis hin zur Kontaktierung erfolgreich durchgeführt werden. Der elektrische Betrieb
der NanoLEDs zeigte bei Nennstromdichte sehr gute Werte für die Vorwärtsspannung, die mit
konventionellen LEDs vergleichbar ist. Durch das Aufdampfen eines transparenten Indium-
zinnoxidkontaktes konnte mit Hilfe von μ-Elektrolumineszenzaufnahmen in einem Ensemble
von fast 10000 gleichzeitig bestromten Säulen die Funktion individueller NanoLEDs über-
prüft werden.

5





Kapitel 1.

Einleitung und Motivation

Die Effizienz und die Helligkeit von Leuchtdioden (LEDs) konnte in den letzten Jahren

enorm gesteigert werden. So erreichen violette und blaue LEDs mit ca. 10% - 18% Indium-

Gehalt heute interne Effizienzen von über 70%. Die Vielzahl an weiteren Vorteilen wie eine

lange Lebensdauer, schnelle Einschaltzeiten, gute Farbwiedergabe und kleinste Abmessungen

eröffnet völlig neue Möglichkeiten für die Allgemeinbeleuchtung.

Trotz der bereits erreichten hohen Ausbeuten gibt es Potential, diese noch weiter zu stei-

gern. So zeigen heute alle auf dem Materialsystem AlInGaN1 basierenden Leuchtdioden ei-

ne verminderte interne Quanteneffizienz bei hohen Stromdichten. Als Ursache hierfür wer-

den Auger-artige Rekombinationsprozesse vermutet, welche bei hohen Ladungsträgerdichten

einen großen Einfluss haben (siehe Kapitel A.2 und [Laubsch2009]). Um diesen nichtstrahlen-

den Prozessen entgegenzuwirken, muss die Ladungsträgerdichte möglichst niedrig gehalten

werden. Die Vergrößerung der aktiven Fläche bietet eine Möglichkeit, dies zu realisieren. Auf-

grund dessen verfügen LEDs, die dem Stand der Technik entsprechen, über eine sehr fein

abgestimmte aktive Struktur mit mehreren Quantenfilmen. Die gleichmäßige Verteilung der

Ladungsträger auf alle Quantenfilme gestaltet sich jedoch schwierig.

Eine äußerst interessante Möglichkeit, die aktiv bestromte Fläche zu vergrößern, bietet

die Erweiterung der aktiven Schicht um eine weitere Dimension. Im Vergleich zu konventio-

nellen, zweidimensionalen Schichten, kann durch das dreidimensionale Wachstum von GaN-

Nanosäulen die Oberfläche um ein Vielfaches vergrößert werden (siehe Abbildung 1.1). Dieser

Ansatz wird unter dem Begriff „Core-Shell“ LED diskutiert. Der zusätzliche Gewinn an ak-

1Die Materialmischung aus Aluminium, Indium, Gallium und Stickstoff (AlInGaN) ermöglicht die Herstel-
lung von hocheffizienten Leuchtdioden im blauen Spektralbereich.
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Kapitel 1. Einleitung und Motivation

A3D−Säule

A2D−F ilm
=

2πr · h

R2π
· FF ≈ 2h

R
· FF = 4 · AR · FF (1.1)

abgeschätzt werden [Waag2010]. Dabei entspricht r dem Radius des Kerns der Nanosäule, R

dem Radius der kompletten Nanosäule, h der Höhe, FF dem Füllfaktor und AR dem Aspekt-

verhältnis der Nanosäulen. Nimmt man eine relativ zum Radius des Kerns dünne p-Schicht

an, skaliert die Zunahme an aktiver Fläche demnach in etwa mit dem Aspektverhältnis der

Nanosäulen. Bei einem realistischen Füllfaktor von 50% und einem Aspektverhältnis von 10

vergrößert sich die aktive Fläche um den Faktor 20!

Abbildung 1.1.: Die schematische Darstellung einer Core-Shell Struktur. Dabei überziehen
die aktiven und die p-dotierten Schichten (Mantel oder Shell) die dreidimensional gewachsenen
Nanosäulen (Kern oder Core). Aufgrund dessen vergrößert sich die optisch aktive Schicht mit
steigendem Aspektverhältnis der Nanosäulen.

Neben der Verbesserung des Hochstromverhaltens durch das Absenken der Ladungsträger-

dichte in der aktiven Schicht birgt die Steigerung der internen Quanteneffizienz insbesondere

im längerwelligen Bereich großes Potential in sich. Die beiden Materialsysteme der Wahl

für LEDs im sichtbaren Bereich sind AlInGaN für blau und AlInGaP2 für rot. Trägt man

deren Gesamteffizienz über der Wellenlänge auf, so klafft eine Lücke im grünen Spektral-

bereich (siehe Abbildung 1.2). Man spricht hier von der grünen Lücke („The Green Gap“).

Die Abnahme der internen Quanteneffizienz von AlInGaN-LEDs liegt dabei im steigenden

Indiumgehalt begründet, welcher für grüne LEDs bereits etwa 30% beträgt. Aufgrund der

größeren Gitterkonstante von InGaN gegenüber GaN entstehen Verspannungen durch Gitter-

fehlanpassung. Diese gestalten den Einbau von Indium bei gleichzeitig hoher Qualität sehr

schwierig; Kristalldefekte, Inhomogenitäten und Materialentmischungen nehmen drastisch

zu.

2Die Materialmischung aus Aluminium, Indium, Gallium und Phosphor (AlInGaP) ermöglicht die Herstel-
lung von hocheffizienten Leuchtdioden im roten Spektralbereich.
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Abbildung 1.2.: The Green Gap: Die Effizienz von Leuchtdioden auf AlInGaN- und AlInGaP-
Basis hängt stark von der Wellenlänge ab. Im grünen Spektralbereich stehen derzeit noch keine
hocheffizienten LEDs zur Verfügung.

Säulen mit nanoskaligen Abmessungen könnten auch hier Abhilfe schaffen. Hierzu müsste

die optisch aktive InGaN-Schicht als Quantenscheibe in den vertikalen Verlauf der Nanosäule

eingebaut werden (siehe Abbildung 1.3). Durch die kleinen Durchmesser der Säulen kann ein

Teil der Verspannung, welcher durch den Einbau von Indium in das InGaN/GaN-System

induziert wird, durch eine Verformung der Geometrie relaxiert werden. Die Epitaxie von

InGaN-Schichten mit hoher Materialqualität bis in den roten Spektralbereich könnte so mög-

lich werden. Findet man darüber hinaus noch Ansatzpunkte, die Emissionswellenlänge ein-

zelner Nanosäulen über den Durchmesser, den Abstand oder die Form auf dem verwendeten

Wachstumssubstrat zu steuern, ist eine weiße LED ohne die Notwendigkeit von Konversion

durch einen zusätzlich aufgebrachten Phosphor im AlInGaN Materialsystem denkbar.

Abbildung 1.3.: Die schematische Darstellung einer Nanosäule mit einer Quantenscheibe im
vertikalen Verlauf. Die eingebaute InGaN-Schicht hat durch die geringen Abmessungen die Mög-
lichkeit, einen Teil der Verspannung zu relaxieren.
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Kapitel 1. Einleitung und Motivation

Zusätzlich zu den bereits erwähnten Vorteilen gibt es noch weitere Motivationspunkte für

LEDs basierend auf Nanosäulen. Zum einen kann durch die geschickte Festlegung der Posi-

tion der Nanosäulen die Abstrahlcharakteristik und die Auskopplung aufgrund photonischer

Effekte verbessert werden. Zum anderen ergibt sich durch den geringen Durchmesser der

Nanosäulen ein nur sehr geringer Wirkungsquerschnitt mit dem Substrat. Aufgrund dessen

besteht die Möglichkeit, auf stark gitterfehlangepassten Substraten wie Saphir oder Silizium

nahezu verspannungsfrei aufzuwachsen. Neben dem direkten Wachstum von optisch aktiven

Schichten auf den dreidimensionalen Strukturen könnten so durch die Koaleszenz von Na-

nosäulen defektreduzierte, zweidimensionale Templates auf kostengünstigen Substraten wie

Silizium realisiert werden.

Obwohl ein Teil der erhofften Vorteile bereits technologisch gezeigt wurde, sind, trotz in-

tensiver Forschungsarbeit seit mehr als 10 Jahren, keine kommerziell verfügbaren Produkte

mit Nanosäulen auf dem Markt (siehe Kapitel 3). Dies liegt zunächst an der mangelnden

Kontrolle der Eigenschaften der gewachsenen Säulen. Erst die Vorstrukturierung der Wachs-

tumssubstrate mit hochpräzisen Lithographieverfahren ermöglicht eine genaue Positionie-

rung. Zusätzlich konnte lange Zeit das kolumnare Wachstum von Nanosäulen nur mittels

Molekularstrahl-Epitaxie (MBE) realisiert werden, die für eine hochvolumige Produktion

nur wenig geeignet ist. Das Wachstum von geordneten Nanosäulen mittels Metallorganischer

Gasphasen-Epitaxie (MOVPE) verlangt bis dato die Verwendung eines gepulsten Reaktor-

betriebes, weshalb auch diese Methode nur auf einem speziell für diese Prozessbedingungen

maßgeschneiderten, sehr kleinen Reaktor sinnvoll möglich ist.

Das Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung eines Wachstumsprozesses für dreidimensio-

nale NanoLED-Strukturen in einer produktionstauglichen, großvolumigen MOVPE-Anlage,

sowie die Analyse der elektronischen, optischen und strukturellen Eigenschaften derartiger

NanoLEDs.

Das Grundlagenkapitel 2 der Dissertation gibt einen Überblick über die fundamenta-

len Eigenschaften des Materialsystems AlInGaN. Darauf basierend wird die Funktionsweise

einer LED anhand des prinzipiellen Schichtaufbaus und dem Konzept einer Dünnfilm-LED

erläutert. Kurz werden auch Themen wie die Effizienz von Leuchtdioden und die Möglich-

keiten, weiße LEDs herzustellen, beleuchtet. Abschnitt 2.3 behandelt die Grundlagen zum
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Wachstum von GaN in einer MOVPE. Dort werden die Reaktoreigenschaften der Anlage,

häufig verwendete Substrate und die in dieser Dissertation benötigten Alkyle und Hydride

behandelt. Mit der Beschreibung der damit verbundenen Wachstumsprozesse, der Dotierung

und dem Wachstum von InGaN wird dieser Abschnitt abgeschlossen.

Der derzeitige Stand der Technik von Nanosäulen wird in Kapitel 3 diskutiert. Zu-

nächst werden die bisher wichtigsten Veröffentlichungen zum Wachstum zusammengefasst.

Eine Darstellung des in der Literatur beschriebenen Einbaus von Indium in Nanostrukturen

und Ansätze für elektrisch betriebene Bauteile bilden die Abschnitte 3.2 und 3.3.

Im Hauptkapitel 4 dieser Dissertation werden zunächst geeignete Lithographiever-

fahren für die Positionskontrolle evaluiert und neue Designs für die Erforschung eines

optimalen Wachstumsprozesses diskutiert. Daran anschließend wird in Abschnitt 4.2

das Hauptaugenmerk auf die Epitaxie von Nanosäulen gelegt. Dabei werden prozesstechni-

sche Parameter zur Steuerung der morphologischen Eigenschaften bestimmt, die es erstmals

ermöglichen, in einer großvolumigen MOVPE-Anlage Nanosäulen wachsen zu lassen. In er-

ster Linie werden hier die Trägergaskomposition, die Wachstumszeit, die Temperatur und

die Kristallorientierung als wesentliche Einflussparameter identifiziert. Die bei den Experi-

menten gewonnenen Erkenntnisse werden in Abschnitt 4.2.5 dazu verwendet, ein besseres

Verständnis für die Wachstumsmechanismen von Nanosäulen in einer MOVPE-Anlage zu

generieren. Die Untersuchung der Materialqualität, sowie in struktureller als auch optischer

Hinsicht, wird in 4.3.1 und 4.3.2 reflektiert.

Die Epitaxie von NanoLEDs wird in Kapitel 5 behandelt. Einblicke in den Einbau von

Indium in die in Kapitel 4 vorgestellten Nanostrukturen können hier mit Hilfe der Evaluation

von Photolumineszenz- und Kathodolumineszenzmessungen gewonnen werden. Die Auswer-

tung der Transmissionselektronenmikroskopanalysen in Abschnitt 5.1.2 hilft dabei, die im

vorangegangen Abschnitt 5.1.1 gewonnenen Erkenntnisse aus den optischen Untersuchungen

richtig zu interpretieren. Die Dotierung von Nanosäulen mit Silizium und Magnesium im

Gliederungspunkt 5.2 zeigt, dass sowohl die n- als auch die p-Dotierung der Nanostrukturen

möglich ist.
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Kapitel 1. Einleitung und Motivation

Das abschließende Kapitel 6 beschäftigt sich mit dem Design eines möglichen Chipkon-

zeptes für Nanosäulen. Um geeignete Teststrukturen für diese Experimente zu erhalten, wird

zunächst auf das Ätzen von NanoLEDs eingegangen. Die Einbettung dieser NanoLEDs in

eine für Produktionsprozesse geeignete Matrix ist der wesentliche Kernpunkt von Unterka-

pitel 6.2, bevor im Anschluss daran in 6.3 die Kontaktierung dieser NanoLEDs vorgestellt

wird. Elektrolumineszenzeigenschaften dieser kontaktierten NanoLEDs und die Möglichkeit

μ-Elektrolumineszenzaufnahmen einzelner NanoLEDs zu evaluieren, bilden den letzten Ab-

schnitt 6.4.

Nach der Zusammenfassung und dem Ausblick auf weitere Schritte folgen im An-

hang A noch zusätzliche Informationen, die dem Leser ergänzend zu den Grundlagen einen

tieferen Einblick in das Verhalten einer AlInGaN-LED ermöglichen sollen.
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Kapitel 2.

Grundlagen

Dieses Kapitel legt den Grundstein für die nachfolgenden Experimente, Auswertungen und

Interpretationen. Zunächst werden die Materialeigenschaften der III-V Halbleiter GaN, InN

und AlN vorgestellt. Hier ist das Hauptaugenmerk auf das Wachstum und die optischen Ei-

genschaften gelegt. Der ternäre Verbindungshalbleiter InGaN, der die Basis für die aktive

Leuchtschicht blauer und grüner LEDs bildet, ist in einem gesonderten Kapitel behandelt.

Daran anschließend wird der grundsätzliche Aufbau und die Funktionsweise von Leuchtdi-

oden erläutert. Der Abschnitt über Elektrolumineszenz mit der Definition von Effizienz soll

die Ansatzpunkte für eine Steigerung der Lichtausbeute aus Festkörperleuchtmitteln aufzei-

gen.

2.1. Das Materialsystem AlInGaN

2.1.1. Materialeigenschaften

Durch die Einstellung geeigneter Epitaxieparameter können die binären Gruppe III Nitri-

de, zu denen Galliumnitrid (GaN), Aluminiumnitrid (AlN) und Indiumnitrid (InN) zählen,

in drei verschiedenen Kristallstrukturen abgeschieden werden. Es handelt sich hierbei um

die hexagonale Wurtzitstruktur (α-Phase), die Zinkblendestruktur (β-Phase) und die NaCl-

Struktur.

Die in dieser Arbeit analysierten Proben wurden mit Hilfe von metallorganischer Gaspha-

senepitaxie (MOVPE, siehe Abschnitt 2.3) in der Wurtzitstruktur abgeschieden, welche unter

den herkömmlichen Wachstumsbedingungen stabil entsteht. Die Wurtzitstruktur besitzt eine

hexagonale Symmetrie, aufgrund derer die Indizes <hkil> im hexagonalen System angegeben

13



Kapitel 2. Grundlagen

Abbildung 2.1.: Definition der Kristallrichtungen der hexagonalen Wurtzitstruktur a) mit Dar-
stellung der Gallium und Stickstoffatome [Engl2005] und b) mit Darstellung der am häufigsten
verwendeten Ebenen [Hollander2006].

werden (siehe Abbildung 2.1). Hierbei entsprechen die Parameter h, k und l den Millerschen

Indizes und i = -h-k.

Die Werte für die Gitterkonstanten von GaN, AlN und InN befinden sich in Tabelle 2.1.

Über die Varshni-Parameter kann der Temperatureinfluss auf die Bandlücke durch die empi-

rische Gleichung

Eg(T ) = Eg(T = 0K) − αT 2

T + β
(2.1)

beschrieben werden [Varshni1967]. Der Bandabstand Eg, sowie die Varshni-Parameter α und

β, sind für die III-V Halbleiter dieses Kapitels ebenfalls in Tabelle 2.1 angegeben.

Tabelle 2.1.: Grundlegende Materialparameter der III-V Halbleiter GaN, InN, und AlN laut
[Vurgaftman2003].

Parameter GaN AlN InN
ahex in (nm) (T=300K) 0,3189 0,3112 0,3545
chex in (nm) (T=300K) 0,5185 0,4982 0,5703

Eg in eV (T=0K) 3,510 6,25 0,78
α in meV/K 0,909 1,799 0,245

β in K 830 1462 624

Die Bandstruktur ist eine Darstellung für Energiezustände, die von Elektronen mit einem

bestimmten Quasi-Impuls h̄k angenommen werden können. Dabei entspricht h̄ dem redu-
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2.1. Das Materialsystem AlInGaN

zierten Planck’schen Wirkungsquantum und k der Wellenzahl. Die Bandstruktur von GaN

kann wie in Abbildung 2.2 als Leitungsband und dreifach aufgespaltenes Valenzband darge-

stellt werden [Jeon1996]. Bei einer Temperatur von 0 K befinden sich sämtliche Elektronen

im Valenzband, welches dann vollständig gefüllt ist. Dementsprechend befinden sich keine

Elektronen im Leitungsband, wodurch das Material bei T = 0 K ein Isolator ist. Die Größe

der Bandlücke Eg gibt Auskunft über den energetischen Abstand der beiden Bänder, in dem

sich bei einem reinen Kristall keine erlaubten Energiezustände befinden. Da sich bei GaN am

Abbildung 2.2.: Schematischer Verlauf der Bandstruktur von Wurtzit-GaN, adaptiert aus
[Jeon1996]. Die gestrichelt dargestellte parabolische Näherung der Valenzbänder für die effektiven
Massen der Löcher kann nur begrenzt in der Nähe des Gamma-Punktes zum Einsatz kommen.
kx, ky und kz verlaufen entlang der Hauptsymmetrierichtungen der ersten Brillouin-Zone und k⊥

ergibt sich aus k⊥ =
√

kx
2 + ky

2

Γ-Punkt das Leitungsbandminimum direkt über dem Valenzbandmaximum befindet, handelt

es sich um einen direkten Halbleiter. In der Nähe des Γ-Punktes kann der Bandverlauf mit

der Dispersionsrelation des freien Elektrons als Parabel

E(k) =
h̄2k2

2m∗ (2.2)

genähert werden. Die Masse m∗ der Elektronen ist in diesem Fall umgekehrt proportional
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Kapitel 2. Grundlagen

m∗ =
h̄2

∂2E(k)
∂k2

. (2.3)

Die Formel 2.3 drückt aus, dass bei stärkerer Krümmung des Bandes die effektive Mas-

se abnimmt. Die Aufspaltung des Valenzbandes durch die Spin-Bahn-Kopplung und das

Wurtzit-Kristallfeld erfolgt in Schwerloch (HH)-Band, Leichtloch (LL)-Band und Spin-Bahn

abgespaltenes (SO)-Band (siehe auch Abbildung 2.2).

Im Drude-Modell ist die Beweglichkeit μ der Elektronen und Löcher indirekt proportional

zur effektiven Masse, was mit der Gleichung

μ =
e

m∗ · τs (2.4)

beschrieben wird [Tipler1994]. Die Variable τs entspricht in Gleichung 2.4 der mittleren Zeit

zwischen zwei Stößen und e der Elementarladung. Die höhere effektive Masse der Löcher

führt somit zu einer geringeren Beweglichkeit der p-Ladungsträger im Vergleich zu den Elek-

tronen. Eine Übersicht über die Elektronen- und Löcherbeweglichkeiten ist für verschiedene

Dotierungen z.B. in [Mnatsakanov2002] angegeben.

2.1.2. Das ternäre Materialsystem InGaN

Ersetzt man in GaN das Element Gallium anteilig durch Indium, lässt sich theoretisch die

Bandlücke zwischen den 3,51 eV von GaN und den 0,78 eV von InN lückenlos einstellen. Die

daraus resultierende Bandlücke von InxGa1−xN kann mit Hilfe der Formel

Eg,InxGa1−xN = (1 − x)Eg,GaN + xEg,InN − x(1 − x)b (2.5)

näherungsweise berechnet werden [Vurgaftman2003]. Der Parameter x steht hierbei für den

Anteil von Indium und b beschreibt den Biegeparameter, um den Verlauf der Bandlückenän-

derung besser zu nähern. Der Parameter b schwankt in den Literaturangaben stark zwischen

1,0 eV und 4,5 eV, allerdings hat sich der Wert 1,5 eV als gute Näherung für die meisten

Messungen etabliert [Vurgaftman2003]. Abbildung 2.3 zeigt den schematischen Verlauf des

Bandabstandes mit Änderung des Indium-Gehaltes innerhalb des ternären Halbleiters. Somit

kann - zumindest theoretisch - der gesamte Bereich des sichtbaren Lichtes mit InGaN abge-
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2.1. Das Materialsystem AlInGaN

Abbildung 2.3.: Je nach Zusammensetzung der kristallinen Schicht ändert sich die Emissions-
wellenlänge bei AlInGaN. Durch die Veränderung der Komposition variiert allerdings auch die
Gitterkonstante des Halbleitermischkristalls, wodurch Verspannungen auftreten. Zusätzlich ist
das Materialsystem AlInGaP dargestellt, welches bei der Herstellung von hocheffizienten roten
Leuchtdioden zum Einsatz kommt.

deckt werden. Allerdings ergeben sich bei höherer Indiumkonzentration Probleme mit der

Materialqualität (siehe Abschnitt 2.3).

2.1.3. Piezoelektrische Felder

Durch die fehlende Inversionssymmetrie der hexagonalen Kristallstruktur entstehen Polarisa-

tionsladungen, welche ein elektrisches Feld erzeugen. Diese sogenannte spontane Polarisation

entsteht durch Dipolmomente und hat aufgrund der ähnlichen Parameter von GaN und InN

mit −0, 034 C/m2 und −0, 042 C/m2 [Vurgaftman2003] an den Grenzflächen der Heteroüber-

gänge keinen so großen Einfluss wie die piezoelektrische Polarisation.

Bei InGaN basierten LEDs befinden sich in der aktiven Leuchtschicht Quantentröge, die

aus einer Schicht InGaN mit niedriger Bandlücke eingebettet in GaN mit größerer Bandlücke

bestehen (siehe Kapitel A.1). Aufgrund der größeren Gitterkonstante von InGaN gegenüber

GaN entstehen durch die Verspannungen, die während der Epitaxie durch die Gitterfehlanpas-

sung aufgebaut werden, an den Grenzflächen zusätzliche Polarisationsladungen, welche ein

elektrisches Feld in der Größenordnung von MV/cm erzeugen. Dieses durch die Polarisations-

ladungsträger hervorgerufene elektrische Feld verursacht eine Bandverbiegung und verändert
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Kapitel 2. Grundlagen

Abbildung 2.4.: Schematische Darstellung der Bandstruktur a) ohne und b) mit dem Einfluss
von Polarisationsladung. Eingezeichnet ist die Bandlücke Eg, sowie der Abstand E1 der Grundzu-
stände von Elektronen und Löchern. Aufgrund ihrer niedrigeren effektiven Masse ist der Grund-
zustand der Elektronen weiter von der Bandkante entfernt als derjenige der Löcher. Zu sehen ist
die Rotverschiebung des optischen Übergangs, sowie die Darstellung der Aufenthaltswahrschein-
lichkeiten |Ψe|2 und |Ψh|2, die durch eine Separation der Elektronen- und Lochwellenfunktion
räumlich voneinander getrennt sind.

somit die optischen Eigenschaften des Materials (siehe Abbildung 2.4). Dieser sogenannte

„Quantum confined Stark effect“ (QCSE) führt zum einen zu einer verkleinerten Bandlücke

und somit zu einer Rotverschiebung des Emissionsspektrums. Zum anderen bewirkt er eine

Separation der Wellenfunktionen von Elektronen und Löchern. Dabei ist die Aufenthaltswahr-

scheinlichkeit der Ladungsträger durch die Wahrscheinlichkeitsdichte der Wellenfunktionen

für Elektronen |Ψe|2 und Löcher |Ψh|2 bestimmt. Aufgrund der räumlichen Trennung der

Ladungsträger nimmt das Überlappintegral

Me,h =
∫ +∞

−∞
Ψ∗

e(z) · Ψh(z) dz (2.6)

der Wellenfunktionen und damit die Oszillatorstärke ab [Bastard1983]. Diese ist indirekt

proportional zur strahlenden Zeitkonstante der Ladungsträger und beeinflusst wesentlich

die Effizienz einer LED (siehe Gleichung A.25). Durch den verringerten Überlapp der Wel-

lenfunktionen steigt somit die Lebensdauer der an der strahlenden Rekombination beteilig-

ten Zustände an, was zu einer Effizienzverschlechterung führt (siehe Kapitel 2.2.3) [Im1998,

Bernardini2001, Kim2007, Berkowicz2000].

Eine Möglichkeit, den QCSE abzuschwächen oder zu umgehen, ist das Wachstum auf

semipolaren oder unpolaren Substraten (siehe Abbildung 2.5). Bei unpolarem Wachstum,

zum Beispiel auf der m- oder a- Kristallebene (vergleiche auch Abbildung 2.1, Seite 14),

tritt die piezoelektrische Polarisation in Wachstumsrichtung nicht auf und stört somit im

Schichtverlauf der LED nicht [Feneberg2006, Schwarz2007, Kim2007b]. Die Vorteile sind

eine geringere Wellenlängenverschiebung und ein höherer Überlapp der Wellenfunktionen.
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2.2. Licht emittierende Dioden (LED)

Abbildung 2.5.: Beispiele für eine polare, semipolare und unpolare Wachstumsfacette in Anleh-
nung an die Veröffentlichung [Schwarz2007]. Aufgetragen ist die piezoelektrische Polarisation P ′

z

senkrecht zur Wachstumsrichtung als Funktion über dem Neigungswinkel der Wachstumsebene
zur c-Fläche.

Allerdings ist die Materialqualität und die Verfügbarkeit von semi- und unpolaren Substraten

derzeit ein wesentlicher Nachteil gegenüber der gut beherrschbaren Epitaxie auf polaren

Substraten.

Nanosäulen könnten diese Nachteile der bisher verfügbaren Substrate vermeiden. Bei hohen

Aspektverhältnissen ist ein Großteil der Oberfläche der gewachsenen Nanostrukturen die

unpolare m-Kristallebene. Überzieht man die gesamte Nanosäule mit der aktiven Schicht

(siehe Core-Shell Ansatz in Kapitel 1 und TEM-Untersuchungen in 5.1.2), befindet sich der

Hauptteil der Quantenfilme auf den defektfreien Seitenfacetten.

2.2. Licht emittierende Dioden (LED)

Als LEDs werden Halbleiterbauteile bezeichnet, welche beim Anlegen einer Vorwärtsspan-

nung über den pn-Übergang Licht im sichtbaren, infraroten oder ultravioletten Wellenlän-

genspektrum emittieren. Die Emissionswellenlänge hängt dabei im Wesentlichen von der

Materialkomposition ab. LEDs werden üblicherweise in einem Dünnfilm-Kristallwachstums-

verfahren hergestellt. In der Praxis handelt es sich hierbei häufig um metallorganische Gaspha-

senepitaxie (siehe Abschnitt 2.3 Seite 26), bei der die einzelnen Schichten nacheinander bei

hohen Temperaturen aus der Gasphase monokristallin und mit hoher Qualität abgeschieden

werden. Zentraler Bestandteil einer jeden LED ist ein pn-Übergang, der durch Dotierung des
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Kapitel 2. Grundlagen

Basismaterials mit unterschiedlichen Fremdatomen erreicht wird (siehe auch Abschnitt 2.3.5).

Eine nähere Beschreibung der wichtigsten Grundlagen einer LED ist im Anhang A.1 gegeben.

Um aus den in den vorangegangenen Kapiteln beschriebenen Materialien eine lichtemittie-

rende Diode herzustellen, müssen bestimmte Voraussetzungen geschaffen werden. Der grund-

legende Schichtaufbau einer LED und ein kurzer Einblick in die Dünnfilmtechnologie werden

in den ersten beiden Teilabschnitten vorgestellt. Die Effizienz von Leuchtdioden, hierbei ins-

besondere deren Definition und ihr entgegenwirkende Prozesse, werden im Anschluss daran

behandelt. Die Grundlagen für die Erzeugung von weißem Licht mit Hilfe von Leuchtdioden

bilden den Abschluss dieses Kapitels.

2.2.1. Der Schichtaufbau einer LED

Der Schichtaufbau einer heutzutage kommerziell verfügbaren LED besteht aus weit mehr

als einem simplen pn-Übergang. Der prinzipielle Schichtaufbau und das dazugehörige sche-

matische Bändermodell einer InGaN LED sind in Abbildung 2.6 dargestellt. Durch die ver-

schiedenen Schichten werden die Qualität und die Eigenschaften des Lichtemitters bestimmt.

Begonnen wird dieses Schichtsystem mit der GaN-Nukleationsschicht, welche für das quali-

Abbildung 2.6.: Schematische Darstellung des Schichtverlaufes einer InGaN LED. Das dazu-
gehörige vereinfachte Bandmodell ist rechts dargestellt.
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2.2. Licht emittierende Dioden (LED)

tativ hochwertige Wachstum auf Saphir notwendig ist. Diese wird bei niedrigen Wachstum-

stemperaturen um die 500 ◦C abgeschieden, bei denen Nukleationskeime im Nanometerbe-

reich entstehen [Amano1988] (siehe auch Kapitel 2.3). Beim darauf folgenden Wachstum der

GaN-Pufferschicht wachsen die Keime der Nukleationsschicht zusammen und die Dichte der

Defekte nimmt deutlich ab [Hiramatsu1991]. Im Anschluss hieran wird die n-Kontaktschicht

gewachsen, die mit Hilfe von Silizium n-dotiert wird. Die aktive Schicht besteht aus einem

oder mehreren Quantentrögen, eingebettet in GaN-Barrieren (siehe Kapitel A.1). Die Dicke

und die Dotierung der Quantenfilme und Barrieren beeinflusst wesentlich die Eigenschaften

und die interne Quanteneffizienz der Leuchtdiode. Am Ende der aktiven Schicht befindet sich

eine mit Magnesium p-dotierte AlGaN Schicht. Durch die höhere Bandlücke stellt sie eine

zusätzliche Barriere für Elektronen dar. Abschließend folgt eine p-dotierte Kontaktschicht.

2.2.2. Die Dünnfilm LED

In diesem Abschnitt soll kurz der Aufbau einer Dünnfilm-LED und die daraus resultierenden

Vorteile vorgestellt werden.

Bei herkömmlichen LEDs wird viel Licht zur Seite und in Richtung des Substrates abge-

strahlt. Dadurch sinkt die Effizienz und insbesondere die Skalierbarkeit der Chipgröße ist

problematisch. Aus diesem Grund wurde mit der Dünnfilmtechnologie ein Verfahren ent-

wickelt, mit dessen Hilfe das Licht gerichtet aus der LED extrahiert werden kann. Die erste

kommerziell verfügbare LED mit diesen Eigenschaften wurde 2002 für den roten Spektral-

bereich produziert. In den Farben blau und grün sind die sogenannten ThinGaN R©-LEDs

[Haerle2004] seit 2004 bei OSRAM Opto Semiconductors GmbH in Produktion.

Abbildung 2.7.: Dargestellt ist der schematische Produktionsablauf einer ThinGaN R© LED.
Nach dem Aufwachsen der LED Schichten wird die Oberfläche strukturiert und mit einem Spie-
gel versehen. Nach dem anschließenden Waferbondprozess auf einen geeigneten Träger wird das
Wachstumssubstrat entfernt.
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Bei der Herstellung werden zunächst die Schichten auf einem herkömmlichen Substrat,

zum Beispiel Saphir, aufgewachsen (siehe Abbildung 2.7). Anschließend wird bei blauen

ThinGaN R© LEDs die Oberfläche verspiegelt, um das Licht gerichtet aus der LED zu extra-

hieren. Das Licht hat somit später bei der fertig prozessierten LED keine Möglichkeit mehr,

in eine absorbierende Schicht zu gelangen. Nun wird der Wafer auf einen geeigneten Träger

transferiert; man spricht hierbei von einem Waferbondprozess. Jetzt kann das Wachstums-

substrat entfernt werden und es bleiben nur noch die im Epitaxieprozess aufgewachsenen

Schichten als wenige μm dicker Film (Dünnfilm) zurück. Dieser wird darüber hinaus zur

besseren Lichtauskopplung aufgeraut. Dieses Abtragen des Wachstumssubstrates erfolgt im

Falle von Saphir über einen Laser Lift Off Prozess [Haerle2004].

Abbildung 2.8.: Schematische Darstellung eines fertigen ThinGaN Chips in einem Schnitt-
bild. Durch die strukturierte Oberfläche und die kleinflächigen Kontaktstege ist eine sehr gute
Lichtauskopplung gewährleistet. Die Spiegelschicht verhindert eine Absorption im Trägersubstrat.

Durch den Metallreflektor im Inneren des Chips wird das Licht fast ausschließlich in Rich-

tung Oberfläche abgestrahlt (siehe Abbildung 2.8). Dadurch können blaue LEDs heute interne

Effizienzen von deutlich über 70% erreichen. Ein weiterer Vorteil dieser Chiptechnologie ist,

dass die Effizienz weitestgehend unabhängig von der Chipgröße ist. So können diese leicht

skaliert werden und große Leistungschips stehen für Anwendungen mit hohem Lichtbedarf

zur Verfügung [Streubel2002, Illek2003].

2.2.3. Effizienz

Die Effizienz einer Leuchtdiode hängt von sehr vielen Parametern ab. Die Bestimmung der

einzelnen Wirkungsgrade hilft aufzuzeigen, an welchen Punkten die LED verbessert werden

kann.

Als Erstes ist hier der Stromwirkungsgrad ηI zu nennen. Es rekombinieren nicht alle La-

dungsträger in der aktiven Zone und stehen somit nicht für die gewünschte Lumineszenz zur
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ηI :=
Anzahl je Zeiteinheit in der aktiven Schicht rekombinierender Ladungstraeger

Anzahl der je Zeiteinheit ueber den pn Uebergang fliessenden Ladungstraeger

den Stromwirkungsgrad - auch Injektionseffizienz genannt - beschreiben.

Die interne Quanteneffizienz (IQE) ηq gibt an, welcher Anteil der Ladungsträger strahlend

und welcher nichtstrahlend rekombiniert. Die Wortgleichung

ηq :=
Anzahl der je Zeiteinheit in der aktiven Schicht erzeugten Photonen

Anzahl der je Zeiteinheit in der aktiven Schicht rekombinierenden Ladungstraeger

kann auch mit Hilfe von Gleichung A.25 als

ηq =
1
τr

1
τr

+ 1
τnr

=
1

1 + τr
τnr

(2.7)

beschrieben werden.

Da nicht alle erzeugten Photonen anschließend außerhalb des Chips zur Verfügung stehen,

spielt der optische Wirkungsgrad ηopt eine ebenso wichtige Rolle. Er beschreibt den Anteil

der erzeugten Photonen, die aus dem Bauteil ausgekoppelt werden

ηopt :=
Anzahl der je Zeiteinheit extern nachweisbaren Photonen

Anzahl der je Zeiteinheit in der aktiven Schicht erzeugten Photonen
.

Diese einzelnen Wirkungsgrade kann man nun zu einem Gesamtwirkungsgrad ηext, der

externen Quanteneffizienz (EQE) zusammenfassen

ηext = ηopt · ηq · ηI . (2.8)

Er beschreibt die das Bauteil verlassenden Photonen im Verhältnis zu den über den pn-

Übergang fließenden Ladungsträgern

ηext :=
Anzahl der je Zeiteinheit extern nachweisbaren Photonen

Anzahl der je Zeiteinheit ueber den pn Uebergang fliessenden Ladungstraeger
.

Für eine messtechnische Bestimmung der EQE kann man folgenden Ansatz verwenden:

ηext =
Nph

Δt
NQ

Δt

=
Popt

h · f
I
q

=
q

h · f

Popt

I
=

q

h · c
· λ · Popt

I
. (2.9)
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Die optische Leistung Popt, sowie die Wellenlänge λ und der Strom I sind messbare Größen

und können somit für eine Bestimmung von ηext herangezogen werden. Zu beachten ist aller-

dings die hohe Halbwertsbreite des LED-Spektrums, weshalb für die Berechnung entweder

über die Wellenlängen gemittelt wird, oder stellvertretend die Wellenlänge des Maximums

oder der Schwerpunkt des Spektrums verwendet wird.

Bei LEDs wird neben der externen Quanteneffizienz oftmals auch die „Wall-plug efficiency“

(WPE) angegeben. Diese beschreibt das Verhältnis zwischen der optischen Leistung Popt und

der aufgebrachten elektrischen Leistung Pel:

WPE =
Popt

Pel
=

Popt

U · I
. (2.10)

Neben der gerade beschriebenen radiometrischen Bestimmung der Effizienz dient bei der fo-

tometrischen Betrachtung die menschliche Wahrnehmung als Grundlage für die Bewertung.

Zur quantitativen Beschreibung unseres Helligkeits- und Farbempfindens dienen spektrale

Empfindlichkeitskurven. Die Augenempfindlichkeitskurve V (λ) gibt an, wie hell eine bestimm-

te Wellenlänge von einem Menschen wahrgenommen wird. Durch Gewichtung der spektralen

Strahlungsleistung Φe(λ) einer Lichtquelle mit dieser Empfindlichkeitskurve ergibt sich der

Lichtstrom Φv gemessen in Lumen (lm):

Φv = 683
lm

W

∫ ∞

0

∂Φe(λ)
∂λ

· V (λ)dλ (2.11)

Auf die aufzuwendende elektrische Leistung Pel bezogen, ergibt sich aus dem Lichtstrom die

Lichtausbeute

ηlumen = Φv/Pel. (2.12)

Dies beschreibt die Effizienz einer Lichtquelle im Bezug auf die menschliche Wahrnehmung,

gemessen in Lumen pro Watt (lm/W ). Eine Lichtquelle mit einem hohen Spektralanteil

außerhalb des sichtbaren Bereiches (wie beispielsweise eine Glühlampe, die einen hohen In-

frarotanteil aufweist) kann daher nur eine geringe Lichtausbeute erreichen und ist somit für

das menschliche Auge ineffizient.
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2.2.4. Weiße LEDs

Im menschlichen Auge sind verschiedene Fotorezeptoren für das Lichtempfinden verantwort-

lich. Diese ermöglichen uns die Wahrnehmung von Helligkeit und Farbe. Werden alle drei

Farbrezeptoren ungefähr gleich angeregt, so empfinden wir dies als „weiß“. Die Emission

einer LED zeigt verglichen zu anderen Leuchtmitteln ein sehr schmales Spektrum. Man be-

nötigt somit eine Kombination von Leuchtdioden unterschiedlicher Spektralbereiche oder den

Einsatz eines Konversionsstoffes, um weißes Licht zu erzeugen.

Durch die Mischung einer blauen, grünen und roten LED lassen sich neben kalt- und

warmweißem Licht auch beliebige Mischfarben realisieren. Die Effizienz von grünen LEDs

ist allerdings noch stark begrenzt (siehe Abschnitt 2.3.6). Die Verwendung von roten LEDs

bedarf zudem den Einsatz des Materialsystems AlInGaP1, wodurch aufgrund des unterschied-

lichen Temperatur- und Alterungsverhaltens eine aufwändige Regelung notwendig ist, um den

Farbort stabil zu halten.

Die Mehrzahl der heutzutage kommerziell verfügbaren weißen LEDs enthalten einen (oder

mehrere) Konversionsleuchtstoff(e), um die für Weißlicht benötigten Spektralbeiträge zu er-

zeugen. Der Leuchtstoff absorbiert einen Teil der kurzwelligen LED-Emission und reemittiert

diesen im langwelligen Spektralbereich. Dabei entstehen Verluste durch die begrenzte Konver-

sionseffizienz und dem sogenannten Stokes-Verlust. Die Konversionseffizienz beschreibt das

Verhältnis der Anzahl konvertierter zu absorbierter Photonen und erreicht häufig mehr als

90%. Der Stokes-Verlust ist der Energieverlust, der immer mit der Konversion eines kurz-

welligen (also höher-energetischen) in ein langwelligeres (also nieder-energetischeres) Photon

einhergeht. Bei der Konversion von blauem in gelbes Licht beträgt dieser etwa 20%.

Der heute gängigste Ansatz besteht in der Kombination einer blauen LED mit einem ins

Gelbe konvertierenden Leuchtstoff hoher Spektralbreite. Durch den fehlenden Rotanteil im

Spektrum ergibt sich üblicherweise ein kaltweißer, bläulicher Farbeindruck. Um für den Heim-

gebrauch angenehmeres, warmweißes Licht, welches dem einer Glühlampe ähnlich ist, zu er-

zeugen, kann durch Beimischung eines zusätzlichen Konverters der Rotanteil des Spektrums

erhöht werden. Dies wirkt sich zudem positiv auf den Farbwiedergabeindex der Lichtquelle

aus. Aufgrund des zunehmenden Stokes-Verlustes bei der Rot-Konversion zeigt die höhere

Lichtqualität verglichen mit Lösungen schlechterer Farbwiedergabe aber eine geringere Licht-

1AlInGaP steht für die Materialmischung aus Aluminium, Indium, Gallium und Phosphor. Im roten Spek-
tralbereich bei 630 nm erreicht man damit LEDs mit internen Effizienzen von mehr als 95%.
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Der aktuell vielversprechendste Ansatz, warmweißes Licht guter Farbwiedergabe mit ho-

her Effizienz zu vereinen, besteht in der Kombination obiger Varianten: Ein teilweise gelb-

konvertierter blauer LED-Chip wird durch einen roten LED-Chip ergänzt.

2.3. Grundlagen der Metallorganischen Gasphasen-Epitaxie

2.3.1. Reaktoreigenschaften

Für die Herstellung von kristallin hochwertigen AlInGaN-Halbleiterschichtstapeln haben sich

vor allem drei Verfahren etabliert. Neben der in der LED-Produktion kaum verwendeten

Molekularstrahl-Epitaxie (MBE 2) und der Hydrid-Gasphasen-Epitaxie (HVPE 3) dominiert

die Metallorganische Gasphasen-Epitaxie (MOVPE 4) die industrielle Fertigung.

Abbildung 2.9.: Schematische Darstellung des Reaktordesigns mit einer realistischen, simulier-
ten Temperaturverteilung (blau entspricht relativ niedrigen, magenta relativ hohen Temperatu-
ren). Die Gase strömen vom Kopf des Reaktors auf den Carrier (schwarz dargestellt). Durch die
hohe Rotationsgeschwindigkeit des Carriers wird ein laminarer Fluß der Gase über die Substrate
(weiß hervorgehoben) ermöglicht.

Für die Experimente in dieser Arbeit wurde eine kommerziell verfügbare, großvolumige

Produktionsanlage verwendet. Die Anlage besteht aus einem zylindrischen Reaktor, welcher

vertikal mit einer jeweils genau definierten Gasmischung durchströmt wird (siehe Kapitel

2.3.2). Hierbei werden am Kopf des Reaktors die Hydride (Ammoniak und Trägergase) und

die Metallorganyle (metallorganische Precursoren stark verdünnt mit Wasserstoff und Stick-

2MBE: Abkürzung für Molecular Beam Epitaxy
3HVPE: Abkürzung für Hydride Vapour Phase Epitaxy
4MOVPE: Metal Organic Vapour Phase Epitaxy. In der Literatur findet sich zudem oft die gleichwertige

Bezeichnung MOCVD (Metal Organic Chemical Vapour Deposition).

26



2.3. Grundlagen der Metallorganischen Gasphasen-Epitaxie

stoff als Trägergas) getrennt eingeleitet (siehe Abbildung 2.9). Um die Homogenität der

wachsenden Schichten beeinflussen zu können, ist der Einlass in verschiedene Zonen unter-

teilt.

Die verwendeten Substrate (siehe Abschnitt 2.3.3) befinden sich auf einem schnell rotie-

renden Träger (Carrier), welcher von unten beheizt wird. Die genaue Einstellung der Wachs-

tumstemperatur erfolgt über drei unabhängig voneinander einstellbare Heizelemente. Übliche

Temperaturen für das Wachstum von AlInGaN-Schichten liegen je nach gewünschter Mate-

rialkomposition im Bereich zwischen 700 ◦C und 1100 ◦C.

Der Reaktordruck kann zwischen ca. 70 mbar und 400 mbar variiert werden und ist neben

der Rotationsgeschwindigkeit des Carriers ein wesentlicher Einflussparameter für die Homo-

genität und Qualität der abgeschiedenen Epitaxieschichten. Um einen laminaren Fluss der

Materialien über die Substratoberfläche zu ermöglichen, müssen die Höhe des Gasflusses, die

Rotationsgeschwindigkeit und der Druck genau aufeinander abgestimmt werden. Wird dies

nicht beachtet, können Verwirbelungen entstehen, welche die Homogenität und Reproduzier-

barkeit der Experimente stark beeinträchtigen.

2.3.2. Alkyle und Hydride

Als Stickstoffquelle für das Wachstum der III-Nitridhalbleiter wird Ammoniak (NH3) ver-

wendet. Dieser zerlegt sich durch Pyrolyse zum Teil in atomaren Stickstoff. Dieser Prozess ist

stark temperaturabhängig, wobei die Zerlegungseffizienz zwischen 700 ◦C und 900 ◦C stark

ansteigt [Liu1972, Baillargeon1991]. Bei hohen Temperaturen über 1000 ◦C desorbiert Stick-

stoff auf GaN-Oberflächen deutlich schneller als z.B. Gallium [Koleske1998]. Um so beim

GaN-Wachstum ausreichend Stickstoff zur Verfügung zu haben, wird im Vergleich zu den

Alkylen ein hoher Ammoniakfluss verwendet. Das eingestellte Verhältnis der Materialflüsse

von Gruppe V zu Gruppe III Elementen beträgt im Normalfall zwischen 103 und 105 (siehe

auch Formel 2.16, Seite 28).

Tabelle 2.2 zeigt die Materialeigenschaften der gängigsten Metallorganyle beim Wachstum

von GaN. Als Precursor für Gallium wird bei hohen Temperaturen TMGa, bei niedrigen

Temperaturen aufgrund der besseren Zerlegbarkeit TEGa verwendet. Für Aluminium und

Indium dienen jeweils TMAl und TMIn als Quelle. Diese Materialien befinden sich abhängig

vom Aggregatzustand flüssig bzw. als Feststoff in sogenannten Verdampferflaschen (Bubbler).

Diese werden mit einem Trägergas (Stickstoff oder Wasserstoff) durchspült, welches von den
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Tabelle 2.2.: Materialparameter der für das AlInGaN-Wachstum gängigen Metallorganyle. An-
gegeben sind neben dem Materialnamen die chemische Formel, die atomare Masse m, die Schmelz-
temperatur TS und die Dampfdruckparameter a und b [SAFC2010].

Material chem. Formel m in u TS in ◦C a b in K
Trimethylgallium (TMGa) (CH3)3 Ga 114,83 -15,8 1703 8,07
Triethylgallium (TEGa) (C2H5)3 Ga 156,91 -82,3 2162 8,08

Trimethylaluminium (TMAl) (CH3)3 Al 72,09 15,4 2134 8,22
Trimethylindium (TMIn) (CH3)3 In 159,93 88 3014 10,52

Bis(cyclopentadienyl)Mg (Cp2Mg) (C5H5)2 Mg 154,49 176 3372 10,00

Alkylen gesättigt in den Reaktor geleitet wird. Da der Dampfdruck der Alkyle und somit die

vom Trägergas aufgenommene Menge an Material stark temperaturabhängig ist, befinden

sich die Verdampferflaschen in exakt temperaturgeregelten Bädern. Möchte man das V/III-

Verhältnis der in den Reaktor geleiteten Gase bestimmen, kann zunächst der Dampfdruck

der Alkyle pd(TBubbler) in mbar berechnet werden. Dieser bestimmt sich zu

pD(TBubbler) = 1, 33 · 10a− b
TBubbler , (2.13)

wobei a und b den Dampfdruckparametern in Tabelle 2.2 und TBubbler der Temperatur der

Verdampferflaschen entsprechen. So kann nun einfach der Gasfluss des Metallorganyls QMO

mit Hilfe des Trägergasflusses QT G, des Drucks innerhalb der Verdampferflasche pBubbler und

des mit Gleichung 2.13 berechneten Dampfdruckes durch

QMO = QT G · pD(TBubbler)
pBubbler − pD(TBubbler)

(2.14)

in sccm5 berechnet werden. Der Molfluss berechnet sich unter Annahme eines idealen Gases,

bei welchem 1 mol das Volumen von 22, 4 l einnimmt, zu

qMO =
1 mol

22400 sccm
· QMO (2.15)

in mol/min. Der Quotient des Molflusses des Ammoniaks durch die Summe der Molflüsse

der Alkyle ergibt das V/III-Verhältnis:

V/III =
qNH3

qMO
. (2.16)

5sccm ist die Abkürzung für standard cubic centimeters per minute
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Um die gewünschte Zusammensetzung der Gasmischung im Reaktor genau kontrollieren

zu können, wird der Druck in den Verdampferflaschen pBubbler durch einen Druckregler exakt

reguliert. Die Flussmengen der Gase können über Mass-Flow-Controller (MFC) eingestellt

werden. Diese entnehmen dem durchströmenden Gas einen kleinen Teil und messen über die

Kühlwirkung des Gases den Materialfluss, welcher bei einer Abweichung aktiv nachgeregelt

wird.

2.3.3. Substrate

Die Verwendung von reinem GaN als Substrat ist aufgrund der hohen Kosten und der ge-

ringen Verfügbarkeit, sowohl in Stückzahl als auch Größe, in der LED-Herstellung nicht üb-

lich. Der Vorteil der Homoepitaxie, verspannungsfrei und defektärmer aufwachsen zu können,

wird somit kommerziell nicht genutzt. Deshalb ist in der LED-Produktion Heteroepitaxie auf

Fremdsubstraten Standard geworden, wobei hier meist Saphir (Al2O3) und Siliziumcarbid

(SiC) verwendet werden. Hier gilt es besonders die unterschiedlichen thermischen Ausdeh-

nungskoeffizienten, Gitterkonstanten sowie Wärmeleitfähigkeiten zu beachten (siehe Tabelle

2.3).

Tabelle 2.3.: Die Gitterkonstante a, der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient αa bei
Raumtemperatur und die Wärmeleitfähigkeit λ für GaN, Saphir, SiC und Si [Kyocera2010,
Leszczynski1994, Ambacher1998, Cree2010, Okaji1988, Glassbrenner1964].

Parameter GaN Saphir SiC Si
a in Å 3,189 4,763 3,081 5,43

αa in 10−6/K @ 25 ◦C 3,1 4,5 4,3 2,6
αa in 10−6/K @ 600 ◦C 5,2 8,2 5,0 4,2

λ in W/Km 163 42 490 148

Durch die unterschiedlichen Abmessungen der Einheitszelle der epitaxierten Schicht aE

und des Substrates aS ergibt sich eine Gitterfehlanpassung, welche durch

fG =
aE − aS

aS
(2.17)

berechnet werden kann [Jain2000]. Bei einem negativen Wert der Gitterfehlanpassung fG

steht die aufgewachsene Schicht unter tensiler, bei einem positiven Wert unter kompressi-

ver Verspannung. Unter der Berücksichtigung des um 30◦ verdrehten Wachstums von GaN

auf Saphir, reduziert sich die virtuelle Gitterkonstante des Saphirs um den Faktor
√

3. Dar-
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aus ergibt sich laut Gleichung 2.17 eine Gitterfehlanpassung fG von -13,9% zwischen GaN

und Saphir. Das GaN wächst somit zunächst tensil verspannt auf. Der thermische Ausdeh-

nungskoeffizient von Saphir ist jedoch größer als der von GaN (siehe Tabelle 2.3). Durch

die starke Temperaturabhängigkeit steigt die Differenz zusätzlich bei Erhöhung der Tem-

peratur an. So beträgt αa für GaN und Saphir bei 600 ◦C 5, 2 · 10−6/K bzw. 8, 2 · 10−6/K

[Kyocera2010, Leszczynski1994]. Dadurch zieht sich der Saphir beim Abkühlen stärker als

das abgeschiedene GaN zusammen und der Wafer steht bei Raumtemperatur unter kompres-

siver Verspannung. Ist diese zu hoch, können Risse in der epitaxierten Schicht entstehen,

wodurch ein Teil dieser Verspannung wieder abgebaut wird. Generell ist eine kompressive

Verspannung, also eine Druckspannung auf die epitaxierte Schicht, weniger anfällig für Risse

als eine tensile, bei der eine Zugspannung ausgeübt wird. Dies ist zum Beispiel aufgrund des

niedrigeren Temperaturausdehnungskoeffizienten von SiC gegenüber GaN der Fall.

Ein aus Sicht der Kosten sehr attraktives Substratmaterial wäre Silizium (Si), da dies in

der Halbleiterindustrie weit verbreitet und billig in der Herstellung ist. Bei den verschiedenen

Orientierungen hat sich in Studien von Dadgar et al. herausgestellt, dass das Wachstum auf

(111)-Si die bisher besten Ergebnisse ermöglicht [Dadgar2007]. Aufgrund der unterschiedli-

chen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaN und Si ist die abgekühlte GaN-Schicht

stark tensil verspannt, was zu Rissen in der Oberfläche führt. Um diese zu vermeiden, be-

darf es eines ausgeklügelten Verspannungsmanagements, welches durch das Einfügen von

AlN-Zwischenschichten während des Epitaxieprozesses möglich ist [Dadgar2000]. So bleibt

die abgekühlte GaN-Schicht kompressiv verspannt und reißt nicht mehr. Eine Alternative,

um die Kostenvorteile von Si nutzbar zu machen, wäre das Wachstum von GaN-Nanosäulen

(siehe Kapitel 3). Der kleine Wirkungsquerschnitt jeder einzelnen Säule mit dem Substrat

resultiert in nur geringer Verspannung.

2.3.4. Wachstumsprozesse

Die Temperaturabhängigkeit des Wachstums von GaN kann in drei Bereiche aufgeteilt wer-

den. Bei einer Erhöhung der Temperatur steigt die Effizienz der Oberflächenreaktionen und

somit des Kristallwachstums exponentiell an. Man spricht hier von einer kinetischen Begren-

zung des Wachstums. Mit einer weiteren Erhöhung sättigt dieser Einfluss und man befindet

sich in einem relativ temperaturunabhängigen Bereich. Hier wird die Wachstumsrate durch

die Diffusion der Materialien zur Oberfläche des Substrates bestimmt. Dieser vom Materi-
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altransport abhängige Temperaturrahmen ist aufgrund der besseren Kontrollierbarkeit der

gewünschte Betriebsbereich einer MOVPE-Anlage. Bei sehr hohen Temperaturen sinkt die

Wachstumsrate wiederum exponentiell ab. Die hauptsächlich mit dem Wachstum konkurrie-

renden Prozesse sind parasitäre Vorreaktionen und die Zerlegung und Desorption des GaN

[Stringfellow1989].

Befindet man sich mit der Temperatur im transportlimitierten Bereich, kann mit Hilfe

eines Grenzschichtmodelles das Wachstum beschrieben werden [Stringfellow1989]. Aufgrund

der Reibung des Gases mit der Substratoberfläche reduziert sich die Flussgeschwindigkeit der

Gase über dem Substrat. Die Dicke dieser Grenzschicht6 δh hängt beim vertikalen Reaktor-

design wesentlich von der Rotationsgeschwindigkeit des Carriers ab. Die Abhängigkeit kann

mit

δh ∼
√

νr

vr

vr≈ωr→ δh ∼
√

ν

ω
(2.18)

beschrieben werden, wobei r dem radialen Abstand zur Carriermitte, ν der kinetischen Vis-

kosität und ω der Winkelgeschwindigkeit entspricht [Shibata1987, Stringfellow1989].

Bei der vereinfachten Annahme, dass der Materialtransport der Wachstumsspezies beim

Grenzschichtmodell ausschließlich über Diffusion stattfindet, kann der Materialtransport J

durch

J =
D

(
p(δh) − p(0)

)
RTδh

(2.19)

approximiert werden. Neben der empirisch bestimmten Diffusionskonstanten D geben weiter-

hin p(δh) und p(0) die Partialdrücke des Gruppe III Elements an der Grenzschichtoberseite

und direkt auf dem Substrat an. R und T entsprechen der allgemeinen Gaskonstante und

der Temperatur. Nimmt man ein hohes V/III-Verhältnis an, ist das Wachstum unabhängig

vom Ammoniakfluss.

Die morphologische Form des abgeschiedenen GaN ist abhängig von Parametern wie der

Verspannung, der stöchiometrischen Zusammensetzung des Gases in der Grenzschicht, dem

Druck und der Temperatur. Es wird dabei von drei grundlegenden Wachstumsarten ausge-

gangen. Bei optimierten Einstellungen kann auf einem gitterangepassten Substrat eine ge-

schlossene zweidimensionale Schicht aufgewachsen werden. Man spricht vom Frank-van der

Merwe Wachstum [Frank1949]. Bildet sich hingegen nach einer kritischen zweidimensionalen

Schichtdicke, der sogenannten Benetzungsschicht, dreidimensionales Wachstum aus, wird dies

6Oft wird für Grenzschicht die englische Übersetzung Boundary Layer verwendet.
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als Stranski-Krastanov Wachstum bezeichnet [Stranski1939]. Das erstmals von Volmer und

Weber beschriebene direkte dreidimensionale Wachstum ohne Benetzungsschicht findet häu-

fig bei stark fehlangepassten Schichten statt [Volmer1926]. Abbildung 2.10 zeigt schematisch

die verschiedenen Wachstumsmodi.

Abbildung 2.10.: Schematische Darstellung von a) Volmer-Weber, b) Frank-van der Merwe
und c) Stranski-Krastanov Wachstum.

Ein Beispiel für das Stranski-Krastanov Wachstum stellt die für die Epitaxie von GaN auf

Saphir übliche Nukleationsschicht bei tiefen GaN-Wachstumstemperaturen dar [Sitar1994].

Durch die hohe Gitterfehlanpassung und die eingeschränkte Mobilität der Adatome auf der

Oberfläche aufgrund der niedrigen Temperatur beträgt die kritische Schichtdicke nur weni-

ge Monolagen und es bilden sich dreidimensionale Inseln. Degave et al. stellten bei TEM-

Untersuchungen der Nukleationsschicht Inselwachstum ohne Benetzungsschicht im Volmer-

Weber Wachstum fest [Degave2002]. Bei der Nukleation von GaN auf nitridiertem Saphir

zeigt sich bei hohen Nuklationstemperaturen reines Inselwachstum [Dwikusuma2003]. Sogar

beim Abscheiden von GaN bei hohen Temperaturen auf einem Tieftemperatur GaN-Buffer

wird das dreidimensionale Volmer-Weber Wachstum beobachtet [Wu1996].

2.3.5. Dotierung

Die Dotierung von GaN erfolgt für n-leitendes Material mit Silizium und für p-leitendes

mit Magnesium. Für die Siliziumdotierung wird das Gas Silan (SiH4) verwendet. Die Io-

nisierungsenergie der Siliziumdonatoren liegt im Bereich zwischen 0,02 eV und 0,12 eV

[Bougrov2001]. Aufgrund dieser niedrigen Aktivierungsenergie und der von Natur aus in-

trinsischen n-Leitfähigkeit von GaN entspricht die Anzahl der Donatoren in erster Näherung

der Menge der eingebauten Si-Atome.

Der Feststoff Bis(cyclopentadienyl)Mg (Cp2Mg) dient als Magnesiumquelle für die p-Do-

32

tierung (siehe auch Tabelle 2.2). Die Eigenschaften des Mg-Akzeptors, wie die hohe Ioni-



2.3. Grundlagen der Metallorganischen Gasphasen-Epitaxie

sierungsenergie zwischen 0,14 eV und 0,21 eV [Morkoc1994] sowie die hohe natürliche n-

Hintergrunddotierung erschweren die p-Dotierung von GaN. Bei Raumtemperatur ist so nur

ein Bruchteil der Akzeptoren aktiv. Zusätzlich wird während des Wachstums Wasserstoff,

welcher in ausreichender Menge über das Trägergas oder als Reaktionsprodukt bei der Zerle-

gung von Ammoniak vorhanden ist, in die Schichten mit eingebaut. Dieser Wasserstoff wirkt

als Donator und es können sich Mg-H Komplexe bilden, wodurch der Akzeptor passiviert

wird [Walle2004]. Erstmals konnte Amano 1989 p-Leitfähigkeit in GaN zeigen, nachdem er

die Probe mit LEEBI (Low Engergy Electron Beam Irradiation) behandelte [Amano1989].

Durch diese Behandlung wird der elektrisch neutrale Mg-H Komplex aufgespalten und das

Magnesium als Akzeptor aktiviert.

Die Rolle von Wasserstoff beim Wachstum von GaN:Mg als auch die individuellen De-

fekttypen hängen zudem stark von der Mg Dotierstoffkonzentration ab. Bei typischen Mg-

Konzentrationen von mehr als 4 · 1019 cm−3 dominiert die Bildung von Stickstoffvakanzen

und Stickstoffvakanz-assoziierten Defektkomplexen.

Neben der Dotierung beeinflussen sowohl Silizium als auch Magnesium durch eine ver-

änderte Oberflächenkinetik die Morphologie des gewachsenen GaN. So fördert ein hoher

Silanfluss das dreidimensionale Wachstum und kann im Extremfall sogar das Säulenwachs-

tum unterstützen [Koester2010]. Magnesium hingegen fördert stark das laterale Wachstum

und wird in der MBE sogar zur Koaleszenz von GaN-Nanosäulen verwendet [Beaumont1998,

Kikuchi2004]. Der Einfluss der Dotierung auf das Nanosäulenwachstum in einer Produktions-

anlage wird in Abschnitt 5.2 untersucht.

2.3.6. Wachstum von InGaN

Der Einbau von Indium in die aktive Schicht, um die gewünschte Emissionswellenlänge ein-

zustellen (siehe Kapitel 2.1.2), funktioniert in der Realität leider nicht so stufenförmig und

homogen wie in der Theorie. Vielmehr ergeben sich aufgrund der hohen Gitterfehlanpassung

und einer daraus resultierenden Verspannung starke Schwankungen des Indiumgehalts in

der aktiven Schicht (siehe auch Abschnitt 2.3.4) [Engl2005]. Zusätzlich zu den Fluktuatio-

nen des Indiumgehaltes schwankt auch die Dicke der Quantentröge [Laak2007]. Abbildung

2.11 zeigt eine HRTEM7-Aufnahme eines Quantentroges und die dazugehörige Auswertung

7HRTEM steht für High Resolution Transmission Electron Microscopy
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Abbildung 2.11.: HRTEM-Aufnahme im Bereich einer InGaN-Schicht (links), die farbco-
dierte In-Konzentrationskarte (Mitte) und über den Bildbereich gemittelter Verlauf der In-
Konzentration (rechts) [Engl2005].

des Indiumgehaltes. Es handelt sich hierbei um die DALI8-Methode, bei der man aus einer

Transmissionselektronenmikroskopaufnahme (TEM) und aus dem linearen Zusammenhang

der Gitterabstände

dInxGa1−xN = dGaN + x · (dInN − dGaN ) (2.20)

Rückschlüsse auf den Indiumgehalt der analysierten Schicht ziehen kann [Rosenauer1996].

Die Mittelwertbildung über die Verteilung ergibt einen gaußförmigen Verlauf und zeigt, dass

der Indiumgehalt und die Quantenfilmdicke über der Fläche variieren.

Erhöht man den Indiumgehalt weiter, nehmen Kristalldefekte, Inhomogenitäten und Ma-

terialentmischungen zu [Singh1997]. Dies wirkt sich drastisch auf die Materialqualität aus.

Während blaue LEDs mit ca. 10% - 18% In-Gehalt heute interne Effizienzen von deutlich

über 70% erreichen, fällt dieser Wert im grünen Spektralbereich bei etwa 30% Indium auf

weniger als die Hälfte.

Nanostrukturen haben das Potential, qualitativ hochwertige Schichten mit hohem In-Gehalt

zu realisieren. Durch die reduzierte Anzahl von Defekten und die Möglichkeit eines lateralen

Verspannungsabbaus aufgrund der geringen Abmessungen wurde bereits Emission im roten

Spektralbereich erreicht (siehe Kapitel 3).

8DALI steht für digital analysis of lattice images [Rosenauer1996]
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Seit Ende der 90er Jahre zum ersten Mal von Sanchez-Garcia et al. und Yoshizawa et al. in

einer MBE das Wachstum von GaN-Nanosäulen gezeigt werden konnte, steigt die Anzahl der

Veröffentlichungen darüber kontinuierlich an [Yoshizawa1998, Garcia1998, Waag2010].

Die Vorteile, die GaN gewachsen in Säulenform mit sich bringt, sind weit gefächert. Zum

einen erhält man durch den geringen Durchmesser der Nanosäulen und dem damit verbunde-

nen geringen Wirkungsquerschnitt mit dem Substrat die Möglichkeit, auf stark gitterfehlan-

gepassten Substraten wie Saphir oder Silizium verspannungsfrei aufzuwachsen [Calleja2000,

Mamutin2000] (siehe auch Abschnitt 2.3.3). Auch unterschiedliche thermische Ausdehnungs-

koeffizienten können so zumindest zum Teil kompensiert werden. Des Weiteren konnte ein

Abbiegen von Liniendefekten zur Oberfläche der Nanosäulen und eine damit verbundene Ver-

besserung der Materialqualität beobachtet werden (siehe auch Abschnitt 4.3) [Hersee2006,

Colby2010, Bergbauer2010]. Darüber hinaus existieren noch eine Vielzahl an weiteren Vortei-

len, wie zum Beispiel die Möglichkeit, durch die geschickte Auswahl der Position der Nano-

säulen photonische Effekte auszunutzen oder defektreduzierte, zweidimensionale Templates

herzustellen, wobei für die Herstellung von Templates auch geätzte Nanosäulen verwendet

wurden [Koelper2010, Chen2009, Tang2008, Shields2010]. Ein weiterer Vorteil der Nanogeo-

metrie ist der verbesserte Einbau von Indium. Durch die kleinen Abmessungen der Nanosäu-

len kann ein Teil der Verspannung, die durch den Einbau von Indium in jedem InGaN/GaN-

System induziert wird, über eine Verformung der Geometrie relaxiert werden [Sacconi2010].

Dieser interessante Punkt wird gesondert in Abschnitt 3.2 diskutiert.

Trotz all dieser intensiven Forschungsanstrengungen lässt die Anwendung von Nanosäulen

in einem kommerziellen Produkt noch auf sich warten. In diesem Kapitel soll nach einer kurz-
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en geschichtlichen Betrachtung des GaN-Nanosäulenwachstums mit verschiedenen Methoden

und auf unterschiedlichen Reaktortypen der aktuelle Stand der Wachstumstechniken beschrie-

ben werden. Im Anschluss daran folgt die Erörterung der Besonderheiten beim Einbau von

InGaN in Nanosäulen. Den Abschluss des Kapitels bildet der Überblick über Versuche, GaN-

Nanostrukturen elektrisch zu betreiben und einen Chipprozess zu entwerfen.

3.1. Wachstum von GaN-Nanosäulen

Grundsätzlich muss bei der Synthese von GaN-Nanosäulen zwischen zwei verschiedenen An-

satzpunkten unterschieden werden. Auf der einen Seite stehen Verfahren, bei welchen ein

Katalysator für das Wachstum hinzugezogen wird. Die zweite Methode verzichtet auf die

Verwendung eines zusätzlichen Materials und erreicht durch gezielte Veränderung der Wachs-

tumsparameter eine Veränderung der sich ausbildenden Kristallform.

Bei der Benutzung von Katalysatoren für das Wachstum von GaN-Nanosäulen dienen

oft die Metalle Nickel (Ni) und Gold (Au) als Wachstumskeim. Dabei spielt stets der VLS-

Mechanismus1 die tragende Rolle [Wagner1965]. Ein Metalltropfen dient hierbei als Kataly-

sator. Das Material aus der Gasphase diffundiert in den Metalltropfen, was zu einer Über-

sättigung und Schmelzpunktreduzierung führt. An der Grenzfläche zwischen Flüssigkeit und

Feststoff scheidet sich dann das Material ab. Diese Methode konnte für GaN-Nanosäulen

bereits mit den drei gängigsten Epitaxietechnologien, in der MBE [Geelhaar2007], mittels

MOVPE [Qian2004, Kuykendall2003, Kuykendall2004] und mittels HVPE [Seryogin2005] ge-

zeigt werden. Der Vorteil dieser Methode liegt in der Einfachheit, Säulenwachstum zu errei-

chen. Die Wachstumsparameter ähneln dabei denen herkömmlichen Schichtenwachstums. In

der Regel resultieren aus diesen Wachstumsexperimenten selbstorganisierte GaN-Nanosäulen.

Durch eine exakte Positionierung der Metalltröpfchen ist hier eine Kontrolle der Verteilung

der Nanosäulen denkbar. Ein großer Nachteil dieser Methode besteht allerdings darin, dass

die Inkorporation der verwendeten Katalysatoren in den Kristall der Nanosäule nicht vermie-

den werden kann. Diese Fremdatome können nichtstrahlende Zentren bilden und somit die

optische Qualität und damit die Effizienz nachhaltig beeinträchtigen. In einer vergleichenden

Studie von Cheze et al. waren bei Nanosäulen, die mit Ni als Katalysator gewachsen wurden,

in TEM-Aufnahmen deutlich mehr Stapelfehler sichtbar und bei optischen Untersuchungen

1VLS steht für Vapour-Liquid-Solid
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Ohne Zuhilfenahme von Katalysatoren war das Wachstum von GaN-Nanosäulen lange Zeit

auf MBE beschränkt [Yoshizawa1998, Garcia1998] (siehe Abbildung 3.1 a)). Dort konnte mit

Hilfe von sehr stickstoffreichen Wachstumsbedingungen das dreidimensionale Wachstum von

GaN realisiert werden. Aufgrund der sehr kleinen Durchmesser der Nanosäulen im Bereich

weniger 10 nm wurden Aspektverhältnisse weit über 10 möglich. Erst 2002 demonstrierten

Kim et al. das Wachstum von selbstorganisierten GaN-Nanosäulen in einer HVPE-Anlage,

in diesem Fall direkt auf Saphir [Kim2002] (siehe Abbildung 3.1 b)).

Abbildung 3.1.: Abbildung der ersten GaN-Nanosäulen ohne Katalysator synthetisiert in der
a) MBE [Garcia1998], b) HVPE [Kim2002] und c) MOVPE [Hersee2006].

Zwei wichtige Schritte in einem gelangen schließlich Stephen D. Hersee 2006, der als Er-

ster GaN-Nanosäulen in einer MOVPE wachsen und deren Position durch die Verwendung

einer dielektrischen Maske kontrollieren konnte [Hersee2006]. Durch das Pulsen der Gallium-

(TMGa) und Stickstoffquelle (NH3) realisiert er ein für MOVPE-Verhältnisse außergewöhn-

lich geringes V/III-Verhältnis, welches das vertikale Wachstum ermöglicht. Dies steht in star-

kem Kontrast zu den Erfahrungen in der MBE, bei der ein sehr stickstoffreiches Wachstum

für die Bildung von Nanosäulen benötigt wird. Die Positionierung der Säulen wurde mit Hilfe

einer SiNx Maske auf einer GaN-Schicht realisiert, wobei die Maskierschicht mit Hilfe von

Interferenzlithographie vorstrukturiert wurde. Abbildung 3.1 c) zeigt die hexagonale Grund-

form der GaN-Nanosäulen, welche sich trotz runder Maskenöffnungen ausbildet. Obwohl bei

diesem Verfahren TMGa und NH3 abwechselnd zugegeben werden, ergaben sich Wachstums-

raten von 2 μm/h. Bei seinem Vortrag auf der IWN 2008 in Montreux, Schweiz, gab er Hö-

hen von 20 μm und Durchmesser der Nanosäulen zwischen 90 nm und 700 nm an. Auch die

Temperaturkontrolle wurde hier als wichtiger Punkt bei seinen Ausführungen angegeben, de-

taillierte Werte und Abhängigkeiten fehlten allerdings. Das gepulste Wachstum wurde dabei

in einem für Laboranforderungen designten P75 Turbodisk-Reaktor durchgeführt und konnte
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bis dato nur von einer Gruppe in Taiwan auf dem gleichen Reaktortyp reproduziert werden

[Tang2008]. Der Transfer dieser Methode auf großvolumige Produktionsanlagen ist aufgrund

der wesentlich erhöhten Menge an Gas, welches pro Puls ausgetauscht werden müsste, nicht

nur kompliziert in der Ausführung, sondern auch hinsichtlich des Betriebes (Reproduzier-

barkeit und Kontrolle des Prozessfensters, Stabilität der laminaren Strömungsbedingungen,

Kontrolle der Temperatur in der Grenzschicht) nicht erstrebenswert.

Im Jahr 2008 stellten Kishino et al. das selektive und somit positionskontrollierte Wachs-

tum von GaN-Nanosäulen in einer MBE vor [Kishino2008]. Die Nutzung einer Titan-Maske

resultierte in Kombination mit hohen Wachstumstemperaturen in einer ausgezeichneten Se-

lektivität [Kishino2009]. In Abbildung 3.2 sind diese geordneten Nanosäulen dargestellt. Im

Vergleich zum konventionellen GaN-Wachstum in der MBE musste auch hier wieder ein sehr

stickstoffreiches Regime gewählt werden, um ein kolumnares Wachstum zu gewährleisten.

Abbildung 3.2.: REM-Bild von geordneten GaN-Nanosäulen gewachsen in einer MBE mit Hilfe
einer Ti-Maske [Kishino2009].

Aschenbrenner et al. veröffentlichten das Wachstum von selbstorganisierten GaN-Nanosäu-

len auf Saphirsubstrat, welches entlang der r-Ebene poliert wurde (siehe auch Abbildung 2.1)

[Aschenbrenner2009]. Dazu wurde zunächst das Saphirsubstrat in einer MOVPE-Anlage ni-

tridiert und kleine Ga-Nukleationskeime auf der Oberfläche abgeschieden. Die eigentlichen

Nanosäulen wachsen dann anschließend in einer MBE unter einem Winkel von etwa 62◦ zur

Substratoberfläche, eingebettet in einer geschlossenen GaN-Schicht. Die verkippte Wachtums-

richtung entspricht einem Wachstum parallel zur c-Orientierung.

GaN-Nanosäulen ohne gepulste Flüsse auf einem konventionellen c-orientierten Saphirsub-

strat in einer MOVPE konnten neben den im Rahmen dieser Arbeit erzielten Ergebnissen

erst 2010 von Koester et al. erreicht werden [Koester2010]. Nach dem Abscheiden einer dün-

nen SiNx-Schicht direkt auf Saphir wurde das kolumnare Wachstum durch eine hohe Si-
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Dotierung und ein extrem kleines V/III-Verhältnis induziert und stabilisiert. Die optimalen

Einstellungen für das selbstorganisierte Wachstum von GaN-Nanosäulen waren hier bei ei-

nem V/III-Verhältnis zwischen 10 und 20, einer sehr hohen Si-Dotierung, welche nominell

einen Wert von 1 · 1019 cm−3 beim Wachstum auf zweidimensionalen Templates entspricht

und bei Temperaturen von über 1000 ◦C.

Das Wachstum von GaN-Nanosäulen mit kontrollierter Position der Nukleation einzel-

ner Säulen ohne die Notwendigkeit eines gepulsten Prozesses wurde erstmals im Laufe die-

ser Dissertation erreicht (siehe Kapitel 4) [Bergbauer2009, Bergbauer2010, Bergbauer2010b,

SFLi2010, SFLi2010b, Waag2010].

3.2. Einbau von Indium

Der homogene Einbau von Indium, insbesondere höhere Konzentrationen in InGaN/GaN-

Quantenfilmstrukturen, ist Grundvoraussetzung für optoelektronische Applikationen von Na-

nosäulen. Dieser gestaltet sich allerdings in der Praxis alles andere als trivial (siehe auch

Abschnitt 2.3.6). Aufgrund der hohen Verspannung segregiert das Indium und die Homogeni-

tät verschlechtert sich auf dem Weg zu höheren Wellenlängen. Die interne Quanteneffizienz

sinkt deutlich. Durch die kleinen Abmessungen der Nanosäulen kann theoretisch ein Teil der

hohen Verspannung durch eine Verformung der Geometrie relaxiert werden [Sacconi2010].

Zudem sind die Nanosäulen zu einem großen Teil defektfrei (siehe Abschnitt 3.1), wodurch

sich keine zusätzlichen Indium-Inhomogenitäten an Versetzungen bilden können.

Erste Berichte über den Einbau von optisch aktiven InGaN/GaN-Heterostrukturen in ge-

wachsene Nanosäulen wurde 2004 fast zeitgleich für die MBE, HVPE und MOCVD veröffent-

licht [Kikuchi2004, Kim2004, Qian2004].

Kikuchi et al. konnten in den vertikalen Verlauf der Nanosäulen InGaN/GaN-Quantendisks

einbauen, die bei einer Wellenlänge zwischen 530 nm und 645 nm Elektrolumineszenz emit-

tierten. Abbildung 3.3 illustriert die Leuchtbilder von blauer bis roter Emission [Kishino2007].

Durch die Dotierung der p-Seite der Nanosäulen mit Magnesium verstärkte sich das laterale

Wachstum deutlich und die Säulen ähneln der Form eines Champagnerglases. Durch die dar-

aus folgende Koaleszenz besteht die Möglichkeit, ohne ein weiteres Verfüllen der Nanosäulen

Kontakte auf der Oberfläche abzuscheiden und somit Elektrolumineszenzmessungen durch-

zuführen. Bei weitergehenden Untersuchungen an den gewachsenen Nanosäulen konnte bei
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Abbildung 3.3.: Leuchtbilder InGaN/GaN-Nanosäulen bei verschiedenen Wellenlängen
[Kishino2007].

EL-Messungen keine signifikante Blauverschiebung der Emissionswellenlänge detektiert wer-

den [Kishino2007]. Als mögliche Erklärung wurde ein verminderter piezoelektrischer Effekt

aufgrund einer geringeren Verspannung in den Nanosäulen herangezogen. Durch die geringen

Durchmesser im Bereich von 50−150 nm erscheint dies realistisch. In der aktuellsten Veröf-

fentlichung von Sekiguchi et al. wird die Möglichkeit demonstriert, durch die Positionskontrol-

le der Nanosäulen den Indiumeinbau zu beeinflussen und somit die Emissionswellenlänge zu

bestimmen [Sekiguchi2010]. Dies wird durch die sehr kleinen Indiumdiffusionslängen auf der

Oberfläche erklärt, die in der MBE im Gegensatz zur MOVPE auftreten. Dadurch wird die

Menge des verbauten Indiums durch die Abschattung der Nachbarsäulen beeinflusst. Je dich-

ter die Nanosäulen gepackt sind, desto weniger Indium erreicht die Spitze der Nanosäule und

wird eingebaut. Die Emissionswellenlänge sinkt. Ein anderer Ansatz zur Erzeugung weißen

Lichtes, wurde von Lin et al. [Lin2010] vorgestellt. Diese Forschergruppe stapelt Quantenfil-

me mit verschiedenen Indiumkonzentrationen übereinander und erreicht so weiße Emission.

Allerdings scheint im Elektrolumineszenzbild die Farbmischung mehr aus einem unterschied-

lichen Einbau von Indium in einzelne Nanosäulen, als durch die gestapelten Quantenfilme zu

resultieren. Das heißt, einzelne Säulen leuchten rot, grün oder blau und erst die Mischung

der Lumineszenz eines Nanosäulenensembles ergibt weiß.

Die in der HVPE gewachsenen Nanosäulen von Kim et al. zeigten bei Querschnitts-TEM

Aufnahmen ähnliche Quantendisks wie die mittels MBE gewachsenen Strukturen [Kim2004].

Die Durchmesser dieser Nanosäulen liegen ebenfalls bei sehr geringen 70 − 90 nm. Bei Elek-

trolumineszenzmessungen wurde hier im Gegensatz zu den Ergebnissen von Kishino et al.
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eine signifikante Blauverschiebung mit zunehmender Stromdichte detektiert. Da allerdings

hier ein komplettes Bauteil vermessen wurde (im Gegensatz eines nur sehr kleinen Spots bei

Kishino et al.), kann diese Blauverschiebung bei einer inhomogenen Indiumverteilung von

Nanosäule zu Nanosäule mit einem Auffüllen der energetisch niedrigsten Zustände bei ho-

hem Indiumgehalt erklärt werden. Die NanoLED zeigte verglichen zu einer konventionellen

LED eine bis zu viermal höhere Ausgangsleistung. Allerdings ist dieser Vergleich zu einer

unaufgerauten Epitaxieschicht nicht aussagekräftig.

Die Vergrößerung der aktiven Oberfläche durch das Überziehen von GaN-Nanosäulen mit

einer InGaN/GaN-Heterostruktur (Core-Shell-Ansatz) konnte erstmals in einer MOVPE-

Anlage erreicht werden [Qian2004]. Die mit Hilfe eines Ni-Katalysators gewachsenen GaN-

Nanosäulen zeigen einen dreieckigen Grundriss. Diese dreieckigen Nanosäulen mit einem

Aspektverhältnis von über 20 wurden komplett von einer InGaN-Schicht überzogen. 2005

präsentierten Qian et al. Elektrolumineszenz von Nanosäulen, welche mit einem Quanten-

film, einer AlGaN-Elektronenblockierschicht und p-GaN überzogen waren. Auch hier konn-

te, wie im Falle der MBE, die Emissionswellenlänge variiert werden [Qian2005]. Die EL-

Emissionsspektren liegen zwischen 367 nm und 577 nm. Nanosäulen mit einem Überzug von

26 Multiquantenfilmen waren ein Highlight in einer Nature-Veröffentlichung 2008 [Qian2008].

Durch optisches Pumpen konnte stimulierte Emission nachgewiesen werden.

Das Wachstum von selbstorganisierten, reinen InGaN-Nanosäulen mit Hilfe eines HCVD2-

Verfahrens wurde 2007 von Kuykendall veröffentlicht [Kuykendall2007]. Durch relativ nied-

rige Prozesstemperaturen und fast vollständiger Abwesenheit von Wasserstoff während des

Wachstums wurde die Möglichkeit geschaffen, die Emissionswellenlänge von UV bis Infrarot

über die Veränderung des Indiumgehaltes einzustellen. Durch das Fehlen des Kohlenstoffs

in der Gasphase konnte die Materialqualität auf hohem Niveau gehalten werden (vergleiche

auch Abschnitt 4.3).

Eine Veränderung der Emissionswellenlänge, verursacht durch unterschiedliche Kristallori-

entierungen, wurde an pyramidalen Strukturen untersucht [Fuendling2009, Wunderer2010].

Das Wachstum von Core-Shell Nanosäulen und die Abhängigkeit der Emission von den ver-

schiedenen Facetten wird im Laufe dieser Arbeit vorgestellt (siehe Kapitel 5 und in den

Veröffentlichungen [Bergbauer2010, Waag2010]).

2HCVD steht für Halide Chemical Vapour Deposition
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3.3. Chiptechnologie

Neben dem Wachstum der Nanosäulen ist die Entwicklung eines geeigneten Chipdesigns für

dreidimensionale Strukturen notwendig. Herkömmliche, für zweidimensionale Epitaxieschich-

ten etablierte Produktionsdurchläufe, lassen sich nicht ohne weiteres auf NanoLEDs übertra-

gen. In diesem Abschnitt werden veröffentlichte Chipkonzepte für InGaN/GaN-Nanosäulen

vorgestellt, ungeachtet ob die Nanosäulen epitaxiert oder aus einer zweidimensionalen Schicht

geätzt wurden. Auf Kontaktierungsmethoden, die einzig auf der Ansteuerung von einzelnen

Nanosäulen mittels Nanonadeln oder Einzelkontakten beruhen, wird an dieser Stelle aller-

dings nicht eingegangen.

Der einfachste Ansatz für ein elektrisch betriebenes Bauteil bietet die Koaleszenz der p-

Schicht, wie es von Kikuchi et al. vorgestellt [Kikuchi2004] und 2010 von einer Forschergruppe

des LETI reproduziert wurde [Bavencove2010]. Dabei ist ein Verfüllen der Nanosäulen nicht

notwendig und die Kontaktierung ist durch ein einfaches Aufdampfen eines p-Kontaktes reali-

sierbar. Abbildung 3.4 ist die schematische Darstellung dieses möglichen Chipkonzeptes. Lin

Abbildung 3.4.: Schematische Darstellung der Kontaktierung der Nanosäulen [Kishino2007].
Die p-Seite wird durch die Zugabe von Mg als Dotiermaterial koalesziert und bietet somit die
Möglichkeit der direkten p-Kontaktierung.

et al. konnten mit diesem Ansatz die erste weiß emittierende, phosphorfreie NanoLED de-

monstrieren [Lin2010] (siehe auch Abschnitt 3.2). Der dabei erreichte Weißpunkt liegt relativ

nahe der Planck’schen Kurve bei einer Farbtemperatur von 6000 K. Zur Ausgangsleistung,

der Vorwärtsspannung oder der Effizienz wurden hier leider keine Angaben gemacht.

Eine Möglichkeit, Nanosäulen ohne Koaleszenz und ohne ein Verfüllen zu kontaktieren,

wurde von Lee et al. vorgestellt [Lee2009b]. Hierbei wurde Indiumzinnoxid (ITO) unter sehr

flachem Winkel (5◦) auf die geätzten NanoLEDs aufgedampft und somit ein Kurzschluss des
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pn-Überganges vermieden. Das Durchhängen der Strom-Spannungskennlinie deutet jedoch

auf einen größeren Leckpfad hin, der erst bei einem Strom von etwa 5 mA abgesättigt ist.

Die vorgestellten, unverfüllten Bauteile besitzen allerdings gravierende Nachteile. Der of-

fene pn-Übergang birgt die Gefahr eines Kurzschlusses beim Trennen der einzelnen Chips.

Des Weiteren besteht die Gefahr einer beschleunigten Alterung, da sich Feuchtigkeit sehr ein-

fach im Chip ausbreiten kann. Für erste Funktionstests ist dieses Chipkonzept jedoch sicher

ausreichend. Bei einem kommerziell verfügbaren Produkt müssten die freien Zwischenräu-

me allerdings mit einem geeigneten Material verfüllt oder die Säulen anderweitig passiviert

werden.

Die Passivierung von geätzten Nanosäulen mit einer etwa 100 nm dicken CVD-SiO2-Schicht

wurde von Chen et al. zum Schutz der aktiven Schicht gegen parasitäre Leckströme vorge-

schlagen [Chen2010]. Das SiO2 zieht sich komplett über die n- und p-Seite. Der Kontakt zur

n-Seite erfolgt über die verbleibende leitende GaN-Schicht zwischen dem Saphir und den Säu-

len, wie bereits in anderen Chipkonzepten seit Jahren etabliert. Um die p-Seite kontaktieren

zu können, wurde die CVD-SiO2-Schicht selektiv durch chemisches, mechanisches Polieren

(CMP) mit Al2O3-Partikeln an der Spitze der Nanosäulen entfernt. Durch den unterschied-

lichen Härtegrad von GaN und SiO2 sollte eine Schädigung des GaN bei einer vollständigen

Entfernung des SiO2 vermieden werden. Für den p-Kontakt wurde eine dünne, semitranspa-

rente Au/Ni-Schicht aufgedampft (jeweils 5 nm). Messungen der Vorwärtsspannung zeigten

einen starken Anstieg mit steigender Stromdichte und deuten entgegen der Behauptung den-

noch auf eine Schädigung hin.

Ein mögliches Chipdesign mit verfüllten Nanosäulen stellten Kim et al. 2004 für mittels

HVPE gewachsene Nanosäulen vor (siehe Abbildung 3.5) [Kim2004]. Um die Nanosäulen

elektrisch voneinander zu isolieren, wurden diese mit einem Spin-On-Glas (SOG) verfüllt.

Dabei mussten die Nanosäulen einen Abstand von mindestens 80 nm voneinander aufwei-

sen, um ein vollständiges Verfüllen zu ermöglichen (siehe hierzu auch Verfüllexperimente in

Abschnitt 6.2). Vor der Kontaktierung der p-Seite wurde mit Hilfe eines trockenchemischen

Ätzschrittes die n-Seite freigelegt und dort ein tiefergelegter Ti/Al n-Kontakt abgeschieden.

Als p-Kontakt wurde ein Kontakt aus Ni/Au verwendet. Diese Materialkomposition wurde

sehr dünn (20/40 nm) auf die gesamte p-Seite aufgedampft, um eine gewisse Transparenz

bei noch akzeptabler Stromaufweitung zu gewährleisten. Für hocheffiziente Bauteile ist diese

Methode somit jedoch nicht geeignet, da die Lichtabsorption des halbtransparenten Metall-
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Abbildung 3.5.: Schematische Darstellung des Chipdesigns von Kim et al. [Kim2004]. Die Nano-
säulen sind mit einem Spin-On-Glas verfüllt. Der n-Kontakt wird über den hochleitfähigen Buffer
realisiert. Als p-seitige Stromaufweitung findet ein transparenter Ni/Au-Kontakt Verwendung.

kontaktes zu groß ist. Darüber hinaus sind Spin-On-Gläser in der Handhabung gerade bei

produktionsüblichen Prozessierungsschritten kritisch zu sehen, da z.B. bei Plasmaprozessen

flüchtige Stoffe ausgasen können. Sehr ähnliche Vorgehensweisen für gewachsene sowie ge-

ätzte NanoLEDs (siehe auch Abschnitt 6.1) sind in weiteren Veröffentlichungen zu finden

[Wang2008, Hersee2009, Cheng2009]. Stets wird ein Spin-On-Glas als Matrix für die Nano-

säulen verwendet. Der p-seitige Top-Kontakt wird allerdings bei Wang et al. und bei Cheng

et al. über ein transparentes ITO realisiert, wodurch die Absorption im Vergleich zu Metall-

kontakten signifikant verringert ist.

Viele bereits veröffentlichte Ansätze für ein mögliches Chipdesign sind vielversprechend.

Allerdings ist bis dato keine für eine LED-Fertigung sinnvolle Prozessabfolge publiziert. Aus

diesem Grund wurden in dieser Arbeit neue Prozessschritte entwickelt, welche die oben er-

wähnten Nachteile (z.B. Ausgasen von Verfüllmaterialien, Feuchtedegradation etc.) einschrän-

ken (siehe Kapitel 6).
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Kapitel 4.

Das Wachstum von geordneten Nanosäulen

Das kontrollierte Wachstum von Nanosäulen ist die Grundlage, um die von der Theorie vorher-

gesagten Vorteile dieser nanoskopisch kleinen Strukturen technologisch nutzbar zu machen.

Hier gilt es zunächst, die Positionierung der einzelnen Säulen mit Hilfe einer geeigneten

Vorstrukturierung des Substrates zu ermöglichen. Die dazu notwendigen Schritte, von der

Bereitstellung des Substrates über die Wahl eines geeigneten Maskenmaterials bis hin zur

Öffnung dessen, werden im ersten Abschnitt 4.1 thematisiert.

Die gezielte morphologische Veränderung von Nanostrukturen durch die Steuerung kon-

ventioneller MOVPE Wachstumsparameter und der Vorgabe des Maskendesigns bildet den

zentralen zweiten Abschnitt dieses Kapitels. Die Ergebnisse der Experimente zum Einfluss

der Trägergaskomposition, der Temperatur, der Wachstumsdauer sowie des Abstandes zwi-

schen den Säulen beziehen sich auf das GaN-Wachstum in
[
0001̄

]
Richtung. Die Auswirkung

der Kristallorientierung auf das 3-dimensionale Wachstum wird gesondert behandelt. Die

Verknüpfung dieser Erkenntnisse zu einem Wachstumsmodell schließt diesen Abschnitt ab.

Punkt 4.3 behandelt die Evaluation der strukturellen und optischen Eigenschaften der

gewachsenen Nanosäulen. Die Beschreibung der Defektgeneration bei der Nukleation sowie

die Auswirkung der Wachstumsparameter auf den Einbau von Defekten bilden dann den

Abschluss des Kapitels.
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4.1. Positionskontrolle des Nanosäulenwachstums:

Templateherstellung

Um die Eigenschaften eines späteren Bauteiles kontrollieren zu können, ist es von hoher

Notwendigkeit, die Anordnung der wachsenden Nanosäulen gezielt beeinflussen zu können.

Das selektive Wachstum von GaN auf den Templaten wird ermöglicht, indem diese mit ei-

ner dielektrischen Wachstumsmaske versehen werden, die an den gewünschten Positionen

der Nanostrukturen gezielt geöffnet wird [Kato1994]. Je höher die Selektivität, desto weni-

ger parasitäre Nukleationen entstehen auf der Maskenoberfläche. Als Maskenmaterial findet

oft SiO2 seine Anwendung, welches mittels plasmaunterstützter chemischer Gasphasenab-

scheidung (PECVD) als dünne Passivierschicht aufgedampft wird. Die Dicke variiert je nach

anschließender Strukturierungsart zwischen 30 nm und 100 nm. Neben SiO2 bietet auch SiNx

eine ausgezeichnete Selektivität und wird bei Wachstumsexperimenten in der MOVPE als

Maskierschicht verwendet.

Bereits mit der Wahl des Templateaufbaus kann entscheidender Einfluss auf die späte-

ren Eigenschaften der gewachsenen Strukturen genommen werden. Dabei hat besonders die

Orientierung des Substrates einen wesentlichen Einfluss auf die Morphologie der gewachse-

nen Nanosäulen (siehe Abschnitt 4.2.4). Für die in dieser Arbeit vorgestellten Experimente

wurden zwei verschiedene Grundstrukturen gewählt: Die Verwendung von Saphir als Wachs-

tumsgrundlage ermöglicht durch gezielte Nitridierung (siehe Kapitel 4.2) ein Wachstum in die

Kristallrichtung
[
0001̄

]
. Im Gegensatz dazu kann bei Verwendung einer konventionellen GaN-

Schicht auf einem Saphirsubstrat die Kristallrichtung [0001] vorgegeben werden. Während

unbehandelte Saphirsubstrate wegen ihrer glatten Oberfläche ausgezeichnet als Grundlage

für die Vorstrukturierung geeignet sind, muss bei Templaten mit GaN-Zwischenschicht die

Morphologie bei der Wahl einer geeigneten Methode zum Strukturübertrag bedacht werden.

4.1.1. Verwendete Lithographieverfahren

Für die Übertragung der gewünschten Anordnung der Nanosäulen stehen je nach Struktur-

größe verschiedene Verfahren zur Verfügung.

Werden Strukturen über 500 nm benötigt, bietet die optische Lithographie (OL) die ko-

stengünstigste und die am weitesten verbreitete Möglichkeit. An der Technischen Universität

Braunschweig steht für die Belichtung ein Suess MJB4 Mask Aligner zur Verfügung. Bei
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der Templatestrukturierung wird zunächst durch einen Spin-on Prozess ein Photolack auf

den Wafer aufgebracht und bei hoher Rotationsgeschwindigkeit auf die gewünschte Dicke ge-

schleudert. Die Photomaske wird anschließend in Kontakt mit dem Template gebracht und

der Lack mit 365 nm kurzwelliger UV-Bestrahlung (I-Line) durch die Maske hindurch belich-

tet. Nach dem Entwickeln wird durch plasmaunterstützes Ätzen (RIE) die Wachstumsmaske

an der gewünschten Position geöffnet.

Eine Möglichkeit, kleinere Strukturgrößen im Bereich von 500 nm bis hinab zu wenigen

10 nm zu realisieren, bietet die Nanoimprint Lithographie (NIL). Hierbei wird die Struktur

mit Hilfe eines Stempels auf das Template übertragen. Weltweit führend in dieser Technologie

sind die beiden Firmen Molecular Imprints Inc. und Obducat AB. Im Folgenden soll nun am

Beispiel der Prozessschritte der Firma Obducat dieses Verfahren näher erläutert werden.

Die Strukturierung des initialen Stempels, dem sogenannten Masterstempel, findet in der

Regel mit Hilfe von Elektronenstrahllithographie (E-BEAM) statt. Hierbei verwendet man

meist einen mit Photolack beschichteten Si-Wafer, der dann auf die gewünschte Strukturtiefe

geätzt wird. Dieser zeitaufwändige Prozessschritt ermöglicht die Realisierung von kleinsten

Strukturen, verursacht allerdings einen Großteil der Kosten, die bei diesem Verfahren auftre-

ten.

Mittels Nickel-Galvanik wird dieser Masterstempel vervielfältigt und mit einer Anti-Haft-

Beschichtung versehen (siehe Abbildung 4.1). Diese Replikationen können so als Grundlage

für den Strukturübertrag verwendet werden, während der Masterstempel unbeschädigt bleibt.

Für den eigentlichen Imprintprozess wird nun diese Replikation wiederum mit einem im UV-

Spektrum transparenten Polymerstempel (IPS R©1) abgeformt, welcher dann in Kontakt mit

dem zu strukturierenden Template kommt.

Der IPS R© wird unter Druck auf das mit einem Imprint-Resist (STU R©-Polymer2) versehene

Template gepresst. Die Menge des Imprint-Resistes wird so gewählt, dass die Erhebungen

des Stempels den Resist weitgehend verdrängen und die Kavitäten möglichst vollständig

gefüllt werden können. Dabei verbleibt auch unter den Erhebungen des Stempels eine gewisse

Restschichtdicke, auch Residual Layer genannt, die möglichst gering sein sollte. Das STU R©-

Polymer wird dann bei erhöhter Temperatur und unter UV-Exposition ausgehärtet.

1IPS R©ist die Abkürzung für Intermediate Polymer Stamp
2STU R©ist die Abkürzung für Simultaneous Thermal and UV
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Abbildung 4.1.: Die schematische Darstellung der einzelnen Imprint- und Ätzschritte bis zum
finalen Template des NIL Verfahrens der Firma Obducat.

entfernt und das Maskenmaterial an den gewünschten Stellen freilegt. Nach einem RIE-

Ätzschritt für die Öffnung der SiO2 Maske kann der restliche Imprintresist entfernt werden

und nach einer Grundreinigung ist das Template für den Epitaxieprozess geeignet.

Durch die Verwendung eines flexiblen Polymerstempels unter hohem Druck können mor-

phologische Unebenheiten auf dem Substrat im Vergleich zu einem harten Stempel besser

ausgeglichen werden. Dies ist insbesondere bei der Strukturierung von gewachsenen GaN-

Oberflächen von Vorteil. Abbildung 4.2 zeigt eine REM-Aufnahme eines typischen Imprint-

fehlers, verursacht durch die Verwendung eines harten Stempels. Bei Verwendung leicht fehl-

orientierter Saphirsubstrate entstehen die für das GaN-Wachstum charakteristischen Stufen

in Form von Terrassen. Diese verhindern aufgrund der fehlenden Flexibilität eines harten

Stempels den Strukturübertrag in den Vertiefungen, wodurch hier größere passivierte Be-

Abbildung 4.2.: REM-Aufnahmen von Imprintfehlern, verursacht durch die typische GaN-
Morphologie resultierend aus dem Wachstum auf leicht fehlorientierten Saphirsubstraten. Durch
die Morphologie des Stufenwachstums reicht der harte Stempel nicht bis in die Vertiefungen und
es fehlen Maskenöffnungen (links). An Erhöhungen wird zuviel Imprintresist verdrängt, wodurch
die Maske angegriffen und aufgrund dessen das GaN-Wachstum durch die damit entstandene
Rauigkeit beeinträchtigt wird.
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reiche entstehen. Ist hingegen der Imprintresist zu dünn, oft verursacht durch Erhöhungen

in der Morphologie, wird das Maskenmaterial durch den zur Maskenöffnung verwendeten

Ätzschritt angegriffen und aufgeraut. Die erzeugte Rauigkeit führt zu einer Akkumulation

von Wachstumsmaterialien und einer erhöhten Wachstumsrate in diesem Bereich (siehe Ab-

bildung 4.2 rechts). Neben der besseren Überformung von morphologischen Besonderheiten

bietet die einmalige Verwendung eines Stempels einen weiteren wichtigen Vorteil. Potentiell

auf dem Template vorhandene Partikel schädigen ausschließlich den IPS R©, während der in

der Anfertigung aufwändige Masterstempel in seiner Qualität nicht beeinträchtigt wird.

4.1.2. Masken- und Stempeldesign

Um den Einfluss der Anordnung der Nanostrukturen auf deren Geometrie exakt untersuchen

zu können, benötigt man zu Beginn möglichst breitbandige Designs, mit denen ein großer

Bereich von Abständen und Strukturdurchmessern abgedeckt werden kann. Für die Experi-

mente in Abschnitt 4.2 wurden zwei verschiedene Imprintstempel verwendet.

Für die Untersuchung des Einflusses der Abstände zwischen den Nanostrukturen stand

der im Folgenden als MII bezeichnete Imprintstempel zur Verfügung. Der Durchmesser der

runden Maskenöffnungen wurde über dem gesamten 2“ Wafer konstant bei ca. 210 nm be-

lassen. Die Abstände des hexagonal angeordneten Musters erhöhten sich radialsymmetrisch

von 380 nm nahe der Wafermitte auf 1, 8 μm im Randgebiet (siehe Abbildung 4.3).

Abbildung 4.3.: Schematische Darstellung des Imprintlayouts MII. Blaue Bereiche markieren
den strukturierten Bereich, hellgraue maskierte Oberfläche ohne Maskenöffnungen. Die REM-
Aufnahmen zeigen das Muster mit dichter und spärlicher Löcherstruktur nahe der Wafermitte,
respektive dem Waferrand.

Neben dem Abstand zwischen den geordneten Nanosäulen ist auch der Durchmesser der

Maskenöffnungen ein zu berücksichtigender Parameter. Der Stempel OBDU stellt hier Qua-

drate mit vier verschiedenen Kantenlängen und jeweils drei Abstandsvarianten zur Verfügung
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(siehe Tabelle 4.1). Die Größe der quadratisch strukturierten Felder für die Varianten von

50 nm und 100 nm beträgt 500 μm ×500 μm. Für die Felder mit Strukturgrößen von 200 nm

und 400 nm erhöht sich diese auf 1 mm × 1 mm. Insgesamt verteilen sich 16 Blöcke mit den

in Tabelle 4.1 dargestellten Varianten auf dem 2“ Wafer.

Tabelle 4.1.: Verteilung der Durchmesser- und Abstandsvarianten beim Stempeldesign OBDU.

D in nm A1 = 1,5 x D in nm A2 = 2 x D in nm A3 = 3 x D in nm
50 – 100 150
100 150 200 300
200 300 400 600
400 600 800 1200

Das Design der in Braunschweig verwendeten Photomaske BS1 schließt nahtlos an die

Strukturgrößen der Imprintmaske OBDU an (siehe Tabelle 4.2). Die für 2“ Wafer konzipierte

Photomaske ist in vier Quadranten aufgeteilt, in welchen jeweils alle Varianten abgebildet

sind. Die Kantengröße der strukturierten Felder beträgt 3mm × 3mm.

Tabelle 4.2.: Verteilung der Durchmesser- und Abstandsvarianten der Photomaske BS1.

D in nm A1 in nm A2 in nm A3 in nm A4 in nm A5 in nm A6 in nm
400 400 500 700 1000 2000 5000
500 400 500 700 1000 2000 5000
700 400 500 700 1000 2000 5000
1000 400 500 700 1000 2000 5000
2000 400 500 700 1000 2000 5000
5000 400 500 700 1000 2000 5000

Beim Übertragen der Strukturvarianten und bei der Planung neuer Maskendesigns muss

neben den gewünschten Durchmesser- und Abstandsvarianten unbedingt die Substratorien-

tierung beachtet werden. Abbildung 4.4 zeigt deutlich den Einfluss des Winkels des hexagona-

len Gitters gegenüber der Substratorientierung bei dem radialsymmetrischen Maskendesign

MII. Ist das hexagonale Grundgitter der Maske gegenüber der hexagonalen Orientierung der

gewachsenen GaN-Strukturen verkippt, verringert sich der theoretisch maximale Füllfaktor

deutlich. Reproduzierbare Versuche verlangen somit eine gleichbleibende Orientierung der

Maske zum Flat des Substrates.

Neben der Anordnung der Säulen auf dem Substrat ist die Größe des strukturierten Be-

reiches ein weiterer wichtiger Parameter für die Reproduzierbarkeit und Aussagekraft der

Experimente. Aufgrund der großen Diffusionslängen der Wachstumsmaterialen auf der Ober-
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Abbildung 4.4.: GaN-Nanostrukturen gewachsen auf einem mit dem Imprintdesign MII vor-
strukturierten Substrat. Durch das radialsymmetrische Maskendesign ergibt sich in Abhängig-
keit des Winkels zur Saphirorientierung ein unterschiedliches Füllverhalten. Die Bilder zeigen
das Wachstum bei einem hexagonalen Gitter senkrecht (links), 45◦ (mitte) und parallel zum Flat
(rechts).

fläche (vergleiche Abschnitt 4.2.3), beeinflusst der großflächig maskierte Bereich außerhalb

der Strukturierung das Wachstum innerhalb des Feldes und verändert die lokalen Wachs-

tumsparameter. Für die Bestimmung der Reichweite der gestörten Wachstumsbedingungen

wurden REM-Aufnahmen mit linear steigendem Abstand von der Feldgrenze evaluiert (Ab-

bildung 4.5 links). Die Messpunkte wurden entlang einer Spur in der Mitte des Imprintfeldes

D400 P1200 des Imprintdesigns OBDU aufgenommen. Die drei Vergrößerungen in Abbildung

4.5 verdeutlichen den Unterschied der Durchmesser. Die Auftragung des Füllfaktors über dem

örtlichen Abstand zur Grenze des strukturierten Feldes im rechten Teil der Abbildung 4.5

Abbildung 4.5.: REM-Aufnahme des Imprintfeldes D400 P1200 des Imprintdesings OBDU nach
dem Wachstum von GaN-Nanostrukturen (links). Die roten Linien markieren die Spur der 10
äquidistanten Messpunkte zur Bestimmung des Füllfaktors. Die drei kleinen Bilder unterstreichen
exemplarisch den Unterschied im Füllfaktor. Die Werte des Füllfaktors fallen exponentiell mit
dem Abstand zur Feldgrenze ab (rechts). Dabei ergibt der exponentielle Fit eine Abklingkonstante
von etwa 140 μm.
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zeigt, dass dieser Einfluss bei Standardwachstumsbedingungen (siehe Abschnitt 4.2) mehrere

100 μm beträgt. Ein exponentieller Fit des Füllfaktors ergibt eine örtliche Abklingkonstante

von etwa 140 μm, bei dem der Einfluss auf den Wert 1/e abgefallen ist.

Um den realen Einfluss des Musters des Imprintstempels auf die Eigenschaften der Nano-

strukturen untersuchen zu können, sind für Experimente in der MOVPE Bereiche größer als

2mm×2mm zwingend notwendig. Im idealen Fall verwendet man ein groß- oder vollflächiges

Maskendesign (siehe Maskendesign MII).

4.2. Prozesssteuerung: MOVPE-Wachstum

Die industrielle Fertigung von epitaktisch gewachsenen GaN-Nanostrukturen setzt die Über-

tragbarkeit der Prozesssteuerung auf Produktionsanlagen voraus. Aus diesem Grund wurden

sämtliche in den folgenden Kapiteln dargestellten Experimente zum Wachstum von GaN-

Nanosäulen auf einem Großvolumenreaktor für die Produktion von LEDs durchgeführt. Im

Vorfeld dieser Arbeit wurden alle veröffentlichten Ergebnisse über das positionskontrollierte

Wachstum von GaN-Nanosäulen in MOVPE Anlagen ausschließlich mit Hilfe der abwechselnd

gepulsten Zugabe von NH3 und TMGa realisiert. Aufgrund des im Vergleich zu universitär-

en Versuchsanlagen größeren Reaktorvolumens gilt es allerdings, gepulste Prozessschritte zu

vermeiden. Für die Bestimmung der exakten Oberflächentemperatur sowie zum Vergleich

der Wachstumsrate auf konventionellen, zweidimensionalen Schichten wurde bei jeder Epita-

xiefahrt zusätzlich ein unstrukturierter Wafer (Saphirsubstrat mit ca. 3 μm dickem GaN)

beigelegt.

In den nächsten Abschnitten werden Möglichkeiten aufgezeigt, die Form, die Höhe und den

Durchmesser von GaN-Nanosäulen durch die Änderung konventioneller Prozesssteuerungspa-

rameter zu beeinflussen.

Falls nicht explizit erwähnt, gelten für sämtliche Experimente in den folgenden Abschnitten

die in Tabelle 4.3 aufgeführten Wachstumsparameter. Als Substrat diente im Regelfall ein

mit SiO2 vorstrukturierter Saphir-Wafer. Die Vorbehandlung der Templates in der MOVPE

Anlage bis zum Beginn des GaN-Wachstums war für sämtliche Versuche identisch. Um die

Wachstumsrichtung der direkt auf Saphir abgeschiedenen Strukturen in
[
0001̄

]
-Orientierung

zu ermöglichen, wurde nach dem Aufheizen ein 600 s langer Nitridierungsschritt durchge-

führt. In Abschnitt 4.2.4 wird die Orientierung und der Einfluss der Wachstumsrichtung
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Tabelle 4.3.: MOVPE Grundparameter für das Wachstum von GaN-Nanosäulen.

Parameter Standardwert
Temperatur 1080 ◦C

Trägergasmischung H2/N2 = 2
Ga-Quelle TMGa

Stickstoffquelle NH3
V/III-Verhältnis 100

Reaktordruck 70 mbar
Wachstumszeit 300 s

Dotierung undotiert

detailliert beschrieben. Dabei wird in etwa ein Viertel des Trägergasgemisches durch NH3 er-

setzt, wodurch die Al2O3 Oberfläche zu AlN transformiert wird. Im Anschluss daran beginnt

unmittelbar das selektive Wachstum der GaN-Nanostrukturen innerhalb der Maskenöffnun-

gen durch das Aufschalten der TMGa-Quelle.

4.2.1. Trägergaskomposition

Die Zugabe von H2 zum Trägergas zeigt einen deutlichen Einfluss auf die Morphologie von

gewachsenen GaN-Kristallen [Vennegues1997, Bergbauer2010, Bergbauer2010b]. Um den Ein-

fluss des Verhältnisses von Wasserstoff zu Stickstoff im Trägergasgemisch auf die Form von

GaN-Nanostrukturen zu untersuchen, wurde in einer Probenserie das Verhältnis von H2/N2

schrittweise von 0 auf 5 erhöht. Abbildung 4.6 zeigt exemplarische REM-Aufnahmen für

H2/N2 von 0, 0,5 und 2.

Abbildung 4.6.: REM-Aufnahmen von GaN-Nanostrukturen bei einem H2/N2 Trägergasge-
misch von 0, 0,5 und 2. Mit zunehmendem H2-Gehalt im Trägergas ändert sich die pyramidale
Form der Nanostrukturen hin zu Nanosäulen. Die Verkippung der Proben im REM beträgt 45◦.

Die Morphologie der Nanostrukturen wird durch die Zugabe von H2 signifikant verändert.

Während bei reinem N2 als Trägergas ausschließlich die semipolaren Facetten
{
101̄1̄

}
und die

polare
(
0001̄

)
auftreten, beginnen sich mit zunehmendem H2-Gehalt senkrecht zur Substrat-
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oberfläche glatte, unpolare Seitenfacetten
{
101̄0

}
auszubilden. Bei H2/N2-Quotienten über

1 ergibt sich eine klare Säulenform und es dominieren die unpolaren Seitenfacetten.

Die Selektivität zwischen der Wachstumsmaske und der nitridierten Saphiroberfläche ist

auch bei der Zugabe von Wasserstoff gewährleistet und die Nukleation im vorstrukturierten

Bereich findet ausschließlich in den Maskenöffnungen statt. Die Draufsicht der GaN-Säulen

im REM zeigt deutlich die hexagonale Grundform, ungeachtet der runden Form der Mas-

kenöffnung (siehe Abbildung 4.7 links). Bei geeigneter Wahl des Kontrastes eignen sich diese

Aufnahmen für eine digitale Bildanalyse, bei welcher die Durchmesser der Säulen statistisch

bestimmt werden können (siehe Abbildung 4.7 rechts). Die in Matlab 7.8.0 erstellte Aus-

Abbildung 4.7.: REM-Draufsicht von GaN-Nanostrukturen (links). Ungeachtet der Form der
Maskenöffnung bildet sich stets eine hexagonale Grundform aus. Der Inset zeigt die runde Form
der Maskenöffnung und die hexagonale der Nanostruktur. Bei geeignetem Kontrast des Bildes
kann mit Hilfe digitaler Bildbearbeitung eine statistische Aussage über den Durchmesser der
Nanostrukturen getroffen werden (rechts).

wertung liefert den Mittelwert und die Standardabweichung der Durchmesser, die in erster

Näherung durch eine Gaußverteilung beschrieben werden können. Des Weiteren wird der

Median der Verteilung und der Füllfaktor der Nanosäulen eines Bildes bestimmt. Bei allen

folgenden Auswertungen wird für den charakteristischen Durchmesser stets der Median ver-

wendet, da dieser wesentlich robuster gegenüber Ausreißern ist. So wird ein zu großer Einfluss

von parasitären Nukleationen oder Maskenfehlern, die GaN-Kristalle mit wesentlich größeren

Abmessungen erzeugen können, verhindert.

Die Abhängigkeit des Durchmessers von der Trägergaskomposition ist in Abbildung 4.8

links dargestellt. Dieser nimmt mit steigendem Wasserstoffgehalt bis zu einem Verhältnis

von H2/N2 ≈ 1 deutlich ab. Die Abnahme ist über dem kompletten Bereich der Abstände
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Abbildung 4.8.: Auftragung des durchschnittlichen Durchmessers der Nanosäulen über dem
H2/N2-Quotienten des Trägergasgemisches für verschiedene Abstände (links) und Auftra-
gung des durchschnittlichen Durchmessers über dem Abstand für unterschiedliche H2/N2-
Trägergasgemische (rechts).

von 540 nm bis 1800 nm zwischen den Nanosäulen monoton. Bei einer weiteren Erhöhung

des Wasserstoffgehaltes H2/N2 > 1 bleibt der Durchmesser konstant. Betrachtet man die Da-

ten in Abhängigkeit vom Abstand der Nanosäulen ergibt sich ein deutlicher Einfluss (siehe

Abbildung 4.8 rechts): Mit zunehmendem Abstand zeigt sich unabhängig vom Wasserstoff-

gehalt eine monotone Steigerung der Durchmesser um mehr als den Faktor 2. Der identische

Verlauf der Veränderung des Durchmessers bei H2/N2 = 2 und H2/N2 = 5 verdeutlicht

nochmals die Sättigung des Einflusses des Wasserstoffes. Somit bildet sich für H2/N2 > 2

ein sehr stabiles Wachstumsregime aus, in dem der Durchmesser mit Hilfe des Abstandes der

Maskenöffnungen sehr genau eingestellt werden kann.

Unter der Annahme, dass die Diffusionslängen der Wachstumsmaterialien auf der Masken-

oberfläche den Abstand zwischen den Säulen übersteigen (siehe Abschnitt 4.2.3), bestimmt

der Abstand zwischen den Nanostrukturen die Menge des zur Verfügung stehenden Mate-

rials. Bei einem hexagonalen Grundgitter kann die Maskenfläche pro Nanostruktur MpN

geometrisch berechnet werden zu

MpN =
1
2

A2√
3 −

(
D

2

)2
π. (4.1)

Hierbei entspricht A dem Abstand zwischen zwei Mittelpunkten der Maskenöffnungen im

hexagonalen Grundgitter und D dem Durchmesser einer Maskenöffnung. Trägt man den

durchschnittlichen Durchmesser der Nanosäulen über der MpN auf, zeigt sich ein lineares

Verhalten (siehe Abbildung 4.9). Die Steigung der linearen Fits ist ein Maß für das laterale
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Wachstum der Nanosäulen in Abhängigkeit von deren Dichte. Diese ist für die Trägergas-

gemische relativ konstant, wodurch sich der Abstand der Maskenöffnungen als gute Steue-

rungsmöglichkeit für den Durchmesser auszeichnet. Auch bei den auf der Maske vorhandenen

größeren Distanzen zwischen den Nanosäulen zeichnet sich keine Sättigung ab und die Stei-

gung verbleibt konstant. Dies ist wiederum eine Bestätigung der Annahme ausreichend großer

Diffusionslängen der Wachstumsmaterialien. Die lineare Extrapolation des Durchmessers für

eine verfügbare Maskenfläche von 0 μm2 ist ein Hinweis auf das laterale Wachstum ohne

Einfluss des Abstandes. Der Achsenabschnitt der linearen Näherungen zeigt somit das la-

terale Wachstum in Abhängigkeit von der Trägergaskomposition während des 300 s langen

Prozesses. Für Trägergasgemische H2/N2 ≥ 1, 25 ist der Achsenabschnitt im Bereich des

Durchmessers der Maskenöffnung. Da die Differenz zwischen dem Achsenabschnitt und der

Größe der Maskenöffnung ein Maß für das laterale Wachstum ohne Einfluss des Abstandes

zwischen den Maskenöffnungen ist, kann hier die Beeinflussung der lateralen Wachstumsrate

in Abhängigkeit des Trägergasgemisches vernachlässigt werden.

Abbildung 4.9.: Auftragung des durchschnittlichen Durchmessers einer Nanosäule über der pro
Nanosäule verfügbaren Maskenoberfläche MpN, welche direkt proportional zu A2 ist. Es zeigt sich
deutlich ein linearer Verlauf für verschiedene Trägergaskompositionen.

Neben dem Durchmesser stellt die Höhe der Nanostrukturen einen sehr wichtigen Parame-

ter dar, insbesondere bei dem Ziel einer vergrößerten Oberfläche (siehe Gleichung 1.1 Seite 8).

Eine Möglichkeit, die Höhe der gewachsenen Nanosäulen in Abhängigkeit des Abstandes zu

bestimmen, ist die Analyse eines 90◦ Querschnittes der Proben im REM. Um den Verlauf für

alle auf der Probe vorhandenen Abstände evaluieren zu können, werden die Proben senkrecht

zum Flat gebrochen.
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Abbildung 4.10.: REM-Aufnahme eines Querschnittes der Proben mit einem H2/N2-
Quotienten von 0,5 (links) und 2 (rechts). Die Zunahme der Höhe mit steigendem Wasserstoff-
gehalt ist deutlich zu sehen.

Abbildung 4.10 zeigt die REM-Aufnahme eines Querschnittes für die H2/N2-Quotienten

von 0,5 und 2 im Vergleich. Bei geringerem Wasserstoffgehalt H2/N2 = 0,5 dominieren die

semipolaren
{
101̄1̄

}
Ebenen, die in etwa bei der Hälfte der Säulenhöhe beginnen. Die Form

dieser Nanosäulen wird in der Literatur auch als „pencil-shaped“, also der Form eines Bleistif-

tes ähnelnd, beschrieben. Bei erhöhtem Wasserstoffgehalt H2/N2 = 2 hingegen treten diese

nur sehr selten und mit wesentlich geringerer Prägnanz auf. Hier dominieren die unpolaren

Ebenen
{
101̄0

}
den Großteil der Oberfläche.

Neben der in Abbildung 4.8 dargestellten Verringerung des Durchmessers mit steigendem

Wasserstoffgehalt zeigt sich bei der Seitenansicht der Nanosäulen zudem eine deutliche Zunah-

me in der Höhe. Die Darstellung der Höhen für verschiedene Abstände und Wasserstoffgehalte

findet sich in Abbildung 4.11 links. Für sämtliche analysierte Abstände zeigt sich ein signifi-

kant gesteigertes vertikales Wachstum mit zunehmendem Wasserstoffanteil im Trägergas. So

ändert sich die Höhe von etwa 1, 4 μm auf 2, 3 μm bei einer Erhöhung des Wasserstoffanteiles

von 0,5 auf 2. Wie schon bei der Charakterisierung der Durchmesser festgestellt, kann auch

hier eine Sättigung für H2/N2 > 2 beobachtet werden. Die Höhe nimmt nicht weiter zu und

bleibt in etwa konstant. Bei der Variation des Abstandes zeigt sich allerdings verglichen zum

Durchmesser ein deutlich anderes Verhalten. Die durchschnittliche Höhe steigt hier zwischen

400 nm und etwa 900 nm Abstand um mehr als 40% an. Für Abstände über 900 nm sättigt

die Zunahme und die Höhe bleibt konstant.

Aus den ermittelten Werten für Durchmesser und Höhe kann nun das Aspektverhältnis

der Nanosäulen für die verwendeten Trägergaskompositionen und Säulenabstände bestimmt

werden (siehe Abbildung 4.11 rechts). Hieraus ergibt sich ein Bereich maximaler Aspekt-

verhältnisse von ca. 8 für Abstände von 500 nm bis 800 nm. Bei größerer Distanz zwischen
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Abbildung 4.11.: Auftragung der Höhe über dem Abstand der Nanosäulen für H2/N2 von 0,5,
1,25, 2 und 5 (links) und die entsprechenden aus Durchmesser und Höhe errechneten Aspektver-
hältnisse (rechts).

den Säulen nimmt das Aspektverhältnis wieder ab, da das vertikale Wachstum sättigt, der

Durchmesser jedoch aufgrund der größeren Maskenfläche pro Nanorod zunimmt. Zu beachten

ist, dass dieser Effekt bei hohen Wasserstoffanteilen deutlich ausgeprägter ist. Für kleinere

Abstände ist die Abnahme des Aspektverhältnisses durch den starken Abfall des vertikalen

Wachstums begründet.

Das durchschnittliche Volumen einer Nanosäule kann aus den gewonnenen Daten ebenfalls

bestimmt werden. Da die Säulen in erster Näherung hexagonal geformten Prismen entspre-

chen, errechnet sich das Volumen VNS

VNS =
1
2

d2√
3h, (4.2)

wobei der Durchmesser d dem Abstand zweier paralleler Seitenebenen entspricht und h der

Höhe. Um die pyramidale Form der oberen Hälfte der Nanostrukturen bei einem Trägergas-

quotienten von 0,5 zu berücksichtigen, wird hier die Volumenberechnung in zwei Schritten

durchgeführt: Der erste Teil des Volumens ergibt sich aus 1
2VNS und beschreibt die substrat-

nahe Hälfte. Die Geometrie der oberen Hälfte wird als Pyramide genähert und beinhaltet

somit ein Volumen von 1
3 · 1

2VNS . Somit beträgt hier der Korrekturvorfaktor für das Volumen

der Nanosäulen 2
3 .

Die Auftragung des Volumens über dem Abstand zeigt für die verwendeten Trägergasgemi-

sche einen identischen Anstieg (siehe Abbildung 4.12 links). Das Volumen scheint sich, trotz

drastischer Veränderung der Geometrie der Nanosäulen, durch die Zugabe von Wasserstoff

nicht zu verändern. Die zur Verfügung stehenden Wachstumsspezies werden demnach auf
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der Oberfläche der GaN-Nanostruktur umgeordnet und nicht durch den Wasserstoff entfernt

(siehe auch Diskussion zum Wachstumsprozess in Abschnitt 4.2.5). Der quadratische Verlauf

des Volumens über dem Abstand ähnelt der nach Formel 4.1 auf Seite 55 berechneten verfüg-

baren Maskenfläche MpN. Trägt man nun das Volumen in Abhängigkeit der MpN auf, ergibt

sich das in Abbildung 4.12 rechts dargestellte Verhalten. In der doppelt logarithmischen Auf-

tragung wird der lineare Zusammenhang zwischen verfügbarer Maskenoberfläche und dem

Volumen der Nanosäulen deutlich. Nur bei sehr kleinen Abständen wird diese lineare Abhän-

gigkeit durch den zunehmenden Beitrag der Fläche der Maskenöffnung gestört. Dies bedeutet,

dass bei größeren Abständen der dominierende Anteil des zum Wachstum beitragenden Ma-

terials über die Maske zur Nanosäule diffundiert. Der Anteil der Reaktionspartner, welcher

direkt von der Oberfläche der Nanostruktur eingefangen wird, spielt in diesem Bereich also

zunächst nur noch eine untergeordnete Rolle. Zusätzlich wird die Annahme bestätigt, dass

das auf der Maskenoberfläche diffundierende Material die Nanosäule erreicht und nicht vorher

desorbiert.

Abbildung 4.12.: Die Auftragung des Volumens einer durchschnittlichen Nanosäule über dem
Abstand für H2/N2 von 0,5, 1,25, 2 und 5 und der verfügbaren Maskenfläche pro Nanorod über
dem Abstand (links). Die doppelt logarithmische Auftragung des Volumens über der verfügbaren
Maskenfläche zeigt für größere Abstände ein lineares Verhalten, das durch die graue Hilfslinie
hervorgehoben wird (rechts).

In diesem Abschnitt konnte erstmals gezeigt werden, wie mit Hilfe der Kontrolle des Was-

serstoffgehaltes im Trägergas die Morphologie von geordneten Nanosäulen gezielt beeinflusst

werden kann [Bergbauer2010, Bergbauer2010b]. Im Gegensatz zu bisherigen Veröffentlichun-

gen wurden kontinuierliche Flusseinstellungen verwendet; ein Pulsen der Gase [Hersee2006]

oder die Verwendung eines Katalysators [Qian2004, Kuykendall2003] ist hier für das Wachs-

tum von Nanosäulen nicht mehr notwendig. Dies ermöglicht die Verwendung großvolumiger

Produktionsanlagen. Im Vergleich zu den von Koester et al. vorgestellten Prozesseinstellun-
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gen [Koester2010] erlauben die hier beschriebenen Parameter eine genaue Positionskontrolle

der Nanosäulen.

4.2.2. Wachstumszeit

Neben der Trägergaskomposition bietet auch die Dauer des Wachstumsprozesses eine weitere

Möglichkeit, Einfluss auf die Höhe sowie den Durchmesser der Nanostrukturen zu nehmen

[Koelper2010]. Die Untersuchungen in diesem Kapitel wurden unter den auf Seite 53 in Tabel-

le 4.3 angegebenen Standardbedingungen durchgeführt. Wie in Abschnitt 4.2.1 beschrieben,

sinkt der Durchmesser mit steigendem Wasserstoffgehalt im Trägergasgemisch. Dieser Effekt

sättigt bei einem Verhältnis H2/N2 von etwa 2, so dass für die Evaluation des Einflusses der

Wachstumszeit H2/N2 gleich 5 gewählt wurde, bei dem mögliche Schwankungen im Träger-

gasgemisch keinen signifikanten Einfluss zeigen sollten. Die Dauer des GaN-Wachstums der

Abbildung 4.13.: REM-Seitenansichten der Nanosäulen nach einer Wachstumszeit von 30 s,
150 s, 300 s und 900 s. Die Höhe nimmt mit dem zeitlichen Verlauf zu. Allerdings steigt auch die
Inhomogenität der Verteilung.

durchgeführten Experimente lag bei 30 s, 150 s, 300 s und 900 s. Abbildung 4.13 zeigt die um

90◦ gekippten Seitenansichten für die genannten Wachstumszeiten. Bereits bei einer Wachs-

tumszeit von 30 s zeigen die Nanostrukturen eine ausgeprägte pyramidale Form des oberen

Bereiches. Dieser pyramidale Bereich bleibt während des zeitlichen Verlaufes vergleichswei-

se konstant, ausschließlich die unpolaren Facetten
{
101̄0

}
nehmen zu und dominieren den

Anteil der Oberfläche mit zunehmender Wachstumszeit. Die Auswertung der Höhen der Na-

nosäulen ergibt einen monotonen Anstieg über dem zeitlichen Verlauf (siehe Abbildung 4.14).
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Abbildung 4.14.: Auftragung der Höhe der Nanosäulen für Abstände zwischen 650 nm und
1600 nm. Die Höhe der Nanosäulen steigt für alle Abstände monoton mit der Zeit (links). In
der Zeitspanne zwischen 30 s und 300 s nimmt die Höhe näherungsweise linear zu. Die Steigung
zwischen den Punkten 300 s und 900 s zeigt eine deutlich flachere Steigung.

Innerhalb des Zeitintervalls von 30 s bis 150 s ist diese Zunahme der Höhe in erster Näherung

linear. Die Steigung, berechnet aus der linearen Approximation, ergibt die Wachstumsrate in

vertikaler Richtung. Die Werte für verschiedene Abstände zwischen den Nanosäulen in Tabel-

le 4.4 zeigen Wachstumsraten bis zu 26 μm/h. Zu bemerken gilt, dass für Abstände zwischen

780 nm und 1400 nm ein konstant hohes Niveau zu beobachten ist. Diese enormen Wachs-

tumsgeschwindigkeiten entsprechen einem Vielfachen der normal üblichen Werte im Bereich

von 2 μm/h bis 4 μm/h. Nach dem steilen linearen Anstieg flacht der Verlauf zwischen 300 s

Tabelle 4.4.: Vertikale Wachstumsrate (WR) und die Standardabweichung σ berechnet aus
der linearen Approximation der Werte für die Höhe zwischen 30 s und 300 s für verschiedene
Abstände zwischen den Nanosäulen.

Abstand WR in μm/h σ in μm/h

650 15,8 6,8
780 23,4 2,8
1000 26,0 0,1
1200 25,2 0,8
1400 24,8 0,5
1600 21,6 1,2

und 900 s ab. Dies deutet auf eine Reduktion der vertikalen Wachstumsgeschwindigkeit mit

zunehmender Höhe der Nanosäulen hin. Der Transport der Wachstumsspezies über die immer

höher werdenden unpolaren Seitenfacetten kann zu einer erhöhten Desorption führen. Die

Diffusionslängen auf diesen Facetten sind noch unbekannt und für eine genauere Abschätzung

sind somit noch weiterführende Wachstumsexperimente notwendig.
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Neben dem Verlauf der Höhe über der Wachstumszeit ist der Durchmesser der zweite

wichtige morphologische Parameter. Aufgrund des hohen Wasserstoffanteils im Trägergas-

gemisch sollten möglichst geringe und konstant verbleibende Durchmesser erreicht werden

(siehe Abbildung 4.8 auf Seite 55). Über dem zeitlichen Verlauf zeigt sich zunächst eine leichte

Zunahme des Durchmessers, der dann zwischen 300 s und 900 s konstant bleibt (Abbildung

4.15). Das Experiment mit einer Dauer von 150 s zeigt in der REM-Draufsicht ein nicht opti-

males Füllverhalten der Maskenöffnungen, was in einer unbeabsichtigten virtuellen Erhöhung

der Abstände zwischen den Säulen resultiert. Dies spiegelt sich in den bestimmten Durchmes-

sern bei 150 s wider. Betrachtet man den Durchmesser für die Wachstumszeiten über dem

Verlauf der Abstände, zeigt sich der bereits in Abschnitt 4.2.1 beschriebene charakteristische

Anstieg (siehe Abbildung 4.15 rechts). Auch hier bestätigt sich nach dem Anstieg zwischen

Abbildung 4.15.: Der Durchmesser der Nanosäulen steigt zu Beginn für alle Abstände zwischen
den Nanostrukturen an, zeigt dann im weiteren zeitlichen Verlauf keine zusätzliche signifikante
Zunahme (links). Bei der Auftragung der Durchmesser über dem Abstand zeigt sich eine ver-
gleichbare monotone Zunahme des Durchmessers für alle zeitlichen Stützpunkte.

30 s und 150 s eine gute Übereinstimmung der Durchmesser für 300 s und 900 s, was in einer

vernachlässigbaren lateralen Wachstumsrate resultiert.

Bei einer geeigneten Wahl der Trägergaskomposition kann mit Hilfe der exakten Einstel-

lung der Wachstumszeit die Höhe der Nanosäulen bestimmt werden, ohne den Durchmesser

wesentlich zu verändern. Das Aspektverhältnis folgt somit im Wesentlichen der Höhe und

steigt mit dem zeitlichen Verlauf im Versuchsintervall monoton an.

4.2.3. Temperatur

Die Morphologie von GaN-Oberflächen wird stark von der Temperatur beeinflusst. Spezi-

ell bei selektivem Wachstum von GaN hat die Temperatur einen signifikanten Einfluss auf
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die laterale Wachstumsrate sowie auf die Ausbildung verschiedener Facetten [Miller2005,

Nam1998]. Die Möglichkeit, mit Hilfe der Wachstumstemperatur gezielt Einfluss auf das late-

rale Wachstum und die Homogenität der Verteilung der Durchmesser zu nehmen, wird in die-

sem Abschnitt aufgezeigt. Die Experimente wurden auf vorstrukturierten Saphir-Substraten

mit dem OBDU Design (siehe Abschnitt 4.1.2) durchgeführt. Die Wachstumsparameter ent-

sprechen den in Tabelle 4.3 vorgestellten Werten bei einer Wachstumszeit von 90 s, aus-

schließlich die Temperatur wurde zwischen 940 ◦C und 1100 ◦C schrittweise verändert. Ab-

bildung 4.16 zeigt die Morphologie der Nanostrukturen für verschiedene Temperaturen in

REM-Draufsichten. Bei den für GaN sehr niedrigen Wachstumstemperaturen von 940 ◦C und

Abbildung 4.16.: REM-Draufsichten auf in der MOVPE gewachsene Nanostrukturen in der
Mitte des Imprintfeldes D400 P1200 des Designs OBDU bei 940 ◦C, 980 ◦C, 1020 ◦C, 1050 ◦C,
1080 ◦C und 1100 ◦C.

980 ◦C zeigt sich kein homogenes, einkristallines Wachstum. Deutlich bilden sich verschiede-

ne Kristallorientierungen aus und die typisch hexagonale Form eines Prismas ist gestört.

Durch das Wachstum bei sehr kleinen V/III-Verhältnissen ist die Reduktion der Temperatur

ein weiterer Schritt zu metallreicherem Wachstum, da das Ammoniak bei niedrigeren Tem-

peraturen schlechter zerlegt wird [Stringfellow1989]. Die Materialqualität sinkt und es tritt

polykristallines Wachstum auf. Im Intervall zwischen 1020 ◦C und 1080 ◦C ist der optische

Eindruck durchaus homogen. Die höchste Wachstumstemperatur von 1100 ◦C zeigt hingegen

deutliche Inhomogenitäten, die Größe der Nanostrukturen variiert und teilweise findet in den

Maskenöffnungen kein Wachstum statt. In diesem sehr hohen Temperaturbereich spielt die

Desorption der Wachstumsmaterialen bereits eine signifikante Rolle. Teile der abgeschiedenen

Kristalle beginnen wieder abzudampfen und es treten vermehrt parasitäre Vorreaktionen auf.
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Im Zusammenspiel mit sehr hohen Diffusionslängen der Wachstumsspezies auf der Oberfläche

steigt die Inhomogenität der Verteilung der Nanostrukturen an.

Aufgrund des hier verwendeten Maskendesigns besteht die Möglichkeit, den Verlauf des

Durchmessers in Abhängigkeit von der Distanz zum Rand des strukturierten Bereiches zu be-

stimmen (vergleiche Abbildung 4.5, Seite 51). Für sämtliche Temperaturen wurde in 100 μm-

Schritten der Median des Durchmessers bestimmt (siehe Abbildung 4.17 links). Der Durch-

Abbildung 4.17.: Auftragung des Medians der Durchmesser der Nanostrukturen über der
räumlichen Distanz zur Grenze des strukturierten Feldes (links). Die Durchmesser sinken für
alle Temperaturen in Richtung Feldmitte ab und sättigen in etwa im Zentrum des Feldes. Die
Standardabweichung der Durchmesser (rechts) zeigt eine deutliche Temperaturabhängigkeit und
steigt bei hohen Temperaturen an.

messer der Nanosäulen sinkt mit zunehmendem Abstand von der Grenze des strukturierten

Bereiches. Diese Abnahme sättigt mit zunehmendem Abstand zum Rand und ist in der Mitte

des Feldes vernachlässigbar gering; der Durchmesser bleibt also in einiger Entfernung vom

Rand konstant. Ein genauerer Blick auf diese Abhängigkeit und die daraus resultierende Ab-

schätzung von Diffusionskonstanten bei verschiedenen Temperaturen wird in Abschnitt 4.2.5

geworfen. Der Durchmesser der Nanostrukturen verkleinert sich mit zunehmender Tempe-

ratur. Dies ist im Wesentlichen durch die erhöhte Wachstumsrate der semipolaren Flächen

bei für GaN-Verhältnisse niedrigen Wachstumstemperaturen bedingt [Theije1998]. Bei höhe-

ren Temperaturen ist das Wachstum auf der polaren Oberfläche gegenüber dem lateralen

verstärkt und der Durchmesser sinkt. Während die relative Abnahme bei einer Erhöhung

von 980 ◦C auf 1020 ◦C in etwa 25% beträgt, verringert sich die Differenz zwischen 1020 ◦C

und 1050 ◦C auf etwa 10% und bleibt bei weiterer Steigerung unter 5%. Die Auswertung der

Standardabweichungen für die Durchmesser spiegelt den optischen Eindruck einer steigenden

Inhomogenität mit Erhöhung der Temperatur wider (siehe Abbildung 4.17 rechts). Die relati-
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ve Standardabweichung bleibt bei Vernachlässigung der teilweise koaleszierten Randbereiche

über den verschiedenen örtlichen Positionen innerhalb des strukturierten Feldes konstant. Sie

steigt allerdings von etwa 10% bei moderaten GaN Wachstumstemperaturen auf über 30%

bei 1100 ◦C an.

Liu et al. und Dwikusuma et al. zeigen sowohl beim Wachstum auf vorstrukturierten

Substraten als auch beim selbstorganisierten Abscheiden von GaN auf nitridiertem Saphir

eine starke Abhängigkeit der Inselgröße und Homogenität von der Temperatur [Liu2004,

Dwikusuma2003]. Bei beiden steigt die Inhomogenität bei hohen GaN Wachstumstempera-

turen. Durch die vergrößerte Adatom-Diffusionslänge bei hohen Temperaturen ist die Wahr-

scheinlichkeit bei der Nukleation höher einen bereits mit GaN bedeckten Bereich zu erreichen.

Vergrößert sich dieser GaN-Kristall entsteht eine Materialsenke, zu der sich die Diffusion

verstärkt. Dieser Prozess nimmt mit steigender Inhomogenität zu. Bei den hohen Wachstum-

stemperaturen und durch das sehr geringe V/III-Verhältnis (siehe Abschnitt 4.2.4) könnte

der Dampfdruck des durch den dissoziierten Ammoniak präsenten Stickstoffs nicht ausrei-

chen, um die Kristalloberfläche zu stabilisieren. Ist dies der Fall, kann wieder Material vom

Kristall abdampfen. Dieser statistische Prozess erhöht zusätzlich die Unterschiede in den

Dimensionen der einzelnen Nanostrukturen.

Abbildung 4.18.: Der Median und die Standardabweichung zeigen über der Temperatur ein
gegenläufiges Verhalten. Die aufgetragenen Daten zeigen die Mittelwerte zwischen 500 μm und
700 μm Abstand zur Feldgrenze.

Um die Durchmesser der Nanosäulen mit der jeweiligen Standardabweichung besser ver-

gleichen zu können, wurde eine Mittelwertbildung der bestimmten Größen im gesättigten

Messbereich zwischen 500 μm und 700 μm durchgeführt (siehe Abbildung 4.18). Die Stan-
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dardabweichung und der Durchmesser zeigen aufgetragen über der Temperatur ein entgegen-

gesetztes Verhalten. Die gewünschte Abnahme des Durchmessers mit steigender Temperatur

ist mit einer vergrößerten Standardabweichung verbunden, so dass Temperaturen zwischen

1050 ◦C und 1080 ◦C einen optimalen Bereich für das Wachstum auf den OBDU-Templates

darstellen.

4.2.4. Kristallorientierung

Vergleich des Wachstums in [0001] und
[
0001̄

]
Richtung (Ga-polar und N-polar)

Die Orientierung der Wachstumsrichtung hat einen wesentlichen Einfluss auf die Oberflä-

chenmorphologie von GaN. Das Wachstum in [0001]-Richtung findet auf der c-Ebene der

Oberfläche, welche Ga-determiniert ist, statt. Im Gegensatz dazu steht die
[
0001̄

]
-Richtung

mit Wachstum auf der N-determinierten -c-Ebene. Tabelle 4.5 gibt eine Übersicht über äqui-

valente Bezeichnungen für die beiden Wachstumsrichtungen.

Tabelle 4.5.: Gleichbedeutende Bezeichnungen für das Wachstum von GaN in [0001]- und[
0001̄

]
-Richtung.

[0001]
[
0001̄

]
Ga-polar N-polar
Ga-face N-face

+ c - c
[0001] [000 − 1]

Die Vorgabe der Wachstumsrichtung in die Kristallrichtung
[
0001̄

]
kann im Wesentlichen

über zwei verschiedene Methoden realisiert werden. Durch die erhöhte Zugabe von Magnesi-

um mit einer Einbaurate von 1020 cm−3 und darüber hinaus entsteht eine Inversionsschicht,

welche die Wachstumsfront von Ga-determiniert zu N-determiniert ändert [Tavernier2004,

Ramachandran1999]. Eine zweite Möglichkeit ist die geeignete Nitridierung des Saphirsubstra-

tes vor dem Wachstum der GaN-Nanostrukturen. Bei diesem Prozess wird bei Temperaturen

im Bereich der GaN-Wachstumstemperatur NH3 in den Reaktor geleitet. Dadurch bildet sich

auf der Al2O3-Oberfläche AlN , welches in
[
0001̄

]
Richtung orientiert ist [Vennegues1999].

Der Nachweis der Kristallorientierung kann über verschiedene Methoden erfolgen. Die ein-

fachste Art der Überprüfung bietet das Ätzen von GaN mit Kaliumhydroxid (KOH) [Li2001].

Die Ga-polare Ebene von GaN ist gegenüber KOH chemisch inert und zeigt keine morpholo-

gische Veränderung. Die N-polare Ebene hingegen wird angegriffen und es bildet sich eine für
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diesen Ätzprozess typische, aus Pyramiden bestehende Morphologie [Zhuang2005]. Abbildung

4.19 links zeigt die REM-Aufnahme von GaN-Nanostrukturen mit einer Wachstumsrichtung

entlang der
[
0001̄

]
. Das Wachstum dieser Nanosäulen wurde unter den Standardwachstums-

bedingungen aus Abschnitt 4.2 durchgeführt. Behandelt man die Nanostrukturen mit einer

KOH-Lösung, werden diese angegriffen und zeigen als Ätzmorphologie die typischen pyra-

midalen Seitenfacetten. Vereinzelt bleiben kleine, senkrechte Säulen stehen, welche durch

Inversionsdomänen verursacht werden. Die Orientierung der in den Abschnitten 4.2.1 bis

4.2.3 vorgestellten Säulen ist also stets in
[
0001̄

]
-Richtung.

Abbildung 4.19.: REM-Aufnahmen von GaN-Nanostrukturen gewachsen auf vorstrukturiertem
Saphirsubstrat vor (links) und nach (rechts) der Behandlung mit KOH. Die für N-determinierte
Oberflächen charakteristische pyramidale Morphologie durch das Ätzen weist die Wachstumsrich-
tung

[
0001̄

]
nach. Einzelne senkrechte Säulen sind Hinweise auf Inversionsdomänen innerhalb der

GaN-Nanostrukturen.

Neben der Bestimmung der Kristallorientierung durch selektives Ätzen können auch mit

Hilfe von Kelvin Probe Force Microscopy (KPFM) Rückschlüsse auf die Wachstumsrichtung

gewonnen werden. Mit KPFM kann das Oberflächenpotential einer Probe bestimmt werden

[Nonnenmacher1991]. Dieses Oberflächenpotential ist bei GaN stark von der Polarität der

Oberfläche abhängig. Die Richtung der spontanen Polarisation (siehe Abschnitt 2.1.3, Seite

17) ist abhängig von der Kristallorientierung. Bei Ga-polarem GaN ist sie negativ und bei N-

polarem GaN positiv und verursacht somit unterschiedliche Oberflächenladungen. Das darauf

begründete unterschiedliche Verhalten kann dazu genutzt werden, die Polarität zu bestimmen

[Wei2010]. Diese Analysemethode steht am IHT der TU Braunschweig zur Verfügung und

bestätigte auch hier das Wachstum in -c-Richtung.

Mit Hilfe von konvergenter Elektronenbeugung (CBED3) besteht ebenfalls die Möglichkeit,

3CBED steht für Convergent Beam Electron Diffraction
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die Orientierung von Kristallen zu bestimmen [Ponce1996]. Hierbei werden berechnete und

gemessene Beugungsmuster miteinander verglichen und anhand des Verlaufes bestimmten

Kristallorientierungen zugeordnet. Aufgrund des hohen Aufwandes findet diese Methode im

Gegensatz zur Bestimmung mit KOH oder KPFM allerdings nur selten Anwendung.

Die richtige Steuerung der Parameter für das Wachstum qualitativ sehr hochwertiger 2D

GaN-Schichten in [0001]-Richtung ist gegenwärtiger Stand der Technik. Aufgrund dessen

basieren heute sämtliche kommerziell verfügbaren AlyInxGa1−x−yN Leuchtdioden auf Ga-

polarem GaN. Das Wachstum in
[
0001̄

]
-Richtung zeigt bei vergleichbaren Wachstumspara-

metern eine deutlich rauere Oberfläche, wächst also tendentiell morphologisch schlechter und

leichter dreidimensional [Daudin1997, Sumiya2000, Fichtenbaum2007].

Das verstärkt dreidimensionale Wachstum in
[
0001̄

]
-Richtung kann gezielt für die Form-

gebung und Herstellung von gewachsenen Nanosäulen genutzt werden. Experimente von Li

et al. auf vorstrukturierten Substraten unterschiedlicher Oberflächenorientierung verdeut-

lichten die wesentlichen Unterschiede in der Form der Nanostrukturen [SFLi2010]. Abbil-

dung 4.20 a) zeigt GaN-Nanostrukturen, gewachsen auf der N-polaren Seite eines polierten

GaN-Substrates. Im Vergleich dazu sind in Teilabbildung b) die Nanostrukturen bei gleichen

Wachstumsbedingungen auf Ga-polarem GaN auf Saphirtemplates dargestellt. Das Wachs-

tum in
[
0001̄

]
-Richtung weist neben der polaren (0001̄) und den semipolaren

{
101̄1̄

}
Ebenen

die zur Substratoberfläche senkrechten, unpolaren
{
101̄0

}
Ebenen auf, welche für das Wachs-

tum von GaN-Säulen essentiell sind. Im Gegensatz dazu zeigen die Strukturen auf Ga-polarer

Oberfläche ausschließlich die semipolaren
{
101̄1

}
Ebenen, welche die typische pyramidale

Form ergeben. Bei kleineren Strukturen ist dieser Effekt noch deutlicher. Die Abbildungen

4.20 c) und d) verdeutlichen das Wachstum der GaN-Nanostrukturen auf einer nitridier-

ten Saphiroberfläche in -c-Richtung und auf einem Saphirsubstrat mit GaN-Zwischenschicht

in c-Richtung. Beide Experimente wurden mit den gleichen Wachstumsbedingungen (sie-

he Tabelle 4.3 Seite 53) bei einem Trägergasgemisch von H2/N2 = 0, 8 durchgeführt. Die

Wachstumsmaske wurde bei beiden Scheiben mit dem Imprintdesign vorstrukturiert. Der

Unterschied in der Orientierung beeinflusst auch hier wesentlich die Form. Beim Wachstum

in
[
0001̄

]
-Richtung dominieren die unpolaren m-Flächen als senkrechte Seitenflächen und

die Nanostrukturen zeigen die bevorzugte Säulenform mit Aspektverhältnissen größer 3. Die

Vorgabe der Wachstumsrichtung [0001] hingegen führt zum Wachstum von Nanopyramiden

ohne unpolare Seitenflächen.
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Abbildung 4.20.: a) Beim Wachstum auf
[
0001̄

]
orientierter GaN-Oberfläche treten vermehrt

unpolare
{

101̄0
}

Seitenflächen auf, b) bei gleichen Wachstumsbedingungen auf [0001] orientier-
ter GaN-Oberfläche sind diese nicht zu beobachten [SFLi2010]. Der Inset der Teilabbildung b)
zeigt den für die semipolaren

{
101̄1

}
Ebenen charakteristischen Winkel von 58, 4◦. Bei kleineren

Strukturgrößen zeigen die Nanostrukturen auf nitridierter Saphiroberfläche (Wachstumsrichtung[
0001̄

]
) die gewünschte Säulenform c), während beim Wachstum auf äquivalent strukturiertem

GaN die pyramidale Form dominiert d).

Wachstumsexperimente in [0001]-Orientierung

Aufgrund der im vorherigen Abschnitt beschriebenen Unterschiede in der Form der Nano-

strukturen je nach Wachstumsrichtung, bedarf es für das Wachstum von Nanosäulen auf

konventionellen GaN-Templates einer gesonderten Betrachtung. In einer zusätzlichen Ver-

suchsreihe konnte herausgefunden werden, dass die Ausbildung von unpolaren Seitenflächen

ausschließlich bei hohen Temperaturen und einem möglichst geringen V/III-Verhältnis statt-

findet. Eine Abschwächung des lateralen Wachstums bei kleinen NH3-Flüssen konnte auch

von Kapolnek et al. beobachtet werden [Kapolnek1997]. Neben einer hohen Wachstumstem-

peratur zeigten Akasaka et al. einen niedrigen Partialdruck von Ammoniak als vorteilhaft

für die Ausbildung von glatten, unpolaren Seitenflächen [Akasaka1997]. Durch die Erhöhung

des Anteils von Ga in der Gasphase zeigten Nam et al. ein Verhältnis kleiner 1 von lateralem

zu vertikalem Wachstum [Nam1998]. Das gepulste Wachstum von GaN-Säulen, wie es von

Stephen D. Hersee erstmals vorgestellt wurde, ermöglicht durch sein sehr metallreiches Re-

gime homogene Nanosäulen und hohe Aspektverhältnisse [Hersee2006]. Abbildung 4.21 zeigt
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Abbildung 4.21.: REM-Aufnahme von Nanostrukturen auf einer GaN-Zwischenschicht bei einer
Wachstumstemperatur von 1080 ◦C und einem V/III-Verhältnis von etwa 100. Erst bei diesen
sehr niedrigen Werten für das V/III-Verhältnis treten hier unpolare Seitenebenen senkrecht zur
Substratoberfläche auf.

eine REM-Aufnahme einer GaN-Nanostruktur gewachsen bei einer Temperatur von 1080 ◦C,

einem V/III-Verhältnis von etwa 100 und einem Druck von 150 mbar. Die unpolaren Seiten-

flächen stellen bei der im Zentrum der Abbildung stehenden Nanostruktur einen signifikanten

Anteil der Oberfläche.

Dieses sehr metallreiche Wachstum liegt deutlich außerhalb der konventionellen Wachstums-

einstellungen. In Abbildung 4.22 ist die Wachstumsrate einer zweidimensionalen GaN-Schicht

über dem logarithmischen V/III-Verhältnis aufgetragen. Das Verhältnis der Gruppe V zu

Gruppe III Materialien wurde mit Hilfe der in Abschnitt 2.3 beschriebenen Formeln berech-

net. Die Bestimmung der Wachstumsrate wurde mittels der Auswertung der Reflektionssi-

gnale auf den beigelegten Standardtemplaten mit ca. 3 μm dicker GaN-Schicht auf Saphir

vorgenommen. Zum Vergleich der Raten wurden diese mit dem entsprechenden Faktor auf

einen TMGa-Fluss von 160 sccm skaliert. Mit sinkendem Anteil an NH3 beginnt die Wachs-

tumsrate des GaN abzunehmen und bei einem V/III-Verhältnis von 100 ist diese bereits

um etwa 30% verringert. Die kontinuierliche Verringerung des V/III-Verhältnisses führt zu

einem Wachstumsregime, in welchem die Pyrolyse von NH3 die Wachstumsrate bestimmt.

Das limitierende Wachstumsmaterial ist in diesem Fall nicht mehr, wie beim konventionellen

GaN-Wachstum in der MOVPE, das zur Verfügung stehende atomare Gallium auf der Ober-

fläche, sondern der Stickstoff. Stellt man an der Produktionsanlage den für TMGa maximal

und für NH3 minimal möglichen Fluß ein, ergibt sich für den gegebenen Reaktor ein V/III-

Verhältnis von ca. 85. Dieser Wert ist in Abbildung 4.22 als rote Linie gekennzeichnet. Der

Betrieb der Anlage bei solch extremen Einstellungen wirkt sich negativ auf die Reproduzier-

barkeit der Versuche aus, da die Durchflussregler bei ihren Grenzwerten betrieben werden
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Abbildung 4.22.: Auftragung der Wachstumsrate der GaN-Schicht auf Standardtemplaten über
dem logarithmischen V/III-Verhältnis. Bei V/III-Verhältnissen unter 300 beginnt die Wachstums-
rate deutlich abzunehmen und ist somit ein Hinweis auf ein durch Stickstoff limitiertes Wachstum.
Die senkrechte rote Linie zeigt das mit den gegebenen Anlagenbedingungen minimal einstellbare
V/III - Verhältnis von 85.

und die Fehleranfälligkeit dadurch sehr hoch ist. Zudem erreicht man durch den hohen Gal-

liumfluss sehr hohe Wachstumsgeschwindigkeiten bei den Nanostrukturen, was sich neben

den sehr stickstoffarmen Bedingungen zusätzlich negativ auf die Materialqualität auswirken

kann (siehe Abschnitt 4.2.5).

Wendet man die in den Abschnitten 4.2.1 bis 4.2.3 gewonnenen Erkenntnisse auf das Wachs-

tum von Nanostrukturen auf GaN-Templates an, kann auch hier bei Verwendung von sehr

hohen Wasserstoffflüssen (H2/N2 > 5) ein Wachstum in Säulenform mit Aspektverhältnissen

im Bereich von 3 erreicht werden (siehe Abbildung 4.23). Der Großteil der an der Oberflä-

che auftretenden Kristallfacetten wird von den unpolaren
{
101̄0

}
Ebenen bestimmt. An der

Spitze der Nanosäulen treten die semipolaren Seitenfacetten
{
101̄1

}
und

{
101̄2

}
auf. Im

Gegensatz zu den auf Saphir gewachsenen Nanosäulen zeigt die Spitze hier meist eine rein

pyramidale Form, die polare Facette an der Spitze ist meist nicht ausgebildet.

Die Verteilung der Nanostrukturen über dem Wafer ist in großen Bereichen sehr inhomogen.

Dies ist zu einem wesentlichen Teil durch die Schwierigkeit des Imprintprozesses auf der

GaN-Morphologie bedingt (siehe Abschnitt 4.1.1). Weiterhin ist auffällig, dass die höchsten

Aspektverhältnisse im Bereich großer Senken für das Wachstumsmaterial zu finden sind.

Treten durch Partikel oder Imprintfehler größere geschlossene GaN-Flächen auf, wirkt sich

dies positiv auf die Homogenität und das Aspektverhältnis der Nanostrukturen aus. Aufgrund
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Abbildung 4.23.: REM-Aufnahme von GaN-Nanosäulen gewachsen auf einer GaN-
Zwischenschicht. Links: Nanosäulen im Imprintfeld D200P600 der OBDU-Maske. Rechts: Na-
nosäulen auf der MII-Maske

der großen Diffusionslängen (siehe Abschnitt 4.2.5) ist dies ein weiteres Indiz, dass eine

Verringerung des limitierenden Wachstumsmaterials, in diesem Fall Stickstoff, von Vorteil

ist. Bei gleichbleibenden V/III-Verhältnissen könnte durch eine weitere Verringerung des

Ammoniakflusses ebenfalls die Wachstumsrate gesenkt werden. Eine Absenkung dieser relativ

hohen Raten (siehe Tabelle 4.4 Seite 61) sollte die Materialqualität und die Homogenität des

Wachstums verbessern.

4.2.5. Wachstumprozess

Das Wachstum von GaN-Nanosäulen bedingt die Einhaltung eines engen Parameterraumes

und konnte erst in der jüngsten Vergangenheit in der MOVPE gezeigt werden (siehe Kapitel

3). In den vergangenen Abschnitten wurde darüber hinaus herausgearbeitet, welche Hebel für

die Steuerung bestehen. Die Eigenschaften der Säulen können durch eine geringe Variation

der MOVPE-Parameter und durch die Orientierung des Substrates wesentlich beeinflusst

werden. In dem nun folgenden Teil sollen diese Erkenntnisse zusammengeführt werden, um

daraus ein besseres Verständnis der Wachstumsprozesse zu generieren.

Ein wesentlicher Einflussparameter auf das Wachstum ist die Diffusionslänge der Mate-

rialien auf der Maskenoberfläche. Wie durch die lineare Abhängigkeit des Volumens über

der verfügbaren Maskenoberfläche bereits indiziert (siehe Abbildung 4.12 Seite 59), ist die

Diffusionslänge wesentlich größer als der maximal verfügbare Abstand zwischen den Säulen.

Dieser beträgt beim Maskendesign MII nahe des Waferrandes 1, 8 μm.

Eine weitere Möglichkeit zu überprüfen, ob Material bereits vor dem Erreichen einer Mas-

kenöffnung desorbiert, ist der Vergleich der Schichtdicke des auf einer zweidimensionalen GaN-
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Fläche abgeschiedenen Materials mit dem errechneten Äquivalent der Schichtdicke aus dem

Volumen der Nanostrukturen. Die Auswertung der Reflektrometriemessungen auf den beige-

legten zweidimensionalen GaN-Templaten ergibt eine Wachstumsrate von 3250 (±214) nm/h.

Dies resultiert bei einer Wachstumsdauer von 300 s in einer Schichtdicke von 270 (±20) nm.

Teilt man das berechnete Volumen der Nanosäulen (siehe Abbildung 4.12 Seite 59) durch die

Fläche des hexagonalen Grundgitters für die jeweilige Nanosäule, erhält man die äquivalente

zweidimensionale Schichtdicke. Diese beträgt ca. 280 nm. Die vergleichbare Größenordnung

dieser beiden Werte deutet darauf hin, dass das auf der Maske auftreffende Material bei den

vorstrukturierten Öffnungen eingebaut wird und nicht unmittelbar von der Oberfläche der

SiO2 Maskierschicht desorbiert.

Befindet sich ein großflächig maskierter Bereich neben einem strukturierten Feld, bietet

dies die Möglichkeit, den Einflussbereich - und somit die Diffusionslänge - des limitierenden

Wachstumsmaterials zu bestimmen. Das Maskendesign OBDU (siehe Tabelle 4.1 Seite 50),

bei dem sich 16 kleine, vorstrukturierte Bereiche über dem Wafer verteilt befinden, bietet

beste Voraussetzungen, diesen Parameter zu bestimmen. Unter der Annahme einer konstan-

ten Gasströmung über der Substratoberfläche (siehe Abschnitt 2.3.4), stellt der Übergang

zwischen maskierter und vorstrukturierter Fläche einen Sprung im Materialverbrauch über

dem örtlichen Verlauf dar.

Da in den Randbereichen der Feldgrenze die Nanostrukturen meist zum Teil koalesziert

sind, kann eine Bestimmung der Durchmesser nicht sinnvoll erfolgen. Eine Alternative ist

durch die Auswertung des Füllfaktors (FF) gegeben. Hierbei wird über den Kontrast in den

REM-Aufnahmen die mit GaN belegte Fläche gegenüber der noch sichtbaren Maskenoberflä-

che bestimmt. Der Randmesspunkt zeigt stets den höchsten Wert für den Füllfaktor. Nach

etwa 600 μm ist die Abnahme des Füllfaktors weitestgehend gesättigt. Der Einflussbereich

des benachbarten Feldes, welches durch einen geringeren Abstand der Maskenöffnungen eine

vergrößerte Materialsenke darstellt, beginnt bereits bei etwa 700 μm. Um nun den Verlauf bei

verschiedenen Temperaturen graphisch besser vergleichen zu können, wurde der Füllfaktor

auf die Differenz zwischen dem Füllfaktor des Randpunktes und dem gesättigten Wert bei

600 μm normiert

FFnormiert(x) =
FF (x) − FF (600 μm)

FF (0 μm) − FF (600 μm)
(4.3)

und in Abbildung 4.24 links aufgetragen.
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Abbildung 4.24.: Links: Auftragung des auf die Differenz zwischen dem Randmesspunkt
und dem Messpunkt bei 600 μm normierten Füllfaktors für die Temperaturen 940 ◦C, 980 ◦C,
1020 ◦C, 1050 ◦C, 1080 ◦C und 1100 ◦C über dem Abstand zur Grenze des strukturierten Fel-
des. Die gepunkteten Linien zeigen den Fit der Messwerte mittels einer einfachen exponentiellen
Abklingfunktion. Rechts: Auftragung der Abklingkonstanten der Exponentialfunktionen.

Die Diffusionskonstante soll nun im Folgenden durch eine einfache Modellbildung bestimmt

werden. Eine sehr gute Möglichkeit, das Verhalten eines Systems auf bestimmte Veränderun-

gen zu bestimmen, ist die Betrachtung der Problemstellung im Laplace-Raum [Firsching2006].

Bei der Laplace-Transformation wird die Originalfunktion f einer reellen Veränderlichen auf

die Bildfunktion F einer komplexen Veränderlichen durch das Integral

F (s) = L {f} (s) =
∫ ∞

0
e−sxf(x)dx. (4.4)

abgebildet.

Ein Vorteil im Laplace-Raum ist, dass das System unabhängig von ihrer Anregung betrach-

tet werden kann. Das Ergebnis ergibt sich aus der Multiplikation der Änderungsfunktion und

der Übertragungsfunktion des Systems.

Die hier auftretende Änderung über dem Ort stellt, wie bereits beschrieben, eine Sprung-

funktion dar. Da es sich um eine Materialsenke und keine -quelle handelt, ergibt sich die

normierte Änderungsfunktion durch die Laplace-Transformation eines negativen Einheits-

sprunges zu −1
s .

Der örtliche Verlauf des Füllfaktors deutet darauf hin, dass es sich bei der Übertragungs-

funktion um ein Verzögerungsglied erster Ordnung (PT1-Glied) handelt (siehe Abbildung

4.24). Dieses kann im Laplace-Raum sehr einfach mit der Übertragungsfunktion

1
1 + Ds

(4.5)
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beschrieben werden. D entspricht dabei der Abklingkonstante. Die inverse Laplace-Transfor-

mation des Produktes aus Änderungsfunktion und Übertragungsfunktion

L−1
(

−1
s

· 1
1 + Ds

)
(4.6)

ergibt die Gleichung e−x/D − 1. Mit dem Startwert 1 erhält man so den Füllfaktor

FF (x) = e−x/D, (4.7)

mit x als Variable über dem örtlichen Verlauf und D als Diffusionslänge. Da die Übertra-

gungsfunktion unabhängig von der Anregung betrachtet werden kann, besteht nun so die

Möglichkeit, den Einfluss und die Reichweite der Materialdiffusion bei einer komplexeren

Substratstrukturierung abzuschätzen. Dazu muss nur die Änderungsfunktion dem Layout

des entsprechenden Designs angepasst werden.

Abbildung 4.24 rechts zeigt die bestimmten Diffusionslängen für die Temperaturen 940 ◦C,

980 ◦C, 1020 ◦C, 1050 ◦C, 1080 ◦C und 1100 ◦C. Diese nehmen mit steigender Temperatur

zu und liegen bei der optimalen Wachstumstemperatur der Nanosäulen um 1060 ◦C fast zwei

Größenordnungen über dem maximal auf dem Maskendesign vorhandenen Abstand zweier

Maskenöffnungen. Eine große Materialsenke bzw. ein hoher Materialüberschuss hat aufgrund

dessen einen hohen Wirkungsquerschnitt von über 100 μm. Wachstumsspezies, welche auf

der SiO2 Oberfläche in Richtung Feldmitte diffundieren würden, müssen eine Anzahl von

Materialsenken passieren. Aufgrund der langen Reichweite ist somit die Kombination einer

Diffusion direkt auf der Maskenoberfläche und in der Grenzschicht der sich über dem Sub-

strat befindlichen Gasphase (siehe auch Seite 31) sehr wahrscheinlich.

Eine Erhöhung des Wasserstoffs im Trägergas resultiert, wie in den Abschnitten 4.2.1 bis

4.2.4 experimentell gezeigt, in einer Verringerung der lateralen Wachstumsrate und damit

verbunden in einer Verkleinerung der semipolaren
{
101̄0

}
Ebenen. Gleichzeitig steigt die Hö-

he der Nanosäulen, so dass das aufgrund der geringen lateralen Wachstumsrate vermehrt zur

Verfügung stehende Material umverteilt wird. Das Volumen der Nanostrukturen bleibt, wie

in Abbildung 4.12 auf Seite 59 dargestellt, unabhängig vom Wasserstoff/Stickstoffverhältnis

konstant. Im Gegensatz zu Stickstoff kann Wasserstoff bei den optimalen Wachstumsbedin-

gungen für Nanosäulen als unbegrenzt verfügbar angenommen werden. Diese Interpretation
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wird durch die Tatsache gestützt, dass eine weitere Erhöhung der Wasserstoffkonzentration

im Trägergas keinen erkennbaren Effekt auf die Morphologie, also weder auf den Durchmesser

noch auf die Höhe, hat.

GaN kann sich bei hohen Temperaturen wieder in seine Einzelteile Gallium und Stickstoff

zerlegen [Koleske2001]. Die Reaktionsgleichung

GaN + 3/2H2 → Ga + NH3 (4.8)

verdeutlicht, dass durch Wasserstoff die inverse Synthese von GaN wieder zu Gallium und

Ammoniak möglich ist. Dadurch erhöht sich die Wahrscheinlichkeit der Zerlegung. Die Form

der Nanosäulen könnte so durch ein selektives Ätzen bestimmter kristalliner Facetten beein-

flusst werden [SFLi2010b]. Allerdings spricht die Tatsache, dass eine Zugabe von Wasserstoff

beim Wachstum der Nanosäulen nur die Form, aber nicht das Volumen der abgeschiedenen

GaN-Kristalle verändert, gegen eine Dekomposition oder ein Rückätzen mit anschließender

Desorption in signifikant höheren Raten. Auch der Vergleich der gewachsenen Schichtdicke

auf einem konventionellen, zweidimensionalen Template zu der berechneten äquivalenten

Schichtdicke der Nanosäulen zeigt, dass ein erhöhter Materialverlust nicht auftritt. Eine er-

neute Diffusion der Reaktionsprodukte und deren Einbau könnte allerdings stattfinden. Die

Formgebung durch das selektive Rückätzen bestimmter kristalliner Facetten ist somit eine

mögliche Erklärung für das Wachstum von GaN in Säulenform.

Neben der oben beschriebenen Ätzwirkung kann Wasserstoff auch bestimmte Oberflä-

chen passivieren, so dass das Wachstum auf den betroffenen Facetten eingeschränkt wird

[SFLi2010b]. Northrup und Neugebauer zeigen in einer theoretischen Studie, dass durch

Wasserstoff eine passivierende Schicht auf der
(
0001̄

)
Oberfläche ausgebildet werden kann

[Northrup2004]. Die auf der Oberfläche freien Bindungsmöglichkeiten werden durch die ener-

getisch günstige 3(N-H) Rekonstruktion abgesättigt. Solche Oberflächen sind fast inert ge-

genüber der Adsorption von Stickstoff, was in einer sehr langsamen Wachstumsrate resultiert.

Abbildung 4.25 zeigt eine schematische Darstellung des GaN-Kristalles für die beiden Wachs-

tumsrichtungen [0001] und
[
0001̄

]
. In einer früheren Veröffentlichung von Northrup über

den Einbau von Indium an semipolaren
(
101̄1

)
Facetten wird auf die starke Ähnlichkeit die-

ser Facette zur
(
0001̄

)
Ebene hingewiesen [Northrup1999]. Es besteht also die Möglichkeit,

dass durch Wasserstoff eben diese beiden Kristallebenen passiviert werden können. Laut der
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Theorie von Wulff dominiert letztendlich diejenige kristalline Oberfläche, welche die geringste

Wachstumsrate zeigt [Wulff1901]. Diese Theorie unterstützt die im Experiment beobachte-

ten Unterschiede für die beiden Kristallorientierungen (siehe auch Abschnitt 4.2.4). Beim

Wachstum in [0001] Richtung bilden sich vorwiegend pyramidale Strukturen mit langsam

wachsenden, semipolaren
{
101̄1

}
Facetten, beim Wachstum in

[
0001̄

]
Richtung Säulen mit

stabilen -c- und m-Ebenen.

Abbildung 4.25.: Schematische Darstellung der GaN-Kristalle in Ga-polarer [0001] (links) und
N-polarer

[
0001̄

]
(rechts) Wachstumsrichtung. Die semipolare

(
101̄1

)
und die polare

(
0001̄

)
Ebe-

ne, die bei Wachstum in [0001], respektive
[
0001̄

]
Richtung, auftreten, können mit Wasserstoff

passiviert werden (rot gekennzeichnet).

Ebenfalls kann durch eine Passivierung der Oberfläche eine gleichbleibende Menge an abge-

schiedenem GaN-Volumen erklärt werden. Da die Diffusionslängen für die Wachstumsspezies

ausreichend groß sind, desorbieren sie bei den gegebenen Abmessungen der Nanosäulen noch

nicht an der passivierten Oberfläche, sondern diffundieren bis zu einer Materialsenke weiter,

z.B. den
{
101̄1̄

}
Ebenen.

Beide Ansätze, ein Ätzen bzw. ein Passivieren verschiedener kristalliner Facetten, bieten

mögliche Erklärungen für die Formgebung der Kristalle. Die abschließende Entscheidung, wel-

cher dieser Prozesse dominiert, oder ob eine Kombination beider für das kristalline Wachstum

von GaN-Nanosäulen verantwortlich ist, kann mit den derzeit verfügbaren Ergebnissen noch

nicht getroffen werden.

Zusätzlich zum Wasserstoff kann auch der Abstand zwischen den Nanosäulen als Möglich-

keit genutzt werden, deren Form zu beeinflussen. Wie in Abbildung 4.12 auf Seite 59 darge-

stellt, folgt das Volumen der Nanosäulen der Fläche der zur Verfügung stehenden Masken-

oberfläche. Da eine zusätzliche Erhöhung des Wasserstoffes hier keine Änderung des Durch-
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messers hervorruft, muss der Zunahme des lateralen Wachstums mit steigendem Abstand der

Nanosäulen ein anderer Mechanismus zu Grunde liegen.

Bei der Vorstrukturierung mit dem Maskendesign MII treten im untersuchten Abstandsbe-

reich der Säulen keine größeren maskierten Flächen auf. Aufgrund dessen ist ein Gradient der

Materialzusammensetzung in lateraler Richtung, wie er in den Randgebieten der vorstruktu-

rierten Felder der OBDU Maske auftritt, zu vernachlässigen (vergleiche auch Abbildung 4.5).

In den Fokus rückt somit die Materialdiffusion auf der Maskenoberfläche.

Bei den nun folgenden Überlegungen soll der Einfluss des Abstandes zwischen den Nano-

säulen auf das V/III-Verhältnis abgeschätzt werden. Dieses V/IIIlokal soll das Verhältnis

zwischen verfügbarem Stickstoff und Gallium direkt bei der Maskenöffnung beschreiben. Das

Wachstum findet unter Bedingungen in der Gasphase statt, bei denen der Stickstoff das

limitierende Material darstellt (siehe Abschnitt 4.2.4). Gallium ist somit im Überschuss vor-

handen. Daher soll angenommen werden, dass die Oberfläche mit Gallium gesättigt ist und

die Physisorption auf konstantem Niveau bleibt. Die Konzentration der Ga-Atome in einem

physisorbierten Zustand ist somit unabhängig von der Position überall gleich groß und die

Diffusion von Gallium muss nicht berücksichtigt werden. Stickstoff hingegen ist nur limitiert

verfügbar. Die Diffusion des Stickstoffs zur Maskenöffnung bestimmt somit die Tendenz von

V/IIIlokal.

Nimmt man an, dass der zur Verfügung stehende Stickstoff laut dem Fick’schen Diffusions-

gesetz

J = −D
δc

δx
(4.9)

mit dem Teilchenstrom J zur Senke, dem Diffusionskoeffizienten D und der Stoffmengen-

konzentration c über dem örtlichen Verlauf x zur Maskenöffnung diffundiert, kann das vom

V/III-Verhältnis der Gasphase völlig unterschiedliche V/IIIlokal abgeschätzt werden. Dieses

kann, unter Berücksichtigung der Formel 4.1, mit

V/IIIlokal ∼ A2√
3

2R2π
∼ A2. (4.10)

als direkt proportional zum Quadrat des Abstandes zwischen den Maskenöffnungen (A2)

angenommen werden. R entspricht dem Radius der Maskenöffnungen. Bei dem in den Ex-

perimenten verwendeten Imprintdesign MII ist R über dem gesamten Wafer konstant und

A steigt von etwa 400 nm auf 1600 nm an. Als Bezugspunkt kann der kleinste Abstand zwi-
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schen den Maskenöffnungen verwendet werden. Tabelle 4.6 spiegelt den relativen Anstieg
V/IIIlokal(A)

V/IIIlokal(400) mit steigendem Abstand der Nanosäulen wider.

Tabelle 4.6.: Berechnung des relativen Anstiegs von V/IIIlokal für verschiedene Abstände A
zwischen den Nanosäulen laut Formel 4.10. Als Referenzpunkt wird V/IIIlokal beim kleinsten
auf dem MII-Stempeldesign vorhandenen Abstand von etwa 400 nm verwendet.

A in nm V/IIIlokal(A)/V/IIIlokal(400)
400 1,0
700 3,0
1000 6,3
1300 10,6
1600 16,0

So erhöht sich beim Stempeldesign MII das V/IIIlokal in etwa um den Faktor 16 zwischen

dem kleinsten und größten Abstand der Nanosäulen. Der Einfluss eines steigenden V/III-

Verhältnisses auf das Aspektverhältnis von Nanostrukturen wurde von Li et al. untersucht

[SFLi2010b]. Die in dieser Veröffentlichung vorgestellten Experimente zeigten, dass mit höher

werdendem V/III-Verhältnis das Aspektverhältnis sinkt. Die laterale Wachstumsrate nimmt

also gegenüber der vertikalen signifikant zu. Dieses Verhalten entspricht exakt den Beobach-

tungen aus Kapitel 4.2.1 (siehe auch Abbildung 4.11). Auch dort konnte ein deutlicher Anstieg

der Durchmesser mit größer werdendem Abstand zwischen den Maskenöffnungen festgestellt

werden. Die laterale Abmessung der Nanosäulen kann somit durch eine lokale Veränderung

des Verhältnisses zwischen verfügbarem Gallium und Stickstoff beeinflusst werden.

4.3. Evaluation der Materialqualität

In der Literatur wird oft die hohe Qualität von monokristallinen Nanosäulen als ein wesent-

licher Vorteil angegeben (siehe Kapitel 3). Wie in den vorangegangenen Abschnitten bereits

gezeigt, bedarf es für das kontrollierte Wachstum von GaN-Nanosäulen in einer MOVPE-

Produktionsanlage Parametereinstellungen, welche doch relativ weit von standardisierten

Epitaxiebedingungen entfernt sind. Die Untersuchung der Auswirkungen dieser Einstellungen

auf die strukturelle Beschaffenheit der Nanosäulen mit Hilfe von REM- und TEM-Aufnahmen

sind Thema des Abschnittes 4.3.1. Hierbei wird auch der Einfluss der Templatequalität be-

leuchtet. Nach dem Nachweis von kristallin sehr hochwertigen Kristallfacetten als Wachstums-

grundlage für die in Kapitel 5 analysierten Quantenfilme und der Untersuchung von mikro-

und nanoskopischen Defekten, werden im darauf folgenden Abschnitt 4.3.2 die optischen
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4.3.1. Strukturelle Besonderheiten

Um präzise Detailinformationen über den kristallinen Aufbau von Nanorods zu erhalten, be-

steht neben der morphologischen Analyse der Nanosäulen im REM die Möglichkeit, Aufnah-

men eines Transmissionselektronenmikroskops (TEM) heranzuziehen. Abbildung 4.26 zeigt

einen Hellfeld-TEM Querschnitt durch Nanosäulen, die auf einem von MII vorstrukturierten

Template gewachsen wurden. Am Fuß des Bildes ist das verwendete Saphirsubstrat zu se-

Abbildung 4.26.: TEM-Aufnahme von GaN-Nanosäulen auf vorstrukturiertem Saphirsubstrat
[Bergbauer2010]. Der TEM-Querschnitt zeigt im unteren Teil das Saphirsubstrat, die ca. 100 nm
dicke SiO2 Maskierschicht und die Öffnungen der Maske bis zum Substrat. Die Oberfläche der Säu-
len wird von den unpolaren

{
101̄0

}
Ebenen dominiert. Daneben treten die semipolaren

{
101̄1̄

}
und

{
101̄2̄

}
Ebenen schräg zur Substratoberfläche auf. Die polare

(
0001̄

)
bildet die Spitze der

Nanosäule.

hen, das von der ca. 100 nm dicken SiO2-Maske bedeckt ist. Die Maskenöffnungen von etwa

220 nm sind im Querschnitt getroffen und zeigen sich als trapezförmige Vertiefung bis zum

Saphirsubstrat. Die hier analysierten Nanosäulen sind bei einem H2/N2 Trägergasgemisch

von 2 gewachsen und enthalten 5 InGaN/GaN-Quantenfilme, abgeschlossen von einer dün-

nen p-dotierten Schicht. Auf die Eigenschaften des eingebauten Indiums und die p-dotierte

Abschlussschicht wird detailliert in Kapitel 5 eingegangen. Bei einem Abstand von etwa

800 nm variiert der Durchmesser der Nanosäulen zwischen 400 nm und 500 nm, was unter

Berücksichtigung des lateralen Wachstums in guter Übereinstimmung mit den Ergebnissen

aus Abschnitt 4.2.1 steht. Morphologisch zeigt sich klar die Dominanz der unpolaren
{
101̄0

}
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Ebenen beim Oberflächenanteil. Die polare
(
0001̄

)
Ebene an der Spitze der Nanosäule und

die beiden semipolaren
{
101̄1̄

}
und

{
101̄2̄

}
Ebenen zeigen einen geringeren Anteil als die

unpolaren Facetten an der Oberfläche. Während die Qualität der polaren Ebene von Verset-

zungen (dunkle Linien senkrecht zur Substratoberfläche) beeinträchtigt ist, sind sowohl die

semi- als auch unpolaren Seitenflächen von kristallin hoher Qualität. Das laterale Wachstum

über die Maskenöffnung hinaus erfolgt in m-Orientierung und scheint stets mit semipolaren

Ebenen in Verbindung zu stehen.

Geht man zu höheren Auflösungen, kann die Grenzfläche zwischen Saphirsubstrat, Mas-

kenöffnung und Nanosäule detaillierter untersucht werden (siehe Abbildung 4.27 links). Der

Abbildung 4.27.: Links: TEM-Dunkelfeldaufnahme des Grenzbereiches zwischen Saphirsub-
strat, Maskenöffnung und Nanosäule entlang der Kristallrichtung 〈0002〉 [Bergbauer2010]. In
diesem Bereich zeigt sich eine deutlich erhöhte Anzahl von Defekten. Rechts: TEM-Aufnahme
des Säulenwachstums nach deutlichem Überätzen beim Öffnen der SiO2-Wachstumsmaske. Die
Nukleation beginnt in verschiedene Kristallrichtungen, wobei die bevorzugte Wachstumsrichtung[
0001̄

]
letztendlich dominiert [Roder2010].

Bereich der Nukleation auf dem Saphir sowie die geätzten SiO2-Seitenflächen der Maske sind

Quelle einer großen Dichte von Schraubenversetzungen. Die geöffnete Saphiroberfläche zeigt

eine Rauigkeit, die durch den physikalischen Ätzprozess bei der Öffnung der Maskenober-

fläche bedingt ist. Die Schädigung der Saphiroberfläche kann sogar soweit gehen, dass die

c-Ebene stark aufgeraut ist und das Wachstum der Nanosäulen nicht mehr senkrecht zur

Substratoberfläche stattfindet (siehe auch Abschnitt 4.1.1). Abbildung 4.27 rechts zeigt die

Ausbildung dreier verschiedener Kristallrichtungen bei der Nukleation. Aufgrund der starken

Schädigung des Substrates durch das Überätzen bei der Maskenöffnung bilden sich Kristallite

unterschiedlicher Orientierung in einer Maskenöffnung, welche in TEM-Dunkelfeldaufnahmen

eindeutig voneinander unterschieden werden können. Das Wachstum einer Vielzahl dieser Kri-
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stallite stoppt aufgrund der ungünstigen Wachstumsrichtung nach kurzer Zeit und es domi-

niert die bevorzugte Wachstumsrichtung. In diesem Fall zeigt sich die Kristallrichtung
[
0001̄

]
als dominant, welche wegen der starken Substratschädigung verkippt zur Substratoberfläche

auftritt.

Die Form der Öffnung der SiO2 Maske hat zusätzlichen Einfluss auf die Defektgeneration

innerhalb der Nanosäulen (siehe Abbildung 4.27 links). Der Verlauf der Flanken der Masken-

öffnung ist nicht wie im idealen Fall senkrecht zur Substratoberfläche, sondern zeigt einen

Winkel zwischen 15◦ und 25◦. Durch die Rauigkeit an diesen Seitenflanken kann GaN auch

hier zum Teil nukleieren. Da hier kein direkter Kontakt zwischen GaN und Saphirsubstrat

vorhanden ist, fehlt die Information zur Kristallorientierung. Dadurch entstehen verschiede-

ne Wachstumsrichtungen. Beim Koaleszieren dieser verschieden orientierten Nukleationen

entstehen an der Grenzfläche Defekte. Eine vollständig geöffnete Maske mit gleichzeitig mög-

lichst geringer Schädigung ist somit ein wichtiger Bestandteil auf dem Weg zu möglichst

defektfreien Nanosäulen. Um die Oberfläche zu schützen und die Fläche der schrägen Flan-

ken zu minimieren, wurde die Maskendicke beim Obducatdesign auf 30 nm reduziert (siehe

Abschnitt 4.1.2).

Analysiert man die Materialqualität mit zunehmender Höhe des Nanorods, zeigt sich eine

deutliche Reduzierung der Defekte (siehe Abbildung 4.28 links). Die Filterung von Schrauben-

versetzungen beim Wachstum von GaN-Nanosäulen wurde bereits von mehreren Forschungs-

gruppen nachgewiesen. Stephen D. Hersee [Hersee2006] berichtet von defektfreien Struktu-

ren und einem Abbiegen der Defekte an die Oberfläche der Nanosäulen. Das Abknicken

einer Schraubenversetzung wird beispielhaft in Abbildung 4.28 links gezeigt und kann als ein

Hauptmechanismus für die Defektreduktion identifiziert werden. Nach etwa 200 nm verläuft

eine Schraubenversetzung parallel zum Substrat und terminiert auf der Oberfläche der Na-

nosäule. Allerdings treten auch Schraubenversetzungen auf, welche die komplette Nanosäule

durchlaufen (siehe Abbildung 4.28 rechts). Der hier gezeigte Defekt durchzieht die gesamte

Nanosäule und endet erst in der polaren c-Ebene der Spitze der Nanosäule. Cherns et al. und

Chen et al. konnten ähnliche Beobachtungen von durchstoßenden Schraubenversetzungen an

MBE und MOVPE gewachsenen Nanosäulen zeigen [Cherns2010, Chen2009]. In einer Reihe

von TEM-Untersuchungen an mehr als 3000 Nanosäulen konnte von Colby et al. die Ab-

hängigkeit der Defektreduktion vom Durchmesser nachgewiesen werden [Colby2010]. Auch

hier zeigten sich Schraubenversetzungen, welche die komplette Struktur durchlaufen. Theo-
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Abbildung 4.28.: Links: TEM-Dunkelfeldaufnahme des substratnahen Bereiches der Nanosäule
entlang der Kristallrichtung

〈
122̄0

〉
[Bergbauer2010]. Mit zunehmendem Verlauf der Nanosäule

nehmen die Defekte ab. Nach ca. 200 nm kann das Abbiegen einer Schraubenversetzung zur
Oberfläche der Nanosäule senkrecht zur Substratoberfläche beobachtet werden. Rechts: TEM-
Dunkelfeldaufnahme einer Schraubenversetzung, welche die komplette Nanosäule durchstößt. Die
Wachstumsrichtung der Nanosäule war in diesem Fall von links oben nach rechts unten.

retische Potentialberechnungen und der daraus resultierende Kraftvektor für eine Schrauben-

versetzung in einer dünnen Säule mit dem Radius R geben einen Hinweis darauf, dass nur

Schraubenversetzungen ab einem relativen Abstand

ξmax =
(
1 − 2(− 1

2 )
) 1

2 · R ≈ 0, 54 · R (4.11)

von der Säulenmitte zur Oberfläche abbiegen [Eshelby1953]. Das bedeutet, dass unabhän-

gig vom Durchmesser auch bei sehr dünnen Säulen und einem ungünstigen Startpunkt der

Schraubenversetzung nahe der Mitte der Säule diese die komplette Nanostruktur durchziehen

kann, ohne vorzeitig an der unpolaren Oberfläche zu terminieren.

Neben den nur im TEM detektierbaren Versetzungen treten bei den epitaktisch gewach-

senen Nanosäulen auch makroskopische Defekte auf. Beim Brechen einer verfüllten Probe

werden im REM-Querschnitt durchtrennte Nanosäulen sichtbar (siehe Abbildung 4.29 links).

Bei der Untersuchung dieser Querschnittsprobe zeigen sich oft in der Nanosäule eingebettete

Hohlräume. Der Ursprung dieser Hohlräume ist stets innerhalb der Maskenöffnung zu finden.

Der Durchmesser solcher Hohlräume variiert und kann wenige nm bis 100 nm betragen.

Die Präsenz von Inversionsdomänen (siehe Abbildung 4.19 rechts) und unvorteilhafter

Kristallorientierungen durch eine Schädigung der Saphiroberfläche bei der Maskenöffnung

(siehe Abbildung 4.27 rechts) sind höchstwahrscheinlich der Ursprung für diese nanoskaligen

Einschlüsse.
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Abbildung 4.29.: Links: REM-Aufnahme eines Querschnitts einer verfüllten GaN-Nanosäule.
Innerhalb der Säule befinden sich zwei Hohlräume, welche ihren Ursprung in der Maskenöffnung
haben. Rechts: REM-Aufnahme des Substrates nach dem Entfernen der Nanosäulen durch einen
Diamantritzer. Die Füllung der Löcher zeigt Fehlstellen auf, welche bei unzureichender Koaleszenz
zu Hohlräumen führen können.

Das Auftreten derartiger Hohlräume (sog. Nanoröhren4) kann auch beim Wachstum von

zweidimensionalen GaN-Schichten beobachtet werden [Qian1995, Cherns1997, Liliental1997,

Vennegues1997b, Theije1998]. Lilienthal-Weber et al. ordneten die Entstehung ebenfalls einer

veränderten Wachstumskinetik zu, resultierend aus einer Ansammlung von Verunreinigungen

oder Inversionsdomänen. Die Entstehung von Nanoröhren durch Inversionsdomänen, die ih-

ren Ursprung in der Nukleation des GaN auf dem Saphir haben, wurde auch von Cherns et

al. vorgeschlagen.

Die Entstehung der Hohlräume durch Versetzungen, und hier in erster Linie durch Schrau-

benversetzungen, wird von Qian et al. und Vennegues et al. diskutiert. Laut einer Theorie

von F. C. Frank können Nanoröhren durch das spirale Wachstum einer Schraubenversetzung

mit sehr großem Burgers-Vektor entstehen [Frank1951]. Die Abmessungen der während die-

ser Arbeit beobachteten Hohlräume können allerdings mit Hilfe dieser Theorie nicht sinnvoll

erklärt werden.

Die Tatsache der hohen Varianz des Durchmessers der Hohlräume in den auf der Pro-

duktionsanlage gewachsenen Nanosäulen unterstützt die Annahme einer rein durch Schrau-

benversetzungen induzierten Ursache ebenfalls nicht. Der Nukleationsprozess des GaN auf

dem nitridierten Saphir in den Maskenöffnungen geschieht über dreidimensionale Inseln, die

im Laufe der Abscheidung koaleszieren (siehe auch Abschnitt 2.3.4). Ein ähnliches Entste-

4Nanoröhren werden in der englischsprachigen Literatur oft als nanopipes, nanotubes oder hollow cores
bezeichnet.
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hen von Defekten konnte auch in mit MBE gewachsenen Proben beobachtet werden. Auch

hier verbleiben bei einer nicht vollständig parallelen Ausrichtung der Nanosäulen Hohlräume

nach dem Koaleszieren. Abbildung 4.29 rechts zeigt den Nukleationsbereich von entfernten

Nanosäulen. Die im REM deutlich sichtbaren Fehlstellen unterstützen die Annahme eines

Volmer-Weber Nukleationsprozesses. Da die Wachstumsbedingungen für die Nanosäulen na-

turgemäß auf Dreidimensionalität ausgelegt sind, ist der Koaleszenzprozess hier geschwächt.

Berücksichtigt man die gleichen Mechanismen wie in Abschnitt 4.2.5 besprochen, bleiben

die unpolaren Seitenflächen stabil und der Hohlraum bestehen. Da die Nanoröhre durch die

umgebende Nanosäule von den Wachstumsmaterialien abgeschirmt ist, kann zusätzlich von

einer nur sehr geringen lateralen Wachstumsrate ausgegangen werden und die Nanoröhre

behält ihren konstanten Durchmesser.

Liliental-Weber et al. konnten in TEM-Aufnahmen die Elimination von Schraubenverset-

zungen an den Nanoröhren beobachten, ähnlich des Abbiegens der Defekte zur Nanosäu-

lenoberfläche. Bei einem gezielten Einsatz solcher Einschlüsse wäre sogar eine zusätzliche

Defektreduktion von Nanosäulen größeren Durchmessers denkbar.

4.3.2. Optische Eigenschaften und Nachweis von Verunreinigungen und
Defekten

Die bisher gefundenen optimalen Einstellungen für das Wachstum der Nanosäulen befinden

sich bei niedrigem Druck, möglichst kleinem V/III-Verhältnis, erhöhtem Wasserstofffluss in

der Trägergasmischung und bei hohen Temperaturen. Diese Parametereinstellungen für die

Ausbildung von dreidimensionalen Nanosäulen können die Entstehung von Defekten verstär-

ken. Insbesondere Kohlenstoff ist bei höheren Konzentrationen (>5 · 1017 cm−3) kritisch. Er

wird in vielen Publikationen als ein Hauptgrund für die breite Defektlumineszenz im gelben

Spektralbereich beschrieben. Des Weiteren wird eine Vielzahl von weiteren Defektbanden

vom blauen bis zum roten Spektralbereich Kohlenstoff assoziierten Defektzentren zugeord-

net [Reshchikov2005].

Kohlenstoff kann sowohl auf Ga- als auch auf N-Fehlstellen in die Kristallschicht einge-

baut werden. Durch das extrem niedrige V/III-Verhältnis ist die Wahrscheinlichkeit für die

Ausbildung von Stickstofffehlstellen und somit eine Wahrscheinlichkeit für den Einbau von

Verunreinigungen sehr hoch. Koleske et al. untersuchten detailliert die Abhängigkeit des Koh-

lenstoffeinbaus von den Reaktoreinstellungen [Koleske2002]. Ein wesentliches Ergebnis dieser
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Untersuchungen ist, dass Kohlenstoff vermehrt bei niedrigem Reaktordruck und kleinen Am-

moniakflüssen eingebaut wird. Des Weiteren sind ein hoher TMGa- und Wasserstofffluss im

Trägergas und relativ niedrige Wachstumstemperaturen dem Einbau von Kohlenstoff förder-

lich. Bis auf die Temperatur bewegen sich die in 4.2 vorgestellten Wachstumseinstellungen

exakt in diesem Bereich, weshalb sich die in diesem Abschnitt vorgestellten Untersuchungen

vorwiegend mit der möglichen Verunreinigung der Nanosäulen mit Kohlenstoff befassen.

Um diese Abhängigkeiten der Kohlenstoffkonzentration im GaN in dem hier verwendeten

Reaktor zu überprüfen, wurden zunächst SIMS5- Analysen durchgeführt. Da SIMS an drei-

dimensionalen Mikro- und Nanostrukturen keine sinnvollen Ergebnisse liefert, wurden für

die jeweiligen Parameter die dem Epitaxielauf beigelegten zweidimensionalen Templates zur

Analyse verwendet. Diese bestätigen eine signifikante Zunahme von Kohlenstoff bei erhöhtem

Wasserstoffgehalt im Trägergas. Bei den Standardwachstumsbedingungen (siehe Tabelle 4.3)

resultierte eine Erhöhung des H2/N2-Verhältnisses im Trägergas von 0, also reinem Stickstoff

als Trägergas, auf 5 in einem Kohlenstoffanstieg von ca. 1, 6 E18 1/cm3 auf 2 E19 1/cm3. Ei-

ne Änderung des V/III - Verhältnisses von 300 auf 85 bei einem Standardreaktordruck von

150 mbar zeigte hingegen nur leichte Änderungen im Kohlenstoffeinbau. Der Wert stieg hier

von etwa 2, 8 E17 1/cm3 auf 4, 1 E17 1/cm3 und liegt somit eine Größenordnung unter den

Werten bei einem niedrigeren Druck von 70 mbar. Eine Absenkung der Temperatur hin-

gegen erhöht die detektierte Kohlenstoffkonzentration um mehrere Größenordnungen. Bei

einer Wachstumstemperatur von 920 ◦C beträgt diese bis zu 6 E20 1/cm3. Die beobachteten

Messungen bestätigen die in der Literatur angegebenen Trends und deuten somit auf einen

signifikanten Kohlenstoffeinbau in die Nanosäulen hin.

Der Vergleich von Raumtemperaturphotolumineszenzuntersuchungen an mittels MBE und

MOVPE gewachsenen Nanosäulen zeigt signifikante Unterschiede (siehe Abbildung 4.30). Die

analysierten MBE-Nanosäulen wurden an der Technischen Universität Madrid (UPM) in der

Arbeitsgruppe von Professor Calleja gewachsen. Für die MOVPE Nanosäulen wurden beim

Wachstum die Standardeinstellungen (siehe Tabelle 4.3 Seite 53) mit einer nominell leichten

Si-Dotierung von 3 E18 1/cm3 verwendet. Die für Defekte typische breite Emissionsbande im

gelben Spektralbereich ist bei den MOVPE Nanosäulen von signifikanter Intensität und steht

in engem Zusammenhang mit dem im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen Kohlenstoff-

einbau und diversen anderen Defekten [Lyons2010, Reshchikov2005]. Dahingegen zeigen die in

5SIMS steht für secondary ion mass spectrometry
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Abbildung 4.30.: Raumtemperaturphotolumineszenzspektren von Nanosäulen, in einer MBE
und in einer MOVPE gewachsen. Die MBE-Nanosäulen sind frei von gelber Defektlumineszenz,
während die Nanosäulen aus der MOVPE deutlich die für GaN typische breite Defektbande im
gelben Spektralbereich zeigen.

der MBE gewachsenen Säulen keine Lumineszenz in diesem Spektralbereich. Ursachen hierfür

sind der fehlende Kohlenstoff in der MBE und die im Vergleich zur MOVPE moderaten

Wachstumsgeschwindigkeiten, welche eine bessere Materialqualität versprechen.

Die örtliche Zuordnung der gelben Lumineszenz kann mit Hilfe von Kathodolumineszenz-

messungen vorgenommen werden. Abbildung 4.31 zeigt die Intensitätsverteilung der Katho-

dolumineszenzaufnahme einer einzelnen Nanosäule der gleichen Probe, die in Abbildung 4.30

für die PL-Messungen verwendet wurde. Besonders auffallend ist, dass die Emission nicht ho-

Abbildung 4.31.: Intensitätsverteilung einer Kathodolumineszenzaufnahme (in rot) einer GaN-
Nanosäule bei 364 nm (oben) und 560 nm (unten) [Laehnemann2010]. Die Intensität der breiten
Defektbande im gelben Spektralbereich konzentriert sich auf den substratnahen Bereich, während
die Intensität der bandkantennahen GaN-Lumineszenz dem entgegengesetzt verteilt ist.
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mogen über die gesamte Nanosäule verteilt ist. Die Defektbande weist insbesondere in der

Nähe des Substrates eine höhere Intensität auf. Dies steht in guter Korrelation mit den

TEM-Untersuchungen in Abschnitt 4.3.1, bei denen vor allem im nukleationsnahen Bereich

der Nanosäule eine Erhöhung der Defektkonzentration detektiert wurde. Die örtliche Intensi-

tätsverteilung der bandkantennahen Lumineszenz verhält sich genau konträr gegenüber der

Defektlumineszenz, was eine steigende Materialqualität mit fortschreitendem Wachstum der

GaN-Nanosäulen indiziert.

Zusammenfassung

Im ersten Abschnitt dieses Kapitels konnte gezeigt werden, dass Nanoimprint-Lithographie

eine geeignete Methode ist, die Position der Nanosäulen im Bereich weniger Nanometer zu

kontrollieren. Um den Einfluss der Verteilung der Nanosäulen auf das Wachstum untersuchen

zu können, wurden verschiedene Stempeldesigns entworfen und untersucht. Im Vergleich zu

bisher verwendeten Strukturierungsverfahren wie der E-Beam Lithographie [Kishino2009]

oder der optischen Lithographie [Hersee2006] konnten so reproduzierbar kleinste Struktur-

größen auf großen Flächen evaluiert werden. Die Qualität der verwendeten Substrate und

GaN-Templates und die Eigenschaften der Maske spielen hierbei eine tragende Rolle. Sowohl

die Homogenität der Verteilung als auch die Materialqualität der Nanosäulen wird hiervon

signifikant beeinflusst.

Erstmals wurde in diesem Kapitel ein Verfahren vorgestellt, das es erlaubt, in einer groß-

volumigen MOVPE-Produktionsanlage positionskontrolliert Nanosäulen zu wachsen. Im Ge-

gensatz zu bisherigen Veröffentlichungen wurden kontinuierliche Flusseinstellungen verwen-

det, ein Pulsen der Gase [Hersee2006] oder die Verwendung eines Katalysators [Qian2004,

Kuykendall2003] ist so nicht mehr notwendig. Dabei wurden wesentliche prozesstechnische

Parameter zur Steuerung der morphologischen Eigenschaften bestimmt: Die Trägergaskom-

position, die Wachstumszeit, die Temperatur, der Abstand zwischen den Maskenöffnungen

und die Kristallorientierung. So besteht die Möglichkeit, mit steigendem Wasserstoffgehalt

im Trägergasgemisch den Durchmesser der Nanosäulen zu senken und gleichzeitig die Höhe

zu steigern. Dabei ändert sich der Oberflächenanteil der beteiligten Facetten signifikant und
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die Dominanz verschiebt sich zu den unpolaren Seitenfacetten
{
101̄0

}
. Bei einem steigenden

Abstand zwischen den Maskenöffnungen erhöht sich der Durchmesser der Nanosäulen. Dies

kann einer lokalen Änderung des V/III-Verhältnisses zugeordnet werden, das sich aufgrund

der Diffusion der Wachstumsmaterialien auf der Maskenoberfläche erhöht. Mit verlänger-

ter Wachstumsdauer steigt die vertikale Abmessung der Nanosäule, während die laterale

Wachstumsrate niedrig bleibt. So kann das Aspektverhältnis nochmals verbessert werden.

Die Temperatur erwies sich als wesentlicher Einflussfaktor auf die Homogenität der Nano-

säulen. Die Standardabweichung der Größenverteilung steigt über 1080 ◦C signifikant an.

In Zusammenarbeit mit dem IHT der TU Braunschweig konnte zum ersten Mal die Kri-

stallorientierung als wesentlicher Einflussparameter auf die Morphologie identifiziert werden

[Bergbauer2010, Bergbauer2010b, SFLi2010, SFLi2010b]. Insbesondere das gezeigte Wachs-

tum in
[
0001̄

]
-Richtung (N-polar) ermöglicht Nanosäulen mit hohem Aspektverhältnis. Die

Verknüpfung der verschiedenen Auswertungen ergab, dass dies im Wesentlichen aus einer

Manipulation der Wachstumsraten durch eine Wasserstoffpassivierung von verschiedenen Kri-

stallfacetten resultiert [SFLi2010]. Die bei den Experimenten gewonnenen Erkenntnisse konn-

ten dazu genutzt werden, ein grundlegendes Verständnis für die Wachstumsmechanismen von

GaN-Nanosäulen in einer MOVPE zu generieren.

Die strukturelle Analyse der Nanosäulen zeigte den Zusammenhang von lateraler Wachs-

tumsrate und der Präsenz von sempipolaren
{
101̄1̄

}
und

{
101̄2̄

}
Facetten. TEM-Untersu-

chungen am PDI in Berlin konnten eine hohe Materialqualität der un- und semipolaren

Oberflächen und eine Defektreduktion mit Wachstumsverlauf nachweisen. Die Terminierung

von Schraubenversetzungen durch ein Abknicken zur Oberfläche konnte als Ursache der De-

fektreduktion identifiziert werden. Dies steht in guter Übereinstimmung mit bisherigen Er-

gebnissen von Hersee et al. and Colby et al, die äquivalente Beobachtungen machen konnten

[Hersee2008, Colby2010]. Allerdings traten auch Schraubenversetzungen und Nanokavitäten

auf, welche die gesamte Nanosäule vom Nukleationspunkt bis zur Spitze durchliefen. Ins-

besondere das Auftreten von Inversionsdomänen und die Koaleszenz von mehreren bei der

Nukleation entstehenden Kristallite sind hierfür verantwortlich. Diese können durch eine

Verbesserung der Maskenqualität und des Nukleationsprozesses deutlich reduziert werden.

Untersuchungen zum Einbau von Verunreinigungen ergaben, dass durch die verwendeten

Wachstumsparameter die Gefahr eines erhöhten Kohlenstoffeinbaus gegeben ist. Insbesonde-

re das Auftreten der gelben Defektlumineszenzbande ist ein Hinweis hierfür. Das Auftreten
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einer solchen Defektlumineszenzbande wurde auch beim gepulsten, sehr metallreichen, Wachs-

tum von Hersee et al. beobachtet [Hersee2008]. KL-Messungen zeigten allerdings auch, dass

mit Verlauf des Wachstums die gelbe Defektlumineszenz abnimmt und die Materialqualität

zur Spitze der Nanosäule ansteigt.

Die nächsten Schritte, eine optisch aktive InGaN-Schicht in die Nanosäulen zu integrieren

und n- sowie p-Leitfähigkeit durch Dotierung zu erreichen, werden im folgenden Kapitel 5

behandelt.
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Kapitel 5.

Die Epitaxie von NanoLEDs

Mit der Kontrolle der Geometrie der Nanostrukturen, wie in Kapitel 4 beschrieben, ist erst

eine Teilstrecke auf dem Weg zu einer NanoLED zurückgelegt. Der kontrollierte Einbau von

Indium und die n- sowie p-Dotierung sind die nächsten Schritte zum elektrisch betriebenen

Bauteil.

Der Einbau von Indium in Abhängigkeit der verschiedenen Facetten ist bei geordneten Na-

nosäulen bis jetzt noch nicht ausreichend untersucht (siehe Abschnitt 3.2). Photolumineszenz-

(PL), Kathodolumineszenz- (KL) und Transmissionselektronenmikroskop-(TEM) Messungen

geben einen Aufschluss über die Verteilung des Indiums und lassen somit Rückschlüsse auf do-

minierende Einbaumechanismen zu (siehe Abschnitt 5.1). Die KL- und TEM-Untersuchungen

wurden am PDI1 in Berlin durchgeführt. Im Teil 5.2 dieses Kapitels wird der Einfluss der Zu-

gabe von Dotierstoffen auf das Wachstum der Nanosäulen und der Nachweis des erfolgreichen

Einbaus des Dotierstoffes behandelt.

5.1. Einbau von Indium: Ternäre Verbindungen für die aktive Zone

Wie in Kapitel 3 bereits beschrieben, unterscheidet sich der Einbaumechanismus zwischen

MBE und MOVPE und von Reaktortyp zu Reaktortyp deutlich. Aufgrund dessen wird in

diesem Abschnitt ein besonderes Augenmerk auf die Untersuchung des Einbaus von In-

dium in Nanostrukturen in einer großvolumigen MOVPE Produktionsanlage gelegt. Pho-

tolumineszenzmessungen liefern schnell allgemeine Informationen über die optische Quali-

tät und die ungefähre Indiumkonzentration. Sie können jedoch nur Charakteristika eines
1Die auf den nächsten Seiten diskutierten KL-Aufnahmen wurden von Herrn J. Lähnemann, die TEM-

Aufnahmen von Frau Dr. C. Roder am PDI in Berlin durchgeführt.
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Nanosäulen-Ensembles wiedergeben. Kathodolumineszenzmessungen geben darüber hinaus

einen Eindruck über die räumliche Verteilung der Emissionswellenlänge. Eine deutlich ge-

nauere Analyse der örtlichen Verteilung des InGaN in den Nanostrukturen ermöglichen TEM-

Untersuchungen. Die in den folgenden Abschnitten untersuchten Proben sind in Tabelle 5.1

aufgelistet. Auf spezielle Probendetails wird bei Bedarf nochmals direkt bei der jeweiligen

Analysemethode eingegangen. Die Quantenfilme wurden bei Temperaturen zwischen 700 ◦C

und 750 ◦C mit TEGa und TMIn gewachsen (siehe Tabelle 2.2 Seite 28).

Tabelle 5.1.: Auflistung der Proben für die elektrooptischen und strukturellen Untersuchun-
gen des Indiumeinbaus in GaN-Nanostrukturen. Das angegebene V/III-Verhältnis ist nur für die
Dauer des Nanosäulenwachstums gültig. Die Quantenfilme sowie die p-Seite wurden mit konven-
tionellen Wachstumseinstellungen gewachsen. Die aufgeführten QW-Temperaturen beziehen sich
relativ auf den Referenzpunkt bei 700 ◦C. Die Angabe der Dicke der Abdeckschicht (Cap) und
der p-GaN Schicht entspricht der äquivalenten Dicke bei zweidimensionalem Wachstum.

Probe Template # QW T QW Cap p-GaN
NAE_01752 Saphir (N-polar) 5 +20 ◦C – 95 nm
NAE_02633 GaN auf Saphir (Ga-polar) 6 +5 ◦C 50 nm –
NAE_02732 GaN auf Saphir (Ga-polar) 1 +10 ◦C 5 nm –
NAE_02733 GaN auf Saphir (Ga-polar) 5 +10 ◦C – 600 nm
NAE_03166 GaN auf Saphir (Ga-polar) 3 +10 ◦C 20 nm –

5.1.1. Optische Eigenschaften

Für die Untersuchung des Einbaus von aktiven InGaN/GaN-Quantentrogstrukturen in N-

polaren Nanosäulen wurde die Probe NAE_01752 gewachsen. Die Nanosäulen wurden bei

einem H2/N2-Verhältnis von 2 mit einer moderaten n-Dotierung von nominell 3 · 1018 cm−3

epitaxiert. Sie enthalten einen 5-fachen MQW und werden mit einer p-Schicht abgeschlossen,

deren Dicke beim konventionellen Wachstum auf zweidimensionalen Schichten etwa 95 nm be-

tragen würde. Die Wachstumseinstellungen für die Quantenfilme bzw. -barrieren würden im

zweidimensionalen Fall eine Quantenwelldicke von 6 nm und eine Barrierendicke von 14 nm

ergeben.

Um die räumliche Verteilung des Indiumeinbaus untersuchen zu können, wurden an dieser

Probe KL-Messungen durchgeführt. Dazu wurde die Probe gebrochen und an den Bruchkan-

ten die gemessene Emission der örtlichen Position der Elektronenstrahlanregung zugeordnet.

Die Messungen wurden in einem Feldemissions-REM bei Raumtemperatur und einer Be-

schleunigungsspannung von 2 kV durchgeführt.
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Das Spektrum der KL-Messung ist in Abbildung 5.1 links im Vergleich mit dem PL-

Spektrum bei Raumtemperatur dargestellt. Die Spektren zeigen jeweils die Emission eines

gesamten Nanosäulen-Ensembles, wenn auch bei der PL-Messung für eine wesentlich größe-

re Anzahl als bei der KL-Messung. Aufgrund der geringen Beschleunigungsspannung kann

davon ausgegangen werden, dass der Ursprung der Emission des KL-Signals nahe der Ober-

fläche liegt. Da die Anregungstiefe der PL-Messung wesentlich größer ist, zeigt das PL-Signal

eine wesentlich stärkere Intensität der bandkantennahen Lumineszenz bei etwa 3, 4 eV und

der breiten gelben Defektlumineszenz mit dem Zentrum bei 2, 2 eV.

Abbildung 5.1.: Links: PL- und KL-Spektrum der N-polaren Probe NAE_01752. Rechts:
Örtliche Verteilung der Intensität für verschiedene Wellenlängen in Falschfarbendarstellung
[Bergbauer2010]. Die örtliche Verteilung der Emission für die Wellenlängen 384 nm (grün) und
414 nm (blau) ist den semipolaren, pyramidalen

{
101̄1̄

}
Flächen zuzuordnen. Die längerwellige

Emission bei 455 nm (rot) steht in klarer Beziehung zu der polaren Fläche auf der Spitze der
Nanosäulen.

In Abbildung 5.1 rechts ist eine REM-Aufnahme der Nanosäulen mit einer monochro-

matischen Intensitätsverteilung für verschiedene Emissionswellenlängen in Falschfarbendar-

stellung überlagert. Drei verschiedene Hauptemissionsenergien können identifiziert werden,

wobei die Intensitätsverteilung der höherenergetischen Emission bei 3, 0 eV und 3, 2 eV ein-

deutig den Quantenfilmen auf den semipolaren
{
101̄1̄

}
und

{
101̄2̄

}
Ebenen zuzuordnen ist.

Die Emission bei 3, 2 eV ist dabei im Zentrum der Ebene zu finden, während die längerwellige

Emission bei 3, 0 eV an den Kanten zwischen zwei Facetten auftritt. Die polare
{
0001̄

}
Spitze

der Nanosäulen zeigt die niederenergetischste Emission bei 2, 7 eV.

Die Emissionsenergie hängt insbesondere von drei Parametern ab: Neben dem Indiumge-

halt in der aktiven Schicht spielt bei polaren Quantenfilmen die Dicke aufgrund des Quantum

Confined Stark Effekts (siehe Abschnitt 2.1.3) eine wesentliche Rolle. Zusätzlich ist die Orien-

tierung der Wachstumsfacette zu beachten. So würde sich beim Wechsel von einer polaren auf
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eine semi- oder unpolare Ebene bei gleichbleibender Dicke der Quantenfilme und bei unverän-

dertem Indiumgehalt eine Blauverschiebung einstellen. Diese resultiert aus einer verringerten

Verkippung der Energiebänder in den Quantenfilmen durch das reduzierte piezoelektrische

Feld in Wachstumsrichtung. Eine ausführliche Beschreibung des Einflusses der piezoelektri-

schen Felder auf die Emission einer Einfachquantenwellstruktur ist in Anhang A.2 gegeben.

Bertram et al. schließen aus der Verteilung der KL-Intensität und Wellenlängenverteilung auf

pyramidalen Strukturen ebenfalls auf einen erhöhten Einbau von Indium und/oder eine er-

höhte Wachstumsrate an den Kanten der Pyramiden [Bertram2010]. Die Wachstumsrate von

Quantenfilmen ist auf semipolaren Flächen gegenüber der auf polaren reduziert. Die damit

verbundene Wellenlängenverteilung in Abhängigkeit von der Facette wurde bereits mehrfach

detailliert vorgestellt [Fuendling2009, Wunderer2010]. Weiterführende TEM-Untersuchungen

(im Abschnitt 5.1.2 beschrieben) ermöglichen, die Indiumkonzentration abzuschätzen.

Kathodolumineszenzuntersuchungen an der Ga-polaren Probe NAE_02633 bestätigen die

Emission an verschiedenen Facetten. Bei dieser Probe wurden die Nanostrukturen auf einer

mit dem MII-Design strukturierten GaN-Zwischenschicht gewachsen. Da hier, wie bereits

beschrieben, die Homogenität der Strukturierung aufgrund der für GaN typischen Morpho-

logie gestört ist, bieten Kathodolumineszenzmessungen eine ausgezeichnete Möglichkeit die

Spektren kleinerer, homogener Bereiche zu untersuchen. Abbildung 5.2 a) zeigt eine REM-

Aufnahme der untersuchten Strukturen in der Draufsicht. Die semipolaren, pyramidalen{
101̄1

}
Flächen dominieren die Oberfläche, die Höhe der unpolaren Seitenflächen unterliegt

einer starken Schwankung und beträgt im Maximalfall etwa 600 nm (siehe auch Abbildung

5.6 Seite 101). Die Intensitätsverteilung des Kathodolumineszenzsignals für verschiedene Wel-

lenlängen ist in den Teilabbildungen b) bis f) dargestellt. Besonders auffällig sind die Vertei-

lungen der Emissionsintensitäten bei 400 nm, 450 nm und 500 nm. Während bei 450 nm die

Emission homogen über die gesamten semipolaren
{
101̄1

}
Ebenen verteilt ist, konzentriert sie

sich bei 500 nm auf die Spitze der Nanostrukturen. Hier kann, wie in den zuvor betrachteten

Strukturen, ein vermehrter Indiumeinbau an der Spitze bzw. die Rotverschiebung der Emis-

sion aufgrund der stärkeren piezoelektrischen Felder auf der polaren Fläche als Grund für

die niedrigere Emissionsenergie angenommen werden. Besonders interessant ist die Beschrän-

kung der Lumineszenz bei 400 nm auf die Randgebiete der hexagonalen Grundform. Dies ist

ein erster Hinweis dafür, dass diese Emission von den unpolaren Seitenflächen stammt. Bei

TEM-Aufnahmen an der gleichen Probe konnten homogene InGaN/GaN-Quantenfilme auf
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Abbildung 5.2.: REM-Aufnahme a) und KL-Intensitätsverteilung der Ga-polaren Probe
NAE_02633 in Falschfarbendarstellung für b) 364 nm c) 400 nm d) 450 nm e) 500 nm und
f) 550 nm [Laehnemann2010].
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Die Quantenfilme umschließen also die komplette Nanostruktur. Somit ist erstmals demon-

striert worden, dass das Wachstum von Core-Shell Strukturen auf positionskontrollierten

Nanosäulen in der MOVPE möglich ist. Die gelbe Defektlumineszenz ist über dem gesamten

untersuchten Bereich homogen verteilt. Das steht in deutlichem Kontrast zu den auf Saphir

gewachsenen Nanosäulen. Da hier ein Großteil dieser breiten Bande aus dem GaN-Buffer des

GaN-Templates stammt, ist diese auch zwischen den Nanosäulen zu detektieren.

Betrachtet man die Kathodolumineszenzspektren einzelner Nanosäulen in direkter Nach-

barschaft, unterscheiden sich diese in ihren Charakteristika im blaugrünen Spektralbereich

signifikant (siehe Abbildung 5.3 links). Die dominante Emissionswellenlänge ist dabei nicht

Abbildung 5.3.: Links: Kathodolumineszenzspektren einzelner Nanostrukturen mit ei-
nem Durchmesser von 650 nm, 600 nm und 520 nm (respektive Nanostruktur 1, 2 und 3)
[Laehnemann2010]. Rechts: PL-Spektren bei verschiedenen Abständen zum Zentrum des Wa-
fers. Die Wellenlänge zeigt mit steigendem Abstand der Nanostrukturen eine Rotverschiebung.
Die Emissionswellenlänge des Anregungslasers des PL-Mappers liegt bei 375 nm. Durch den Kan-
tenfilter wird die Emission unterhalb von 390 nm abgeschnitten.

vom Durchmesser der Nanostrukturen abhängig, sondern von der jeweils am stärksten emit-

tierenden Facette. Die Emission der unpolaren Seitenfacette bei 400 nm bleibt relativ kon-

stant, während die Intensität der semipolaren und polaren Emission stark variiert. Das

PL-Spektrum weist im Vergleich dazu aufgrund des makroskopischen Anregungsspots ei-

ne dementsprechend breite Verteilung der Emission auf (siehe Abbildung 5.3 rechts). Die

Spektren wurden mit einem PL-Mapper mit einer Anregungswellenlänge von 375 nm aufge-

nommen. Aufgrund des Kantenfilters werden hier die Spektren unter 390 nm abgeschnitten.

Die Emission der unpolaren Seitenflächen bei etwa 400 nm ist jedoch noch gut zu erken-

nen. Die Hauptemissionswellenlänge resultiert aus den Quantenfilmen auf den polaren und
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semipolaren Facetten der Nanosäulenensembles und schiebt mit steigendem Abstand der

Strukturen im Mittel signifikant von ca. 440 nm in der Nähe der Wafermitte auf 480 nm im

äußeren Bereich der Scheibe.

Bei einer genaueren Untersuchung der Wellenlängenverteilung als Funktion des Abstandes

der Nanostrukturen kann beim MII-Design (siehe Abbildung 4.3, Seite 49) ein nahezu radi-

alsymmetrischer Verlauf festgestellt werden. Abbildung 5.4 zeigt den Verlauf in zwei- und in

dreidimensionaler Darstellung. Die Hauptemissionswellenlänge steigt von etwa 425 nm bei

einem Abstand der Nanosäulen von 200 nm nahe der Wafermitte auf über 490 nm bei einem

Abstand von 1600 nm nahe des Waferrandes. In der Mitte und am äußeren Rand des Wafers

dominiert die gelbe Defektbande der parasitären GaN-Nukleationen auf der Wachstumsmas-

ke.

Abbildung 5.4.: Links: Die örtliche Verteilung der Hauptemissionswellenlänge. Der radialsym-
metrische Verlauf ist ein Hinweis auf einen erhöhten Indiumeinbau. Im Zentrum ohne Struktu-
rierung dominiert die gelbe Defektlumineszenz der parasitären Nukleationen. Rechts: Dreidimen-
sionale Darstellung der Wellenlängenverteilung.

Aufgrund des Reaktordesigns ist es unwahrscheinlich, dass eine solche Wellenlängenver-

teilung aus der Gasverteilung über dem Wafer resultiert. Auch ein Temperaturunterschied

auf der Oberfläche, verursacht durch einen unterschiedlichen Abstand des Substrates zum

Carrier aufgrund der verspannungsinduzierten Durchbiegung des GaN auf Saphir-Templates,

kann bei dieser Größenordnung des Wellenlängengangs als Ursache praktisch ausgeschlossen

werden.

Die Menge an eingebautem Indium steigt bei konstanter Temperatur mit steigender Wachs-

tumsrate der InGaN-Schicht an [Keller1996]. Da die laterale Wachstumsrate bei größeren
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Abständen der Nanosäulen erhöht ist (siehe Abschnitt 4.2.1), kann der dadurch bedingte

höhere Einbau von Indium zu einer Zunahme der Wellenlänge führen [Ambacher1998]. Der

dominante Anteil der Rotverschiebung resultiert allerdings aus der Bandverbiegung aufgrund

der piezoelektrischen Felder. Durch die erhöhte Wachstumsrate nimmt die Dicke der Quan-

tenfilme zu. Bei den polaren Facetten resultiert dies in einer signifikanten Rotverschiebung

der Emissionswellenlänge (siehe auch Abschnitt 2.1.3 und Anhang A.2). Die strukturellen

Untersuchungen im folgenden Abschnitt 5.1.2 ermöglichen einen tieferen Einblick in die Ei-

genschaften der Quantenfilme.

Eine andere Hypothese für die Rotverschiebung wäre eine verstärkte Diffusion von Indium

auf der Maskenoberfläche zu den Nanosäulen. Allerdings ist die Desorptionsrate von In auf

der Oberfläche im Vergleich zu Ga relativ hoch. Zusätzlich verringert die Anwesenheit von

Wasserstoff im Trägergasgemisch den Einbau von Indium [Piner1996, Northrup2009]. Weiter-

hin ist bei den gegebenen Wachstumstemperaturen eine Steigerung der Emissionswellenlänge

durch die Erhöhung des molaren Anteils von In zu Ga nur in einem sehr engen Rahmen mög-

lich. Beides spricht nicht dafür, dass eine vermehrte Diffusion von Indium zu den Nanosäulen

die Ursache der Wellenlängenverschiebung ist.

5.1.2. Strukturelle Eigenschaften

Die vorangegangenen Kathodolumineszenzmessungen aus Abschnitt 5.1.1 lassen bereits auf

ein Core-Shell Wachstum der InGaN-Quantenfilme auf den verschiedenen Kristallfacetten

schließen. Eine weiterführende detaillierte Untersuchung der räumlichen Verteilung des Indi-

umeinbaus ist mit Hilfe von TEM-Aufnahmen möglich.

Abbildung 5.5 zeigt die Dunkelfeldaufnahme der Probe NAE_01752 (siehe Tabelle 5.1)

[Bergbauer2010]. Etwa 50 nm tief in der Nanosäule vergraben sind die fünf InGaN-Quanten-

filme sowohl auf der polaren c-Fläche als auch auf der semipolaren Seitenfacette sichtbar.

Der starke, periodische Kontrastunterschied am äußersten Rand der Nanosäule resultiert

aus Schichtdickeninterferenzen und ist nicht mit unterschiedlichen Materialkompositionen zu

verwechseln. Schraubenversetzungen, die den gesamten Kern der Nanosäule über der Mas-

kenöffnung durchziehen, beeinträchtigen die Qualität der polaren Quantenfilme. Die aktiven

InGaN-Schichten auf den semipolaren Seitenfacetten, welche mit dem lateralen Überwach-

sen der Nanosäulen über die Maskenöffnungen hinaus in Verbindung stehen, sind hingegen
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Abbildung 5.5.: TEM-Dunkelfeldaufnahme der Probe NAE_01752 [Bergbauer2010]. Der 5-
fache MQW ist sowohl auf der polaren Spitze der Nanosäule als auch auf den semipolaren Sei-
tenfacetten deutlich zu erkennen. Die Qualität der Quantenfilme auf der c-Ebene ist durch Schrau-
benversetzungen, welche die komplette Nanosäule durchziehen, beeinträchtigt. Der Kontrastun-
terschied am Rand der Säule resultiert aus Schichtdickeninterferenzen. Die HRTEM-Aufnahme
der Quantenfilme auf der semipolaren Seitenfacette ermöglicht, das Übergitter der Quantenfilme
zu bestimmen.

Abschnitt 4.3.1).

Durch hochauflösende HRTEM-Aufnahmen des InGaN/GaN-Übergitters auf der semipola-

ren Seitenfläche kann die Dicke der Schichten abgeschätzt werden. Diese beträgt im Mittel für

den InGaN-Quantenfilm 1, 6 (± 0, 4) nm. Die Barrierendicke beträgt 3 (± 0, 4) nm. Die Höhe

der Indiumkonzentration kann so mit Hilfe der in Abschnitt 5.1.1 bestimmten dominanten

Emissionswellenlänge von 384 nm durch den Vergleich mit Simulationsergebnissen auf etwa

10 % abgeschätzt werden. Die Quantenfilme auf der polaren Facette weisen eine Dicke von

etwa 2 nm auf, was bei einer Emissionswellenlänge von 455 nm einer Indiumkonzentration

von ca. 20 % entspricht. Dieser Unterschied im Indiumgehalt zwischen polarer und semipo-

larer Facette steht im Kontrast zu den Beobachtungen von Wunderer et al. auf Ga-polaren

Proben [Wunderer2010]. Dort wurde zwar ebenfalls eine geringere Wachstumsrate auf den py-

ramidalen Facetten ermittelt, allerdings konnte hier eine erhöhte Einbaurate von Indium auf

den semipolaren Facetten gegenüber der polaren Ebene beobachtet werden. Der Einbau von

Indium auf den Ga- bzw. N-polaren pyramidalen Facetten ist aufgrund der unterschiedlichen

Oberflächeneigenschaften somit nicht ohne weiteres vergleichbar.
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Die Dicke der p-Schicht, welche sich äquivalent der Quantenfilme wie ein Mantel über die

Nanosäule zieht, beträgt etwa 30 − 40 nm. Dies ist in Einklang mit den Quantenfilmdicken

und ein Hinweis auf eine im Vergleich zum zweidimensionalen Wachstum reduzierte Wachs-

tumsrate der Mantelschichten auf den Nanostrukturen. Mit Hilfe der Formel 1.1 auf Seite 8

kann das Oberflächenverhältnis zwischen dem drei- und zweidimensionalen Wachstum abge-

schätzt werden. Bei einem Aspektverhältnis von etwa 5, einem Füllfaktor von 10% bei einem

Pitch von 650 nm und einem Säulendurchmesser von 220 nm zeigt sich eine Verdoppelung

der Oberfläche der Nanosäulen gegenüber einer zweidimensionalen Schicht. Nimmt man zu-

sätzlich in erster Näherung eine vergleichbare Wachstumsrate der p-dotierten GaN-Schicht

an den verschiedenen Kristallfacetten an, kann die Reduzierung der nominell 95 nm dicken

p-GaN Schicht auf 40 nm über die verdoppelte Fläche erklärt werden.

Neben den direkt auf vorstrukturiertem Saphir gewachsenen Nanostrukturen wurden paral-

lel auch Proben auf GaN-Templates strukturell im TEM analysiert. Die bereits mit Kathodo-

lumineszenzaufnahmen untersuchte Probe NAE_02633 bietet die ausgezeichnete Möglichkeit,

Erkenntnisse über den Einbau von Indium auf verschiedenen Facetten zu gewinnen. Die KL-

Untersuchungen in Abbildung 5.2 deuteten bereits auf eine Emission von Quantenfilmen auf

den unpolaren Seitenfacetten hin. Das Wachstum des 6-fachen InGaN/GaN-MQWs auf die-

sen unpolaren Seitenflächen - und somit ein Core-Shell-Wachstum - kann eindeutig in den

TEM-Untersuchungen bestätigt werden (siehe Abbildung 5.6 a) und b)).

Die Quantenfilme auf der unpolaren Facette zeigen, wie bereits bei der Probe NAE_01752

beobachtet, keine Schädigung aufgrund von Schraubenversetzungen. Im Vergleich zu den

direkt auf Saphir gewachsenen Nanosäulen ist auch der GaN-Kern über der Maskenöffnung

wesentlich defektärmer. Dies liegt in der verspannungsfreien Homoepitaxie auf der GaN-

Zwischenschicht begründet (vergleiche auch Abschnitt 4.3.1).

Tabelle 5.2.: Abschätzung der Quantenfilm- und Barrierendicken für die Probe NAE_02633 in
Abbildung 5.6. Die Dicke der Quantenfilme (QW) sowie auch der Barrieren (QB) nimmt nach
außen ab.

#QW Dicke in nm #QB Dicke in nm
1 5,0 A 14,6
2 5,5 B 14,8
3 5,5 C 17,0
4 6,1 D 17,0
5 6,8 E 17,1
6 6,6
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Abbildung 5.6.: TEM-Aufnahme einer Nanosäule auf GaN-Template der Probe NAE_02633
(links) mit der Vergrößerung des substratnahen Bereiches der unpolaren Seitenfläche (rechts)
[Roder2010]. Der 6-fache MQW und eine dünne, undotierte Deckschicht über den Quantenfilmen
sind deutlich zu erkennen.

Eine Abschätzung der Quantenfilm- und Barrierendicken ist in Tabelle 5.2 aufgeführt.

Diese nehmen mit Abstand zum Zentrum der Nanosäulen ab. Eine weitere Änderung der

Abmessungen der Quantenfilme und der Barrieren findet über dem vertikalen Abstand zum

Wachstumssubstrat statt. Im oberen Teil der Nanosäule trennen sich die Quantenfilme räum-

lich weiter voneinander. Die Barrieren werden dementsprechend dicker. Die InGaN-Schichten

auf den semipolaren Ebenen sind im Vergleich zu den unpolaren Quantenfilmen signifikant

dünner. Eine zuverlässige Bestimmung der Dicken kann allerdings bei dieser Aufnahme nicht

getroffen werden. Durch das Präparieren der TEM-Lamelle können die un- und semipolaren

Flächen schräg angeschnitten sein, was abhängig vom Winkel zu einer vermeintlichen Ver-

größerung des InGaN/GaN-Übergitters führt. Die undotierte Abdeckschicht, welche mit den

gleichen Wachstumseinstellungen wie die Barriere gewachsen wurde, ist in etwa 30 nm dick.

Abbildung 5.7 links illustriert in einer TEM-Übersichtsaufnahme an der 3xMQW-Struktur

der Probe NAE_03166 die statistisch am häufigsten auftretenden Facetten beim Wachstum

auf einer GaN-Zwischenschicht. Neben der unpolaren
{
101̄0

}
Ebene treten die beiden semipo-

laren
{
101̄1

}
und

{
101̄2

}
Ebenen vermehrt auf. Die Quantenfilme, als dunkler Kontrast nahe

der Oberfläche zu erkennen, ziehen sich wie ein Mantel über die komplette Nanostruktur. Der

Vergleich zwischen den Quantenfilmdicken auf den beiden semipolaren
{
101̄1

}
und

{
101̄2

}
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Abbildung 5.7.: Links: Die TEM-Aufnahme zeigt den Verlauf der Quantenfilme an einer Na-
nostruktur mit verschiedenen Facetten [Roder2010]. Diese ziehen sich wie ein Mantel um den ge-
samten GaN-Kristall. Rechts: Die Dicke der InGaN-Schichten auf den beiden semipolaren

{
101̄1

}
und

{
101̄2

}
Orientierungen sind sehr vergleichbar. Sowohl die Wachstumsrate als auch der Indi-

umeinbau variieren nur in geringem Maße.

Ebenen im TEM verdeutlicht, dass die Wachstumsraten der InGaN-Schichten auf den bei-

den Orientierungen sehr vergleichbar sind (siehe Abbildung 5.7 rechts). Zusätzlich lässt sich

abschätzen, dass die Indiumzusammensetzung entlang eines einzelnen Quantenfilmes kaum

variiert und auch die Dicke nur marginal schwankt. Die Dicke der GaN-Barrieren ist jedoch

auf der
{
101̄2

}
Facette leicht höher. Untersuchungen an mehreren Nanostrukturen zeigten

nur geringe Abweichungen und bestätigen dieses Ergebnis.

Der direkte Vergleich von Quantenfilmen auf unpolaren und semipolaren Ebenen offen-

bart jedoch deutliche Dickenunterschiede. Hochauflösende TEM-Untersuchungen ermöglichen

die Bestimmung der Dicke für beide Orientierungen (siehe Abbildung 5.8 links und rechts).

In Tabelle 5.3 sind die bestimmten Dicken für die Quantenfilme, Barrieren und die GaN-

Abdeckschicht aufgeführt. Die angegebenen Werte resultieren aus einer Mittelung der Dicke

entlang jeweils eines einzelnen Quantenfilmes und über verschiedene Nanostrukturen hinweg

und sind somit aussagekräftig. Das InGaN/GaN-Übergitter auf den pyramidalen Facetten

ist verglichen mit dem auf der unpolaren Ebene signifikant um den Faktor 3,5 reduziert. Dies

gilt auch für die Dicke der GaN-Abdeckschicht.

Die Indiumkonzentration in den Quantenfilmen auf den beiden Facetten kann mit Hilfe
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Abbildung 5.8.: Links: Hochauflösende TEM-Aufnahme der Quantenfilme auf einer semipolaren
Seitenfacette der Probe NAE_03166 [Roder2010]. Die Quantenfilmdicken sind sehr homogen und
zeigen im Verlauf nur geringe Schwankungen. Rechts: Aufnahme von Quantenfilmen auf einer
unpolaren Seitenfläche bei der gleichen Probe. Die InGaN-Schichten sind im Vergleich zu den
semipolaren Flächen deutlich dicker.

Tabelle 5.3.: Abschätzung der Quantenfilm-, Barrieren-, und Abdeckschichtdicken für die im
TEM analysierte Nanostruktur auf der Probe NAE_03166 in Abbildung 5.8. Die Abmessungen
entsprechen den durchschnittlichen Dicken entlang eines einzelnen Quantenfilmes sowie einer
Mittelung über mehrere Nanostrukturen.

Dicke in nm
Orientierung

{
101̄1

} {
101̄0

}
InGaN QW 5, 8 ± 1, 2 19, 5 ± 1, 5

GaN Barriere 5, 5 ± 1, 0 19, 3 ± 1, 0
GaN Abdeckschicht 8, 0 ± 0, 5 27, 5 ± 1, 0

EELS Spektren für einen Durchmesser des Strahles von ungefähr 20 nm aufgezeichnet und

den verschiedenen Ebenen zugeordnet. Dabei ergibt sich ein Indiumgehalt für die unpolaren

Quantenfilme von etwa 5 (±5) % und für die semipolaren von etwa 20 (±5) %. Wie schon

bei den Dicken ergibt sich auch hier ein Unterschied um den Faktor 4 zwischen den verschie-

denen Orientierungen. Das bedeutet in diesem konkreten Fall, dass die absolute Menge des

verbauten Indiums auf den vorhandenen un- und semipolaren Facetten vergleichbar ist. Die

Wahrscheinlichkeit des Einbaus von Indium hängt von vielen Faktoren, wie z.B. der Wachs-

tumsrate, der genauen Oberflächentemperatur, des molaren Indiumgehaltes in der Gasphase

oder der Einbaueigenschaften der angebotenen Facette, ab. Eine definitive Aussage über

2EELS steht für electron energy loss spectroscopy. Die hier vorgestellten EELS-Messungen wurden von X.
Kong am PDI in Berlin durchgeführt.

103



Kapitel 5. Die Epitaxie von NanoLEDs

den Einbau des Indiums in Abhängigkeit von der Kristallorientierung kann erst nach einer

Versuchsreihe mit einer Variation dieser Parameter getroffen werden.

Es bleibt festzuhalten, dass der Einbau von Indium auf sämtlichen beim Nanosäulen-

wachstum auftretenden kristallinen Facetten möglich und realisiert worden ist (Core-Shell-

Wachstum). Die exakte Kontrolle des Indiumgehaltes und der Quantenfilmdicke in Abhän-

gigkeit der Morphologie und des Abstandes zwischen den Nanosäulen, ist bis dato aufgrund

der inhomogenen Verteilung dieser Parameter nicht möglich. Die Umsetzung der Vision einer

Core-Shell LED rückt allerdings mit diesen Erkenntnissen ein großes Stück näher.

5.2. Dotierung

Der Nachweis von Dotierstoffkonzentrationen in Nanostrukturen ist äußerst aufwändig und

mit herkömmlichen Methoden wie Hall-Messungen oder SIMS nicht praktikabel. Eine aus-

gezeichnete Möglichkeit, n-Leitfähigkeit nachzuweisen, ist die elektrische Kontaktierung und

Vermessung der Strom-Spannungscharakteristik. Am IHT der Technischen Universität Braun-

schweig besteht die Möglichkeit, mit Hilfe von Mikromanipulatoren der Firma Kleindiek

(MM3A-EM) Nanostrukturen elektrisch mit sehr dünnen Wolframnadeln zu kontaktieren.

Abbildung 5.9 links zeigt den Messplatz bei geöffneter REM-Kammer und kontaktierter Na-

noLED (siehe Kapitel 6.1). Mit Hilfe der drei Mikromanipulatoren kann eine Nanostruktur

gleichzeitig mit zwei Nadeln bestromt werden, während mit Hilfe der dritten Nadel das

Potential an verschiedenen Positionen bestimmt werden kann. Die für die nachfolgenden Ab-

schätzungen verwendeten Messungen am Nanonadelmessplatz wurden von Johannes Ledig

durchgeführt.

Die Messspitzen können im REM hochgenau platziert werden. Um Säulen einzeln auf

dem isolierenden Saphirsubstrat vermessen zu können, wurden diese zunächst mechanisch

mit Hilfe der Nadeln vom Substrat abgelöst. In Abbildung 5.9 rechts ist eine Nanosäule ge-

zeigt, welche gerade kontaktiert wird. Die Kontaktpunkte der Nadeln sind in der Graphik

als A, B und C gekennzeichnet. Durch die Differenz der Potentiale zwischen den Punkten

A und C und zwischen den Punkten B und C bei einem definierten Stromfluss kann durch

die lineare Näherung der Steigung der Strom-Spannungs-Kennlinie der Serienwiderstand der

Nanostruktur bestimmt werden. Die in Abbildung 5.9 vermessene Nanosäule ist Teil des

Wachstumsexperimentes NAE_01665 und nominell mit 3 · 1018 cm−3 Silizium dotiert. Die
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Abbildung 5.9.: Links: Abbildung des Nanonadel-Messplatzes der Technischen Universität
Braunschweig bei geöffneter REM-Kammer [Ledig2010]. Die Nadeln kontaktieren hier eine ge-
ätzte Nanosäule. Rechts: REM-Aufnahme von zwei Nanonadeln kurz vor dem Kontaktieren der
Nanosäule in der Mitte des Bildes. Die Punkte A, B und C markieren die Messpunkte der Nadeln
bei der Messung an einer Nanosäule der Probe NAE_01665 mit einer nominellen Si-Dotierung
von 3 · 1018 cm−3.

Approximation des Widerstandes ergibt 560 Ω. Bei einer Abschätzung der Abmessungen der

Nanosäule und der Abstände zwischen den Messpunkten ergibt sich für die Länge LNR des ver-

messenen Bereiches 1 μm und für den Durchmesser 500 nm. Da sich wegen des sogenannten

Fermilevel-Pinnings am Rand der Nanosäulen eine nicht leitfähige Verarmungszone ausbil-

det [Calarco2005], werden bei der Berechnung der Fläche des leitfähigen Kanalquerschnittes

ANReff 100 nm vom Durchmesser abgezogen. So kann die Leitfähigkeit σ mit

σ =
LNR

RNanorod · ANReff
(5.1)

grob abgeschätzt werden. Für n-dotierte Halbleiter kann diese ebenfalls durch

σ = eμnn (5.2)

bestimmt werden, wobei e der Elementarladung, μn der Beweglichkeit der Elektronen und ND

der Dotierstoffkonzentration entspricht. Aufgrund der relativ niedrigen Aktivierungsenergie

von Si-Donatoren (siehe Abschnitt 2.3.5) wird eine vollständige Ionisation angenommen, so

dass n = ND gilt. Mit einer aus Gleichung 5.1 bestimmten Leitfähigkeit von etwa 140 1
Ωcm

kann durch die Division mit der Elementarladung das Produkt μnND zu 8, 8 · 1020 1
cmVs

berechnet werden. Unter der Annahme, dass die Mobilität der Elektronen üblicherweise im
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Bereich zwischen 100 cm2

Vs und 1000 cm2

Vs liegt [Goetz1996], ergibt sich eine elektrisch aktive

Si-Dotierstoffkonzentration zwischen 8, 8 · 1017 cm−3 und 8, 8 · 1018 cm−3.

Im Vergleich zur n-Leitfähigkeit gestaltet sich das Erreichen eines ausreichend hohen Ak-

zeptorlevels in GaN wesentlich schwieriger. Das mit Magnesium dotierte GaN muss nach der

Epitaxie erst aktiviert werden und erreicht trotz hoher stöchiometrischer Dotierstoffkonzen-

trationen nur sehr kleine elektrisch aktive Ladungsträgerkonzentrationen (siehe Abschnitt

2.3.5). Der Nachweis von p-Leitfähigkeit einer rein mit Mg dotierten Säule wie im vorange-

gangenen Abschnitt für n-Leitfähigkeit gezeigt, ist nicht ohne Weiteres übertragbar. Resul-

tierend aus dem starken lateralen Wachstum, das durch die Mg-Dotierung induziert wird, ist

die Synthese einer rein kolumnaren Struktur nicht mehr möglich. Vielmehr zieht sich, wie

in TEM-Aufnahmen bestätigt, das mit Mg dotierte Material wie eine Hülle um die bereits

vorhandene Nanostruktur (siehe Abschnitte 5.1.1 und 5.1.2). Da auch die Quantenfilme ein

solches Verhalten zeigen, bietet sich die ausgezeichnete Möglichkeit Core-Shell Strukturen zu

wachsen.

Abbildung 5.10.: Links: REM-Aufnahme der Probe NAE_02733. Die p-Schicht ist noch nicht
vollständig koalesziert. Die Oberflächenbedeckung leidet zusätzlich unter der begrenzten Imprint-
qualität aufgrund der GaN-Morphologie (siehe Abschnitt 4.1.1). Rechts: Kontaktierung der Probe
NAE_02733 mit einem Standardnadelmessplatz. Der milchig erscheinende Bereich entspricht der
Vorstrukturierung durch den Imprintprozess.

Um eine solche Core-Shell Struktur mit makroskopischen Nadelkontakten vermessen zu

können, wurde bei der Probe NAE_02733 eine zum großen Teil koaleszierte p-GaN Schicht

über die gewachsenen Nanostrukturen gezogen. Die nominelle Dicke der Mg-dotierten Schicht

beträgt 600 nm. Abbildung 5.10 links zeigt eine REM-Aufnahme der Oberfläche. Leider ist

diese nicht vollständig koalesziert. Dies liegt in einem wesentlichen Teil an der Beeinträch-
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tigung des Imprintprozesses durch die ausgeprägte Morphologie des GaN-Templates (siehe

Abschnitt 4.1.1). Beim Kontaktieren dieser Oberfläche mit einem herkömmlichen Nadelmess-

platz ist es dennoch möglich, Elektrolumineszenz zu erzeugen (siehe Abbildung 5.10 rechts).

Dies ist der eindeutige Beweis für eine p-leitfähige Schicht auf den Nanostrukturen. Die

bei den Messungen bestimmten Spektren zeigen eine starke Blauverschiebung mit steigender

Stromdichte (siehe Abbildung 5.11). Es zeigt sich zunächst ein Auffüllen der niederenergeti-

schen Niveaus, wobei hier im Wellenlängenbereich zwischen 550 nm und 600 nm nicht zwi-

schen InGaN- und GaN-Defektlumineszenz unterschieden werden kann. Mit zunehmender

Anregungsdichte nimmt die höherenergetische Emissionsbande in ihrer Intensität stark zu

und durch das Auffüllen der Bänder schiebt die Spitzenwellenlänge von 480 nm bis 410 nm.

Eine Bestimmung des Serienwiderstandes und die damit verbundene Abschätzung über die

Qualität der p-dotierten Schicht kann mit Hilfe dieses Aufbaus nicht durchgeführt werden.

Aufgrund der inhomogenen Verteilung der Strukturen auf dem Wafer sind reproduzierbare

Messungen von Strom-Spannungskennlinien nicht möglich. Des Weiteren kann die Anzahl an

kontaktierten Nanostrukturen und somit die Stromdichte nicht bestimmt werden. Der ermit-

telte Wellenlängenshift kann also nur einen Eindruck über das Auffüllen der Bänder geben,

erlaubt aber keine quantitativen Aussagen. In weiterführenden Messungen am Nanonadel-

messplatz des IHT der TU Braunschweig mit einer dünneren p-Schicht sollte dies realisierbar

sein.

Abbildung 5.11.: EL - Spektren eines Messpunktes auf der Probe NAE_02733. Zunächst füllen
sich die tieferen Zustände auf. Es ergibt sich mit steigender Stromdichte eine starke Blauverschie-
bung.
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Zusammenfassung

Durch die Auswertung von Photolumineszenz- und Kathodolumineszenzmessungen konnten

in diesem Kapitel Erkenntnisse zum Einbaumechanismus von Indium in Nanostrukturen ge-

wonnen werden. In Verbindung mit TEM-Analysen wurde erfolgreich nachgewiesen, dass

sich die aktive Schicht wie ein Mantel um die komplette Nanostruktur zieht. Somit konnte

der Einbau von Indium auf allen auftretenden Facetten realisiert werden. Dies steht in gu-

ter Übereinstimmung mit den Core-Shell Ergebnissen von Qian et al. [Qian2004, Qian2008],

bei denen Quantenfilme auf den senkrecht zur Wachstumsebene vorhandenen Facetten de-

monstriert werden konnten. Der in dieser Arbeit gezeigte Einbau von Indium geht einen

wesentlichen Schritt über die bisher auf Katalysator-freien Nanosäulen veröffentlichten Er-

gebnisse hinaus [Hersee2008]. Ein Quantendisk-Wachstum, wie es in der MBE oder HVPE

auftritt [Kikuchi2004, Kim2004], konnte bei den Experimenten nicht beobachtet werden.

Die Emissionswellenlänge variiert je nach Orientierung der Wachstumsfacette bei gleichen

Wachstumsbedingungen. TEM-Untersuchungen zeigten, dass für die unterschiedlichen Emis-

sionswellenlängen neben dem piezoelektrischen Feld ein verschieden hoher Einbau von Indium

auf den Facetten verantwortlich ist. Ein von der Facette abhängiger Einbau konnte auch von

Qian et al. [Qian2008] auf Nanosäulen und von weiteren Gruppen auf pyramidalen Strukturen

beobachtet werden [Fuendling2009, Wunderer2010].

Des Weiteren deuten die Ergebnisse in dieser Arbeit darauf hin, dass sich der Einbau

von Indium zwischen Ga- und N-polaren pyramidalen Facetten unterscheidet. Dies ist in

Übereinstimmung mit Überwachsversuchen auf geätzten GaN-Nanosäulen unterschiedlicher

Orientierung von Fichtenbaum et al. [Fichtenbaum2007]. Für eine detaillierte Aussage über

die quantitativen Unterschiede sind jedoch noch weitere Versuche notwendig.

Erstmals konnte gezeigt werden, dass in einer MOVPE durch den Abstand der Nanosäulen

Einfluss auf die Emissionswellenlänge genommen werden kann. So steigt mit größer werden-

dem Abstand die Wellenlänge an. Ähnliche Beobachtungen konnten auch von Sekiguchi et

al. bei Experimenten in der MBE gemacht werden [Sekiguchi2010]. Allerdings unterscheiden

sich die Mechanismen zwischen MBE und MOVPE signifikant. So ist laut dem Modell von

Sekiguchi et al. eine Abschattung des Materials für die Wellenlängenänderung verantwortlich.

In der MOVPE resultiert diese aus sich ändernden Quantenfilmdicken durch unterschiedliche

Wachstumsraten. Wie in Kapitel 4 beschrieben, steigt die laterale Wachstumsrate mit steigen-
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dem Abstand zwischen den Nanosäulen. Durch die größeren Abmessungen der Quantenfilme

ist der piezoelektrische Effekt für die Rotverschiebung der Wellenlänge verantwortlich.

Messungen an mittels Silizium und Magnesium dotierten Nanostrukturen zeigten, dass die

n- und p-Dotierung der Nanostrukturen möglich ist. Dabei konnte mit Hilfe des Nanonadel-

messplatzes des IHT der TU Braunschweig eine erste Abschätzung zur n-Dotierhöhe gegeben

werden. Während bei Köster et al. ein signifikanter Einfluss der n-Dotierung auf die Form

und Dichte der selbstorganisierten Nanosäulen beobachtet werden konnte [Koester2010], än-

dert sich bei den in dieser Dissertation vorgestellten Wachstumsbedingungen die Form der

Nanosäulen bei moderaten Dotierstoffkonzentrationen nicht. Die Tatsache, dass auch die

Mg-dotierte p-Schicht die gesamte Nanostruktur umhüllt, ist eine optimale Ergänzung zum

Core-Shell Wachstum der aktiven InGaN/GaN-Schichten. Wie bereits bei den Quantenfilmen

wurde ein solches Verhalten auch bei Qian et al. festgestellt [Qian2008]; Hersee et al. zeigten

jedoch widersprüchlich dazu in ihrer jüngsten Veröffentlichung einen vertikalen pn-Übergang

[Hersee2009].

Das Core-Shell Wachstum von InGaN/GaN-Quantenfilmen und der p-dotierten Schicht ist

in diesem Kapitel zum ersten Mal in einer großvolumigen MOVPE demonstriert worden. Die

Umsetzung der in Kapitel 1 beschriebenen Vorteile rückt somit ein Stück näher. Durch die

teilweise Koaleszenz der Mg-dotierten Schicht konnte mit einer „Scratch“-NanoLED Elektro-

lumineszenz und somit auch p-Leitfähigkeit nachgewiesen werden.

Nach der hier bereits gezeigten Kontaktierung einzelner Nanostrukturen, wird im anschlie-

ßenden Kapitel 6 die Entwicklung eines Chipprozesses für NanoLEDs vorgestellt.
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Kapitel 6.

NanoLED-Design und Umsetzung des

Chipkonzeptes

Um das Ziel eines elektrisch betriebenen Bauelementes zu verwirklichen, ist neben der Epita-

xie von dreidimensional gewachsenen Strukturen auch eine Prozessierung zum LED Chip

durchzuführen. Im Vergleich zu konventionellen zweidimensionalen Epitaxieschichten bedarf

es hier zusätzlicher Überlegungen. Allein die beiden Ansätze mit Nanosäulen, die eine optisch

aktive Schicht und einen p-n-Übergang in vertikaler Richtung zeigen (Quantendisk) und Na-

nosäulen, die komplett mit einer aktiven Schicht überzogen sind (Core-Shell), bedürfen einer

getrennten Betrachtung.

Prinzipiell müsste bei einer vollständig geschlossen gewachsenen p-Hülle nicht komplett

verfüllt werden, da kein freiliegender p-n-Übergang vorhanden ist. Die Querleitfähigkeit von p-

dotiertem GaN ist allerdings nicht ausreichend hoch. Daher muss beim Core-Shell Ansatz die

gesamte Säule mit einer hoch stromleitfähigen Schicht überzogen werden, um eine homogene

Stromverteilung zu gewährleisten.

Beim Quantendisk-Ansatz hingegen muss das Hauptaugenmerk auf andere Details gelegt

werden. Nach dem Wachstum bzw. nach dem Ätzen der InGaN/GaN Nanosäulen muss zu-

nächst die empfindliche p-Seite geschützt werden. Im Anschluss daran werden die Säulen mit

einem isolierenden Material verfüllt, um den offenen p-n-Übergang zu passivieren. Nach dem

Entfernen des überschüssigen Verfüllmaterials kann die p-seitige Schutzschicht nasschemisch

oder durch einen CMP1-Schritt geöffnet und der p-Kontakt aufgedampft werden. Kontaktiert

man auf Waferebene die durchgängige n-leitfähige Schicht, können die NanoLEDs betrieben

werden.

1CMP steht für Chemisch-mechanisches Polieren
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Abbildung 6.1.: Schematische Darstellung der grundlegenden Prozessschritte für die Herstel-
lung einer NanoLED. Nach dem Aufdampfen einer SiO2-Schutzschicht für das p-dotierte GaN
mit einem CVD-Prozess wird die Säulenstruktur mit einem Spin-On Prozess verfüllt. Nach dem
Entfernen der Schutzschicht kann die p-Seite kontaktiert werden.

Abbildung 6.1 zeigt diese Schritte für einen möglichen Chipprozess in schematischer Dar-

stellung. Die technologische Umsetzung der dafür notwendigen Prozessschritte wird in den

folgenden Abschnitten gezeigt.

6.1. Top-Down Ansatz: Von der 2D-LED zur Nanosäulen-LED

Um die Möglichkeit zu schaffen, reproduzierbare Experimente zu den in Abbildung 6.1

dargestellten Prozessschritten durchführen zu können, wurden Nanosäulen mit definiertem

Durchmesser und Abstand voneinander verwendet, die mittels eines Ätzschrittes aus einer

zweidimensionalen Schicht hergestellt wurden. Dazu wurden zunächst konventionelle LED-

Strukturen (siehe Abbildung 2.2.1 Seite 20) auf Saphir gewachsen. Um die Charakteristika

der späteren LED besser untersuchen zu können, wurde die aktive Zone auf einen einzelnen

Quantentrog (SQW) beschränkt (vergleiche Abschnitt A.2). Des Weiteren wurde die Dicke

der p-Seite vergrößert, um beim späteren Freilegen der Nanosäulen ausreichend Toleranz

zur Verfügung zu haben. Die angestrebte p-Schichtdicke für die Experimente betrug etwa

600 nm.
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Die Belichtung der Strukturen wurde mit dem in Tabelle 4.2 Seite 50 vorgestellten Design am

Institut für Halbleitertechnik in Braunschweig durchgeführt. Um im Gegensatz zur Wachs-

tumsmaske die Hartmaske für das Ätzen von Säulen zu erzeugen, wurde mit einem zusätzli-

chen Ausheizschritt der Photolack AZ5214E invertiert. Nach dem Entwickeln der Photomaske

wurde zunächst ein selektiver Ätzschritt für die Strukturierung der Hartmaske angewendet.

Abbildung 6.2 links zeigt die strukturierte SiO2-Hartmaske. Das Ätzen von Durchmessern

Abbildung 6.2.: Links: REM-Aufnahme der strukturierten SiO2-Hartmaske. Der Zieldurchmes-
ser war hier 1000 nm bei einem Abstand von ebenfalls 1000 nm. Rechts: Die mit Hilfe der SiO2-
Hartmaske geätzten GaN-Säulen. Durchmesser und Abstand entsprechen 1000 nm. Die dunkle
Abdeckung auf den Spitzen der Nanosäulen ist der Rest der Hartmaske.

und Abständen konnte bis zur Auflösungsgrenze der hier verwendeten optischen Lithogra-

phie von 500 nm realisiert werden. Die GaN-Nanosäulen mit einem Aspektverhältnis bis zu

6 wurden mit Hilfe eines Cl/Ar-Plasmas in einer ICP-RIE2 Anlage trockenchemisch geätzt

(siehe Abbildung 6.2 rechts). Auf der Spitze der GaN-Nanosäulen ist im REM der Rest der

Hartmaske als dunkle Abdeckung zu sehen. Diese wird für die anschließenden Versuche als

Schutz für das p-GaN auf der Säule belassen.

Abbildung 6.3 zeigt die Wellenlängen- und Intensitätsverteilung des Photoluminszenzspek-

trums der geätzten Nanosäulen auf dem 2“ Wafer. Die optische Funktionsfähigkeit der ak-

tiven Schichten nach dem Ätzen ist somit noch gegeben und die Strukturen eignen sich für

Vorversuche zur Erprobung möglicher Chipprozessschritte.

2ICP steht für inductively coupled plasma, RIE für reactive ion etching

113

Nach der Epitaxie wurden die Scheiben mit einer 450 nm dicken SiO2-Hartmaske versehen.



Kapitel 6. NanoLED-Design und Umsetzung des Chipkonzeptes

Abbildung 6.3.: Wellenlängen- und Intensitätsverteilung der Photolumineszenzspektren von
geätzten NanoLEDs. Die vier Quadranten der verwendeten Maske BS1 sind durch die gestrichelte
Linie hervorgehoben.

6.2. Verfüllen von Nanostrukturen

Beim Quantendisk-Ansatz gilt es, den offenen p-n-Übergang zu schützen und die Möglichkeit

für einen vollflächigen p-Kontakt zu schaffen. Aufgrund dessen ist es notwendig, die Nano-

säulen in eine passivierende Matrix zu betten. Da das Verfüllmaterial wesentlichen Einfluss

auf die späteren Eigenschaften des Bauteiles hat, muss dieses bestimmte Kriterien erfüllen.

Um den p-n-Übergang vor einem Kurzschluss zu schützen, muss das isolierende Material die

GaN-Oberfläche möglichst gut benetzen, da sonst Hohlräume entstehen können. Eine hohe

Bauteileffizienz kann nur ermöglicht werden, wenn kein bzw. nur sehr wenig Licht absorbiert

wird. Somit muss das Verfüllmaterial für die Emissionswellenlänge der LED transparent sein.

Selbstverständlich muss das Medium stabil gegenüber der LED Emission und erhöhten Tem-

peraturen sein. Eine Trübung mit Verlauf der Zeit vermindert die Leistungsmerkmale der

LED. In engem Zusammenhang mit der Temperaturstabilität steht die Voraussetzung einer

nur kleinen Abweichung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten, um eine Rissbildung zu

vermeiden. Für eine verbesserte Lichtauskopplung durch photonische Effekte ist ein kleiner

Brechungsindex von Vorteil, da so ein Großteil des erzeugten Lichtes innerhalb der Nano-

säulen geführt wird. Erfüllt ein Material all diese Voraussetzungen, muss es zusätzlich noch

seine Tauglichkeit für Frontend-Prozesse beweisen. Es darf nicht ausgasen, um Querkontami-

nationen zu vermeiden und muss die erforderlichen Temperaturen überstehen.

Da Nanosäulen aus Silizium wesentlich kostengünstiger und prozesstechnisch einfacher her-
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6.2. Verfüllen von Nanostrukturen

Höhe der mit dem für GaN-Säulen identischen Maskenlayout gefertigten Säulen beträgt für

diese Serie von Experimenten etwa 6 μm. Siliziumoberflächen besitzen die Eigenschaft zu oxi-

dieren, wenn sie an Luft gelagert werden. Das nativ entstehende amorphe SiO2 ist hydrophil

und kann somit sehr leicht von Wasser benetzt werden. Behandelt man die Oberfläche mit ei-

nem kurzen nasschemischen Ätzschritt in Fluorwasserstoff (HF-Säure), wird diese hydrophob

und benetzt nicht mehr mit Wasser. Um eine detailliertere Aussage über den Einfluss des

Benetzungsverhaltens der getesteten Materialien treffen zu können, wurden die Versuche je-

weils mit zwei unterschiedlich vorbehandelten Wafern durchgeführt. Bei erfolgreichem Vortest

wurde die Verfüllmethode mit den geeigneten Materialien auf die geätzten und gewachsenen

GaN-Strukturen übertragen.

6.2.1. Eigenschaften der Füllmaterialien

Als mögliche Verfüllmaterialien wurden ein modifiziertes Epoxydharz, BCB3, ein anorgani-

sches Al2O3-Sol und ein auf Hydrogensilsesquioxan (HSQ) basierender E-Beam Photolack

untersucht. Sämtliche Materialien können mit einem einfachen Aufschleuderprozess (Spin-

On Prozess) auf den Wafer aufgeschleudert werden. Durch die gezielte Steuerung der Umdre-

hungszahl kann die finale Schichtdicke beeinflusst werden.

Epoxydharz

Epoxydharze im Allgemeinen sind Polymere, die je nach Zusammensetzung sehr langsam

polymerisieren, so dass man sie noch in flüssigem Zustand verarbeiten und erst im Anschluss

daran aushärten lassen kann. Nach dem Aushärten entsteht ein stabiler und gegen viele Che-

mikalien beständiger Kunststoff. Das bei diesen Verfüllversuchen verwendete transparente

Epoxydharz ist einkomponentig und kann bei Temperaturen um 130 ◦C thermisch ausge-

härtet werden. Bei Vorversuchen auf planen Si-Wafern zeigte sich bei einer Spin-On Um-

drehungsgeschwindigkeit von 2000 rpm eine Epoxydschichtdicke von 2, 3 μm. Beim Verfüllen

der Si-Nanosäulen stellte sich abhängig von der Vorbehandlung eine unterschiedlich gute

Benetzung der planen Oberfläche ein. Eine hydrophobe Oberfläche wird homogen beschich-

tet, wohingegen bei einer hydrophilen Oberfläche nur die Flächen mit Säulen das Material

annehmen. Abbildung 6.4 links zeigt die REM-Aufnahme von verfüllten Nanosäulen auf ei-

3BCB steht für Benzo-Cyclo-Buten
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Abbildung 6.4.: Links: REM-Aufnahme von mit Epoxydharz verfüllten Si-Nanosäulen. Das
Material sammelt sich in der Mitte des Feldes an und bildet einen Dom mit sehr hoher Schicht-
dicke. Rechts: FIB-Querschnitt durch ein mit Epoxydharz verfülltes Feld. Das Epoxydharz be-
netzt die komplette Oberfläche gut, zeigt allerdings Lufteinschlüsse (durch rote Kreise im Bild
gekennzeichnet). Die Lufteinschlüsse sind häufig direkt an der Nanosäule zu beobachten.

ner hydrophilen Oberfläche. Am Rand des Feldes ist der Meniskus sichtbar, welcher sich

durch den Rückzug des Materials in das nanostrukturierte Feld ergibt. Das zusätzliche Ma-

terial bildet in der Mitte des vorstrukturierten Feldes einen Dom, wodurch die Säulen stark

überfüllt und spätere Planarisierungsschritte erschwert werden. Die Ausbildung eines Mate-

rialüberschusses in der Mitte des Feldes tritt ebenfalls bei der hydrophoben Probe, wenn auch

in abgeschwächter Form, auf. Die 6 μm hohen Säulen werden also trotz einer äquivalenten

Schichtdicke von 2, 3 μm auf planen Wafern vollständig aufgefüllt und in der Mitte der Felder

weit überfüllt.

FIB4-Analysen an verfüllten Säulen zeigen sowohl bei hydrophoben als auch hydrophi-

len Oberflächen durchwegs gute Verfülleigenschaften (siehe Abbildung 6.4). Eine Verfüllung

findet vollständig bis zum Boden statt, allerdings zeigen sich an manchen Stellen kleine

Lufteinschlüsse. Diese sind durch rote Kreise in der Abbildung hervorgehoben. Da diese Luft-

einschlüsse oft direkt an den Säulen zu finden sind, besteht das Risiko eines unvollständig

passivierten p-n-Übergangs und somit einer offenen aktiven Schicht. Versuche, bei denen

die verfüllten Proben vor dem Ausheizen in einen evakuierten Exsikkator gegeben wurden,

zeigten weniger Lufteinschlüsse. Eine Blasenfreiheit konnte allerdings nicht erreicht werden.

Aufgrund der Materialakkumulation in der Feldmitte und der Lufteinschlüsse wurde auf eine

Weiterentwicklung für das Verfüllen der GaN-Nanosäulen verzichtet.

4FIB steht für Focused Ion Beam
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Benzo-Cyclo-Buten (BCB)

Ursprünglich wurde BCB als Trockenätzresist entwickelt. Seine ausgezeichneten Eigenschaf-

ten, wie eine geringe Feuchtigkeitsabsorption, eine relativ geringe Aushärtetemperatur und

die Eigenschaft nach dem Aushärten nicht auszugasen, ermöglichen die Anwendung für wei-

tere Bereiche. Für eine verbesserte Haftung auf der Oberfläche wird in der Regel ein Haftver-

mittler vor dem Spin-On Prozess aufgetragen. Bei allen Verfüllversuchen mit BCB wurde hier

AP3000 verwendet. Auch hier wurden Vorversuche bei 1000 rpm auf einem planen Si-Wafer

durchgeführt. Aufgrund der niedrigeren Viskosität verglichen zum verwendeten Epoxydharz

beträgt die Schichtdicke bei halber Umdrehungszahl ebenfalls etwa 2, 2 μm. Das Ausheizen

von BCB findet in zwei Schritten statt. Zunächst wird auf einer Heizplatte das Material

bei 110 ◦C vorvernetzt und anschließend bei 250 ◦C final ausgehärtet. Ungeachtet ob die

Oberfläche hydrophob oder hydrophil ist, benetzt BCB die Wafer vollständig. Somit findet

keine Materialakkumulation in der Feldmitte statt. Die Verfüllhöhe hängt allerdings stark

Abbildung 6.5.: Links: REM-Aufnahmen von mit BCB verfüllten Si-Nanosäulen mit einem Ab-
stand von 1 μm und 5 μm. Das Material verfüllt über das gesamte Feld bei konstantem Füllfaktor
der Nanosäulen mit annähernd konstanter Höhe und bildet keinen Dom in der Mitte des Feldes
aus. Allerdings hängt die Verfüllhöhe signifikant vom Füllfaktor ab. Rechts: FIB-Querschnitt
durch ein mit BCB verfülltes Feld. Die Säulen sind perfekt verfüllt und es zeigen sich keine
Lufteinschlüsse.

von der Dichte der Nanosäulen ab. Abbildung 6.5 zeigt zwei im Durchmesser gleiche Säu-

len mit unterschiedlichem Abstand von 1 μm und 5 μm. Bei den sehr großen Abständen

nähert sich die Verfüllhöhe der Schichtdicke auf einem planaren Si-Wafer an, während das

Material bei dichten Nanosäulen im Feld gehalten wird. Die Verfüllhöhe innerhalb der struk-

turierten Felder ist nur schwach von der Umdrehungsgeschwindigkeit abhängig. Zusätzlich

traten bei Vorversuchen mit 2000 rpm und 4000 rpm teilweise abgebrochene Nanosäulen und
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unverfüllte Bereiche auf. Eine sinnvolle Verringerung der Füllhöhe kann über die Spin-On

Geschwindigkeit nicht erreicht werden.

Bei Querschnitten mit dem FIB bestätigte sich die bereits im REM beobachtete ausge-

zeichnete Verfülleigenschaft von BCB (siehe Abbildung 6.5 rechts). Die Säulen sind perfekt

verfüllt und bei sämtlichen ausgewerteten FIB-Schnitten konnten keinerlei Lufteinschlüsse

detektiert werden. Eine Übertragung der Ergebnisse auf GaN-Säulen war mit den selben Pa-

rametereinstellungen leicht möglich. Weiterführende Analysen an verfüllten GaN-Nanosäulen

mit Durchmessern und Abständen kleiner als 50 nm bestätigten die sehr vielversprechenden

Ergebnisse. Auch hier waren selbst in kleinsten Zwischenräumen keine Lufteinschlüsse sicht-

bar.

Al2O3-Sol

Der Sol-Gel-Prozess ist ein Verfahren zur Herstellung von nichtmetallischen, anorganischen

Materialien aus einer Dispersionslösung. In dieser Lösung befinden sind feinste Teilchen im

Nanometerbereich, welche sich im Laufe des Aushärteprozesses verbinden (auch Gelieren ge-

nannt) und nach dem Austrocknen zu einer festen Schicht verbinden. Al2O3-Nanopartikel

wurden aufgrund der Transparenz und der chemisch sehr stabilen Eigenschaften gewählt.

Das Aushärten findet auch hier wieder zweistufig bei 110 ◦C auf einer Heizplatte und bei

Abbildung 6.6.: Links: Überblicksaufnahme von Al2O3-Sol verfüllten Säulen. Die Säulen wer-
den stark deformiert und beim Aushärten des Materials statistisch in verschiedene Richtungen
gedrückt. Rechts: Großaufnahme des FIB-Schnittes. Die Ausflockungen der Nanopartikel drücken
die Säulen in verschiedene Richtungen.
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250 ◦C im Ofen statt. Der optische Eindruck nach dem Spin-On Prozess weist sowohl auf

der hydrophoben als auch auf der hydrophilen Oberfläche eine unvollständige Benetzung auf.

Zusätzlich wirken in Lichtmikroskopaufnahmen die verfüllten Felder inhomogen. Eine genaue-

re Untersuchung zeigt, dass beim Sol-Gel-Prozess und dem anschließenden Aushärteprozess

die Säulen regelrecht verbogen werden (siehe Abbildung 6.6). Beim FIB-Schnitt sind deut-

lich die Ausflockungen der Al2O3-Nanopartikel zu sehen, welche die Säulen deformieren und

statistisch verteilt in verschiedene Richtungen biegen. Weitere Verfüllexperimente wurden

aufgrund dieser Ergebnisse nicht durchgeführt.

Flowable Oxide (FOx R©)

Der E-Beam Resist aus HSQ wird auch als FOx R©5 bezeichnet. Wird dieser Resist bei über

650 ◦C ausgeheizt, bildet sich amorphes SiO2 [Loboda1998], was aufgrund der ausgezeichne-

ten optischen und chemischen Eigenschaften als Verfüllmaterial ideal geeignet wäre. Der Re-

sist ist sehr niederviskos und für das Erzeugen sehr dünner Schichten gut geeignet. Nachteile

sind die hohe Ausheiztemperatur und die zu GaN unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizien-

ten, wodurch starke Verspannungen beim Abkühlen auftreten können. Obwohl der Resist

sowohl auf hydrophilen als auch hydrophoben Oberflächen sehr gut benetzt, zeigt sich in den

Feldern eine sehr inhomogene Verteilung des Materials (siehe Abbildung 6.7 links). Durch

Abbildung 6.7.: Links: REM-Aufnahme von mit FOx R© verfüllten Säulen. Die Verfüllung ist
statistisch inhomogen über den strukturierten Feldern verteilt. Die verfüllten Bereiche werden
stark kompressiv verspannt und die Nanosäulen werden verbogen. Rechts: REM-Aufnahme von
GaN-Nanosäulen, die nach dem Verfüllen mit einem verbesserten Ausheizprozess behandelt wur-
den. Trotz der deutlich gesteigerten Homogenität zeigen sich aufgrund der Schrumpfung des
Materials beim Aushärten Risse im SiO2.

5FOx R© ist die Abkürzung für Flowable Oxide und wird von der Firma Dow Corning Corporation vertrieben
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die starke Schrumpfung des Materials beim Aushärten werden die Säulen zusammengezogen

und teilweise sogar von der Oberfläche abgerissen. Ein verbesserter Spin-On Prozess mit an-

gepassten Rotationsgeschwindigkeiten und ein Ausheizprozess mit langsameren Temperatur-

rampen wurde an geätzten GaN-Nanosäulen durchgeführt. Abbildung 6.7 rechts zeigt, dass

allerdings auch hier Risse entstehen, die eine weitere Verwendung des Materials ausschließen.

6.2.2. Transparenz und Alterungsstabilität

Die beiden geeignetsten Materialien, welche in Abschnitt 6.2.1 untersucht wurden, sind Epo-

xydharz und BCB. Da in der Literatur keine genauen Angaben zur Transparenz der Materia-

lien gefunden werden konnten, wurden Transmissionsmessungen durchgeführt. Dafür wurde

zunächst eine dünne Schicht des jeweiligen Materials mit den Standardbedingungen auf eine

Glasscheibe aufgeschleudert. Eine im REM durchgeführte Analyse an Bruchkanten der Glas-

wafer bestätigte die angenommene Schichtdicke von jeweils 2, 3 μm für beide Materialien.

Die mit Hilfe eines Transmissionsmessgerätes von PerkinElmer durchgeführten Messungen

resultieren durch Umstellen der Gleichung

T =
I

I0
= e−αd (6.1)

im Absorptionskoeffizienten

α =
−ln

(
I
I0

)
d

(6.2)

mit I0 und I der Intensität vor und nach dem Durchdringen der Testscheibe und der Dicke

d der absorbierenden Schicht. Die Werte für die Transmission und der daraus berechnete

Absorptionskoeffizient sind in Abbildung 6.8 für den gesamten sichtbaren Wellenlängenbe-

reich aufgetragen. Das Epoxydharz ist hier fast vollständig transparent. Das BCB hingegen

absorbiert bereits im blauen Spektralbereich. Dies könnte in einem späteren Bauteil Effizi-

enzeinbußen und eine beschleunigte Alterung durch Trübung des Materials nach sich ziehen.

Um eine Abschätzung der Alterungsstabilität des verwendeten Epoxydharzes und von BCB

treffen zu können, wurden beide Materialien einem beschleunigten Alterungstest unterzogen.

Dabei werden die Probenstücke bei erhöhter Temperatur (140◦) einer LED-Emission bei

440 nm ausgesetzt. Die beiden Probenstücke zeigten nach dieser Behandlung eine dunkle,
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Abbildung 6.8.: Links: Die gemessene Transmission für BCB und Epoxydharz. Während BCB
unterhalb etwa 450 nm absorbiert, ist das Epoxydharz über den gesamten Bereich gleich transpa-
rent. Rechts: Der Absorptionskoeffizient von BCB und Epoxydharz aus den Transmissionsdaten
gemäß Formel 6.1 berechnet.

braune Verfärbung. Bei BCB liegt dies in der Absorption im blauen Spektralbereich begrün-

det. Das Material wird durch die Photonen geschädigt und verfärbt sich dunkler. Dadurch

wird noch mehr Licht absorbiert und der Effekt verstärkt sich. Trotz der geringen Absorpti-

onswerte altert auch das Epoxydharz signifikant. Allerdings muss man hier in Betracht ziehen,

dass bei längerem Temperatureinfluss über 120◦ Thermooxidation auftreten kann, was zu ei-

ner Verfärbung führt. Metallionen, die durch Verunreinigungen im Material vorhanden sein

können, katalysieren diesen Effekt. Somit sind beide Materialien ausschließlich für Testbau-

teile geeignet, ein kommerziell verfügbares Produkt darf solche Alterungserscheinungen nicht

aufweisen.

6.3. Kontaktieren

Nach dem Verfüllen der Nanostrukturen besteht ein Großteil der Oberfläche aus einem Di-

elektrikum. Die Haftung des Kontakt- bzw. Spiegelmaterials mit Standardprozessen muss

also zunächst nachgewiesen werden. Hochreflektierende Spiegel werden als Kontaktmaterial

notwendig, wenn z.B. die p-Seite aus Gründen der Stromaufweitung vollflächig kontaktiert

wird. So können Verluste aufgrund von Absorption vermieden werden. Zudem muss überprüft

werden, ob die Lithographie durch die Oberflächenmorphologie sowie durch Interferenzen auf-

grund der regelmäßigen Anordnung der Nanosäulen nachteilig beeinflusst wird.

Grundlage für diesen Machbarkeitstest sind mit BCB verfüllte Si-Säulen (siehe Abschnitt

6.2.1). Für die Evaluation der Kontaktaufdampfung wurde ein Standarddesign für einen Chip
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mit einer Kantenabmessung von 500 μm verwendet. Das Kontaktlayout enthält zwei Stege,

für den Spiegel wurde das fast vollflächige inverse Design des Kontaktes herangezogen. Als

Kontakt dient aufgedampftes TiPtAu, als Spiegelmaterial Silber.

Abbildung 6.9.: Lichtmikroskopaufnahme einer Aussparung im Ag-Spiegel. Die Kanten zei-
gen eine leichte Welligkeit im Bereich weniger μm. Dies hätte bei einem späteren Bauteil keine
Relevanz.

Die Lithographie zeigt sich bei den auf dem Wafer vorhandenen Strukturgrößen nur sehr

geringfügig beeinflusst. Abbildung 6.9 zeigt die Aussparung im Ag-Spiegel. Es tritt an der

Kante eine leichte Welligkeit in der Größenordnung weniger μm auf, welche bei einem spä-

teren Bauteil keinen Einfluss auf die Eigenschaften hätte. Auch am Rand der Kontaktstege

ist diese Welligkeit zu beobachten, aber auch hier ist diese im Vergleich zur Breite des Kon-

taktsteges zu vernachlässigen. Sowohl TiPtAu als auch Ag haften auf den vorstrukturierten

Feldern, es ist keine Delamination zu beobachten.

Bei der Kontaktierung von GaN-Nanosäulen, welche im Vergleich zu den Si-Testsäulen eine

geringere Höhe haben, muss zunächst sichergestellt werden, dass die Spitze der Nanosäulen

nicht im Verfüllmaterial vergraben ist. Abbildung 6.10 links zeigt GaN-Nanosäulen, welche

aufgrund der durch die Nanostrukturen erhöhten Schichtdicke (vergleiche Abschnitt 6.2),

vollständig vergraben sind. Als dunkler Kontrast auf der Spitze der Nanosäulen ist die auf

der Säule verbliebene, restliche SiO2-Hartmaske sichtbar. Diese ist in etwa 700 nm Tiefe

vergraben. Durch das gezielte trockenchemische Ätzen des Verfüllmateriales BCB kann die

Spitze wieder freigelegt werden (siehe Abbildung 6.10 rechts). Die Spitze der Nanosäule bleibt

dabei durch die SiO2-Hartmaske geschützt und wird nicht geschädigt.

Abbildung 6.11 zeigt eine Aufnahme von Metallkontakten auf GaN-Säulen nach dem Ver-

füllen, Freilegen und Kontaktieren. Die GaN-Säulen haben eine Höhe von etwa 3 μm. Die

Grundlage für das Ätzen der Säulen war eine ca. 3, 5 μm dicke GaN-Schicht, die bis auf die
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Abbildung 6.10.: Links: FIB Querschnitt von GaN-Nanosäulen verfüllt mit BCB. Die Spitzen
der Säulen, welche noch mit der SiO2-Hartmaske bedeckt sind, sind etwa 700 nm tief vergraben.
Rechts: REM-Aufnahme der verfüllten GaN-Nanosäulen nach dem Freilegen der Spitzen durch
einen gezielten BCB-Ätzschritt.

Pufferschicht mit nominell 3 · 1018 cm−3 Silizium n-dotiert war. Die Position der Metallkon-

takte wurde mit einem Lift-Off Prozess bestimmt. Nach dem Aufdampfen einer SiO2-Schicht

wird diese mit Hilfe einer Photoebene strukturiert. Beim Öffnen der SiO2-Schicht an den ge-

wünschten Kontaktpositionen wird zugleich die noch auf der Spitze der geätzten Strukturen

verbliebene SiO2-Hartmaske für das Ätzen der Säulen entfernt. Die Haftung von SiO2 auf der

BCB-Schicht ist allerdings sehr schlecht, wodurch bei diesem Prozessschritt Probleme entste-

hen können. Nach dem vollflächigen Aufdampfen des Metallkontaktes wird dieser durch das

verbleibende SiO2 an den nicht gewünschten Positionen unterätzt und entfernt.

Abbildung 6.11.: Links: Metallkontakte auf GaN-Säulen mit einer nominellen n-Dotierung
von 3E18 1/cm3. Die Säulen zeigen in dem gewählten Bereich sowohl einen Durchmesser als
auch einen Abstand von 5 μm. Rechts: Strom-Spannungskennlinien zwischen zwei Kontakten.
Die Steigungen der linearen Interpolation geben den Wert für den ohmschen Widerstand.
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Die Messung von Strom-Spannungskennlinien zwischen zwei Metallkontakten zeigt ein ohm-

sches Verhalten (siehe Abbildung 6.11 rechts). Durch die lineare Approximation der Kenn-

linien ergibt sich durch die Steigung der Geraden ein Serienwiderstand von 71, 5 (± 7, 2) Ω.

Dieser relativ hohe Wert resultiert aus der Tiefe der geätzten Säulen. Der Fuß der Säulen er-

reicht bereits einen nur sehr schwach dotierten Bereich der GaN-Pufferschicht, was zu einem

hohen Serienwiderstand führt.

6.4. Elektrolumineszenz von NanoLEDs

Die bisher vorgestellten Versuche zeigen die Möglichkeit, Nanostrukturen in eine isolierende

Matrix zu betten und zu kontaktieren. Um die Funktionsfähigkeit der Prozessabfolge für

NanoLEDs überprüfen zu können, wurde diese an geätzten LED-Strukturen getestet (siehe

Abschnitt 6.1). Als aktive Schicht dient ein einfacher Quantenfilm, dessen Dicke und Indium-

gehalt auf eine Wellenlänge von etwa 440 nm abgestimmt ist. Die Dicke der hier verwendeten

p-Seite beträgt ca. 600 nm. Nach dem Verfüllen mit BCB wurde die p-Schicht durch ge-

zieltes Rückätzen wieder freigelegt (siehe Abschnitt 6.3). Für weiterführende Tests wurden

zwei Scheiben nach der Kontrolle der freigelegten p-Seite mit unterschiedlichen Kontakten

versehen.

Wafer A wurde mit den in Abschnitt 6.3 beschriebenen Prozessschritten behandelt. Der

hier verwendete TiPtAu-Kontakt dient der Überprüfung der Funktionsfähigkeit der elektri-

schen Eigenschaften. Abbildung 6.12 links zeigt den Metallkontakt auf Nanosäulen mit einem

Durchmesser und einem Abstand von jeweils 5 μm. Im Auflichtbild sind aufgrund der mor-

phologischen Erhebungen der Nanosäulen aus dem Verfüllmaterial die einzelnen Säulen im

Metallkontakt zu erkennen. Bei einer Bestromung der NanoLEDs sind in der Lichtmikroskop-

aufnahme nur die Reflektionen des erzeugten Lichtes an den Ätzflanken der umgebenden

Nanosäulen zu beobachten (Abbildung 6.12 rechts). Die der Emissionsquelle abgewandten

Flanken erscheinen hier aufgrund eines kleineren Totalreflexionswinkels heller als die zuge-

wandten Flächen. Das Licht kann aufgrund des Brechungsindexsprungs von etwa 1,6 (BCB)

auf 2,3 (GaN) sehr einfach in eine Nanosäule einkoppeln. Beim Verlassen auf der gegenüber-

liegenden Seite ist der Indexsprung jedoch von GaN auf BCB und die Reflexionen erhöhen

sich. Die eigentlich leuchtenden Nanosäulen sind vom Metallkontakt verdeckt und es können

keine Rückschlüsse gezogen werden, wie viele Nanosäulen aktiv kontaktiert werden konnten.
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Abbildung 6.12.: Links: Auflichtaufnahme eines Metallkontaktes auf GaN-NanoLEDs. Sowohl
der Durchmesser als auch der Abstand der einzelnen LEDs beträgt 5 μm. Rechts: Mikroskopauf-
nahme bei einem Strom von 1 mA. Aufgrund des undurchsichtigen Metallkontaktes sind nur die
Reflektionen des erzeugten Lichtes an den geätzten Flanken der Säulen zu erkennen.

Berücksichtigt man die Fläche des Metallkontaktes von ca. 7000 μm2 für den halbrunden

Kontakt kann mit Hilfe der Flächenbelegung von etwa 23% bei einem Abstand und Durch-

messer von jeweils 1000 nm bzw. 2000 nm die Spannung über der Stromdichte in A/cm2

aufgetragen werden (siehe Abbildung 6.13 links). Die Kennlinie bei einem Durchmesser von

1000 nm zeigt bis zu kleinsten Stromdichten keinen Nebenschluss auf. Ein solcher Neben-

schluss ist exemplarisch als Negativbeispiel bei der Kennlinie für einen Durchmesser von

2000 nm gezeigt. Eine Passivierung des pn-Überganges konnte somit erfolgreich realisiert

werden, trotz der Schädigung der Seitenflanken durch das Ätzen der NanoLEDs. Das gewähl-

te p-Kontaktmaterial schließt gut an und bei einer Nennstromdichte von 35 A/cm2 liegt die

Vorwärtsspannung bei einem sehr guten Wert von etwa 3,3V. Die p-dotierte Schicht ist dem-

nach durch die vorangegangenen Prozessschritte nicht signifikant beeinträchtigt worden. Bei

höheren Stromdichten zeigt sich ein serieller Widerstand (siehe Abbildung 6.13). Durch die

lineare Approximation der Strom-Spannungskennlinie in diesem Bereich kann der Wert des

Serienwiderstandes zu etwa 450 Ω bestimmt werden. Dieser erhöhte serielle Widerstand kann

auf die relativ niedrige Dotierung der sehr dicken p-Seite zurückgeführt werden. Diese wurde

gewählt, um Inversionsdomänen zu vermeiden und eine ausreichend gute Aktivierbarkeit der

LEDs zu garantieren (siehe Abschnitt 2.3.5). Bei einer Reihe von Messungen konnte gezeigt

werden, dass eine Kontaktierung ohne signifikanten Nebenschluss von den kleinsten auf der

Maske vorhandenen Durchmessern von 500 nm bis zu den größten von 5 μm möglich war.
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Abbildung 6.13.: Links: Auftragung der Spannung über der logarithmischen Stromdichte für
Nanosäulen mit einem Durchmesser von 1000 nm und 2000 nm. Die kontaktierten NanoLEDs mit
einem Durchmesser von 2000 nm zeigen einen signifikanten Nebenschluss. Die graue gestrichelte
Line kennzeichnet die Nennstromdichte von 35 A/cm2. Hier liegt die Vorwärtsspannung bei etwa
3,3V. Rechts: Die lineare Approximation der Strom-Spannungskennlinie ergibt den Serienwider-
stand der kontaktierten NanoLEDs.

Beim zweiten Wafer B der Versuchsserie wurde zusätzlich unter den Metallkontakt ei-

ne transparente, stromaufweitende Schicht aus Indiumzinnoxid (ITO6) aufgedampft (siehe

Abbildung 6.14 links). Diese ermöglicht bei einer Kontaktierung die Betrachtung einzelner

NanoLEDs im Betrieb (siehe Abbildung 6.14 rechts). Die Auflösung des Lichtmikroskops

und somit die kleinstmögliche Darstellung der Elektrolumineszenz von NanoLEDs kann sehr

einfach abgeschätzt werden. Einer der wichtigsten Parameter ist hierbei die numerische Aper-

Abbildung 6.14.: Links: Auflichtaufnahme der Kombination aus einem undurchsichtigen Me-
tallkontakt auf einem transparenten ITO-Kontakt. Die NanoLEDs mit einem Durchmesser von
700 nm und einem Abstand von 2000 nm sind unter dem transparenten Kontakt noch eindeutig
zu erkennen. Rechts: Mikroskopaufnahme bei einem Strom von 20 mA. Mit Hilfe des transparen-
ten Kontaktes kann die Funktion einzelner NanoLEDs überprüft werden.

6ITO ist die Abkürzung für die englische Bezeichnung indium tin oxide
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tur. Sie ist ein Maß für das Auflösungsvermögen des Objektives. Definiert ist die numerische

Apertur NA durch

NA = n · sinα (6.3)

mit der Brechzahl n des zwischen Objektiv und Probenoberfläche befindlichen Materials und

dem Akzeptanzwinkel α. Der Akzeptanzwinkel beschreibt hierbei den halben Öffnungswinkel.

Die bestmögliche Auflösung, dass heißt, der geringste Abstand dmin zwischen zwei nach dem

Rayleighkriterium unterscheidbaren Strukturen, ist nun über die Gleichung

dmin = 0, 61
λ

NA
(6.4)

bestimmt, in der λ der Wellenlänge des Lichtes entspricht [Kuchling2001]. Das im Labor

verfügbare 100fach-Objektiv mit einer numerischen Apertur von 0,8 ermöglicht mit Luft

zwischen Probenoberfläche und Objektiv bei einer Emissionswellenlänge von 450 nm ein

dmin von etwa 350 nm.

Abbildung 6.15.: Lichtmikroskopaufnahme von 3D NanoLEDs mit einem Durchmesser von
500 nm und einem Abstand von 2000 nm. Die Lumineszenz der einzelnen NanoLEDs ist sehr
gut unterscheidbar. Nur sehr wenige angeschlossene NanoLEDs zeigen eine verminderte oder gar
keine Emission.

Abbildung 6.15 zeigt eine Lichtmikroskopaufnahme durch den transparenten ITO-Kontakt

von NanoLEDs mit einem Durchmesser von 500 nm bei einer Bestromung mit 1 mA. Die ein-

zelnen NanoLEDs mit einem Abstand von 2 μm können gut differenziert werden. Nur sehr
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wenige Strukturen zeigen eine verminderte Leuchtstärke, der Großteil aller kontaktierten

LEDs ist voll funktionsfähig. Diese einzelnen Ausfälle können durch Defekte in der Epita-

xieschicht oder durch ätzbedingte Schäden verursacht werden und bedeuten nicht zwingend

einen schlechten Kontakt. Die Abschätzungen zur Stromdichte und deren Auftragung in Ab-

bildung 6.13 ist somit legitim.

Die Lichtmikroskopaufnahmen in Kombination mit den elektrischen Messungen zeigen erst-

mals die volle Funktionsfähigkeit von 3D NanoLEDs bei OSRAM Opto Semiconductors. Im

Gegensatz zu bisherigen Veröffentlichungen (siehe Kapitel 3) können die hier verwendeten

Prozessschritte bis zu kleinsten Abmessungen verwendet werden.

Zusammenfassung

Geätzte Nanosäulen bieten ein ideales Testumfeld, um Prozessschritte für den Quanten-Disk

Ansatz zu evaluieren. Diese konnten durch ICP-RIE trockenchemisch erzeugt werden. Die

Untersuchung verschiedener Verfüllmaterialien ergab, dass der Trockenätzresist Benzo-Cyclo-

Buten sehr gut als Matrix für die NanoLEDs geeignet ist. Erstmals konnten selbst klein-

ste MBE-Nanosäulen mit Durchmessern unter 50 nm verfüllt werden. Durch Transmissions-

messungen konnte gezeigt werden, dass lediglich geringe Absorptionen im blauen Spektral-

bereich auftreten. Einzig die Alterungseinflüsse bei erhöhter Temperatur stellen einen signi-

fikanten Schwachpunkt dieses Materials dar.

Zum ersten Mal wurden voll funktionsfähige 3D-NanoLEDs durch eine Folge von Pro-

zessschritten, die in einer Fertigung einsetzbar sind, demonstriert. Die Kontaktierung der

Nanosäulen war mit Hilfe eines gezielten Rückätzschrittes des Verfüllmaterials BCB möglich.

Messungen an rein n-dotierten GaN-Säulen zeigten ausgezeichnete ohmsche Kontakteigen-

schaften. Im Gegensatz zu bisherigen Veröffentlichungen [Hersee2009, Chen2010] bewegt sich

die Vorwärtsspannung bei Nennstromdichte, trotz einer Vielzahl von diffizilen Prozessschrit-

ten, im Rahmen heutiger Standardleuchtdioden. Obwohl durch das Ätzen eine Schädigung

der Seitenflanken der Nanosäulen auftritt, konnten durch die verwendete Prozesskette Kenn-

linien mit ausgezeichnetem Kleinstromverhalten realisiert werden. Durch das Aufdampfen

eines transparenten Indiumzinnoxidkontaktes kann durch μ-Elektrolumineszenzaufnahmen

die Funktion einzelner NanoLEDs überprüft werden. Somit konnte die vollständige Kontak-
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6.4. Elektrolumineszenz von NanoLEDs

tierung von NanoLED-Arrays mit Durchmessern von 5 μm bis hinab zu 500 nm nachgewiesen

werden.

Das neben dem Wachstum der Nanosäulen gesetzte Ziel dieser Dissertation, eine vollständig

funktionsfähige NanoLED, konnte somit gezeigt werden. Die Anwendung dieser Prozessschrit-

te auf gewachsene Nanoemitter ist der nächste Schritt auf dem Weg zu dreidimensionalen

LED-Strukturen.
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Kapitel 7.

Zusammenfassung und Ausblick

Die Intention dieser Arbeit war die Herstellung von dreidimensionalen GaN-Nanostrukturen
als Grundlage neuartiger LEDs. Im Laufe dieser Dissertation wurde erstmals das Wachstum
von geordneten Nanosäulen in einer großvolumigen MOVPE-Produktionsanlage gezeigt. Dar-
über hinaus konnte der Einbau von InGaN-Quantenfilmen auf verschiedensten Facetten und
die Dotierung der Nanostrukturen realisiert werden. Die Vision einer Core-Shell LED mit
stark vergrößerter aktiver Fläche ist somit ein Stück näher gerückt. Neben den epitaktischen
Neuentwicklungen konnten elektrisch und optisch voll funktionsfähige NanoLEDs und die
dazu erforderlichen Chipprozesse demonstriert werden.

Eine Hauptaufgabe war es, die Position und die Dimension der gewachsenen Säulen auf
dem Wachstumssubstrat exakt kontrollieren zu können. Für die Positionskontrolle wurde
die Nanoimprint-Lithographie als geeignete Methode identifiziert und erfolgreich verwendet.
Dies ermöglichte die Untersuchung von kleinsten Strukturvariationen auf großflächigen Area-
len bis zu 4“ Wafern. Im Vergleich zu den bisher verwendeten Lithographieverfahren (E-Beam
[Kishino2009] und optische Lithographie [Hersee2006]) ist das ein wesentlicher Vorteil. Mit
Hilfe dieser vorstrukturierten Substrate wurden weltweit erstmals die wesentlichen prozess-
technischen Parameter zur Steuerung der morphologischen Eigenschaften von Nanosäulen in
einer MOVPE-Produktionsanlage detailliert bestimmt:

• Trägergaskomposition H2/N2

• Abstand der Nanosäulen

• Wachstumszeit

• Temperatur

• Kristallorientierung

Im Gegensatz zu bisherigen Veröffentlichungen wurden hier kontinuierliche Flusseinstellun-
gen verwendet, ein Pulsen der Gase [Hersee2006] oder die Verwendung eines Katalysators
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Kapitel 7. Zusammenfassung und Ausblick

[Qian2004, Kuykendall2003] ist so nicht mehr notwendig. Diese Entwicklung ist für eine indu-
strielle Fertigung von großer Bedeutung. Insbesondere die Erhöhung des Wasserstoffanteiles
im Trägergasgemisch ermöglicht es, den Durchmesser der Nanosäulen zu senken und zudem
gleichzeitig deren Höhe zu steigern [Bergbauer2010, Bergbauer2010b]. Während bei der allei-
nigen Benutzung von Stickstoff als Trägergas die Nanostrukturen die Form einer Pyramide
mit den semipolaren

{
101̄1̄

}
Facetten ausbilden, dominieren bei einem H2/N2-Quotienten

über 2 klar die unpolaren
{
101̄0

}
Seitenfacetten. Die Morphologie von Nanosäulen kann

mit diesem Parametersatz demnach erstmals gezielt gesteuert werden. Durch Variation des
Abstandes zwischen den Nanosäulen kann zusätzlich Einfluss auf das Aspektverhältnis der
Nanosäulen ausgeübt werden. Die Abhängigkeit des Aspektverhältnisses von Trägergasge-
misch und Abstand ist in Abbildung 7.1 dargestellt.

Abbildung 7.1.: Auftragung des Aspektverhältnisses der Nanosäulen für verschiedene Träger-
gasgemische H2/N2 und Abstände zwischen den Maskenöffnungen bei einer konstanten Wachs-
tumszeit von 300 s.

Des Weiteren wurde das Aspektverhältnis über die Änderung der Wachstumszeit gesteu-
ert. Mit steigender Dauer erhöht sich die vertikale Abmessung der Nanosäule, während die
laterale Wachstumsrate auf geringem Niveau bleibt. Die erreichten Aspektverhältnisse sind
vergleichbar mit den besten bisher veröffentlichten Ergebnissen für das Wachstum von posi-
tionskontrollierten Nanosäulen [Hersee2006, Kishino2009]

Die Ausbildung der unterschiedlichen Kristallformen in Abhängigkeit der Wachstumsrich-
tung und Trägergaskomposition konnte mittels eines Modells, das die Passivierung der

(
0001̄

)
und

{
101̄1

}
Wachstumsfronten durch Wasserstoff beschreibt, erklärt werden [SFLi2010]. Auf-

grund der Kristallstruktur erwies sich die N-polare Orientierung bei den gegebenen Reaktor-
einstellungen für das Wachstum von Nanosäulen als besonders vorteilhaft für das Erlangen
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Die hervorragende Materialqualität der beiden sempipolaren
{
101̄1̄

}
und

{
101̄2̄

}
Facet-

ten konnte durch die strukturelle TEM-Analyse der Nanosäulen festgestellt werden. Dies
steht in guter Übereinstimmung mit bisherigen Ergebnissen von Hersee et al. und Colby et
al. [Hersee2008, Colby2010]. Es traten jedoch auch Schraubenversetzungen auf, welche die
gesamte Nanosäule vom Nukleationsbereich aus beginnend durchlaufen. Ein Teil dieser Ver-
setzungen kann durch ein Abknicken in Richtung Oberfläche gefiltert werden, was zu einer
Reduktion der Defektdichte führt [Bergbauer2010]. Die für ein dreidimensionales Wachstum
notwendigen, sehr metallreichen Einstellungen begünstigen den Einbau von Kohlenstoff in
zweidimensionalen Schichten. Die Anwesenheit einer gelben Defektlumineszenz in den gewach-
senen Nanosäulen ist ein Hinweis dafür, dass auch hier ein gewisser Anteil an Kohlenstoff
eingebaut wird. Kathodolumineszenz-Messungen zeigten jedoch übereinstimmend mit den
TEM-Analysen, dass mit Verlauf des Wachstums, also mit zunehmender Höhe der Nano-
säulen, die gelbe Defektlumineszenz abnimmt und folglich die Materialqualität ansteigt. Ein
Wachstum auf GaN-Templates verspricht aufgrund der im Vergleich zu Saphir verbesserten
Nukleation eine weitere Absenkung der Defektkonzentration.

Für die Realisierung von NanoLEDs bedarf es neben dem Einbau von Indium in die Na-
nostrukturen für die aktive Zone auch einer n- und p-Dotierung zur elektrischen Kontak-
tierung. In Kapitel 5 konnten zunächst durch die Auswertung von Photolumineszenz- und
Kathodolumineszenzmessungen Erkenntnisse zum Einbaumechanismus von Indium in Na-
nosäulen gewonnen werden. Insbesondere die Verknüpfung mit TEM-Analysen ermöglichte
den Nachweis, dass sich die aktive Schicht wie ein Mantel um die komplette Nanostruktur
zieht. Dies steht in guter Übereinstimmung mit den Core-Shell Ergebnissen von Qian et
al. [Qian2004, Qian2008], bei denen Quantenfilme auf den senkrecht zur Wachstumsebene
vorhandenen Facetten demonstriert werden konnten. Allerdings geht der in dieser Arbeit ge-
zeigte Einbau von Indium [Bergbauer2010, Waag2010] einen wesentlichen Schritt über die
bisher auf Katalysator-freien Nanosäulen gezeigten Ergebnisse hinaus [Hersee2008]. Ein rei-
nes Quantendisk-Wachstum, wie es in der MBE oder HVPE auftritt [Kikuchi2004, Kim2004],
konnte bei den Experimenten nicht beobachtet werden.

Der Einbau von Indium auf allen in den Experimenten aufgetretenen Facetten der Nanosäu-
len - und somit Core-Shell Wachstum - konnte erfolgreich realisiert werden. Die Emissions-
wellenlänge variiert je nach Wachstumsfacette bei gleichen Wachstumsbedingungen. TEM
Untersuchungen zeigten, dass neben dem piezoelektrischen Feld ein unterschiedlich hoher
Einbau von Indium auf den verschiedenen Facetten für die differierenden Emissionswellenlän-
gen verantwortlich ist. Ein solch von der Facette abhängiger Einbau konnte auch von Qian
et al. [Qian2008] auf Nanosäulen und von weiteren Gruppen auf pyramidalen Strukturen
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Kapitel 7. Zusammenfassung und Ausblick

Erstmalig konnte gezeigt werden, dass in einer MOVPE durch den Abstand der Nanosäulen
Einfluss auf die Emissionswellenlänge genommen werden kann. So steigt mit zunehmendem
Abstand die Wellenlänge an. Ähnliche Beobachtungen konnten auch von Sekiguchi et al. bei
Experimenten in der MBE gemacht werden [Sekiguchi2010]. Während in der MBE eine Mate-
rialabschattung für eine Wellenlängenänderung verantwortlich ist, resultiert in der MOVPE
diese aus sich ändernden Quantenfilmdicken durch unterschiedliche Wachstumsraten. Diese
erhöht sich mit steigendem Abstand zwischen den Nanosäulen. Durch die größeren Abmessun-
gen der Quantenfilme ist der piezoelektrische Effekt für die Rotverschiebung der Wellenlänge
hauptverantwortlich.

Neben dem Einbau von Indium konnte die n- und p-Leitfähigkeit von Nanostrukturen de-
monstriert werden. Während bei Köster et al. ein signifikanter Einfluss der n-Dotierung
auf die Form und Dichte von selbstorganisierten Nanosäulen beobachtet werden konnte
[Koester2010], ändert sich bei den in dieser Dissertation vorgestellten Wachstumsbedingun-
gen die Form der Nanosäulen bei moderaten Dotierstoffkonzentrationen nicht. Die Tatsache,
dass auch die Mg-dotierte p-Schicht die gesamte Nanostruktur umhüllt, ist eine optimale Er-
gänzung zum Core-Shell Wachstum der aktiven InGaN/GaN-Schichten. Ein solches Verhal-
ten wurde auch bei Qian et al. trotz des Wachstums mit Katalysator festgestellt [Qian2008],
Hersee et al. zeigten jedoch widersprüchlich dazu in ihrer jüngsten Veröffentlichung einen ver-
tikalen pn-Übergang [Hersee2009]. So konnte mit Hilfe einer teilweisen Koaleszenz der Mg
dotierten Schicht Elektrolumineszenz von gewachsenen Nanostrukturen demonstriert werden.

Die Entwicklung eines fertigungstauglichen Chipprozesses ist ein weiterer essentieller Schritt
auf dem Weg zu NanoLEDs. Anhand von geätzten Nanosäulen wurden einzelne Prozess-
schritte für einen möglichen Quantendisk Chip-Prozess evaluiert. Dabei konnten selbst klein-
ste MBE-Nanosäulen mit Durchmessern unter 50 nm in eine geeignete Matrix mit sehr gu-
ten Verfüll- und Passivierungseigenschaften gebettet werden. Nach dem erfolgreichen Verfül-
len und dem Freilegen der Spitzen war die Kontaktierung der Nanosäulen und somit der
elektrische Betrieb einer vollständigen NanoLED-Struktur möglich. Die Kontaktierung der
NanoLEDs mit einem Metallkontakt zeigte bei Nennstromdichte ein ausgezeichnetes elek-
trisches Verhalten, wodurch die prinzipielle Funktionsfähigkeit dieser Prozessabfolge demon-
striert wurde. Im Gegensatz zu bisherigen Veröffentlichungen [Hersee2009, Chen2010] bewegt
sich die Vorwärtsspannung bei Nennstromdichte im Rahmen heutiger Standardleuchtdioden.
Durch die verwendete Prozesskette wurden Kennlinien mit sehr stabilem Kleinstromverhalten
realisiert.

Durch das Aufdampfen eines transparenten Indiumzinnoxidkontaktes konnte mit Hilfe von
μ-Elektrolumineszenzaufnahmen in einem Ensemble von fast 10000 gleichzeitig bestromten
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Säulen die Funktion individueller NanoLEDs überprüft werden. Diese Methode bestätigte
die vollständige Kontaktierung für NanoLED-Arrays mit Durchmessern von 5 μm bis hinab
zu 500 nm. Das neben dem Wachstum der Nanosäulen gesetzte Ziel dieser Dissertation, die
Entwicklung einer vollständig funktionsfähigen NanoLED, wurde somit erfolgreich erreicht.

Ausblick

Die Entwicklung von NanoLEDs konnte in letzter Zeit stark vorangetrieben werden. Um die
Technik letztendlich am Markt zu einem erfolgreichen Bauteil führen zu können, sind jedoch
noch weitere wichtige Schritte notwendig.

Insbesondere eine Verbesserung der Homogenität der Nanosäulen ist für die Kontrolle der
Emissionswellenlänge und für die Entwicklung eines stabilen Chipprozesses von essentiel-
ler Bedeutung. Ein geplanter Umbau der Anlage, bei dem die Ammoniakzufuhr wesentlich
reduziert werden kann, ermöglicht eine signifikante Reduktion der Wachstumsrate bei äqui-
valentem V/III-Verhältnis und eine damit verbundene Verbesserung der kristallinen Qualität.
Darüber hinaus kann das V/III-Verhältnis noch weiter abgesenkt werden, wodurch eine Ver-
besserung des Aspektverhältnisses für Nanosäulen in [0001]-Orientierung erwartet werden
kann. Ein zweistufiger Nukleationsprozess, wie er derzeit am IHT der TU Braunschweig
entwickelt wird, kann darüber hinaus die Homogenität verbessern und das Auftreten von
Inversionsdomänen mindern. Die Materialqualität wird so in Zukunft noch weiter gesteigert
werden.

Um den Core-Shell Ansatz effektiv nutzen zu können, muss der kontrollierte Einbau von
Indium auf den verschiedenen Facetten noch weiter vorangetrieben werden. Insbesondere Un-
terschiede in Abhängigkeit der Orientierung der Nanosäulen bedürfen noch einer genaueren
Untersuchung. Darüber hinaus ist eine detaillierte Kontrolle der n- und p- Ladungsträgerkon-
zentrationen notwendig. Der Nanonadelmessplatz am IHT der TU Braunschweig bietet hier
die einmalige Möglichkeit, Zugriff auf das elektrische Verhalten kleinster Strukturen zu ge-
winnen und in Zukunft ein tieferes Verständnis für die Dotierung zu generieren. Auch gilt es,
unabhängig vom Quanten-Disk Ansatz, für eine Core-Shell LED ein geeignetes Chipkonzept
zu entwickeln. Eine Hauptaufgabe davon wird sein, die relativ schlecht leitfähige p-Seite mit
einer stromaufweitenden Schicht zu versehen, die darüber hinaus auch gute Transmissionsei-
genschaften im sichtbaren Bereich besitzen muss.

Die Umsetzung dieser und noch weiterer wissenschaftlicher und technologischer Heraus-
forderungen wird darüber entscheiden, ob die Vorteile einer 3-dimensionalen LED-Struktur
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den dafür notwendigen, erhöhten Prozessaufwand aufwiegen können. Der Fortschritt in der
Entwicklung der Nanostrukturen, insbesondere in den angesprochenen Punkten, ist von essen-
tieller Bedeutung für eine erfolgreiche kommerzielle Umsetzung der neuartigen NanoLEDs.
Die im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse und Ergebnisse können als solide
Basis dafür dienen.
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Anhang A.

Anhang

Der Anhang soll ergänzend zum Grundlagenkapitel die Funktionsweise einer LED beschrei-
ben. Er soll das Verständnis für die in der Dissertation beschriebenen Ergebnisse erleichtern.
Dazu wird kurz die Funktionsweise einer Leuchtdiode und das stromabhängige Verhalten
einer SQW-LED beschrieben [Bergbauer2008].

A.1. Funktionsweise einer Leuchtdiode

Um strahlende Rekombination in einem Halbleiter zu erzeugen, sind grundlegende physikali-
sche Voraussetzungen zu erfüllen [Bludau1995, Daiminger2006].

Angeregter Zustand

In erster Linie muss sich der Halbleiter in einem Nichtgleichgewichtszustand - auch angeregter
Zustand genannt - befinden. Das heißt, dass das Produkt der Ladungsträgerkonzentrationen
n und p größer als das Quadrat der intrinsischen Ladungsträgerdichte ni sein muss:

n · p > n2
i . (A.1)

Diese überschüssigen Ladungsträger können rekombinieren und Licht aussenden. Wendet
man die sogenannte Boltzmann-Näherung an, die für einen nicht entarteten Halbleiter eine
gute Näherung gibt, erhält man für die Ladungsträgerkonzentrationen

n ≈ Nc · e
EF c−Ec

kBT (A.2)

und
p ≈ Nv · e

Ev−EF v
kBT . (A.3)

Hierbei entsprechen Nc und Nv den effektiven Zustandsdichten des Leitungs- bzw. des Valenz-
bandes, EF c und EF v den Quasiferminiveaus, Ec und Ev der Leitungs- und Valenzbandkante,
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sowie kB der Boltzmannkonstante und T der Temperatur. Bildet man nun das Produkt erhält
man

n · p = n2
i · e

EF c−EF v
kBT (A.4)

mit der intrinsischen Konzentration

n2
i := NcNv · e

− Eg
kBT (A.5)

und dem Bandabstand Eg als Differenz der Leitungsbandkante Ec und der Valenzbandkante
Ev. Die intrinsische Konzentration ist hierbei eine Materialkonstante, die von der Temperatur
abhängt. Aus den Gleichungen A.1 und A.4 ist ersichtlich, dass in dem Fall EF c > EF v der
Halbleiter angeregt ist und prinzipiell Lichtemission möglich ist. Grundsätzlich ist dies bei
einem in Flussrichtung gepolten pn-Übergang der Fall.

Strahlende Rekombination

Eine Emission von Licht entsteht allerdings nur dann, wenn die angeregten Ladungsträger
über strahlende Energieübergänge rekombinieren. Diese stehen in Konkurrenz mit nichtstrah-
lenden Übergängen (siehe Abbildung A.1). Die Ladungsträgerdichten n und p setzen sich aus

n = n0 + Δn (A.6)

und
p = p0 + Δp (A.7)

zusammen, wobei n0 und p0 den Grundladungsträgerdichten sowie Δn und Δp den Über-
schussladunsgsträgerdichten entsprechen. Bei elektrischer Anregung muss immer

Δn(t) = Δp(t) (A.8)

gelten. Befindet sich ein Halbleiter im angeregten Zustand und sind die Überschussladungs-
trägerdichten so gering, dass der Halbleiter nicht entartet ist, gilt Gleichung A.4. Die Rekom-
binationsrate R entspricht der Anzahl der Rekombinationen pro Zeit und Volumen:

R = B · n · p. (A.9)

Der Koeffizient B in Gleichung A.9 entspricht der Roosbroeck-Shockley Rekombinations-
wahrscheinlichkeit1, dessen Wert im Bereich von 10−10 cm3

s liegt [Schubert2006]. Für die strah-

1B wird in der Literatur auch oft als bimolecular recombination coefficient bezeichnet
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Abbildung A.1.: Schematische Dartellung der Band-Band, der Shockley-Read-Hall Rekombi-
nation über Störstellen und der Auger Rekombination.

herung gemacht werden:
R ≈ Bn0p0 + B(n0 + p0)Δn. (A.10)

Bn0p0 kann hierbei als die Gleichgewichtsrekombinationsrate R0 und B(n0 + p0)Δn als die
Überschussrekombinationsrate ΔR bezeichnet werden. Nun kann man eine Ratengleichung
für die zeitabhängige Ladungsträgerdichte mit

dn(t)
dt

= G − R = (G0 + ΔG) − (R0 + ΔR) (A.11)

bilden. Im thermodynamischen Gleichgewicht gilt stets dn(t)
dt = 0 und somit folgt, dass G0 =

R0. Demnach ergibt sich aus Gleichung A.11 bei Abschalten einer externen Anregung die
Gleichung

dn(t)
dt

= −ΔR = −B(n0 + p0)Δn, (A.12)

aus der die Ladungsträgerlebensdauer für strahlende Prozesse extrahiert werden kann. Durch
Separation der Variablen erhält man somit aus der Differentialgleichung die Lösung

Δn(t) = Δn(t = 0) · e−B(n0+p0) · t (A.13)

und die Ladungsträgerlebensdauer

τ =
1

B(n0 + p0)
. (A.14)
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Akzeptordichte NA bzw. die Donatordichte ND ersetzen. Bei hoher Anregungsdichte erhält
man mit gleicher Vorgehensweise für

Δn(t) =
1

Bt + 1
Δn(t=0)

(A.15)

und
τ = t +

1
BΔn(t = 0)

. (A.16)

Nichtstrahlende Rekombination

Zu den nichtstrahlenden Rekombinationen zählen alle Übergänge eines Elektrons vom Leitungs-
ins Valenzband, die keine Emission im sichtbaren Spektralbereich erzeugen. Die hier am häu-
figsten genannten sind die Shockley-Read-Hall Rekombination (RSRH) und die Auger Re-
kombination. Während die RSRH bei geringen Strömen zum Tragen kommt, stellt die Auger
Rekombination erst bei hohen Stromdichten einen nennenswerten Anteil. Die Shockley-Read-
Hall Rekombination

RSRH =
p0Δn + n0Δp + ΔnΔp
n0+n1+Δn

NT σpvp
+ p0+p1+Δp

NT σnvn

(A.17)

ist bei guter Materialqualität erst bei Strömen im μA Bereich und darunter ein wesentlicher
Faktor, wobei NT die Dichte der Störstellen, vp bzw. vn die thermische Geschwindigkeit der
Löcher bzw. der Elektronen und σp bzw. σn der Wirkungsquerschnitt der Störstellen ist. Die
Werte n1 und p1 sind durch

n1 = nie
ET −EF i

kbT (A.18)

und
p1 = pie

EF i−ET
kbT (A.19)

bestimmt, wobei hier EF i dem Ferminiveau des intrinsischen Halbleiters, ET dem Energieni-
veau der Störstelle, kb der Bolzmannkonstante und T der absoluten Temperatur entspricht.
Nimmt man nun folgende Vereinfachungen und Abkürzungen vor

• τn = 1
NT σnvn

• τp = 1
NT σpvp

• τn = τp = τ

• ΔnΔp >> p0Δn; n0Δp

• Δn = Δp

• ET = EF i (Störstelle in Bandmitte)
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wird aus Gleichung A.17
RSRH ≈ Δn

2τ
. (A.20)

Hieraus ist ersichtlich, dass RSRH direkt proportional zur Überschussladungsträgerdichte ist
und stark von der Lebensdauer des nichtstrahlenden Vorganges abhängt.

Mit Hilfe der Augerrekombination beschreibt man eine Elektron-Loch Rekombination unter
Abgabe der Energie an ein Elektron im Leitungsband bzw. ein Loch im Valenzband (siehe
Abbildung A.1). Das Elektron bzw. Loch wird mit Hilfe dieser Energie in einen höheren
Zustand innerhalb des jeweiligen Bandes gehoben. Die Gleichungen

RAuger,p = Cp · n · p2 (A.21)

RAuger,e = Ce · p · n2 (A.22)

beschreiben die Augerrekombinationsrate. In der Literatur werden für den Augerkoeffizient
C bei InGaN/GaN Werte im Bereich von 5 · 10−28 cm6

s bis 10−34 cm6

s diskutiert [Shen2007].
Aus unseren Messungen folgt ein Augerkoeffizient in der Größenordnung von 10−31 cm6

s und
man kann abschätzen, dass dieser Verlustprozess bei geringen Stromdichten nicht dominiert.
Unter der somit motivierten Annahme einer hohen Anregungsdichte, folgt

RAuger = C · n3 (A.23)

und demnach eine direkte Proportionalität zur kubischen Ladungsträgerdichte.

Konkurrenz zwischen strahlender und nichtstrahlender Rekombination

Da die strahlende und nichtstrahlende Rekombination zeitgleich auftreten, stehen sie in di-
rekter Konkurrenz zueinander:

dΔn(t)
dt

=
dΔn(t)

dt
|radiative +

dΔn(t)
dt

|nonradiative = −Δn(t)
τr

− Δn(t)
τnr

. (A.24)

Hieraus lässt sich eine effektive Ladungsträgerlebensdauer τeff errechnen:

1
τeff

=
1
τr

+
1

τnr
. (A.25)

Aus den Gleichungen A.24 und A.25 ist direkt ersichtlich, dass der Prozess mit der geringeren
Zeitkonstante dominiert.

Gesamtheitlich betrachtet folgt die nichtstrahlende Rekombination über Störstellen der
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ebenfalls nichtstrahlende Augerrekombination der kubischen Dichte der Ladungsträgerkon-
zentration. Dies kann mit

I ∼ A · n + B · n2 + C · n3 (A.26)

beschrieben werden. Kommerziell verwendete LEDs werden in der Regel bei hohen Stromdich-
ten betrieben, bei welchen die Parameter B und C dominieren. Abschnitt A.2 veranschaulicht
anhand einer Einfachquantenfilmstruktur im grünen Spektralbereich den Einflussbereich die-
ser drei Parameter.

Die Diodenkennlinie

Berücksichtigt man beim Diodenersatzschaltbild keine Serien- und Parallelwiderstände, lässt
sich die ideale Diodenkennlinie durch die Shockleygleichung

I(U) = IS ·
[
e

U
ηUT − 1

]
(A.27)

beschreiben. Hierbei ist UT definiert als die Temperaturspannung kBT
q , die das Produkt aus

Bolzmannkonstante und Temperatur durch die Elementarladung darstellt. Der Idealitätsfak-
tor η ist ein phenomenologischer Faktor, der die Steigung der Exponentialfunktion an die
jeweilige Diode anpasst. Im Idealfall ist dieser 1, er kann allerdings Werte bis zu 6 annehmen.
Die Spannung U beschreibt die an der Diode anliegende Spannung, die stets kleiner als die
Diffusionsspannung

UD = UT ln

(
NAND

n2
i

)
(A.28)

sein muss. IS beschreibt die Sättigungsstromstärke, welche vom konstruktiven Aufbau und
von den Materialparametern abhängt [Bludau1995]. Sie ist durch

IS = qA

(√
Dp√
τp

n2
i

ND
+

√
Dn√
τn

n2
i

NA

)
(A.29)

definiert, wobei q der Elementarladung, τn und τp den Minoritätsträgerlebensdauern, A der
aktiven Fläche der Diode und Dp sowie Dn der Einsteingleichung

Dn = μn
kBT

q
bzw. Dp = μp

kBT

q
(A.30)

entspricht. Die Variablen μn und μp beschreiben die Elektronen- bzw. die Löcherbeweglich-
keit.
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A.1. Funktionsweise einer Leuchtdiode

Heteroübergänge und Quantentröge

Legt man an einen pn-Homoübergang eine Spannung an, rekombinieren die Ladungsträger
in einem weiten Bereich, der über die Diffusionslängen

Ln =
√

Dnτn bzw. Lp =
√

Dpτp (A.31)

bestimmt ist [Schubert2006]). Um die Ladungsträgerdichte für eine höhere Rekombinationsra-
te zu erhöhen (siehe Gleichung A.9), besteht die aktive Schicht aus einem Material mit gerin-
gerer Bandlücke als das umgebende Material. Dies kann zum Beispiel InGaN eingebettet in
GaN sein (siehe Kapitel 2.1.2). Durch die unterschiedlichen Bandlücken der Materialien erge-
ben sich an den Grenzflächen Bandkantendiskontinuitäten. Diese teilen sich auf Leitungsband
und Valenzband auf und entsprechen in Summe dem Unterschied der Energielücke der beiden
Materialien [Pollmann1983]. Die Bandkantendiskontinuitäten sind durch die piezoelektrische
Polarisation beeinflusst, was eine Bestimmung sehr ungenau macht [Martin1996, Walle1997].
In der Regel wird ein Verhältnis von Valenz- zu Leitungsbanddiskontinuität von etwa 1 zu 2
angenommen.

Die Bandlücke von InGaN befindet sich stets innerhalb der Bandlücke von GaN, weshalb
dieser Heteroübergang auch oft als Typ-I Heteroübergang bezeichnet wird. Ein Vorteil der
höheren Bandlücke des umgebenden Materials ist deren Transparenz für die Photonen, die
in der aktiven Schicht mit kleiner Bandlücke entstehen.

Verkleinert man die eingebettete Schicht bis auf wenige nm, spricht man von Quanten-
trögen (QW2), die das dreidimensionale Bulk Material in einer Dimension einschränken. Bei
Dicken, die in etwa der De-Broglie-Wellenlänge der Ladungsträger entsprechen, treten Quanti-
sierungseffekte auf [Klingshirn2005]. Setzt man mehrere Quantentröge hintereinander spricht
man von Multi-Quantentrögen (MQW3).

Allerdings treten auch in Doppelheterostrukturen Ladungsträgerverluste auf. Aufgrund des
Tunneleffekts der Quantenmechanik besteht eine gewisse Aufenthaltswahrscheinlichkeit für
Ladungsträger in der Barriere. Durch die Verkippung des Energieschemas der Quantentröge
durch piezoelektrische Felder (siehe Kapitel 2.1.3) reicht die Wellenfunktion der Ladungsträ-
ger weiter in die Barrieren und somit erhöht sich die Wahrscheinlichkeit für unerwünschte
Rekombinationen außerhalb der Quantentröge. Wenn Ladungsträger aufgrund ihrer Fermi-
Dirac Verteilung eine Energie größer der Bandlücke besitzen, gelangen sie vermehrt in den
Bereich der Barriere und rekombinieren dort meist nichtstrahlend oder mit einer ungewünsch-
ten Wellenlänge.

2QW steht für quantum well
3MQW steht für multiple quantum wells
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Valenzbandkante der Barriere erreicht, spricht man vom sogenannten Überschießen der La-
dungsträger (Carrier Overflow). Ob dies zuerst im Leitungsband oder im Valenzband passiert,
hängt stark von den Banddiskontinuitäten und den Zustandsdichten im jeweiligen Band ab.
Um einen solchen Ladungsträgerverlust zu verringern, werden zusätzliche dünne Schichten
mit Bandlücken oberhalb der Barriere eingebaut. Diese sollen über die aktive Schicht hin-
aus geratene Ladungsträger zurückreflektieren und somit für ein verbessertes Confinement
sorgen.

A.2. Stromabhängiges Verhalten einer InGaN SQW LED

Um grundsätzlich das stromabhängige Verhalten einer InGaN LED besser zu verstehen, wer-
den in diesem Kapitel die aus der Literatur bekannten stromabhängigen Effekte mit Messun-
gen an einer grünen SQW LED verglichen [Bergbauer2008].

Abschirmung der Piezofelder

Der Einfluss der piezoelektrischen Polarisation hat einen wesentlichen Anteil an der Charakte-
ristik von InGaN/GaN LEDs (siehe Kapitel 2.1.3). Durch die Verkippung der Töpfe sinkt der
energetische Abstand der Grundzustände im Quantentrog und die Lumineszenz erfährt da-
durch eine starke Rotverschiebung. Diese intrinsische Verkippung kann durch Ladungsträger
in den Töpfen, zum Beispiel bei Stromfluss durch die Diode, abgeschirmt werden. Durch die
Trennung von Elektronen und Löchern im Quantentrog entsteht ein Dipol, dessen elektrisches
Feld dem piezoelektrischen Feld entgegenwirkt. Die Bänder entkippen aufgrund dessen und
es findet eine Blauverschiebung des Emissionsspektrums mit steigender Stromdichte statt.
Betrachtet man nun die Spitzenwellenlänge des grünen SQWs, so schiebt diese, wie nach
dem Piezofeldmodell erwartet, mit steigender Stromdichte in Richtung kürzere Wellenlängen
(siehe Abbildung A.2).

Dieser Piezofeldeffekt kann zur Erzeugung langwelliger, grüner Leuchtdioden von Vorteil
sein. Durch die im Vergleich zur Bandkantenemission höheren Wellenlänge wird weniger
Indium in den Quantentrögen benötigt, womit auch eine bessere Materialqualität möglich
ist (siehe Abschnitt 2.3.6). Allerdings ist die Blauverschiebung bei hohen Stromdichten ein
Nachteil bei Anwendungen, in denen Farbtreue wichtig ist.

Durch die Verkippung des Topfes sinkt der Überlapp der Elektronen- und Lochwellen-
funktion (siehe Gleichung 2.6) und somit steigt die strahlende Ladungsträgerlebensdauer
[Hangleiter1998]. Entkippt man nun den Topf, steigt der Überlapp der Wellenfunktionen
und die strahlende Zeitkonstante sinkt. Betrachtet man nun die Zeitkonstanten des grünen
SQW über einen weiten Strombereich (Abbildung A.3), sinken diese stark ab und bestätigen
die Theorie der Abschirmung der piezoelektrischen Polarisation in den Töpfen.
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A.2. Stromabhängiges Verhalten einer InGaN SQW LED

Abbildung A.2.: Peakwellenlänge des grünen SQW über einen weiten logarithmisch aufgetra-
genen Stromdichtebereich. Die Wellenlänge schiebt aufgrund der Abschirmung der piezoelektri-
schen Polarisation im Quantentrog in Richtung blau. Die kleinen schematischen Darstellungen
der Energiebandkanten zeigen die Abschirmung der Piezofelder und den daraus resultierenden
größeren energetischen Abstand der Grundenergieniveaus.

Abbildung A.3.: Doppellogarithmische Auftragung der Zeitkonstante der strahlenden Ladungs-
trägerlebensdauer über der Stromdichte. Aufgrund des besseren Überlapps der Wellenfunktionen
für Elektronen und Löcher steigt die Oszillatorstärke und die Zeitkonstante sinkt. Dies ist sche-
matisch in den kleinen Energieauftragungen dargestellt.

Stromabhängige Effizienz

Die externe Quanteneffizienz gibt Auskunft über die das Bauteil verlassenden Photonen im
Verhältnis zu den über den pn-Übergang fließenden Ladungsträgern und kann mit Hilfe
von Gleichung 2.9 aus Kapitel 2.2.3 berechnet werden. Dieser Abschnitt soll den Verlauf
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der Quanteneffizienz des grünen SQWs beschreiben und Verlustmechanismen aufzeigen. In
Abbildung A.4 ist die Effizienz in einer doppeltlogarithmischen Darstellung über einen weiten
Strombereich dargestellt und man sieht bei Raumtemperatur einen Abfall der Effizienz zu
niedrigen und hohen Strömen. Für diese beiden Bereiche gibt es verschiedene Modelle, welche
im nachfolgenden beschrieben werden.

Abbildung A.4.: Doppellogarithmische Darstellung der externen Quanteneffizienz für 10 K, 150
K und 300 K. Man sieht deutlich die Abnahme der nichtstrahlenden Rekombination zu tiefen
Temperaturen.

Die Ursache für den Abfall der Effizienz zu kleinen Stromdichten ist die nichtstrahlen-
de SRH Rekombination (siehe Kapitel A.1). Das wird in Abbildung A.4 deutlich, welche
den Verlauf der externen Quanteneffizienz bei verschiedenen Temperaturen zeigt. Durch die
Abnahme der nichtstrahlenden Rekombination zu tieferen Temperaturen steigt die EQE bei
kleinen Stromdichten an und liegt somit oberhalb der EQE bei Raumtemperatur. Die erneute
Abnahme der Effizienz im Kleinstrombereich bei sehr tiefen Temperaturen (10 K) ist mögli-
cherweise durch eine schlechte thermische Aktivierung der p-Dotierung zu erklären. Da die
Akzeptorniveaus des Magnesium sehr tief sind, stehen bei tiefen Temperaturen nur wenige
Löcher zur Verfügung (siehe Kapitel 2.1.1). Dadurch könnte bei Temperaturen unter 100 K
für kleine Ströme eine Barriere entstehen, welche die Löcherinjektion in den Quantenfilm ver-
schlechtert. Diese Barriere entsteht vermutlich durch die p-seitige AlGaN Elektronenbarriere
(siehe Kapitel 2.2.1).

Ein weiteres Problem von InGaN/GaN LEDs ist die starke Nichtlinearität der optischen
Ausgangsleistung zu hohen Stromdichten [Baeumler2007]. In Abbildung A.5 ist die optische
Leistung über der Stromdichte aufgetragen. Die schwarze Linie deutet durch Extrapolation
der Steigung der optischen Leistung bei kleinen Strömen einen möglichen Verlauf der optima-
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Abbildung A.5.: Die grüne SQW LED zeigt eine starke Nichtlinearität im Hochstrombereich
auf. Die schwarze Linie deutet durch Extrapolation der Steigung der optischen Leistung bei
kleinen Strömen einen möglichen Verlauf der optimalen Intensität an.

len Intensität an, diese wird allerdings von der SQW Struktur um ca. 40 Prozent unterboten.
Die Ladungsträgerdichte ist alledings hier bereits so hoch, das die nichtstrahlende SRH Re-
kombination in diesem Bereich nicht für diesen Abfall verantwortlich ist. Dies bedeutet, dass
bei den Stromdichten, in denen der Quantentrog aufgrund einer verringerten Verkippung
und somit höheren Oszillatorstärke effizienter sein müsste, weitere Verlustmechanismen die
Quanteneffizienz verschlechtern.

Die starke Nichtlinearität bei hohen Strömen, oft in der Literatur mit „droop4“ bezeich-
net, deutet auf Verlustmechanismen hin, die mit dem Augerparameter C in Gleichung A.26
beschrieben werden könnten [Shen2007]. Die Augerrekombination, welche ein möglicher An-
satzpunkt für den Abfall der Hochstromeffizienz ist, bedeutet, dass bei hohen Stromdichten
Augerladungsträger einen so hohen Energiezustand einnehmen, dass sie problemlos aus der
aktiven Zone entkommen können (siehe Kapitel A.1). Außerhalb der aktiven Zone rekombi-
nieren sie dann nichtstrahlend und führen somit zu einer Senkung der Linearität bei hohen
Stromdichten. Ein direkter Nachweis der Augerladungsträger steht allerdings noch aus, wes-
halb weitere Ansätze zur Diskussion stehen.

Eine weitere Erklärung für den Abfall der Steigung könnte der Ladungsträgerverlust durch
einen so genannten Carrier Overflow darstellen [Schubert2007, Kim2007c](siehe Kapitel A.1).
Bei einer hohen Stromdichte reicht die Fermiverteilung der Ladungsträger über die Barrieren
und ein gewisser Prozentsatz rekombiniert nichtstrahlend außerhalb der aktiven Zone. Da
allerdings das Confinement für die Ladungsträger bei InGaN/GaN LEDs sehr hoch ist, ist

4droop bedeutet als Verb durchhängen oder ermatten
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erzeugte Barriere zu hohen Stromdichten stark durchlässig wird.
Der Ansatz, dass Elektronen bei einer hohen Stromdichte nichtstrahlende Rekombinati-

onswege erreichen, stellt eine dritte Möglichkeit dar, den Verlustmechanismus zu erklären
[Laak2007]. Die bestromte Fläche kann als eine Potentiallandschaft betrachtet werden. Beim
Auffüllen dieser Landschaft erreichen die Ladungsträger nichtstrahlende Zentren, die zwi-
schen den Potentialtälern auftreten. AFM und REM Analysen deuten auf eine erhöhte Ver-
setzungsdichte zwischen den indiumreichen Strukturen hin. Dies könnte die hohe Effektivität
von InGaN LEDs bei Strömen zwischen 1 und 10 A

cm2 - durch die hohe Lokalisation der
Ladungsträger in den Potentialmulden - und den Abfall der Effizienz bei hohen Strömen
erklären.

Abbildung A.6 zeigt die Auftragung der optischen Leistung über der Stromdichte in einer
dopppelt logarithmischen Darstellung. Dieses Diagramm veranschaulicht, dass die Daten in
drei Bereiche mit unterschiedlichen Steigungen unterteilt werden können. Diese Geraden sind
in das Diagramm für ihren jeweilig dominanten Bereich eingezeichnet. Da der Strom I direkt
proportional zum Quadrat der Ladungsträgerdichte ist, kann man gemäß Gleichung A.26 mit
Hilfe der Steigung 2 die nichtstrahlende SRH-Rekombination, der Steigung 1 die strahlende
Rekombination und mit 2

3 einen weiteren nichtstrahlenden Verlust identifizieren.

Abbildung A.6.: Doppellogarithmische Auftragung der optischen Leistung über der Stromdich-
te. Eingetragen sind die Steigungen für die nichtstrahlende, strahlende und Auger - Rekombina-
tion nach dem Modell aus Kapitel A.1 Gleichung A.26.
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Verzeichnis verwendeter Naturkonstanten,
Formelzeichen und Abkürzungen

Naturkonstanten
Verzeichnis verwendeter Naturkonstanten, Formelzeichen und Abkürzungen

c Lichtgeschwindigkeit 299.79246 · 106 m
s

e Elementarladung 1.60217646 · 10−19 C
h Plancksches Wirkungsquantum 6.62607 · 10−34 Js
kB Boltzmannkonstante 1.3806503 · 10−23 J

K

Formelzeichen und Abkürzungen

A Fläche / Nichstrahlender Parameter / Abstand
α Varshni Temperaturparameter / Absorptionskoeffizient / Akzeptanzwinkel
AF M Atomic Force Mikroskopie
Al Aluminium
Al2O3 Saphir
AlN Aluminiumnitrid
ahex Gitterkonstante in der Basalebene beim hexagonalen Gitter
Ar Argon
AR Aspektverhältnis
Au Gold
b Biegeparameter
B Roosbroeck-Shockley Rekombinationswahrscheinlichkeit
BCB Benzo-Cyclo-Buten
β Varshni Temperaturparameter
C Augerkoeffizient
chex Gitterkonstante senkrecht zur Basalebene beim hexagonalen Gitter
CBED Convergent Beam Electron Diffraction
Cl Chlor
Cp2Mg Bis(cyclopentadienyl)Magnesium
CV D Chemical Vapour Deposition
d Dicke
D Diffusionskonstante / Durchmesser / Abklingkonstante
DALI Digital anlaysis of lattice images
Dn/p Einsteinrelation
e Elementarladung
Ec Energie Leitungsbandkante
EF Ferminiveau
EF c Energie Quasiferminiveau Elektronen
EF v Energie Quasiferminiveau Löcher
Eg Bandlücke
E(k) Dispersionsrelation
EELS Elektronenenergieverlustspektroskopie
EQE externe Quanteneffizienz
εr Dielektrizitätszahl
fG Gitterfehlanpassung
F F Füllfaktor
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Formelzeichen und Abkürzungen

F IB Focused Ion Beam
G0 Grundgenerationsrate
ΔG Überschussgenerationsrate
δh Grenzschichtdicke
DHS Doppelheterostruktur
Ga Gallium
GaN Galliumnitrid
h Höhe
H Wasserstoff
h̄ reduziertes Planck’sches Wirkungsquantum
HH Schwerlochband
HRT EM High Resolution Transmission Electron Microscope
HSQ Hydrogensilsesquioxan
HV P E Hydrid-Gasphasen-Epitaxy
I Stromstärke / Intensität
Is Sättigungsstromstärke
ICP Inductive coupled plasma
In Indium
InGaN Indiumgalliumnitrid
InN Indiumnitrid
IP S R© Intermediate Polymer Stamp
IQE interne Quanteneffizienz
IT O Inidiumzinnoxid
J Materialtransport
k Wellenzahl
KL Kathodolumineszenz
KOH Kaliumhydroxid
KP F M Kelvin Probe Force Mikroskopie
L Diffusionslänge
LDH Abschirmlänge
LNR Länge der Nanosäule
λ Wellenlänge
LED Licht emittierende Diode / Light Emitting Diode
LEEB Low-Energie Electron Beam Irradiaton
LH Leichtlochband
LLO Laser Lift Off
m Masse
m∗ effektive Masse
μn Beweglichkeit der Elektronen
μp Beweglichkeit der Löcher
Me,h Oszillatorstärke
MF C Mass Flow Controller
Mg Magnesium
MII Molecular Imprints
MQW Multiple Quantum Well
MBE Molekularstrahl-Epitaxie
MOV P E Metallorganische Gasphasen-Eptiaxie
MpN Maskenfläche pro Nanostruktur
n Elektronenladungsträgerkonzentration / Brechungindex
N Stickstoff
n0 Grundladungsträgerdichte der Elektronen
NA effektive Zustandsdichte Akzeptoren
NC effektive Zustandsdichte im Leitungsband
ND effektive Zustandsdichte Donatoren
ni intrinsische Ladungsträgerdichte
NT effektive Zustandsdichte der Störstellen
NV effektive Zustandsdichte im Valenzband
η Idealitätsfaktor / Wirkungsgrad
ηext Externe Quanteneffizienz
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ηi Injektionseffizienz
ηq interne Quanteneffizienz
ηopt Auskoppeleffizienz
Δn Überschussladungsträgerdichte Elektronen
NA numerische Apertur
NH3 Ammoniak
Ni Nickel
NIL Nanoimprint-Lithographie
OL Optische Lithographie
p Löcherladungsträgerkonzentration
P Phosphor
p0 Grundladungsträgerdichte der Löcher
pD Dampfdruck
Popt optische Leistung
Φ elektrisches Potential
Δp Überschussladungsträgerdichte Löcher
P L Photolumineszenz
P t Platin
QCSE Quantum confined Stark effect
QMO Gasfluss Metallorganyl
QT G Gasfluss Trägergas
QW Quantentrog
r Radius
R Rekombinationsrate / Allgemeine Gaskonstante
R0 Grundrekombinationsrate
ΔR Überschussrekombinationsrate
REM Rasterelektronenmikroskop
RIE Reactive Ion Etching
σ Standardabweichung / Leitfähigkeit
σn Wirkungsquerschnitt Elektronen
σp Wirkungsquerschnitt Löcher
sccm Standard cubic centimeters per minute
Si Silizium
SiC Siliziumcarbid
SiN Siliziumnitrid
SiO2 Siliziumdioxid
SO Spin-Bahn abgespaltenes Band
SOG Spin-On-Glas
SQW Single Quantum Well
ST U R© Imprint Resist
t Zeit
T Temperatur / Transmission
τn Lebensdauer Elektronen
τnr nichtstrahlende Rekombinationslebensdauer
τp Lebensdauer Löcher
τr strahlende Rekombinationslebensdauer
τs Zeit zwischen Zusammenstößen beim Ladungsträgertransport
T EGa Triethylgallium
T EM Transmissionselektronenmikroskop
T i Titan
T MIn Trimethylindium
T MAl Trimethylaluminium
T MGa Trimethylgallium
U Spannung
UD Diffusionsspannung
UT Temperaturspannung
vn Thermische Geschwindigkeit Elektronen
VNS Volumen Nanosäule
vp Thermische Geschwindigkeit Löcher
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ν kinetische Viskosität
ω Winkelgeschwindigkeit
W R Wachstumsrate
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