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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 AllnGaN 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 AllnGaN 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 {1011} and {1012} facets was proven by transmission electron microscopy (TEM)
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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 p-electroluminescence measurements was enabled by using

transparent indium-tin-oxide top contacts.
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Die effiziente Erzeugung von Licht gewinnt immer mehr an Bedeutung. Nicht nur in der
Allgemeinbeleuchtung steckt hier noch grofies Potential, auch die Laufzeiten von mobilen
Geréaten, wie Notebooks oder Mobiltelefonen, konnen mit hocheffizienter Hinterleuchtung
verbessert werden. Leuchtdioden aus dem Materialsystem AllnGaN entwickelten sich in den
letzten Jahren zu einer Schliisseltechnologie in diesen Sektoren. Die Effizienz von modernen
Leuchtdioden ist bereits ausgezeichnet und es wird zunehmend schwieriger, diese weiter zu
steigern.

FEin sehr vielversprechender Ansatz, diese Technologie ndher an die theoretisch erreichba-
ren Grenzen zu bringen, ist der Ubergang von einem zweidimensionalen Schichtaufbau zu
dreidimensionalen NanoLEDs. Dieser technologisch aufwéndige Schritt verspricht Vorteile,
wie z.B. eine vergréflerte aktive Flache, einen verbesserten Einbau von Indium und die Emis-
sion von verschiedenen Wellenldngen innerhalb eines einzelnen LED-Chips zur Erzeugung
weiflen Lichts ohne die Notwendigkeit einer Phosphorkonversion.

In den letzten 10 Jahren intensiver Forschung auf dem Gebiet der Halbleiter-Nanosédulen
wurden zwar technologische Fortschritte fiir Wachstumsmethoden und Chipprozesse gezeigt,
diese waren jedoch ausnahmslos auf spezielle Laborbedingungen zugeschnitten und fiir eine

Produktanwendung nicht nutzbar.

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

Im Laufe dieser Dissertation ist erstmals das Wachstum von geordneten GaN-Nanoséulen
in einer grofivolumigen MOVPE-Produktionsanlage erreicht worden. Dabei wurde Nanoim-
print-Lithographie als geeignete Methode fiir die Positionskontrolle der Nanosédulen identifi-
ziert. Uber den Stand der Technik hinaus wurde eine Prozessabfolge entwickelt, die dreidimen-
sionale Nanostrukturen mit hohem Aspektverhéltnis ohne die Notwendigkeit von gepulsten
Gasen oder Katalysatoren ermdglicht. Als wesentliche Steuerungsparameter konnten die Tré-
gergaskomposition, der Abstand zwischen den Nanosdulen, die Wachstumszeit, die Tempera-

tur und die Kristallorientierung bestimmt werden. Die Morphologie, insbesondere das Oberfla-
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chenverhaltnis zwischen polaren, semipolaren und unpolaren Kristallfacetten kann so gezielt
beeinflusst werden. Die Verkniipfung der Ergebnisse der verschiedenen Auswertungen ergab,
dass dies im Wesentlichen aus einer Manipulation der Wachstumsraten durch eine Wasserstofl-
passivierung von verschiedenen Kristallfacetten resultiert. Die bei den Experimenten gewon-
nenen Erkenntnisse konnten dazu genutzt werden, erstmals ein grundlegendes Verstédndnis fiir
die Wachstumsmechanismen von GaN-Nanosédulen in einer MOVPE-Grofivolumenanlage zu
generieren. Die hervorragende Materialqualitét der beiden sempipolaren {1011} und {1012}
Facetten konnte durch die strukturelle Transmissionselektronenmikroskop(TEM)-Analyse
der Nanoséulen festgestellt werden. Dabei konnte, ebenso wie bei anderen Forschungsgruppen,
eine Defektreduktion wahrend des Nanosdulenwachstums beobachtet werden. Kathodolumi-
neszenz(KL)-Messungen zeigten iibereinstimmend mit den TEM-Analysen, dass mit Verlauf
des Wachstums die bei der Nukleation entstandenen Defekte abnehmen und die Materialquali-
tat zur Spitze der Nanosédule hin ansteigt. Allerdings treten in manchen Nanostrukturen auch
Schraubenversetzungen und Nanokavitdten auf, welche die gesamte Sdule vom Nukleations-
punkt bis zur Spitze durchlaufen. Diese konnen durch eine Verbesserung der Maskenqualitéat
und des Nukleationsprozesses deutlich reduziert werden.

Nach dem Wachstum von GaN-Nanostrukturen sind der Einbau von InGaN/GaN-Quan-
tenfilmen und die Dotierung die néchsten notwendigen Schritte auf dem Weg zu einer funk-
tionsfihigen NanoLED. Die wenigen bisher veroffentlichten Ergebnisse zur Integration von
optisch aktiven InGaN-Schichten mit MOVPE wurden an selbstorganisiert gewachsenen Na-
nosdulen 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 Emissionswellenlédnge, je nach Orientierung
der Wachstumsfacette. Zusétzlich zum Einbau von Indium konnte die n- und p-Leitfihigkeit
an Nanostrukturen nachgewiesen werden. Hierbei wurde mit Hilfe des Nanonadelmessplatzes
des THT der TU Braunschweig eine grobe Abschétzung der Leitfahigkeit und der Hohe der
n-Dotierung getroffen. Erste Elektrolumineszenzergebnisse von koaleszierten Nanostrukturen
demonstrierten dariiber hinaus die funktionsfihige p-Leitfahigkeit. Die international erstmals
auf geordneten Nanosidulen gezeigten Core-Shell Ergebnisse sind ein erster Schritt zu LEDs

mit signifikant erhéhter aktiver Fléche.

Die Integration von Nanosidulen in einen LED-Chip benétigt - im Vergleich zur konven-
tionellen, zweidimensionalen LED-Struktur - eine Vielzahl an neuen Prozessschritten. Die
NanoLEDs miissen in eine stabile, passivierende Matrix gebettet werden, die neben aus-

gezeichneten optischen Eigenschaften auch fiir eine mogliche Fertigung geeignet sind. Dies
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konnte in bisherigen wissenschaftlichen Berichten noch nicht fiir sémtliche Anforderungen
iibergreifend demonstriert werden.

In dieser Arbeit konnten elektrisch und optisch voll funktionsfahige NanoLEDs und die da-
zu erforderlichen Chipprozesse mit Hilfe von geétzten Nanosédulen demonstriert werden. Das
dabei verwendete Einbettmaterial wies ausgezeichnete Verfiilleigenschaften fiir Strukturen
kleinster Groflenordnungen auf. Darauf aufbauend konnten simtliche notwendigen Prozess-
schritte bis hin zur Kontaktierung erfolgreich durchgefiihrt werden. Der elektrische Betrieb
der NanoLLEDs zeigte bei Nennstromdichte sehr gute Werte fiir die Vorwértsspannung, die mit
konventionellen LEDs vergleichbar ist. Durch das Aufdampfen eines transparenten Indium-
zinnoxidkontaktes konnte mit Hilfe von p-Elektrolumineszenzaufnahmen in einem Ensemble
von fast 10000 gleichzeitig bestromten Sadulen die Funktion individueller NanoLEDs iiber-

priift werden.






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 iiber 70%. Die Vielzahl an weiteren Vorteilen wie eine
lange Lebensdauer, schnelle Einschaltzeiten, gute Farbwiedergabe und kleinste Abmessungen

eroffnet vollig neue Moglichkeiten fiir die Allgemeinbeleuchtung.

Trotz der bereits erreichten hohen Ausbeuten gibt es Potential, diese noch weiter zu stei-
gern. So zeigen heute alle auf dem Materialsystem AllnGaN! basierenden Leuchtdioden ei-
ne verminderte interne Quanteneffizienz bei hohen Stromdichten. Als Ursache hierfiir wer-
den Auger-artige Rekombinationsprozesse vermutet, welche bei hohen Ladungstragerdichten
einen grofien Einfluss haben (siehe Kapitel A.2 und [Laubsch2009]). Um diesen nichtstrahlen-
den Prozessen entgegenzuwirken, muss die Ladungstrigerdichte moglichst niedrig gehalten
werden. Die Vergroflerung der aktiven Fliche bietet eine Moglichkeit, dies zu realisieren. Auf-
grund dessen verfiigen LEDs, die dem Stand der Technik entsprechen, iiber eine sehr fein
abgestimmte aktive Struktur mit mehreren Quantenfilmen. Die gleichméfige Verteilung der

Ladungstrager auf alle Quantenfilme gestaltet sich jedoch schwierig.

Eine duflerst interessante Moglichkeit, die aktiv bestromte Flache zu vergroflern, bietet
die Erweiterung der aktiven Schicht um eine weitere Dimension. Im Vergleich zu konventio-
nellen, zweidimensionalen Schichten, kann durch das dreidimensionale Wachstum von GaN-
Nanoséaulen die Oberfliche um ein Vielfaches vergrofiert werden (siche Abbildung 1.1). Dieser
Ansatz wird unter dem Begriff ,,Core-Shell“ LED diskutiert. Der zusétzliche Gewinn an ak-

tiver Fliache kann mit

'Die Materialmischung aus Aluminium, Indium, Gallium und Stickstoff (AllnGaN) erméglicht die Herstel-
lung von hocheffizienten Leuchtdioden im blauen Spektralbereich.
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abgeschétzt werden [Waag2010]. Dabei entspricht » dem Radius des Kerns der Nanoséule, R
dem Radius der kompletten Nanoséule, h der Hohe, FF dem Fiillfaktor und AR dem Aspekt-
verhéltnis der Nanosdulen. Nimmt man eine relativ zum Radius des Kerns diinne p-Schicht
an, skaliert die Zunahme an aktiver Fliche demnach in etwa mit dem Aspektverhéltnis der
Nanoséulen. Bei einem realistischen Fiillfaktor von 50% und einem Aspektverhéltnis von 10

vergrofert sich die aktive Fldche um den Faktor 20!

Nanorod

aktive Schicht

Wachstumsmaske

Wachstumssubstrat

Abbildung 1.1.: Die schematische Darstellung einer Core-Shell Struktur. Dabei iiberziehen
die aktiven und die p-dotierten Schichten (Mantel oder Shell) die dreidimensional gewachsenen
Nanosédulen (Kern oder Core). Aufgrund dessen vergrofiert sich die optisch aktive Schicht mit
steigendem Aspektverhdltnis der Nanosdulen.

Neben der Verbesserung des Hochstromverhaltens durch das Absenken der Ladungstréger-
dichte in der aktiven Schicht birgt die Steigerung der internen Quanteneffizienz insbesondere
im ldngerwelligen Bereich grofies Potential in sich. Die beiden Materialsysteme der Wahl
fir LEDs im sichtbaren Bereich sind AllnGaN fiir blau und AllnGaP? fiir rot. Trigt man
deren Gesamteffizienz tiber der Wellenlédnge auf, so klafft eine Liicke im griinen Spektral-
bereich (sieche Abbildung 1.2). Man spricht hier von der griinen Liicke (,,The Green Gap“).
Die Abnahme der internen Quanteneffizienz von AllnGaN-LEDs liegt dabei im steigenden
Indiumgehalt begriindet, welcher fiir griine LEDs bereits etwa 30% betriagt. Aufgrund der
grofferen Gitterkonstante von InGalN gegeniiber GaN entstehen Verspannungen durch Gitter-
fehlanpassung. Diese gestalten den Einbau von Indium bei gleichzeitig hoher Qualitdt sehr
schwierig; Kristalldefekte, Inhomogenitiaten und Materialentmischungen nehmen drastisch

zZUu.

2Die Materialmischung aus Aluminium, Indium, Gallium und Phosphor (AlInGaP) ermoglicht die Herstel-
lung von hocheffizienten Leuchtdioden im roten Spektralbereich.
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Abbildung 1.2.: The Green Gap: Die Effizienz von Leuchtdioden auf AllnGaN- und AllnGaP-

Basis hingt stark von der Wellenldnge ab. Im griinen Spektralbereich stehen derzeit noch keine
hocheffizienten LEDs zur Verfiigung.

Sdulen mit nanoskaligen Abmessungen kdnnten auch hier Abhilfe schaffen. Hierzu miisste
die optisch aktive InGaN-Schicht als Quantenscheibe in den vertikalen Verlauf der Nanoséule
eingebaut werden (sieche Abbildung 1.3). Durch die kleinen Durchmesser der Sdulen 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 Materialqualitdt bis in den roten Spektralbereich kénnte so mog-
lich werden. Findet man dariiber hinaus noch Ansatzpunkte, die Emissionswellenlénge ein-
zelner Nanoséulen {iber den Durchmesser, den Abstand oder die Form auf dem verwendeten
Wachstumssubstrat zu steuern, ist eine weile LED ohne die Notwendigkeit von Konversion

durch einen zusétzlich aufgebrachten Phosphor im AllnGaN Materialsystem denkbar.

PN |__ aktive Schicht

Wachstumsmaske

Wachstumssubstrat

Abbildung 1.3.: Die schematische Darstellung einer Nanosdule mit einer Quantenscheibe im
vertikalen Verlauf. Die eingebaute InGaN-Schicht hat durch die geringen Abmessungen die Mog-
lichkeit, einen Teil der Verspannung zu relaxieren.
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Zusétzlich zu den bereits erwdhnten Vorteilen gibt es noch weitere Motivationspunkte fiir
LEDs basierend auf Nanosdulen. Zum einen kann durch die geschickte Festlegung der Posi-
tion der Nanosdulen die Abstrahlcharakteristik und die Auskopplung aufgrund photonischer
Effekte verbessert werden. Zum anderen ergibt sich durch den geringen Durchmesser der
Nanoséulen ein nur sehr geringer Wirkungsquerschnitt mit dem Substrat. Aufgrund dessen
besteht die Moglichkeit, auf stark gitterfehlangepassten Substraten wie Saphir oder Silizium
nahezu verspannungsfrei aufzuwachsen. Neben dem direkten Wachstum von optisch aktiven
Schichten auf den dreidimensionalen Strukturen kénnten so durch die Koaleszenz von Na-
nosaulen defektreduzierte, zweidimensionale Templates auf kostengiinstigen 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 verfiigbaren Produkte
mit Nanosdulen auf dem Markt (siche Kapitel 3). Dies liegt zunéchst an der mangelnden
Kontrolle der Eigenschaften der gewachsenen Sdulen. Erst die Vorstrukturierung der Wachs-
tumssubstrate mit hochprézisen Lithographieverfahren ermdoglicht eine genaue Positionie-
rung. Zusatzlich konnte lange Zeit das kolumnare Wachstum von Nanosdulen nur mittels
Molekularstrahl-Epitaxie (MBE) realisiert werden, die fiir eine hochvolumige Produktion
nur wenig geeignet ist. Das Wachstum von geordneten Nanosidulen mittels Metallorganischer
Gasphasen-Epitaxie (MOVPE) verlangt bis dato die Verwendung eines gepulsten Reaktor-
betriebes, weshalb auch diese Methode nur auf einem speziell fiir diese Prozessbedingungen

mafgeschneiderten, sehr kleinen Reaktor sinnvoll moglich ist.

Das Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung eines Wachstumsprozesses fiir dreidimensio-
nale NanoLED-Strukturen in einer produktionstauglichen, grovolumigen MOVPE-Anlage,
sowie die Analyse der elektronischen, optischen und strukturellen Eigenschaften derartiger

NanoLEDs.

Das Grundlagenkapitel 2 der Dissertation gibt einen Uberblick iiber die fundamenta-
len Eigenschaften des Materialsystems AllnGaN. Darauf basierend wird die Funktionsweise
einer LED anhand des prinzipiellen Schichtaufbaus und dem Konzept einer Dinnfilm-LED
erldutert. Kurz werden auch Themen wie die Effizienz von Leuchtdioden und die Moglich-

keiten, weifle 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,
hiufig verwendete Substrate und die in dieser Dissertation bendtigten 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 Nanosdulen wird in Kapitel 3 diskutiert. Zu-
néchst werden die bisher wichtigsten Verdffentlichungen zum Wachstum zusammengefasst.
Eine Darstellung des in der Literatur beschriebenen Einbaus von Indium in Nanostrukturen

und Anséatze fir elektrisch betriebene Bauteile bilden die Abschnitte 3.2 und 3.3.

Im Hauptkapitel 4 dieser Dissertation werden zunéchst geeignete Lithographiever-
fahren fiir die Positionskontrolle evaluiert und neue Designs fir die Erforschung eines
optimalen Wachstumsprozesses diskutiert. Daran anschliefend wird in Abschnitt 4.2
das Hauptaugenmerk auf die Epitaxie von Nanosdulen gelegt. Dabei werden prozesstechni-
sche Parameter zur Steuerung der morphologischen Eigenschaften bestimmt, die es erstmals
ermoglichen, in einer grofivolumigen MOVPE-Anlage Nanosédulen wachsen zu lassen. In er-
ster Linie werden hier die Tragergaskomposition, 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
Verstéandnis fiir die Wachstumsmechanismen von Nanosédulen in einer MOVPE-Anlage zu
generieren. Die Untersuchung der Materialqualitéit, 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 kdnnen 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 Nanosdulen mit Silizium und Magnesium im
Gliederungspunkt 5.2 zeigt, dass sowohl die n- als auch die p-Dotierung der Nanostrukturen

moglich ist.
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Kapitel 1. Einleitung und Motivation

Das abschlielende Kapitel 6 beschéftigt sich mit dem Design eines moglichen Chipkon-
zeptes fiir Nanosdulen. Um geeignete Teststrukturen fiir diese Experimente zu erhalten, wird
zunichst auf das Atzen von NanoLEDs eingegangen. Die Einbettung dieser NanoLEDs in
eine fiir 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 Moglichkeit
u-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 zusétzliche Informationen, die dem Leser ergdnzend zu den Grundlagen einen

tieferen Einblick in das Verhalten einer AllnGaN-LED ermdéglichen sollen.
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Kapitel 2.
Grundlagen

Dieses Kapitel legt den Grundstein fiir die nachfolgenden Experimente, Auswertungen und
Interpretationen. Zunéchst werden die Materialeigenschaften der III-V Halbleiter GaN, InN
und AIN vorgestellt. Hier ist das Hauptaugenmerk auf das Wachstum und die optischen Ei-
genschaften gelegt. Der ternédre Verbindungshalbleiter InGaN, der die Basis fiir die aktive
Leuchtschicht blauer und griiner LEDs bildet, ist in einem gesonderten Kapitel behandelt.
Daran anschlieend wird der grundsétzliche Aufbau und die Funktionsweise von Leuchtdi-
oden erldutert. Der Abschnitt iiber Elektrolumineszenz mit der Definition von Effizienz soll
die Ansatzpunkte fiir eine Steigerung der Lichtausbeute aus Festkorperleuchtmitteln aufzei-

gen.

2.1. Das Materialsystem AllnGaN

2.1.1. Materialeigenschaften

Durch die Einstellung geeigneter Epitaxieparameter konnen die bindren Gruppe III Nitri-
de, zu denen Galliumnitrid (GaN), Aluminiumnitrid (AIN) und Indiumnitrid (InN) zéhlen,
in drei verschiedenen Kristallstrukturen abgeschieden werden. Es handelt sich hierbei um
die hexagonale Wurtzitstruktur (a-Phase), die Zinkblendestruktur (S-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 herkémmlichen Wachstumsbedingungen stabil entsteht. Die Wurtzitstruktur besitzt eine

hexagonale Symmetrie, aufgrund derer die Indizes <hkil> im hexagonalen System angegeben
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Kapitel 2. Grundlagen

a) b)
<1120>_ = Basalebene
<1070> '

() Metallatom (Al, Ga, In) @) Stickstoff (N)

a, m-Ebene

(1070)
Abbildung 2.1.: Definition der Kristallrichtungen der hexagonalen Wurtzitstruktur a) mit Dar-
stellung der Gallium und Stickstoffatome [Engl2005] und b) mit Darstellung der am hiufigsten
verwendeten Ebenen [Hollander2006].

werden (siehe Abbildung 2.1). Hierbei entsprechen die Parameter h, k und 1 den Millerschen
Indizes und i = -h-k.

Die Werte fiir die Gitterkonstanten von GaN, AIN und InN befinden sich in Tabelle 2.1.

Uber die Varshni-Parameter kann der Temperatureinfluss auf die Bandliicke durch die empi-
rische Gleichung

E,(T) = E,(T = 0K) ol (2.1)
g T+ '
beschrieben werden [Varshnil967]. Der Bandabstand E,4, sowie die Varshni-Parameter o und

B, sind fir die I1I-V Halbleiter dieses Kapitels ebenfalls in Tabelle 2.1 angegeben.

Tabelle 2.1.: Grundlegende Materialparameter der I1I-V Halbleiter GaN, InN, und AIN laut
[Vurgaftman2003].

‘ Parameter ‘ GalN ‘ AIN ‘ InN ‘
aper in (nm) (T=300K) | 0,3189 | 0,3112 | 0,3545
Cher in (nm) (T=300K) | 0,5185 | 0,4982 | 0,5703

Eg in eV (T=0K) 3,510 6,25 0,78
a in meV/K 0,909 | 1,799 | 0,245
£ in K 830 1462 624

Die Bandstruktur ist eine Darstellung fiir Energiezustédnde, die von Elektronen mit einem

bestimmten Quasi-Impuls Ak angenommen werden kénnen. Dabei entspricht i dem redu-
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2.1. Das Materialsystem AllnGaN

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 sdmtliche Elektronen
im Valenzband, welches dann vollstandig gefiillt ist. Dementsprechend befinden sich keine
Elektronen im Leitungsband, wodurch das Material bei T = 0 K ein Isolator ist. Die Grofie
der Bandliicke E, gibt Auskunft iiber den energetischen Abstand der beiden Bénder, in dem

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

AE

Leitungsband \

Abbildung 2.2.: Schematischer Verlauf der Bandstruktur von Wurtzit-GaN, adaptiert aus
[Jeon1996]. Die gestrichelt dargestellte parabolische Niherung der Valenzbénder fiir die effektiven
Massen der Lécher kann nur begrenzt in der Niahe des Gamma-Punktes zum FEinsatz kommen.
ks, ky und k. verlaufen entlang der Hauptsymmetrierichtungen der ersten Brillouin-Zone und k.

ergibt sich aus k; = \/kx2 + ky2

[-Punkt das Leitungsbandminimum direkt iiber dem Valenzbandmaximum befindet, handelt
es sich um einen direkten Halbleiter. In der Nédhe des I'-Punktes kann der Bandverlauf mit
der Dispersionsrelation des freien Elektrons als Parabel

_ RPK?

- 2m¥

E(k) (2.2)

genadhert werden. Die Masse m* der Elektronen ist in diesem Fall umgekehrt proportional

zur Krimmung der Bandstruktur und ergibt sich zu
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Kapitel 2. Grundlagen

h?
Ok?

Die Formel 2.3 driickt aus, dass bei stidrkerer Kriimmung 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 (siche auch Abbildung 2.2).

Im Drude-Modell ist die Beweglichkeit ;1 der Elektronen und Locher indirekt proportional
zur effektiven Masse, was mit der Gleichung

n = ﬁ *Ts (24)

beschrieben wird [Tipler1994]. Die Variable 74 entspricht in Gleichung 2.4 der mittleren Zeit
zwischen zwei Stoflen und e der Elementarladung. Die hohere effektive Masse der Locher
fiihrt somit zu einer geringeren Beweglichkeit der p-Ladungstriager im Vergleich zu den Elek-
tronen. Eine Ubersicht iiber die Elektronen- und Lécherbeweglichkeiten ist fiir verschiedene

Dotierungen z.B. in [Mnatsakanov2002] angegeben.

2.1.2. Das terndre Materialsystem InGaN

Ersetzt man in GaN das Element Gallium anteilig durch Indium, ldsst sich theoretisch die
Bandliicke zwischen den 3,51 eV von GaN und den 0,78 eV von InN liickenlos einstellen. Die

daraus resultierende Bandlicke von In,Gaq_, N kann mit Hilfe der Formel

Egn,Gay_oN = (1 —2)EgGan + 2Eg 1y — (1 —2)b (2.5)

néherungsweise berechnet werden [Vurgaftman2003]. Der Parameter x steht hierbei fiir den
Anteil von Indium und b beschreibt den Biegeparameter, um den Verlauf der Bandliickenén-
derung besser zu niahern. 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 Naherung fiir die meisten
Messungen etabliert [Vurgaftman2003]. Abbildung 2.3 zeigt den schematischen Verlauf des
Bandabstandes mit Anderung des Indium-Gehaltes innerhalb des terniren Halbleiters. Somit

kann - zumindest theoretisch - der gesamte Bereich des sichtbaren Lichtes mit InGaN abge-
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2.1. Das Materialsystem AllnGaN
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Abbildung 2.3.: Je nach Zusammensetzung der kristallinen Schicht édndert sich die Emissions-
wellenldnge bei AllnGaN. Durch die Verdnderung der Komposition variiert allerdings auch die
Gitterkonstante des Halbleitermischkristalls, wodurch Verspannungen auftreten. Zusétzlich ist
das Materialsystem AllnGaP dargestellt, welches bei der Herstellung von hocheflizienten roten
Leuchtdioden zum FEinsatz kommt.

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

Materialqualitit (sieche 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 &hnlichen Parameter von GaN und InN
mit —0,034 C'/m? und —0, 042 C/m? [Vurgaftman2003] an den Grenzflichen der Heteroiiber-
gange keinen so groflien Einfluss wie die piezoelektrische Polarisation.

Bei InGaN basierten LEDs befinden sich in der aktiven Leuchtschicht Quantentroge, die
aus einer Schicht InGaN mit niedriger Bandliicke eingebettet in GaN mit groferer Bandliicke
bestehen (siehe Kapitel A.1). Aufgrund der groferen Gitterkonstante von InGaN gegeniiber
GaN entstehen durch die Verspannungen, die wihrend der Epitaxie durch die Gitterfehlanpas-
sung aufgebaut werden, an den Grenzflichen zusétzliche Polarisationsladungen, welche ein
elektrisches Feld in der Gréfenordnung von MV /cm erzeugen. Dieses durch die Polarisations-

ladungstriager hervorgerufene elektrische Feld verursacht eine Bandverbiegung und verdndert
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Kapitel 2. Grundlagen

a) b)

|~|'._T| I_ ¥,

I

Abbildung 2.4.: Schematische Darstellung der Bandstruktur a) ohne und b) mit dem Einfluss
von Polarisationsladung. Eingezeichnet ist die Bandliicke E,, sowie der Abstand E, der Grundzu-
stande von Elektronen und Léchern. Aufgrund ihrer niedrigeren effektiven Masse ist der Grund-
zustand der Elektronen weiter von der Bandkante entfernt als derjenige der Lécher. Zu sehen ist
die Rotverschiebung des optischen Ubergangs, sowie die Darstellung der Aufenthaltswahrschein-
lichkeiten |¥,|* und |W,|*, die durch eine Separation der Elektronen- und Lochwellenfunktion
raumlich voneinander getrennt sind.

somit die optischen Eigenschaften des Materials (siche Abbildung 2.4). Dieser sogenannte
»,Quantum confined Stark effect* (QCSE) fiithrt zum einen zu einer verkleinerten Bandliicke
und somit zu einer Rotverschiebung des Emissionsspektrums. Zum anderen bewirkt er eine
Separation der Wellenfunktionen von Elektronen und Lochern. Dabei ist die Aufenthaltswahr-
scheinlichkeit der Ladungstrédger durch die Wahrscheinlichkeitsdichte der Wellenfunktionen
fiir Elektronen |¥,|*> und Lécher |Uy,|? bestimmt. Aufgrund der riumlichen Trennung der

Ladungstriger nimmt das Uberlappintegral

Mo = [0 (2) (2.6)

[e.9]

der Wellenfunktionen und damit die Oszillatorstérke ab [Bastard1983]. Diese ist indirekt
proportional zur strahlenden Zeitkonstante der Ladungstriger und beeinflusst wesentlich
die Effizienz einer LED (siche Gleichung A.25). Durch den verringerten Uberlapp der Wel-
lenfunktionen steigt somit die Lebensdauer der an der strahlenden Rekombination beteilig-
ten Zusténde an, was zu einer Effizienzverschlechterung fithrt (siehe Kapitel 2.2.3) [Im1998,
Bernardini2001, Kim2007, Berkowicz2000].

Eine Moglichkeit, den QCSE abzuschwichen oder zu umgehen, ist das Wachstum auf
semipolaren oder unpolaren Substraten (sieche 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 stort somit im
Schichtverlauf der LED nicht [Feneberg2006, Schwarz2007, Kim2007b]. Die Vorteile sind

eine geringere Wellenlingenverschiebung und ein héherer Uberlapp der Wellenfunktionen.

18



2.2. Licht emittierende Dioden (LED)

{1122}

Piezoelektrische Polarisation in C/cm?

m-plane !
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Neigungswinkel in Grad

Abbildung 2.5.: Beispiele fiir eine polare, semipolare und unpolare Wachstumsfacette in Anleh-
nung an die Veréffentlichung [Schwarz2007]. Aufgetragen ist die piezoelektrische Polarisation P!
senkrecht zur Wachstumsrichtung als Funktion tiber dem Neigungswinkel der Wachstumsebene
zur c-Fléche.

Allerdings ist die Materialqualitiat und die Verfiigbarkeit von semi- und unpolaren Substraten
derzeit ein wesentlicher Nachteil gegeniiber der gut beherrschbaren Epitaxie auf polaren
Substraten.

Nanosédulen kénnten diese Nachteile der bisher verfiigharen Substrate vermeiden. Bei hohen
Aspektverhéltnissen ist ein Grofiteil der Oberfliche der gewachsenen Nanostrukturen die
unpolare m-Kristallebene. Uberzieht man die gesamte Nanosiule 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 Vorwértsspan-
nung iiber den pn-Ubergang Licht im sichtbaren, infraroten oder ultravioletten Wellenlin-
genspektrum emittieren. Die Emissionswellenldnge hangt dabei im Wesentlichen von der
Materialkomposition ab. LEDs werden iiblicherweise in einem Diinnfilm-Kristallwachstums-
verfahren hergestellt. In der Praxis handelt es sich hierbei hdufig um metallorganische Gaspha-
senepitaxie (sieche Abschnitt 2.3 Seite 26), bei der die einzelnen Schichten nacheinander bei
hohen Temperaturen aus der Gasphase monokristallin und mit hoher Qualitit abgeschieden

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

Basismaterials mit unterschiedlichen Fremdatomen erreicht wird (siehe auch Abschnitt 2.3.5).
Eine ndhere 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, miissen bestimmte Voraussetzungen geschaffen werden. Der grund-
legende Schichtaufbau einer LED und ein kurzer Einblick in die Diinnfilmtechnologie 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 fiir die Erzeugung von weiflem Licht mit Hilfe von Leuchtdioden

bilden den Abschluss dieses Kapitels.

2.2.1. Der Schichtaufbau einer LED

Der Schichtaufbau einer heutzutage kommerziell verfiigharen LED besteht aus weit mehr
als einem simplen pn-Ubergang. Der prinzipielle Schichtaufbau und das dazugehérige sche-
matische Béndermodell einer InGaN LED sind in Abbildung 2.6 dargestellt. Durch die ver-
schiedenen Schichten werden die Qualitdt und die Eigenschaften des Lichtemitters bestimmt.

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

p-GaN Kontaktschicht ~200 nm

p-AlGaN Elektronenbarriere  Fad{eNils

GaN Barriere ~10 nm ®
T ~ 3nm ..................
GaN Barriere ~10nm
InGaN Quantenfilm R
GaN Barriere ~10 nm
InGaN Quantenfilm S3nmo
GaN Barriere ~10 nhm
n-GaN Kontaktschicht ~ 1000 nm E
v

GaN Pufferschicht ~ 2000 nm

GaN Nukleationsschicht ~25nm

Substrat aus Saphir

Abbildung 2.6.: Schematische Darstellung des Schichtverlaufes einer InGaN LED. Das dazu-
gehorige 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 [Amanol988] (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 [Hiramatsul991]. Im Anschluss hieran wird die n-Kontaktschicht
gewachsen, die mit Hilfe von Silizium n-dotiert wird. Die aktive Schicht besteht aus einem
oder mehreren Quantentrogen, 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 héhere Bandliicke stellt sie eine
zusétzliche Barriere fiir Elektronen dar. Abschlieend folgt eine p-dotierte Kontaktschicht.

2.2.2. Die Diinnfilm LED

In diesem Abschnitt soll kurz der Aufbau einer Diinnfilm-LED und die daraus resultierenden
Vorteile vorgestellt werden.

Bei herkémmlichen LEDs wird viel Licht zur Seite und in Richtung des Substrates abge-
strahlt. Dadurch sinkt die Effizienz und insbesondere die Skalierbarkeit der Chipgrofie ist
problematisch. Aus diesem Grund wurde mit der Diinnfilmtechnologie ein Verfahren ent-
wickelt, mit dessen Hilfe das Licht gerichtet aus der LED extrahiert werden kann. Die erste
kommerziell verfiighare LED mit diesen Eigenschaften wurde 2002 fiir den roten Spektral-
bereich produziert. In den Farben blau und griin sind die sogenannten ThinGaN®-LEDs
[Haerle2004] seit 2004 bei OSRAM Opto Semiconductors GmbH in Produktion.

Spiegel

22222

LED -
Struktur

Substrat Substrat

Abbildung 2.7.: Dargestellt ist der schematische Produktionsablauf einer ThinGaN® LED.
Nach dem Aufwachsen der LED Schichten wird die Oberflache strukturiert und mit einem Spie-
gel versehen. Nach dem anschlieffenden Waferbondprozess auf einen geeigneten Triger wird das
Wachstumssubstrat entfernt.
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Bei der Herstellung werden zunéchst die Schichten auf einem herkémmlichen Substrat,
zum Beispiel Saphir, aufgewachsen (sieche Abbildung 2.7). Anschliefend wird bei blauen
ThinGaN® LEDs die Oberfliche verspiegelt, um das Licht gerichtet aus der LED zu extra-
hieren. Das Licht hat somit spédter bei der fertig prozessierten LED keine Moglichkeit mehr,
in eine absorbierende Schicht zu gelangen. Nun wird der Wafer auf einen geeigneten Triager
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 um dicker Film (Diinnfilm) zurtick. Dieser wird dariiber hinaus zur
besseren Lichtauskopplung aufgeraut. Dieses Abtragen des Wachstumssubstrates erfolgt im

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

Kontakt 4  Strukturierte Oberfldache
b _F A =7

T
Spiegelschicht

Tragersubstrat

Abbildung 2.8.: Schematische Darstellung eines fertigen ThinGaN Chips in einem Schnitt-
bild. Durch die strukturierte Oberfliche und die kleinflichigen Kontaktstege ist eine sehr gute
Lichtauskopplung gewéhrleistet. Die Spiegelschicht verhindert eine Absorption im Trédgersubstrat.

Durch den Metallreflektor im Inneren des Chips wird das Licht fast ausschliefSlich in Rich-
tung Oberflache abgestrahlt (siehe Abbildung 2.8). Dadurch kénnen blaue LEDs heute interne
Effizienzen von deutlich tiber 70% erreichen. Ein weiterer Vorteil dieser Chiptechnologie ist,
dass die Effizienz weitestgehend unabhéngig von der Chipgrofle ist. So kénnen diese leicht
skaliert werden und grofle Leistungschips stehen fiir Anwendungen mit hohem Lichtbedarf

zur Verfiigung [Streubel2002, Illek2003].

2.2.3. Effizienz

Die Effizienz einer Leuchtdiode hingt 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 n; zu nennen. Es rekombinieren nicht alle La-
dungstréiger in der aktiven Zone und stehen somit nicht fiir die gewiinschte Lumineszenz zur

Verfiigung. Folglich kann man mit
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2.2. Licht emittierende Dioden (LED)

_ 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) 7, gibt an, welcher Anteil der Ladungstréger strahlend

und welcher nichtstrahlend rekombiniert. Die Wortgleichung

Anzahl der je Zeiteinheit in der aktiven Schicht erzeugten Photonen

g = Anzahl der je Zeiteinheit in der aktiven Schicht rekombinierenden Ladungstraeger

kann auch mit Hilfe von Gleichung A.25 als

= 1
==

Tr Tnr Tnr

beschrieben werden.
Da nicht alle erzeugten Photonen anschliefend auflerhalb des Chips zur Verfiigung stehen,
spielt der optische Wirkungsgrad 7,,; eine ebenso wichtige Rolle. Er beschreibt den Anteil

der erzeugten Photonen, die aus dem Bauteil ausgekoppelt werden

Anzahl der je Zeiteinheit extern nachweisbaren Photonen

~ Anzahl der je Zeiteinheit in der aktiven Schicht erzeugten Photonen’

Topt *

Diese einzelnen Wirkungsgrade kann man nun zu einem Gesamtwirkungsgrad 7e,:, der

externen Quanteneffizienz (EQE) zusammenfassen

Text = Topt * Mg * 11 - (28)

Er beschreibt die das Bauteil verlassenden Photonen im Verhéltnis zu den iiber den pn-

Ubergang flieBenden Ladungstrigern

Anzahl der je Zeiteinheit extern nachweisbaren Photonen

~ Anzahl der je Zeiteinheit ueber den pn Uebergang fliessenden Ladungstraeger

Next -

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

N, P

_ Ap::h'p}: q Popt: q .)\'Popt

Meet = Ng =L T hf I hee T
At q

(2.9)
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Die optische Leistung P, sowie die Wellenldnge A und der Strom I sind messbare Grofien
und kénnen somit fiir eine Bestimmung von 7.+ herangezogen werden. Zu beachten ist aller-
dings die hohe Halbwertsbreite des LED-Spektrums, weshalb fiir die Berechnung entweder
iiber die Wellenldngen gemittelt wird, oder stellvertretend die Wellenlénge 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 Verhéltnis zwischen der optischen Leistung P, und

der aufgebrachten elektrischen Leistung P,;:

P P,
WPE = }f’j = U"?}. (2.10)
e

Neben der gerade beschriebenen radiometrischen Bestimmung der Effizienz dient bei der fo-
tometrischen Betrachtung die menschliche Wahrnehmung als Grundlage fiir die Bewertung.
Zur quantitativen Beschreibung unseres Helligkeits- und Farbempfindens dienen spektrale
Empfindlichkeitskurven. Die Augenempfindlichkeitskurve V() gibt an, wie hell eine bestimm-
te Wellenldnge von einem Menschen wahrgenommen wird. Durch Gewichtung der spektralen
Strahlungsleistung ®.(\) einer Lichtquelle mit dieser Empfindlichkeitskurve ergibt sich der

Lichtstrom ®,, gemessen in Lumen (lm):

LI [ 0B.(N)
@U—GSSW/O 2 v()ax (2.11)

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

Lichtausbeute
MNumen = q)’u/Pel- (212)

Dies beschreibt die Effizienz einer Lichtquelle im Bezug auf die menschliche Wahrnehmung,
gemessen in Lumen pro Watt (Im/W). Eine Lichtquelle mit einem hohen Spektralanteil
auflerhalb des sichtbaren Bereiches (wie beispielsweise eine Gliithlampe, die einen hohen In-
frarotanteil aufweist) kann daher nur eine geringe Lichtausbeute erreichen und ist somit fiir

das menschliche Auge ineffizient.
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2.2. Licht emittierende Dioden (LED)

2.2.4. WeilB3e LEDs

Im menschlichen Auge sind verschiedene Fotorezeptoren fiir das Lichtempfinden verantwort-
lich. Diese ermoglichen uns die Wahrnehmung von Helligkeit und Farbe. Werden alle drei
Farbrezeptoren ungefihr gleich angeregt, so empfinden wir dies als ,weifl*. Die Emission
einer LED zeigt verglichen zu anderen Leuchtmitteln ein sehr schmales Spektrum. Man be-
notigt somit eine Kombination von Leuchtdioden unterschiedlicher Spektralbereiche oder den
Einsatz eines Konversionsstoffes, um weifles Licht zu erzeugen.

Durch die Mischung einer blauen, griinen und roten LED lassen sich neben kalt- und
warmweilem Licht auch beliebige Mischfarben realisieren. Die Effizienz von griinen LEDs
ist allerdings noch stark begrenzt (siehe Abschnitt 2.3.6). Die Verwendung von roten LEDs
bedarf zudem den Einsatz des Materialsystems AllnGaP!, wodurch aufgrund des unterschied-
lichen Temperatur- und Alterungsverhaltens eine aufwéandige Regelung notwendig ist, um den
Farbort stabil zu halten.

Die Mehrzahl der heutzutage kommerziell verfiigbaren weilen LEDs enthalten einen (oder
mehrere) Konversionsleuchtstoff(e), um die fir Weillicht benotigten Spektralbeitrége 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
Verhéltnis der Anzahl konvertierter zu absorbierter Photonen und erreicht haufig mehr als
90%. Der Stokes-Verlust ist der Energieverlust, der immer mit der Konversion eines kurz-
welligen (also hoher-energetischen) in ein langwelligeres (also nieder-energetischeres) Photon
einhergeht. Bei der Konversion von blauem in gelbes Licht betriagt dieser etwa 20%.

Der heute gangigste Ansatz besteht in der Kombination einer blauen LED mit einem ins
Gelbe konvertierenden Leuchtstoff hoher Spektralbreite. Durch den fehlenden Rotanteil im
Spektrum ergibt sich tiblicherweise ein kaltweifler, blaulicher Farbeindruck. Um fir den Heim-
gebrauch angenehmeres, warmweifles Licht, welches dem einer Glithlampe dhnlich ist, zu er-
zeugen, kann durch Beimischung eines zusétzlichen Konverters der Rotanteil des Spektrums
erhoht werden. Dies wirkt sich zudem positiv auf den Farbwiedergabeindex der Lichtquelle
aus. Aufgrund des zunehmenden Stokes-Verlustes bei der Rot-Konversion zeigt die héhere

Lichtqualitéit verglichen mit Losungen schlechterer Farbwiedergabe aber eine geringere Licht-

ausbeute.

L AlInGaP steht fiir 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, warmweifles 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 ergénzt.

2.3. Grundlagen der Metallorganischen Gasphasen-Epitaxie

2.3.1. Reaktoreigenschaften

Fir die Herstellung von kristallin hochwertigen AllnGaN-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 ) 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 stromen vom Kopf des Reaktors auf den Carrier (schwarz dargestellt). Durch die
hohe Rotationsgeschwindigkeit des Carriers wird ein laminarer Flufl der Gase iiber die Substrate
(weif3 hervorgehoben) ermdglicht.

Fir die Experimente in dieser Arbeit wurde eine kommerziell verfiigbare, grofivolumige
Produktionsanlage verwendet. Die Anlage besteht aus einem zylindrischen Reaktor, welcher
vertikal mit einer jeweils genau definierten Gasmischung durchstromt wird (siehe Kapitel
2.3.2). Hierbei werden am Kopf des Reaktors die Hydride (Ammoniak und Tragergase) und

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

2MBE: Abkiirzung fiir Molecular Beam Epitaxy

SHVPE: Abkiirzung fiir Hydride Vapour Phase Epitaxy

“MOVPE: Metal Organic Vapour Phase Epitaxy. In der Literatur findet sich zudem oft die gleichwertige
Bezeichnung MOCVD (Metal Organic Chemical Vapour Deposition).
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stoff als Trigergas) getrennt eingeleitet (siche Abbildung 2.9). Um die Homogenitéit der
wachsenden Schichten beeinflussen zu konnen, ist der Einlass in verschiedene Zonen unter-
teilt.

Die verwendeten Substrate (siche Abschnitt 2.3.3) befinden sich auf einem schnell rotie-
renden Trager (Carrier), welcher von unten beheizt wird. Die genaue Einstellung der Wachs-
tumstemperatur erfolgt iiber drei unabhéingig voneinander einstellbare Heizelemente. Ubliche
Temperaturen fiir das Wachstum von AllnGaN-Schichten liegen je nach gewiinschter 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 fiir die Homo-
genitdt und Qualitdt der abgeschiedenen Epitaxieschichten. Um einen laminaren Fluss der
Materialien iiber die Substratoberfliche zu ermdoglichen, miissen die Hohe des Gasflusses, die
Rotationsgeschwindigkeit und der Druck genau aufeinander abgestimmt werden. Wird dies
nicht beachtet, konnen Verwirbelungen entstehen, welche die Homogenitat und Reproduzier-

barkeit der Experimente stark beeintrachtigen.

2.3.2. Alkyle und Hydride

Als Stickstoffquelle fiir das Wachstum der III-Nitridhalbleiter wird Ammoniak (N Hs) ver-
wendet. Dieser zerlegt sich durch Pyrolyse zum Teil in atomaren Stickstoff. Dieser Prozess ist
stark temperaturabhéngig, wobei die Zerlegungseffizienz zwischen 700 °C und 900 °C stark
ansteigt [Liul972, Baillargeon1991]. Bei hohen Temperaturen tiber 1000 °C desorbiert Stick-
stoff auf GaN-Oberflachen deutlich schneller als z.B. Gallium [Koleske1998]. Um so beim
GaN-Wachstum ausreichend Stickstoff zur Verfiigung zu haben, wird im Vergleich zu den
Alkylen ein hoher Ammoniakfluss verwendet. Das eingestellte Verhéltnis der Materialfliisse
von Gruppe V zu Gruppe III Elementen betrigt im Normalfall zwischen 103 und 10° (siehe
auch Formel 2.16, Seite 28).

Tabelle 2.2 zeigt die Materialeigenschaften der géngigsten Metallorganyle beim Wachstum
von GaN. Als Precursor fiir Gallium wird bei hohen Temperaturen TMGa, bei niedrigen
Temperaturen aufgrund der besseren Zerlegbarkeit TEGa verwendet. Fiir Aluminium und
Indium dienen jeweils TMAI und TMIn als Quelle. Diese Materialien befinden sich abhéangig
vom Aggregatzustand fliissig bzw. als Feststoff in sogenannten Verdampferflaschen (Bubbler).

Diese werden mit einem Triagergas (Stickstoff oder Wasserstoff) durchspiilt, welches von den
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Tabelle 2.2.: Materialparameter der fiir das AllnGaN-Wachstum géngigen 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 ‘ bin K
Trimethylgallium (TMGa) (CH3)3Ga 114,83 -15,8 | 1703 | 8,07
Triethylgallium (TEGa) (CaHs)5 Ga 156,91 -82,3 2162 | 8,08
Trimethylaluminium (TMAI) (CH3)3 Al 72,09 15,4 2134 | 8,22
Trimethylindium (TMIn) (CH3)zIn 159,93 88 3014 | 10,52
Bis(cyclopentadienyl)Mg (CpaMg) (C5Hs)y Mg 154,49 176 3372 | 10,00

Alkylen geséttigt in den Reaktor geleitet wird. Da der Dampfdruck der Alkyle und somit die
vom Trégergas aufgenommene Menge an Material stark temperaturabhéngig ist, befinden
sich die Verdampferflaschen in exakt temperaturgeregelten Badern. Mochte man das V /I11-
Verhéltnis der in den Reaktor geleiteten Gase bestimmen, kann zunédchst der Dampfdruck

der Alkyle pg(TBupbier) in mbar berechnet werden. Dieser bestimmt sich zu
b
P (TBubbler) = 1,33-10° TBubbter | (2.13)

wobei a und b den Dampfdruckparametern in Tabelle 2.2 und Tgyppier der Temperatur der
Verdampferflaschen entsprechen. So kann nun einfach der Gasfluss des Metallorganyls Qo
mit Hilfe des Tragergasflusses QQ7¢, des Drucks innerhalb der Verdampferflasche pgyppier und

des mit Gleichung 2.13 berechneten Dampfdruckes durch

D (TBubbicr)
PBubbler — PD(TBubbler)

Qmo = Qra- (2.14)

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

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

1 mol

. 2.1
52400 scam | 2MO (2.15)

amMo =

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

der Alkyle ergibt das V/III-Verhéltnis:

V/IIr = s (2.16)
amMo

Sscem ist die Abkiirzung fiir standard cubic centimeters per minute
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Um die gewiinschte Zusammensetzung der Gasmischung im Reaktor genau kontrollieren
zu konnen, wird der Druck in den Verdampferflaschen ppgyppier durch einen Druckregler exakt
reguliert. Die Flussmengen der Gase konnen tiber Mass-Flow-Controller (MFC) eingestellt
werden. Diese entnehmen dem durchstromenden Gas einen kleinen Teil und messen iiber die
Kihlwirkung des Gases den Materialfluss, welcher bei einer Abweichung aktiv nachgeregelt

wird.

2.3.3. Substrate

Die Verwendung von reinem GalN als Substrat ist aufgrund der hohen Kosten und der ge-
ringen Verfiigbarkeit, sowohl in Stiickzahl als auch Grofle, in der LED-Herstellung nicht iib-
lich. Der Vorteil der Homoepitaxie, verspannungsfrei und defektdrmer aufwachsen zu kénnen,
wird somit kommerziell nicht genutzt. Deshalb ist in der LED-Produktion Heteroepitaxie auf
Fremdsubstraten Standard geworden, wobei hier meist Saphir (AlpOz) und Siliziumcarbid
(SiC) verwendet werden. Hier gilt es besonders die unterschiedlichen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten, Gitterkonstanten sowie Warmeleitfahigkeiten zu beachten (siche Tabelle

2.3).

Tabelle 2.3.: Die Gitterkonstante a, der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient o, bei
Raumtemperatur und die Wérmeleitfihigkeit A fiir GaN, Saphir, SiC' und Si [Kyocera2010,
Leszczynski1994, Ambacher1998, Cree2010, Okajil988, Glassbrenner1964].

Parameter ‘ GaN ‘ Saphir ‘ SiC ‘ Si ‘

ain A 3,180 | 4,763 | 3,081 | 5,43

a, in107°/K @25°C | 3,1 4,5 4,3 | 2,6
aq in 107%/K @ 600 °C | 5,2 8,2 50 | 4,2
A in W/Km 163 42 490 | 148

Durch die unterschiedlichen Abmessungen der Einheitszelle der epitaxierten Schicht ag

und des Substrates ag ergibt sich eine Gitterfehlanpassung, welche durch

fo=2E08 (2.17)
as

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 Beriicksichtigung des um 30° verdrehten Wachstums von GaN

auf Saphir, reduziert sich die virtuelle Gitterkonstante des Saphirs um den Faktor v/3. Dar-

29



Kapitel 2. Grundlagen

aus ergibt sich laut Gleichung 2.17 eine Gitterfehlanpassung fo von -13,9% zwischen GaN
und Saphir. Das GaN wéchst somit zunéchst tensil verspannt auf. Der thermische Ausdeh-
nungskoeffizient von Saphir ist jedoch grofler als der von GaN (siehe Tabelle 2.3). Durch
die starke Temperaturabhéngigkeit steigt die Differenz zusétzlich bei Erhéhung der Tem-
peratur an. So betriigt «, fiir GaN und Saphir bei 600 °C 5,2-107%/K bzw. 8,2-107%/K
[Kyocera2010, Leszczynskil994]. Dadurch zieht sich der Saphir beim Abkiihlen stérker als
das abgeschiedene GaN zusammen und der Wafer steht bei Raumtemperatur unter kompres-
siver Verspannung. Ist diese zu hoch, kénnen 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 anféllig fiir Risse
als eine tensile, bei der eine Zugspannung ausgeiibt wird. Dies ist zum Beispiel aufgrund des
niedrigeren Temperaturausdehnungskoeffizienten von SiC gegeniiber GaN der Fall.

Ein aus Sicht der Kosten sehr attraktives Substratmaterial wére 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 ermoglicht [Dadgar2007]. Aufgrund der unterschiedli-
chen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaN und Si ist die abgekiihlte GaN-Schicht
stark tensil verspannt, was zu Rissen in der Oberflache fithrt. Um diese zu vermeiden, be-
darf es eines ausgekliigelten Verspannungsmanagements, welches durch das Einfiigen von
AIN-Zwischenschichten wéahrend des Epitaxieprozesses moglich ist [Dadgar2000]. So bleibt
die abgekiihlte GaN-Schicht kompressiv verspannt und reif3t nicht mehr. Eine Alternative,
um die Kostenvorteile von Si nutzbar zu machen, wire das Wachstum von GaN-Nanosdulen
(siehe Kapitel 3). Der kleine Wirkungsquerschnitt jeder einzelnen Sdule mit dem Substrat

resultiert in nur geringer Verspannung.

2.3.4. Wachstumsprozesse

Die Temperaturabhéingigkeit des Wachstums von GaN kann in drei Bereiche aufgeteilt wer-
den. Bei einer Erhohung der Temperatur steigt die Effizienz der Oberflachenreaktionen und
somit des Kristallwachstums exponentiell an. Man spricht hier von einer kinetischen Begren-
zung des Wachstums. Mit einer weiteren Erhohung séttigt dieser Einfluss und man befindet
sich in einem relativ temperaturunabhingigen Bereich. Hier wird die Wachstumsrate durch

die Diffusion der Materialien zur Oberflache des Substrates bestimmt. Dieser vom Materi-
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altransport abhangige Temperaturrahmen ist aufgrund der besseren Kontrollierbarkeit der
gewiinschte Betriebsbereich einer MOVPE-Anlage. Bei sehr hohen Temperaturen sinkt die
Wachstumsrate wiederum exponentiell ab. Die hauptsédchlich mit dem Wachstum konkurrie-
renden Prozesse sind parasitdre 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 Substratoberfliche reduziert sich die Flussgeschwindigkeit der
Gase iiber dem Substrat. Die Dicke dieser Grenzschicht® &, hingt beim vertikalen Reaktor-

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

Gy~ 2L e s \/7 (2.18)
Uy w

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

mit

kositat und w der Winkelgeschwindigkeit entspricht [Shibatal987, Stringfellow1989].
Bei der vereinfachten Annahme, dass der Materialtransport der Wachstumsspezies beim

Grenzschichtmodell ausschliellich iiber Diffusion stattfindet, kann der Materialtransport .J

durch
D (p(m _ p<0))
RT6,

J = (2.19)

approximiert werden. Neben der empirisch bestimmten Diffusionskonstanten D geben weiter-
hin p©®) und p(© die Partialdriicke 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-Verhéltnis an, ist das Wachstum unabhéngig
vom Ammoniakfluss.

Die morphologische Form des abgeschiedenen GaN ist abhidngig von Parametern wie der
Verspannung, der stochiometrischen 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

50ft wird fiir Grenzschicht die englische Ubersetzung Boundary Layer verwendet.
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als Stranski-Krastanov Wachstum bezeichnet [Stranskil939]. Das erstmals von Volmer und
Weber beschriebene direkte dreidimensionale Wachstum ohne Benetzungsschicht findet héu-
fig bei stark fehlangepassten Schichten statt [Volmer1926]. Abbildung 2.10 zeigt schematisch

die verschiedenen Wachstumsmodi.

W//é W% W% D<1ML
W% W% W% 1ML<D<2ML

W% mﬁ mﬁ D>2ML
a) b) )

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

FEin Beispiel fiir das Stranski-Krastanov Wachstum stellt die fiir die Epitaxie von GaN auf
Saphir iibliche Nukleationsschicht bei tiefen GaN-Wachstumstemperaturen dar [Sitar1994].
Durch die hohe Gitterfehlanpassung und die eingeschrinkte Mobilitdt der Adatome auf der
Oberfliche aufgrund der niedrigen Temperatur betrigt 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 fiir n-leitendes Material mit Silizium und fiir p-leitendes
mit Magnesium. Fiir 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-Leitfihigkeit von GaN entspricht die Anzahl der Donatoren in erster Naherung
der Menge der eingebauten Si-Atome.

Der Feststoff Bis(cyclopentadienyl)Mg (CpaM g) dient als Magnesiumquelle fiir die p-Do-
tierung (siehe auch Tabelle 2.2). Die Eigenschaften des Mg-Akzeptors, wie die hohe Ioni-
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sierungsenergie zwischen 0,14 eV und 0,21 eV [Morkoc1994] sowie die hohe natiirliche n-
Hintergrunddotierung erschweren die p-Dotierung von GaN. Bei Raumtemperatur ist so nur
ein Bruchteil der Akzeptoren aktiv. Zusétzlich wird wahrend des Wachstums Wasserstoff,
welcher in ausreichender Menge iiber das Tragergas oder als Reaktionsprodukt bei der Zerle-
gung von Ammoniak vorhanden ist, in die Schichten mit eingebaut. Dieser Wasserstoff wirkt
als Donator und es kénnen sich Mg-H Komplexe bilden, wodurch der Akzeptor passiviert
wird [Walle2004]. Erstmals konnte Amano 1989 p-Leitfdhigkeit 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 héngen zudem stark von der Mg Dotierstoffkonzentration ab. Bei typischen Mg-
Konzentrationen von mehr als 4-10' cm™ dominiert die Bildung von Stickstoffvakanzen
und Stickstoffvakanz-assoziierten Defektkomplexen.

Neben der Dotierung beeinflussen sowohl Silizium als auch Magnesium durch eine ver-
dnderte Oberflachenkinetik die Morphologie des gewachsenen GaN. So fordert ein hoher
Silanfluss das dreidimensionale Wachstum und kann im Extremfall sogar das Sdulenwachs-
tum unterstiitzen [Koester2010]. Magnesium hingegen fordert stark das laterale Wachstum
und wird in der MBE sogar zur Koaleszenz von GaN-Nanosdulen verwendet [Beaumont1998,
Kikuchi2004]. Der Einfluss der Dotierung auf das Nanosdulenwachstum 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 gewiinschte Emissionswellenldnge ein-
zustellen (siehe Kapitel 2.1.2), funktioniert in der Realitét leider nicht so stufenférmig 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]. Zusétzlich zu den Fluktuatio-
nen des Indiumgehaltes schwankt auch die Dicke der Quantentrége [Laak2007]. Abbildung

2.11 zeigt eine HRTEM-Aufnahme eines Quantentroges und die dazugehorige Auswertung

"HRTEM steht fiir 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 iiber den Bildbereich gemittelter Verlauf der In-
Konzentration (rechts) [Engl2005].

des Indiumgehaltes. Es handelt sich hierbei um die DALI®-Methode, bei der man aus einer
Transmissionselektronenmikroskopaufnahme (TEM) und aus dem linearen Zusammenhang
der Gitterabsténde

dingGar_oN = dcanN + - (dinN — dGanN) (2.20)

Riickschliisse auf den Indiumgehalt der analysierten Schicht ziehen kann [Rosenauer1996].
Die Mittelwertbildung iiber die Verteilung ergibt einen gauférmigen Verlauf und zeigt, dass
der Indiumgehalt und die Quantenfilmdicke tiber der Flédche variieren.

Erhoht man den Indiumgehalt weiter, nehmen Kristalldefekte, Inhomogenititen und Ma-
terialentmischungen zu [Singh1997]. Dies wirkt sich drastisch auf die Materialqualitét aus.
Wiéhrend blaue LEDs mit ca. 10% - 18% In-Gehalt heute interne Effizienzen von deutlich
iiber 70% erreichen, fallt dieser Wert im griinen Spektralbereich bei etwa 30% Indium auf
weniger als die Hélfte.

Nanostrukturen haben das Potential, qualitativ hochwertige Schichten mit hohem In-Gehalt
zu realisieren. Durch die reduzierte Anzahl von Defekten und die Moglichkeit eines lateralen
Verspannungsabbaus aufgrund der geringen Abmessungen wurde bereits Emission im roten

Spektralbereich erreicht (siche Kapitel 3).

SDALI steht fiir digital analysis of lattice images [Rosenauer1996]
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GaN-Nanosaulen - Stand der Technik

Seit Ende der 90er Jahre zum ersten Mal von Sanchez-Garcia et al. und Yoshizawa et al. in
einer MBE das Wachstum von GaN-Nanosédulen gezeigt werden konnte, steigt die Anzahl der

Veroffentlichungen dariiber kontinuierlich an [Yoshizawal998, Garcial998, Waag2010].

Die Vorteile, die GaN gewachsen in S&dulenform mit sich bringt, sind weit gefachert. Zum
einen erhélt man durch den geringen Durchmesser der Nanosédulen und dem damit verbunde-
nen geringen Wirkungsquerschnitt mit dem Substrat die Moglichkeit, auf stark gitterfehlan-
gepassten Substraten wie Saphir oder Silizium verspannungsfrei aufzuwachsen [Calleja2000,
Mamutin2000] (siche auch Abschnitt 2.3.3). Auch unterschiedliche thermische Ausdehnungs-
koeffizienten kénnen so zumindest zum Teil kompensiert werden. Des Weiteren konnte ein
Abbiegen von Liniendefekten zur Oberfliche der Nanosdulen und eine damit verbundene Ver-
besserung der Materialqualitét beobachtet werden (siehe auch Abschnitt 4.3) [Hersee2006,
Colby2010, Bergbauer2010]. Dartiber hinaus existieren noch eine Vielzahl an weiteren Vortei-
len, wie zum Beispiel die Moglichkeit, durch die geschickte Auswahl der Position der Nano-
sdulen photonische Effekte auszunutzen oder defektreduzierte, zweidimensionale Templates
herzustellen, wobei fiir die Herstellung von Templates auch gedtzte Nanosdulen verwendet
wurden [Koelper2010, Chen2009, Tang2008, Shields2010]. Ein weiterer Vorteil der Nanogeo-
metrie ist der verbesserte Einbau von Indium. Durch die kleinen Abmessungen der Nanoséu-
len kann ein Teil der Verspannung, die durch den Einbau von Indium in jedem InGaN/GaN-
System induziert wird, iber eine Verformung der Geometrie relaxiert werden [Sacconi2010].

Dieser interessante Punkt wird gesondert in Abschnitt 3.2 diskutiert.

Trotz all dieser intensiven Forschungsanstrengungen lésst die Anwendung von Nanoséulen

in einem kommerziellen Produkt noch auf sich warten. In diesem Kapitel soll nach einer kurz-
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en geschichtlichen Betrachtung des GaN-Nanosdulenwachstums mit verschiedenen Methoden
und auf unterschiedlichen Reaktortypen der aktuelle Stand der Wachstumstechniken beschrie-
ben werden. Im Anschluss daran folgt die Erorterung der Besonderheiten beim Einbau von
InGaN in Nanoséulen. Den Abschluss des Kapitels bildet der Uberblick iiber Versuche, GaN-

Nanostrukturen elektrisch zu betreiben und einen Chipprozess zu entwerfen.

3.1. Wachstum von GaN-Nanosaulen

Grundsétzlich muss bei der Synthese von GaN-Nanoséulen zwischen zwei verschiedenen An-
satzpunkten unterschieden werden. Auf der einen Seite stehen Verfahren, bei welchen ein
Katalysator fiir das Wachstum hinzugezogen wird. Die zweite Methode verzichtet auf die
Verwendung eines zusétzlichen Materials und erreicht durch gezielte Verdnderung der Wachs-
tumsparameter eine Verdnderung der sich ausbildenden Kristallform.

Bei der Benutzung von Katalysatoren fiir das Wachstum von GaN-Nanosdulen dienen
oft die Metalle Nickel (Ni) und Gold (Au) als Wachstumskeim. Dabei spielt stets der VLS-
Mechanismus! die tragende Rolle [Wagner1965]. Ein Metalltropfen dient hierbei als Kataly-
sator. Das Material aus der Gasphase diffundiert in den Metalltropfen, was zu einer Uber-
siattigung und Schmelzpunktreduzierung fithrt. An der Grenzfliche zwischen Fliissigkeit und
Feststoff scheidet sich dann das Material ab. Diese Methode konnte fiir GaN-Nanosédulen
bereits mit den drei gingigsten 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, Sdulenwachstum zu errei-
chen. Die Wachstumsparameter dhneln dabei denen herkémmlichen Schichtenwachstums. In
der Regel resultieren aus diesen Wachstumsexperimenten selbstorganisierte GaN-Nanosédulen.
Durch eine exakte Positionierung der Metalltropfchen ist hier eine Kontrolle der Verteilung
der Nanosaulen denkbar. Ein grofler Nachteil dieser Methode besteht allerdings darin, dass
die Inkorporation der verwendeten Katalysatoren in den Kristall der Nanoséule nicht vermie-
den werden kann. Diese Fremdatome kénnen nichtstrahlende Zentren bilden und somit die
optische Qualitdt und damit die Effizienz nachhaltig beeintrichtigen. In einer vergleichenden
Studie von Cheze et al. waren bei Nanosdulen, die mit Ni als Katalysator gewachsen wurden,

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

wurde ein um den Faktor 25 schwécheres PL-Signal gemessen [Cheze2010].
VLS steht fiir Vapour-Liquid-Solid
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Ohne Zuhilfenahme von Katalysatoren war das Wachstum von GaN-Nanoséulen lange Zeit
auf MBE beschrankt [Yoshizawal998, Garcial998] (siche 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 Nanosdulen im Bereich
weniger 10 nm wurden Aspektverhéltnisse weit {iber 10 moglich. Erst 2002 demonstrierten
Kim et al. das Wachstum von selbstorganisierten GaN-Nanosédulen in einer HVPE-Anlage,

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

n
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Abbildung 3.1.: Abbildung der ersten GaN-Nanosdulen ohne Katalysator synthetisiert in der
a) MBE [Garcial998], b) HVPE [Kim2002] und ¢) MOVPE [Hersee2006].

Zwei wichtige Schritte in einem gelangen schliefilich Stephen D. Hersee 2006, der als Er-
ster GaN-Nanosadulen in einer MOVPE wachsen und deren Position durch die Verwendung
einer dielektrischen Maske kontrollieren konnte [Hersee2006]. Durch das Pulsen der Gallium-
(TMGa) und Stickstoffquelle (NHs) realisiert er ein fiir MOVPE-Verhéltnisse auflergewohn-
lich geringes V /I1I-Verhaltnis, welches das vertikale Wachstum erméglicht. Dies steht in star-
kem Kontrast zu den Erfahrungen in der MBE, bei der ein sehr stickstoffreiches Wachstum
fiir die Bildung von Nanosédulen benttigt wird. Die Positionierung der Sdulen wurde mit Hilfe
einer SiNy Maske auf einer GaN-Schicht realisiert, wobei die Maskierschicht mit Hilfe von
Interferenzlithographie vorstrukturiert wurde. Abbildung 3.1 ¢) zeigt die hexagonale Grund-
form der GaN-Nanosédulen, welche sich trotz runder Maskenoffnungen ausbildet. Obwohl bei
diesem Verfahren TMGa und NHj3 abwechselnd zugegeben werden, ergaben sich Wachstums-
raten von 2 pm/h. Bei seinem Vortrag auf der IWN 2008 in Montreux, Schweiz, gab er Ho-
hen von 20 um und Durchmesser der Nanosdulen zwischen 90 nm und 700 nm an. Auch die
Temperaturkontrolle wurde hier als wichtiger Punkt bei seinen Ausfithrungen angegeben, de-
taillierte Werte und Abhéngigkeiten fehlten allerdings. Das gepulste Wachstum wurde dabei

in einem fiir Laboranforderungen designten P75 Turbodisk-Reaktor durchgefiithrt 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 grofivolumige Produktionsanlagen ist aufgrund
der wesentlich erhéhten Menge an Gas, welches pro Puls ausgetauscht werden miisste, nicht
nur kompliziert in der Ausfithrung, sondern auch hinsichtlich des Betriebes (Reproduzier-
barkeit und Kontrolle des Prozessfensters, Stabilitdt der laminaren Stromungsbedingungen,
Kontrolle der Temperatur in der Grenzschicht) nicht erstrebenswert.

Im Jahr 2008 stellten Kishino et al. das selektive und somit positionskontrollierte Wachs-
tum von GaN-Nanoséulen in einer MBE vor [Kishino2008]. Die Nutzung einer Titan-Maske
resultierte in Kombination mit hohen Wachstumstemperaturen in einer ausgezeichneten Se-
lektivitat [Kishino2009]. In Abbildung 3.2 sind diese geordneten Nanosdulen dargestellt. Im
Vergleich zum konventionellen GaN-Wachstum in der MBE musste auch hier wieder ein sehr

stickstoffreiches Regime gewahlt werden, um ein kolumnares Wachstum zu gewéhrleisten.

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

Aschenbrenner et al. veroffentlichten das Wachstum von selbstorganisierten GaN-Nanoséu-
len auf Saphirsubstrat, welches entlang der r-Ebene poliert wurde (siehe auch Abbildung 2.1)
[Aschenbrenner2009]. Dazu wurde zunéchst das Saphirsubstrat in einer MOVPE-Anlage ni-
tridiert und kleine Ga-Nukleationskeime auf der Oberfliche abgeschieden. Die eigentlichen
Nanosaulen wachsen dann anschliefend in einer MBE unter einem Winkel von etwa 62° zur
Substratoberfliche, eingebettet in einer geschlossenen GaN-Schicht. Die verkippte Wachtums-
richtung entspricht einem Wachstum parallel zur c-Orientierung.

GaN-Nanosdulen ohne gepulste Fliisse 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 diin-

nen SiNy-Schicht direkt auf Saphir wurde das kolumnare Wachstum durch eine hohe Si-
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Dotierung und ein extrem kleines V/III-Verhéltnis induziert und stabilisiert. Die optimalen
Einstellungen fiir das selbstorganisierte Wachstum von GaN-Nanosdulen waren hier bei ei-
nem V/III-Verhéaltnis zwischen 10 und 20, einer sehr hohen Si-Dotierung, welche nominell

0" ¢cm™ beim Wachstum auf zweidimensionalen Templates entspricht

einen Wert von 1-1
und bei Temperaturen von iiber 1000 °C.

Das Wachstum von GaN-Nanosdulen mit kontrollierter Position der Nukleation einzel-
ner Sdulen 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 hohere Konzentrationen in InGaN/GaN-
Quantenfilmstrukturen, ist Grundvoraussetzung fiir optoelektronische Applikationen von Na-
nosdulen. 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-
tat verschlechtert sich auf dem Weg zu héheren Wellenlédngen. Die interne Quanteneffizienz
sinkt deutlich. Durch die kleinen Abmessungen der Nanoséulen kann theoretisch ein Teil der
hohen Verspannung durch eine Verformung der Geometrie relaxiert werden [Sacconi2010].
Zudem sind die Nanosédulen zu einem grofien Teil defektfrei (sieche Abschnitt 3.1), wodurch
sich keine zusatzlichen Indium-Inhomogenititen an Versetzungen bilden kénnen.

Erste Berichte iiber den Einbau von optisch aktiven InGaN/GaN-Heterostrukturen in ge-
wachsene Nanosdulen wurde 2004 fast zeitgleich fiir die MBE, HVPE und MOCVD verd6ffent-
licht [Kikuchi2004, Kim2004, Qian2004].

Kikuchi et al. konnten in den vertikalen Verlauf der Nanosdulen InGaN/GaN-Quantendisks
einbauen, die bei einer Wellenlénge 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 Nanosdulen mit Magnesium verstérkte sich das laterale
Wachstum deutlich und die Sdulen dhneln der Form eines Champagnerglases. Durch die dar-
aus folgende Koaleszenz besteht die Moglichkeit, ohne ein weiteres Verfiillen der Nanosaulen
Kontakte auf der Oberfliche abzuscheiden und somit Elektrolumineszenzmessungen durch-

zufithren. Bei weitergehenden Untersuchungen an den gewachsenen Nanosdulen konnte bei
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(a)

500 pm

Abbildung 3.3.: Leuchtbilder InGaN/GaN-Nanosdulen bei verschiedenen Wellenldngen
[Kishino2007].

EL-Messungen keine signifikante Blauverschiebung der Emissionswellenlénge detektiert wer-
den [Kishino2007]. Als mogliche Erklarung wurde ein verminderter piezoelektrischer Effekt
aufgrund einer geringeren Verspannung in den Nanosdulen herangezogen. Durch die geringen
Durchmesser im Bereich von 50—150 nm erscheint dies realistisch. In der aktuellsten Verof-
fentlichung von Sekiguchi et al. wird die Moglichkeit demonstriert, durch die Positionskontrol-
le der Nanoséulen den Indiumeinbau zu beeinflussen und somit die Emissionswellenlénge zu
bestimmen [Sekiguchi2010]. Dies wird durch die sehr kleinen Indiumdiffusionsldngen auf der
Oberflache erklért, die in der MBE im Gegensatz zur MOVPE auftreten. Dadurch wird die
Menge des verbauten Indiums durch die Abschattung der Nachbarsdulen beeinflusst. Je dich-
ter die Nanosédulen gepackt sind, desto weniger Indium erreicht die Spitze der Nanosdule und
wird eingebaut. Die Emissionswellenldnge sinkt. Ein anderer Ansatz zur Erzeugung weifien
Lichtes, wurde von Lin et al. [Lin2010] vorgestellt. Diese Forschergruppe stapelt Quantenfil-
me mit verschiedenen Indiumkonzentrationen iibereinander und erreicht so weile Emission.
Allerdings scheint im Elektrolumineszenzbild die Farbmischung mehr aus einem unterschied-
lichen Einbau von Indium in einzelne Nanoséulen, als durch die gestapelten Quantenfilme zu
resultieren. Das heiflt, einzelne Sdulen leuchten rot, griin oder blau und erst die Mischung
der Lumineszenz eines Nanosdulenensembles ergibt weif3.

Die in der HVPE gewachsenen Nanosdulen von Kim et al. zeigten bei Querschnitts-TEM
Aufnahmen dhnliche Quantendisks wie die mittels MBE gewachsenen Strukturen [Kim2004].
Die Durchmesser dieser Nanoséulen 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
Nanosdule zu Nanosdule mit einem Auffiillen der energetisch niedrigsten Zusténde bei ho-
hem Indiumgehalt erklart werden. Die NanoLED zeigte verglichen zu einer konventionellen
LED eine bis zu viermal héhere Ausgangsleistung. Allerdings ist dieser Vergleich zu einer

unaufgerauten Epitaxieschicht nicht aussagekraftig.

Die Vergroflerung der aktiven Oberfliche durch das Uberziehen von GaN-Nanoséiulen 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-
Nanosdulen zeigen einen dreieckigen Grundriss. Diese dreieckigen Nanosdulen mit einem
Aspektverhéltnis von iiber 20 wurden komplett von einer InGaN-Schicht iiberzogen. 2005
prasentierten Qian et al. Elektrolumineszenz von Nanosdulen, welche mit einem Quanten-
film, einer AlGaN-Elektronenblockierschicht und p-GaN iiberzogen waren. Auch hier konn-
te, wie im Falle der MBE, die Emissionswellenlédnge variiert werden [Qian2005]. Die EL-
Emissionsspektren liegen zwischen 367 nm und 577 nm. Nanosdulen mit einem Uberzug von
26 Multiquantenfilmen waren ein Highlight in einer Nature-Veroffentlichung 2008 [Qian2008].

Durch optisches Pumpen konnte stimulierte Emission nachgewiesen werden.

Das Wachstum von selbstorganisierten, reinen InGaN-Nanosdulen mit Hilfe eines HCVD?-
Verfahrens wurde 2007 von Kuykendall veroffentlicht [Kuykendall2007]. Durch relativ nied-
rige Prozesstemperaturen und fast vollstadndiger Abwesenheit von Wasserstoff wéhrend des
Wachstums wurde die Moglichkeit geschaffen, die Emissionswellenldnge von UV bis Infrarot
iiber die Verdnderung des Indiumgehaltes einzustellen. Durch das Fehlen des Kohlenstoffs
in der Gasphase konnte die Materialqualitdt auf hohem Niveau gehalten werden (vergleiche

auch Abschnitt 4.3).

Fine Verdnderung der Emissionswellenlange, verursacht durch unterschiedliche Kristallori-
entierungen, wurde an pyramidalen Strukturen untersucht [Fuendling2009, Wunderer2010].
Das Wachstum von Core-Shell Nanosdulen und die Abhéngigkeit der Emission von den ver-
schiedenen Facetten wird im Laufe dieser Arbeit vorgestellt (sieche Kapitel 5 und in den

Veroffentlichungen [Bergbauer2010, Waag2010]).

2HCVD steht fiir Halide Chemical Vapour Deposition
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3.3. Chiptechnologie

Neben dem Wachstum der Nanosdulen ist die Entwicklung eines geeigneten Chipdesigns fiir
dreidimensionale Strukturen notwendig. Herkémmliche, fiir zweidimensionale Epitaxieschich-
ten etablierte Produktionsdurchlaufe, lassen sich nicht ohne weiteres auf NanoLEDs iibertra-
gen. In diesem Abschnitt werden veroffentlichte Chipkonzepte fiir InGaN/GaN-Nanosdulen
vorgestellt, ungeachtet ob die Nanoséulen epitaxiert oder aus einer zweidimensionalen Schicht
geiitzt wurden. Auf Kontaktierungsmethoden, die einzig auf der Ansteuerung von einzelnen
Nanosédulen mittels Nanonadeln oder Einzelkontakten beruhen, wird an dieser Stelle aller-
dings nicht eingegangen.

Der einfachste Ansatz fiir 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 Verfiillen der Nanosdulen nicht
notwendig und die Kontaktierung ist durch ein einfaches Aufdampfen eines p-Kontaktes reali-

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

Light
p-transparent contact
@ 500um

(2nm /3nm )
2 -8 wells
=— n-GaN : Si
(0.9um)

n-Si : Sb
Cu heat sink

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

et al. konnten mit diesem Ansatz die erste weifl emittierende, phosphorfreie NanoLED de-
monstrieren [Lin2010] (siehe auch Abschnitt 3.2). Der dabei erreichte Weifipunkt liegt relativ
nahe der Planck’schen Kurve bei einer Farbtemperatur von 6000 K. Zur Ausgangsleistung,
der Vorwartsspannung oder der Effizienz wurden hier leider keine Angaben gemacht.

Eine Moglichkeit, Nanosdulen ohne Koaleszenz und ohne ein Verfiillen zu kontaktieren,
wurde von Lee et al. vorgestellt [Lee2009b]. Hierbei wurde Indiumzinnoxid (ITO) unter sehr

flachem Winkel (5°) auf die gedtzten NanoLEDs aufgedampft und somit ein Kurzschluss des
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pn-Uberganges vermieden. Das Durchhiingen der Strom-Spannungskennlinie deutet jedoch

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

Die vorgestellten, unverfillten Bauteile besitzen allerdings gravierende Nachteile. Der of-
fene pn-Ubergang 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. Fiir erste Funktionstests ist dieses Chipkonzept jedoch sicher
ausreichend. Bei einem kommerziell verfiigharen Produkt miissten die freien Zwischenréu-
me allerdings mit einem geeigneten Material verfiillt oder die Sdulen anderweitig passiviert

werden.

Die Passivierung von gedtzten Nanosdulen mit einer etwa 100 nm dicken CVD-SiO2-Schicht
wurde von Chen et al. zum Schutz der aktiven Schicht gegen parasitire Leckstrome vorge-
schlagen [Chen2010]. Das SiOg zieht sich komplett {iber die n- und p-Seite. Der Kontakt zur
n-Seite erfolgt iiber die verbleibende leitende GaN-Schicht zwischen dem Saphir und den Séu-
len, wie bereits in anderen Chipkonzepten seit Jahren etabliert. Um die p-Seite kontaktieren
zu konnen, wurde die CVD-SiOs-Schicht selektiv durch chemisches, mechanisches Polieren
(CMP) mit AlyOs-Partikeln an der Spitze der Nanosdulen entfernt. Durch den unterschied-
lichen Hartegrad von GaN und SiOs sollte eine Schiadigung des GaN bei einer vollstdndigen
Entfernung des SiO, vermieden werden. Fiir den p-Kontakt wurde eine diinne, semitranspa-
rente Au/Ni-Schicht aufgedampft (jeweils 5 nm). Messungen der Vorwértsspannung zeigten
einen starken Anstieg mit steigender Stromdichte und deuten entgegen der Behauptung den-

noch auf eine Schadigung hin.

Ein mogliches Chipdesign mit verfiillten Nanosédulen stellten Kim et al. 2004 fiir mittels
HVPE gewachsene Nanosidulen vor (sieche Abbildung 3.5) [Kim2004]. Um die Nanoséulen
elektrisch voneinander zu isolieren, wurden diese mit einem Spin-On-Glas (SOG) verfillt.
Dabei mussten die Nanosédulen einen Abstand von mindestens 80 nm voneinander aufwei-
sen, um ein vollstédndiges Verfiillen zu ermoglichen (siehe hierzu auch Verfiillexperimente in
Abschnitt 6.2). Vor der Kontaktierung der p-Seite wurde mit Hilfe eines trockenchemischen
Atzschrittes 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 diinn (20/40 nm) auf die gesamte p-Seite aufgedampft, um eine gewisse Transparenz
bei noch akzeptabler Stromaufweitung zu gewéhrleisten. Fiir 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-
sdulen sind mit einem Spin-On-Glas verfiillt. Der n-Kontakt wird tiber den hochleitfidhigen Buffer
realisiert. Als p-seitige Stromaufweitung findet ein transparenter Ni/Au-Kontakt Verwendung.

kontaktes zu grof ist. Dariiber hinaus sind Spin-On-Gléaser in der Handhabung gerade bei

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

fliichtige Stoffe ausgasen konnen. Sehr dhnliche Vorgehensweisen fiir gewachsene sowie ge-

atzte NanoLEDs (siehe auch Abschnitt 6.1) sind in weiteren Verdffentlichungen zu finden

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

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

et

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

kontakten signifikant verringert ist.

Viele bereits veroffentlichte Ansétze fiir ein mdogliches Chipdesign sind vielversprechend.

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

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

wahnten Nachteile (z.B. Ausgasen von Verfiillmaterialien, Feuchtedegradation etc.) einschran-

ken (siche Kapitel 6).
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Kapitel 4.
Das Wachstum von geordneten Nanosaulen

Das kontrollierte Wachstum von Nanoséulen ist die Grundlage, um die von der Theorie vorher-
gesagten Vorteile dieser nanoskopisch kleinen Strukturen technologisch nutzbar zu machen.
Hier gilt es zunéchst, die Positionierung der einzelnen S&ulen mit Hilfe einer geeigneten
Vorstrukturierung des Substrates zu ermoglichen. Die dazu notwendigen Schritte, von der
Bereitstellung des Substrates iiber die Wahl eines geeigneten Maskenmaterials bis hin zur
Offnung dessen, werden im ersten Abschnitt 4.1 thematisiert.

Die gezielte morphologische Verdnderung 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 Tragergaskomposition, der Temperatur, der Wachstumsdauer sowie des Abstandes zwi-
schen den Séulen beziehen sich auf das GaN-Wachstum in [0001] Richtung. Die Auswirkung
der Kristallorientierung auf das 3-dimensionale Wachstum wird gesondert behandelt. Die
Verkniipfung dieser Erkenntnisse zu einem Wachstumsmodell schlieft diesen Abschnitt ab.

Punkt 4.3 behandelt die Evaluation der strukturellen und optischen Eigenschaften der
gewachsenen Nanosdulen. 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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Kapitel 4. Das Wachstum von geordneten Nanosaulen

4.1. Positionskontrolle des Nanosaulenwachstums:

Templateherstellung

Um die Eigenschaften eines spéteren Bauteiles kontrollieren zu koénnen, ist es von hoher
Notwendigkeit, die Anordnung der wachsenden Nanosdulen gezielt beeinflussen zu kénnen.
Das selektive Wachstum von GaN auf den Templaten wird erméglicht, indem diese mit ei-
ner dielektrischen Wachstumsmaske versehen werden, die an den gewiinschten Positionen
der Nanostrukturen gezielt gedffnet wird [Kato1994]. Je hoher die Selektivitat, desto weni-
ger parasitiare Nukleationen entstehen auf der Maskenoberfliche. Als Maskenmaterial findet
oft SiOs seine Anwendung, welches mittels plasmaunterstiitzter chemischer Gasphasenab-
scheidung (PECVD) als diinne Passivierschicht aufgedampft wird. Die Dicke variiert je nach
anschliefender Strukturierungsart zwischen 30 nm und 100 nm. Neben SiOs bietet auch SiNy
eine ausgezeichnete Selektivitdt und wird bei Wachstumsexperimenten in der MOVPE als
Maskierschicht verwendet.

Bereits mit der Wahl des Templateaufbaus kann entscheidender Einfluss auf die spéte-
ren Eigenschaften der gewachsenen Strukturen genommen werden. Dabei hat besonders die
Orientierung des Substrates einen wesentlichen Einfluss auf die Morphologie der gewachse-
nen Nanosédulen (siehe Abschnitt 4.2.4). Fiir die in dieser Arbeit vorgestellten Experimente
wurden zwei verschiedene Grundstrukturen gewéhlt: Die Verwendung von Saphir als Wachs-
tumsgrundlage ermoglicht durch gezielte Nitridierung (siehe Kapitel 4.2) ein Wachstum in die
Kristallrichtung [0001]. Im Gegensatz dazu kann bei Verwendung einer konventionellen GaN-
Schicht auf einem Saphirsubstrat die Kristallrichtung [0001] vorgegeben werden. Wéhrend
unbehandelte Saphirsubstrate wegen ihrer glatten Oberfliche ausgezeichnet als Grundlage
fiir die Vorstrukturierung geeignet sind, muss bei Templaten mit GaN-Zwischenschicht die

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

4.1.1. Verwendete Lithographieverfahren

Fiir die Ubertragung der gewiinschten Anordnung der Nanosiulen stehen je nach Struktur-
grofle verschiedene Verfahren zur Verfiigung.

Werden Strukturen iiber 500 nm bendtigt, bietet die optische Lithographie (OL) die ko-
stengiinstigste und die am weitesten verbreitete Moglichkeit. An der Technischen Universitat

Braunschweig steht fiir die Belichtung ein Suess MJB4 Mask Aligner zur Verfiigung. Bei

46



4.1. Positionskontrolle des Nanosdulenwachstums: Templateherstellung

der Templatestrukturierung wird zunachst durch einen Spin-on Prozess ein Photolack auf
den Wafer aufgebracht und bei hoher Rotationsgeschwindigkeit auf die gewiinschte Dicke ge-
schleudert. Die Photomaske wird anschlieend 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 plasmaunterstiitzes Atzen (RIE) die Wachstumsmaske
an der gewiinschten Position gedffnet.

Eine Moglichkeit, kleinere Strukturgréfien 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 {ibertragen. Weltweit fithrend 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 néher erldutert 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 gewtinschte Strukturtiefe
geditzt wird. Dieser zeitaufwéndige Prozessschritt ermoglicht die Realisierung von kleinsten
Strukturen, verursacht allerdings einen Grofiteil der Kosten, die bei diesem Verfahren auftre-
ten.

Mittels Nickel-Galvanik wird dieser Masterstempel vervielfdltigt und mit einer Anti-Haft-
Beschichtung versehen (siehe Abbildung 4.1). Diese Replikationen kénnen so als Grundlage
fiir den Strukturiibertrag verwendet werden, wihrend der Masterstempel unbeschédigt bleibt.
Fiir den eigentlichen Imprintprozess wird nun diese Replikation wiederum mit einem im UV-
Spektrum transparenten Polymerstempel (IPS®1) abgeformt, welcher dann in Kontakt mit
dem zu strukturierenden Template kommt.

Der IPS® wird unter Druck auf das mit einem Imprint-Resist (STU®-Polymer?) versehene
Template gepresst. Die Menge des Imprint-Resistes wird so gewahlt, dass die Erhebungen
des Stempels den Resist weitgehend verdrdngen und die Kavititen moglichst vollstdndig
gefillt werden kénnen. Dabei verbleibt auch unter den Erhebungen des Stempels eine gewisse
Restschichtdicke, auch Residual Layer genannt, die moglichst gering sein sollte. Das STU®-

Polymer wird dann bei erhohter Temperatur und unter UV-Exposition ausgehértet.

1PS®ist die Abkiirzung fiir Intermediate Polymer Stamp
28TU®ist die Abkiirzung fiir Simultaneous Thermal and UV
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IPS® Herstellung Imprintprozess Atzschritte Farblegende
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Imprintresist STU®

Si02 Maskierschicht

Substrat

Abbildung 4.1.: Die schematische Darstellung der einzelnen Imprint- und Atzschritte bis zum
finalen Template des NIL Verfahrens der Firma Obducat.

Nach dem Aushirten folgt ein Atzschritt, der die Restschichtdicke des Imprintresistes

entfernt und das Maskenmaterial an den gewiinschten Stellen freilegt. Nach einem RIE-
Atzschritt fiir die Offnung der SiOs Maske kann der restliche Imprintresist entfernt werden
und nach einer Grundreinigung ist das Template fiir den Epitaxieprozess geeignet.

Durch die Verwendung eines flexiblen Polymerstempels unter hohem Druck kénnen mor-
phologische Unebenheiten auf dem Substrat im Vergleich zu einem harten Stempel besser
ausgeglichen werden. Dies ist insbesondere bei der Strukturierung von gewachsenen GalN-
Oberflachen 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 fir das GaN-Wachstum charakteristischen Stufen
in Form von Terrassen. Diese verhindern aufgrund der fehlenden Flexibilitdt eines harten

Stempels den Strukturiibertrag in den Vertiefungen, wodurch hier gréflere passivierte Be-

Mag=5.00KK EHT=5kV Slgnal = SE2

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 Maskenoffnungen (links). An Erhéhungen wird zuviel Imprintresist verdrangt, wodurch
die Maske angegriffen und aufgrund dessen das GaN-Wachstum durch die damit entstandene
Rauigkeit beeintréchtigt wird.
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reiche entstehen. Ist hingegen der Imprintresist zu diinn, oft verursacht durch Erhéhungen
in der Morphologie, wird das Maskenmaterial durch den zur Maskenoffnung verwendeten
Atzschritt angegriffen und aufgeraut. Die erzeugte Rauigkeit fithrt zu einer Akkumulation
von Wachstumsmaterialien und einer erhdhten Wachstumsrate in diesem Bereich (siehe Ab-
bildung 4.2 rechts). Neben der besseren Uberformung von morphologischen Besonderheiten
bietet die einmalige Verwendung eines Stempels einen weiteren wichtigen Vorteil. Potentiell
auf dem Template vorhandene Partikel schiidigen ausschlieflich den IPS®, wihrend der in

der Anfertigung aufwindige Masterstempel in seiner Qualitéit nicht beeintrichtigt wird.

4.1.2. Masken- und Stempeldesign

Um den Einfluss der Anordnung der Nanostrukturen auf deren Geometrie exakt untersuchen
zu kénnen, bendtigt man zu Beginn moglichst breitbandige Designs, mit denen ein grofier
Bereich von Abstidnden und Strukturdurchmessern abgedeckt werden kann. Fiir die Experi-
mente in Abschnitt 4.2 wurden zwei verschiedene Imprintstempel verwendet.

Fir die Untersuchung des Einflusses der Absténde zwischen den Nanostrukturen stand
der im Folgenden als MII bezeichnete Imprintstempel zur Verfiigung. Der Durchmesser der
runden Maskendffnungen wurde iiber dem gesamten 2“ Wafer konstant bei ca. 210 nm be-
lassen. Die Abstande des hexagonal angeordneten Musters erhéhten sich radialsymmetrisch

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

—_ |.|m — 1pm Mag = 10kX Signal A = SE2

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

Neben dem Abstand zwischen den geordneten Nanosdulen ist auch der Durchmesser der
Maskenoffnungen ein zu beriicksichtigender Parameter. Der Stempel OBDU stellt hier Qua-

drate mit vier verschiedenen Kantenldngen und jeweils drei Abstandsvarianten zur Verfiigung
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(sieche Tabelle 4.1). Die Grofle der quadratisch strukturierten Felder fiir die Varianten von
50 nm und 100 nm betragt 500 um x 500 wm. Fir die Felder mit Strukturgréfien von 200 nm
und 400 nm erhoht sich diese auf 1 mm x 1 mm. Insgesamt verteilen sich 16 Blocke mit den

in Tabelle 4.1 dargestellten Varianten auf dem 2“ Wafer.

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

Dinnm | Al1=15xDinnm | A2=2xDinnm | A3 =3 xD 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 schlieffit nahtlos an die
Strukturgréfen der Imprintmaske OBDU an (siehe Tabelle 4.2). Die fiir 2¢ Wafer konzipierte
Photomaske ist in vier Quadranten aufgeteilt, in welchen jeweils alle Varianten abgebildet

sind. Die Kantengréfle der strukturierten Felder betragt 3mm x 3mm.

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

Dinnm | Alinnm | A2innm | A3innm | 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 Ubertragen der Strukturvarianten und bei der Planung neuer Maskendesigns muss
neben den gewiinschten Durchmesser- und Abstandsvarianten unbedingt die Substratorien-
tierung beachtet werden. Abbildung 4.4 zeigt deutlich den Einfluss des Winkels des hexagona-
len Gitters gegeniiber der Substratorientierung bei dem radialsymmetrischen Maskendesign
MII. Ist das hexagonale Grundgitter der Maske gegeniiber der hexagonalen Orientierung der
gewachsenen GaN-Strukturen verkippt, verringert sich der theoretisch maximale Fiillfaktor
deutlich. Reproduzierbare Versuche verlangen somit eine gleichbleibende Orientierung der
Maske zum Flat des Substrates.

Neben der Anordnung der Sdulen auf dem Substrat ist die Gréfle des strukturierten Be-
reiches ein weiterer wichtiger Parameter fiir die Reproduzierbarkeit und Aussagekraft der

Experimente. Aufgrund der grofien Diffusionslidngen 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 Abhéangig-
keit des Winkels zur Saphirorientierung ein unterschiedliches Fiillverhalten. Die Bilder zeigen
das Wachstum bei einem hexagonalen Gitter senkrecht (links), 45° (mitte) und parallel zum Flat

(rechts).

flache (vergleiche Abschnitt 4.2.3), beeinflusst der grofiflichig maskierte Bereich auflerhalb
der Strukturierung das Wachstum innerhalb des Feldes und verdndert die lokalen Wachs-
tumsparameter. Fiir die Bestimmung der Reichweite der gestorten 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 Vergréflerungen in Abbildung
4.5 verdeutlichen den Unterschied der Durchmesser. Die Auftragung des Fiillfaktors {iber dem

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

100 Ll T L} T
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750 Gleichung: y = A*exp(-x/D) + y0 ]
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Abstand zur Strukturgrenze in pym

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
aquidistanten Messpunkte zur Bestimmung des Fiillfaktors. Die drei kleinen Bilder unterstreichen
exemplarisch den Unterschied im Fiillfaktor. Die Werte des Fiillfaktors fallen exponentiell mit
dem Abstand zur Feldgrenze ab (rechts). Dabei ergibt der exponentielle Fit eine Abklingkonstante

von etwa 140 pm.
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zeigt, dass dieser Einfluss bei Standardwachstumsbedingungen (siehe Abschnitt 4.2) mehrere
100 um betrigt. Ein exponentieller Fit des Fillfaktors ergibt eine ¢rtliche Abklingkonstante
von etwa 140 pum, 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 kénnen, sind fiir Experimente in der MOVPE Bereiche grofier als
2mm x 2mm zwingend notwendig. Im idealen Fall verwendet man ein grof3- oder vollflichiges

Maskendesign (siehe Maskendesign MII).

4.2. Prozesssteuerung: MOVPE-Wachstum

Die industrielle Fertigung von epitaktisch gewachsenen GaN-Nanostrukturen setzt die Uber-
tragbarkeit der Prozesssteuerung auf Produktionsanlagen voraus. Aus diesem Grund wurden
samtliche in den folgenden Kapiteln dargestellten Experimente zum Wachstum von GaN-
Nanoséulen auf einem Grofivolumenreaktor fiir die Produktion von LEDs durchgefiihrt. Im
Vorfeld dieser Arbeit wurden alle veroffentlichten Ergebnisse iiber das positionskontrollierte
Wachstum von GaN-Nanoséulen in MOVPE Anlagen ausschlieflich mit Hilfe der abwechselnd
gepulsten Zugabe von NH3 und TMGa realisiert. Aufgrund des im Vergleich zu universitér-
en Versuchsanlagen grofleren Reaktorvolumens gilt es allerdings, gepulste Prozessschritte zu
vermeiden. Fiir die Bestimmung der exakten Oberflichentemperatur sowie zum Vergleich
der Wachstumsrate auf konventionellen, zweidimensionalen Schichten wurde bei jeder Epita-
xiefahrt zusitzlich ein unstrukturierter Wafer (Saphirsubstrat mit ca. 3 pm dickem GaN)
beigelegt.

In den néchsten Abschnitten werden Moglichkeiten aufgezeigt, die Form, die Hohe und den
Durchmesser von GaN-Nanoséulen durch die Anderung konventioneller Prozesssteuerungspa-
rameter zu beeinflussen.

Falls nicht explizit erwéhnt, gelten fiir sémtliche Experimente in den folgenden Abschnitten
die in Tabelle 4.3 aufgefithrten Wachstumsparameter. Als Substrat diente im Regelfall ein
mit SiO9 vorstrukturierter Saphir-Wafer. Die Vorbehandlung der Templates in der MOVPE
Anlage bis zum Beginn des GaN-Wachstums war fiir samtliche Versuche identisch. Um die
Wachstumsrichtung der direkt auf Saphir abgeschiedenen Strukturen in [0001]-Orientierung
zu ermoglichen, wurde nach dem Aufheizen ein 600 s langer Nitridierungsschritt durchge-

fithrt. In Abschnitt 4.2.4 wird die Orientierung und der Einfluss der Wachstumsrichtung
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Tabelle 4.3.: MOVPE Grundparameter fiir das Wachstum von GaN-Nanosaulen.

‘ Parameter ‘ Standardwert ‘
Temperatur 1080 °C
Tragergasmischung Hy /Ny =2
Ga-Quelle TMGa
Stickstoffquelle NHs
V /I11-Verhéltnis 100
Reaktordruck 70 mbar
Wachstumszeit 300 s
Dotierung undotiert

detailliert beschrieben. Dabei wird in etwa ein Viertel des Trégergasgemisches durch NHj er-
setzt, wodurch die Al,Og Oberfliche zu AIN transformiert wird. Im Anschluss daran beginnt
unmittelbar das selektive Wachstum der GaN-Nanostrukturen innerhalb der Maskeno6ffnun-

gen durch das Aufschalten der TMGa-Quelle.

4.2.1. Tragergaskomposition

Die Zugabe von Hs zum Tragergas zeigt einen deutlichen Einfluss auf die Morphologie von
gewachsenen GaN-Kristallen [Vennegues1997, Bergbauer2010, Bergbauer2010b]. Um den Ein-
fluss des Verhéltnisses von Wasserstoff zu Stickstoff im Tragergasgemisch auf die Form von

GaN-Nanostrukturen zu untersuchen, wurde in einer Probenserie das Verhéltnis von Hy/No

schrittweise von 0 auf 5 erhoht. Abbildung 4.6 zeigt exemplarische REM-Aufnahmen fiir
Hs /Ny von 0, 0,5 und 2.

B 1§
Mag = 10kX EMT=

i 1|Jm Mag = 10kX EHT=3xV Signal A = SE2 —_ 1|,||T| Mag = 10kX EMT = 3kV Signal A = SE2 —_— 1pm 3V Signal A = SE2

Abbildung 4.6.: REM-Aufnahmen von GaN-Nanostrukturen bei einem Hs/N, Tragergasge-
misch von 0, 0,5 und 2. Mit zunehmendem H>-Gehalt im Trigergas dndert sich die pyramidale
Form der Nanostrukturen hin zu Nanosdulen. Die Verkippung der Proben im REM betrégt 45°.

Die Morphologie der Nanostrukturen wird durch die Zugabe von Hs signifikant verdndert.
Wiihrend bei reinem Ny als Triigergas ausschlieBlich die semipolaren Facetten {1011} und die

polare (0001) auftreten, beginnen sich mit zunehmendem Hs-Gehalt senkrecht zur Substrat-
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Kapitel 4. Das Wachstum von geordneten Nanosaulen

oberfliche glatte, unpolare Seitenfacetten {1010} auszubilden. Bei H/N2-Quotienten iiber
1 ergibt sich eine klare Sdulenform und es dominieren die unpolaren Seitenfacetten.

Die Selektivitdat zwischen der Wachstumsmaske und der nitridierten Saphiroberfliche ist
auch bei der Zugabe von Wasserstoff gewédhrleistet und die Nukleation im vorstrukturierten
Bereich findet ausschliefflich in den Maskenoffnungen statt. Die Draufsicht der GaN-Sédulen
im REM zeigt deutlich die hexagonale Grundform, ungeachtet der runden Form der Mas-
kenoffnung (siche Abbildung 4.7 links). Bei geeigneter Wahl des Kontrastes eignen sich diese
Aufnahmen fiir eine digitale Bildanalyse, bei welcher die Durchmesser der Séulen statistisch
bestimmt werden konnen (siche Abbildung 4.7 rechts). Die in Matlab 7.8.0 erstellte Aus-

253 Nanerods: d=0.592+0.036um, Median=0.585pm, F=27%
v=0.3, res=0.022222pym/px, bnd=50/50/50/50, Acu[crﬁ=40, nbinrﬂlﬂ
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Abbildung 4.7.: REM-Draufsicht von GaN-Nanostrukturen (links). Ungeachtet der Form der
Maskenéffnung bildet sich stets eine hexagonale Grundform aus. Der Inset zeigt die runde Form
der Maskenéffnung und die hexagonale der Nanostruktur. Bei geeignetem Kontrast des Bildes
kann mit Hilfe digitaler Bildbearbeitung eine statistische Aussage liber den Durchmesser der
Nanostrukturen getroffen werden (rechts).

wertung liefert den Mittelwert und die Standardabweichung der Durchmesser, die in erster
Néherung durch eine Gaufverteilung beschrieben werden konnen. Des Weiteren wird der
Median der Verteilung und der Fiillfaktor der Nanoséulen eines Bildes bestimmt. Bei allen
folgenden Auswertungen wird fiir den charakteristischen Durchmesser stets der Median ver-
wendet, da dieser wesentlich robuster gegentiber Ausreiflern ist. So wird ein zu grofier Einfluss
von parasitdaren Nukleationen oder Maskenfehlern, die GaN-Kristalle mit wesentlich grofieren
Abmessungen erzeugen konnen, verhindert.

Die Abhéngigkeit des Durchmessers von der Trigergaskomposition ist in Abbildung 4.8
links dargestellt. Dieser nimmt mit steigendem Wasserstoffgehalt bis zu einem Verhéltnis

von Hs/Ns =~ 1 deutlich ab. Die Abnahme ist tiber dem kompletten Bereich der Abstdnde
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Abbildung 4.8.: Auftragung des durchschnittlichen Durchmessers der Nanosdulen iiber dem
H,/N>-Quotienten des Tragergasgemisches fiir verschiedene Abstdnde (links) und Auftra-
gung des durchschnittlichen Durchmessers iiber dem Abstand fiir unterschiedliche Hs/No-
Trigergasgemische (rechts).

von 540 nm bis 1800 nm zwischen den Nanosdulen monoton. Bei einer weiteren Erhohung
des Wasserstoffgehaltes Hy/ Ny > 1 bleibt der Durchmesser konstant. Betrachtet man die Da-
ten in Abhéngigkeit vom Abstand der Nanosdulen ergibt sich ein deutlicher Einfluss (siehe
Abbildung 4.8 rechts): Mit zunehmendem Abstand zeigt sich unabhéngig vom Wasserstoff-
gehalt eine monotone Steigerung der Durchmesser um mehr als den Faktor 2. Der identische
Verlauf der Veranderung des Durchmessers bei Ha/No = 2 und Hy/Ns = 5 verdeutlicht
nochmals die Sattigung des Einflusses des Wasserstoffes. Somit bildet sich fir Hy/Ny > 2
ein sehr stabiles Wachstumsregime aus, in dem der Durchmesser mit Hilfe des Abstandes der

Maskenoffnungen sehr genau eingestellt werden kann.

Unter der Annahme, dass die Diffusionsldngen der Wachstumsmaterialien auf der Masken-
oberfliche den Abstand zwischen den Séulen {ibersteigen (siehe Abschnitt 4.2.3), bestimmt
der Abstand zwischen den Nanostrukturen die Menge des zur Verfiigung stehenden Mate-
rials. Bei einem hexagonalen Grundgitter kann die Maskenfliche pro Nanostruktur MpN
geometrisch berechnet werden zu

MpN = %A%f— <§)27r. (4.1)

Hierbei entspricht A dem Abstand zwischen zwei Mittelpunkten der Maskendffnungen im
hexagonalen Grundgitter und D dem Durchmesser einer Maskenoffnung. Trégt man den
durchschnittlichen Durchmesser der Nanosdulen iiber der MpN auf, zeigt sich ein lineares

Verhalten (siehe Abbildung 4.9). Die Steigung der linearen Fits ist ein Maf fiir das laterale

25



Kapitel 4. Das Wachstum von geordneten Nanosaulen

Wachstum der Nanosdulen in Abhéngigkeit von deren Dichte. Diese ist fiir die Trigergas-
gemische relativ konstant, wodurch sich der Abstand der Maskenoffnungen als gute Steue-
rungsmoglichkeit fiir den Durchmesser auszeichnet. Auch bei den auf der Maske vorhandenen
grofleren Distanzen zwischen den Nanosdulen zeichnet sich keine Séttigung ab und die Stei-
gung verbleibt konstant. Dies ist wiederum eine Bestédtigung der Annahme ausreichend grofler
Diffusionsldngen der Wachstumsmaterialien. Die lineare Extrapolation des Durchmessers fiir
eine verfiighare Maskenfliche von 0 pm? ist ein Hinweis auf das laterale Wachstum ohne
Einfluss des Abstandes. Der Achsenabschnitt der linearen Nédherungen zeigt somit das la-
terale Wachstum in Abhédngigkeit von der Tragergaskomposition wihrend des 300 s langen
Prozesses. Fir Tragergasgemische Hy/Noy > 1,25 ist der Achsenabschnitt im Bereich des
Durchmessers der Maskenoffnung. Da die Differenz zwischen dem Achsenabschnitt und der
Grofle der Maskenéffnung ein Maf fiir das laterale Wachstum ohne Einfluss des Abstandes
zwischen den Maskenoffnungen ist, kann hier die Beeinflussung der lateralen Wachstumsrate

in Abhéngigkeit des Tragergasgemisches vernachléssigt werden.
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Abbildung 4.9.: Auftragung des durchschnittlichen Durchmessers einer Nanosédule tiber der pro
Nanoséule verfiigharen Maskenoberfliche MpN, welche direkt proportional zu A2 ist. Es zeigt sich
deutlich ein linearer Verlauf fiir verschiedene Trégergaskompositionen.

Neben dem Durchmesser stellt die Hohe der Nanostrukturen einen sehr wichtigen Parame-
ter dar, insbesondere bei dem Ziel einer vergroerten Oberfliche (siehe Gleichung 1.1 Seite 8).
Eine Moglichkeit, die Hohe der gewachsenen Nanosdulen in Abhéngigkeit des Abstandes zu
bestimmen, ist die Analyse eines 90° Querschnittes der Proben im REM. Um den Verlauf fiir
alle auf der Probe vorhandenen Absténde evaluieren zu kénnen, werden die Proben senkrecht

zum Flat gebrochen.
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4.2. Prozesssteuerung: MOVPE-Wachstum

-

Mag = 10kX EHT =3kV Signal A = SE2

Abbildung 4.10.: REM-Aufnahme eines Querschnittes der Proben mit einem Hy/No-
Quotienten von 0,5 (links) und 2 (rechts). Die Zunahme der Héhe mit steigendem Wasserstoff-
gehalt ist deutlich zu sehen.

Abbildung 4.10 zeigt die REM-Aufnahme eines Querschnittes fiir die Hs/Na-Quotienten
von 0,5 und 2 im Vergleich. Bei geringerem Wasserstoffgehalt Ho/No = 0,5 dominieren die
semipolaren {1011} Ebenen, die in etwa bei der Hélfte der Sdulenhéhe beginnen. Die Form
dieser Nanoséulen wird in der Literatur auch als ,,pencil-shaped*, also der Form eines Bleistif-
tes dhnelnd, beschrieben. Bei erhohtem Wasserstoffgehalt Hy/ Ny = 2 hingegen treten diese
nur sehr selten und mit wesentlich geringerer Priagnanz auf. Hier dominieren die unpolaren

Ebenen {1010} den GroBteil der Oberfliche.

Neben der in Abbildung 4.8 dargestellten Verringerung des Durchmessers mit steigendem
Wasserstoffgehalt zeigt sich bei der Seitenansicht der Nanosdulen zudem eine deutliche Zunah-
me in der Hohe. Die Darstellung der Héhen fiir verschiedene Absténde und Wasserstoffgehalte
findet sich in Abbildung 4.11 links. Fir sdmtliche analysierte Abstdnde zeigt sich ein signifi-
kant gesteigertes vertikales Wachstum mit zunehmendem Wasserstoffanteil im Tragergas. So
dndert sich die Hohe von etwa 1,4 um auf 2,3 pm bei einer Erhéhung des Wasserstoffanteiles
von 0,5 auf 2. Wie schon bei der Charakterisierung der Durchmesser festgestellt, kann auch
hier eine Sattigung fiir Hy /N2 > 2 beobachtet werden. Die Hohe 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 Hohe steigt hier zwischen
400 nm und etwa 900 nm Abstand um mehr als 40% an. Fiur Abstande tber 900 nm sattigt
die Zunahme und die Hohe bleibt konstant.

Aus den ermittelten Werten fiir Durchmesser und Hoéhe kann nun das Aspektverhéltnis
der Nanoséulen fiir die verwendeten Tragergaskompositionen und Séulenabstinde bestimmt
werden (siehe Abbildung 4.11 rechts). Hieraus ergibt sich ein Bereich maximaler Aspekt-

verhéltnisse von ca. 8 fiir Abstdnde von 500 nm bis 800 nm. Bei groflerer Distanz zwischen
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Abbildung 4.11.: Auftragung der Hohe tiber dem Abstand der Nanosdulen fiir Hy /Ny von 0,5,
1,25, 2 und 5 (links) und die entsprechenden aus Durchmesser und Héhe errechneten Aspektver-
héltnisse (rechts).

den Saulen nimmt das Aspektverhéltnis wieder ab, da das vertikale Wachstum séttigt, der
Durchmesser jedoch aufgrund der grofieren Maskenflache pro Nanorod zunimmt. Zu beachten
ist, dass dieser Effekt bei hohen Wasserstoffanteilen deutlich ausgeprégter ist. Fiir kleinere
Abstinde ist die Abnahme des Aspektverhéltnisses durch den starken Abfall des vertikalen
Wachstums begriindet.

Das durchschnittliche Volumen einer Nanosdule kann aus den gewonnenen Daten ebenfalls
bestimmt werden. Da die Sdulen in erster Ndherung hexagonal geformten Prismen entspre-

chen, errechnet sich das Volumen Vg
Lo
Vs = 5d V3h, (4.2)

wobei der Durchmesser d dem Abstand zweier paralleler Seitenebenen entspricht und h der
Hohe. Um die pyramidale Form der oberen Hélfte der Nanostrukturen bei einem Trigergas-
quotienten von 0,5 zu beriicksichtigen, wird hier die Volumenberechnung in zwei Schritten
durchgefiihrt: Der erste Teil des Volumens ergibt sich aus %VNS und beschreibt die substrat-
nahe Haélfte. Die Geometrie der oberen Hélfte wird als Pyramide gendhert und beinhaltet
somit ein Volumen von % . %VNS. Somit betragt hier der Korrekturvorfaktor fiir das Volumen
der Nanosédulen %

Die Auftragung des Volumens iiber dem Abstand zeigt fiir die verwendeten Tragergasgemi-
sche einen identischen Anstieg (sieche Abbildung 4.12 links). Das Volumen scheint sich, trotz

drastischer Verdnderung der Geometrie der Nanoséulen, durch die Zugabe von Wasserstoff

nicht zu verdndern. Die zur Verfiigung stehenden Wachstumsspezies werden demnach auf
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4.2. Prozesssteuerung: MOVPE-Wachstum

der Oberfliche 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 iiber dem Abstand dhnelt der nach Formel 4.1 auf Seite 55 berechneten verfiig-
baren Maskenfliche MpN. Tragt man nun das Volumen in Abhéngigkeit der MpN auf, ergibt
sich das in Abbildung 4.12 rechts dargestellte Verhalten. In der doppelt logarithmischen Auf-
tragung wird der lineare Zusammenhang zwischen verfiigharer Maskenoberfliche und dem
Volumen der Nanoséulen deutlich. Nur bei sehr kleinen Abstéinden wird diese lineare Abhén-
gigkeit durch den zunehmenden Beitrag der Fliche der Maskenoffnung gestort. Dies bedeutet,
dass bei grofleren Abstédnden der dominierende Anteil des zum Wachstum beitragenden Ma-
terials iiber die Maske zur Nanosiule diffundiert. Der Anteil der Reaktionspartner, welcher
direkt von der Oberfliche der Nanostruktur eingefangen wird, spielt in diesem Bereich also
zundchst nur noch eine untergeordnete Rolle. Zusétzlich wird die Annahme bestétigt, dass

das auf der Maskenoberflache diffundierende Material die Nanosaule erreicht und nicht vorher

desorbiert.
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Abbildung 4.12.: Die Auftragung des Volumens einer durchschnittlichen Nanoséule iiber dem
Abstand fiir Hy/No von 0,5, 1,25, 2 und 5 und der verfiigharen Maskenfléche pro Nanorod iiber
dem Abstand (links). Die doppelt logarithmische Auftragung des Volumens iiber der verfiigharen
Maskenflache zeigt fiir gréBere Abstande 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 Trigergas die Morphologie von geordneten Nanosaulen gezielt beeinflusst
werden kann [Bergbauer2010, Bergbauer2010b]. Im Gegensatz zu bisherigen Veroffentlichun-
gen wurden kontinuierliche Flusseinstellungen verwendet; ein Pulsen der Gase [Hersee2006]
oder die Verwendung eines Katalysators [Qian2004, Kuykendall2003] ist hier fiir das Wachs-
tum von Nanosdulen nicht mehr notwendig. Dies erméglicht die Verwendung grovolumiger

Produktionsanlagen. Im Vergleich zu den von Koester et al. vorgestellten Prozesseinstellun-
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Kapitel 4. Das Wachstum von geordneten Nanosaulen

gen [Koester2010] erlauben die hier beschriebenen Parameter eine genaue Positionskontrolle

der Nanosdulen.

4.2.2. Wachstumszeit

Neben der Tragergaskomposition bietet auch die Dauer des Wachstumsprozesses eine weitere
Moglichkeit, Einfluss auf die Hohe 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 durchgefithrt. Wie in Abschnitt 4.2.1 beschrieben,
sinkt der Durchmesser mit steigendem Wasserstoffgehalt im Trégergasgemisch. Dieser Effekt
sattigt bei einem Verhéltnis Hy /N2 von etwa 2, so dass fiir die Evaluation des Einflusses der
Wachstumszeit Hy/No gleich 5 gewéhlt wurde, bei dem mogliche Schwankungen im Trager-

gasgemisch keinen signifikanten Einfluss zeigen sollten. Die Dauer des GaN-Wachstums der

300s 900 s

Y

Tum

Abbildung 4.13.: REM-Seitenansichten der Nanosdulen nach einer Wachstumszeit von 30 s,
150 s, 300 s und 900 s. Die Ho6he nimmt mit dem zeitlichen Verlauf zu. Allerdings steigt auch die
Inhomogenitédt der Verteilung.

durchgefiihrten Experimente lag bei 30 s, 150 s, 300 s und 900 s. Abbildung 4.13 zeigt die um
90° gekippten Seitenansichten fiir die genannten Wachstumszeiten. Bereits bei einer Wachs-
tumszeit von 30 s zeigen die Nanostrukturen eine ausgeprigte pyramidale Form des oberen
Bereiches. Dieser pyramidale Bereich bleibt wéihrend des zeitlichen Verlaufes vergleichswei-
se konstant, ausschliefSlich die unpolaren Facetten {1010} nehmen zu und dominieren den
Anteil der Oberfliche mit zunehmender Wachstumszeit. Die Auswertung der Héhen der Na-

noséulen ergibt einen monotonen Anstieg iiber dem zeitlichen Verlauf (siche Abbildung 4.14).
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Abbildung 4.14.: Auftragung der Héhe der Nanosdulen fiir Abstdnde zwischen 650 nm und
1600 nm. Die Hohe der Nanoséulen steigt fiir alle Abstdnde monoton mit der Zeit (links). In
der Zeitspanne zwischen 30 s und 300 s nimmt die H6he nédherungsweise 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 Hoéhe in erster Ndherung
linear. Die Steigung, berechnet aus der linearen Approximation, ergibt die Wachstumsrate in
vertikaler Richtung. Die Werte fiir verschiedene Absténde zwischen den Nanoséulen in Tabel-
le 4.4 zeigen Wachstumsraten bis zu 26 um/h. Zu bemerken gilt, dass fiir Absténde zwischen
780 nm und 1400 nm ein konstant hohes Niveau zu beobachten ist. Diese enormen Wachs-
tumsgeschwindigkeiten entsprechen einem Vielfachen der normal {iblichen Werte im Bereich
von 2 um/h bis 4 pm/h. Nach dem steilen linearen Anstieg flacht der Verlauf zwischen 300 s
Tabelle 4.4.: Vertikale Wachstumsrate (WR) und die Standardabweichung o berechnet aus

der linearen Approximation der Werte fiir die Hohe zwischen 30 s und 300 s fiir verschiedene
Abstiande zwischen den Nanosdulen.

Abstand ‘ WR in um/h ‘ o in pm/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 Héhe der Nanoséulen hin. Der Transport der Wachstumsspezies iiber die immer
hoher werdenden unpolaren Seitenfacetten kann zu einer erhéhten Desorption fithren. Die
Diffusionslédngen auf diesen Facetten sind noch unbekannt und fiir eine genauere Abschétzung

sind somit noch weiterfithrende Wachstumsexperimente notwendig.

61



Kapitel 4. Das Wachstum von geordneten Nanosaulen

Neben dem Verlauf der Hohe iiber der Wachstumszeit ist der Durchmesser der zweite
wichtige morphologische Parameter. Aufgrund des hohen Wasserstoffanteils im Trégergas-
gemisch sollten moglichst geringe und konstant verbleibende Durchmesser erreicht werden
(siehe Abbildung 4.8 auf Seite 55). Uber dem zeitlichen Verlauf zeigt sich zunéichst 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 Fiillverhalten der Maskeno6ffnungen, was in einer unbeabsichtigten virtuellen Erhéhung
der Abstdnde zwischen den Sdulen resultiert. Dies spiegelt sich in den bestimmten Durchmes-
sern bei 150 s wider. Betrachtet man den Durchmesser fiir die Wachstumszeiten tiber dem
Verlauf der Absténde, zeigt sich der bereits in Abschnitt 4.2.1 beschriebene charakteristische

Anstieg (sieche Abbildung 4.15 rechts). Auch hier bestétigt sich nach dem Anstieg zwischen
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Abbildung 4.15.: Der Durchmesser der Nanosédulen steigt zu Beginn fiir alle Abstdnde zwischen
den Nanostrukturen an, zeigt dann im weiteren zeitlichen Verlauf keine zusétzliche signifikante
Zunahme (links). Bei der Auftragung der Durchmesser iiber dem Abstand zeigt sich eine ver-
gleichbare monotone Zunahme des Durchmessers fiir alle zeitlichen Stiitzpunkte.

30 s und 150 s eine gute Ubereinstimmung der Durchmesser fiir 300 s und 900 s, was in einer
vernachlassigbaren lateralen Wachstumsrate resultiert.

Bei einer geeigneten Wahl der Tréagergaskomposition kann mit Hilfe der exakten Einstel-
lung der Wachstumszeit die Héhe der Nanosdulen bestimmt werden, ohne den Durchmesser
wesentlich zu verdndern. Das Aspektverhéltnis folgt somit im Wesentlichen der Héhe und

steigt mit dem zeitlichen Verlauf im Versuchsintervall monoton an.

4.2.3. Temperatur

Die Morphologie von GaN-Oberflichen wird stark von der Temperatur beeinflusst. Spezi-

ell bei selektivem Wachstum von GaN hat die Temperatur einen signifikanten Einfluss auf
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4.2. Prozesssteuerung: MOVPE-Wachstum

die laterale Wachstumsrate sowie auf die Ausbildung verschiedener Facetten [Miller2005,
Nam1998]. Die Moglichkeit, mit Hilfe der Wachstumstemperatur gezielt Einfluss auf das late-
rale Wachstum und die Homogenitéit 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) durchgefiihrt. Die Wachstumsparameter ent-
sprechen den in Tabelle 4.3 vorgestellten Werten bei einer Wachstumszeit von 90 s, aus-
schliefSlich die Temperatur wurde zwischen 940 °C und 1100 °C schrittweise verdndert. Ab-
bildung 4.16 zeigt die Morphologie der Nanostrukturen fiir verschiedene Temperaturen in

REM-Draufsichten. Bei den fiir GaN sehr niedrigen Wachstumstemperaturen von 940 °C und
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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 gestort.
Durch das Wachstum bei sehr kleinen V/III-Verhéltnissen ist die Reduktion der Temperatur
ein weiterer Schritt zu metallreicherem Wachstum, da das Ammoniak bei niedrigeren Tem-
peraturen schlechter zerlegt wird [Stringfellow1989]. Die Materialqualitit sinkt und es tritt
polykristallines Wachstum auf. Im Intervall zwischen 1020 °C und 1080 °C ist der optische
Eindruck durchaus homogen. Die hochste Wachstumstemperatur von 1100 °C zeigt hingegen
deutliche Inhomogenitéten, die Grofle der Nanostrukturen variiert und teilweise findet in den
Maskenoffnungen 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 parasitiare Vorreaktionen auf.
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Kapitel 4. Das Wachstum von geordneten Nanosaulen

Im Zusammenspiel mit sehr hohen Diffusionsléngen der Wachstumsspezies auf der Oberflache
steigt die Inhomogenitéit der Verteilung der Nanostrukturen an.

Aufgrund des hier verwendeten Maskendesigns besteht die Moglichkeit, den Verlauf des
Durchmessers in Abhéngigkeit von der Distanz zum Rand des strukturierten Bereiches zu be-
stimmen (vergleiche Abbildung 4.5, Seite 51). Fiir samtliche Temperaturen wurde in 100 pm-
Schritten der Median des Durchmessers bestimmt (siehe Abbildung 4.17 links). Der Durch-
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Abbildung 4.17.: Auftragung des Medians der Durchmesser der Nanostrukturen tiber der
raumlichen Distanz zur Grenze des strukturierten Feldes (links). Die Durchmesser sinken fiir
alle Temperaturen in Richtung Feldmitte ab und sdttigen in etwa im Zentrum des Feldes. Die
Standardabweichung der Durchmesser (rechts) zeigt eine deutliche Temperaturabhéngigkeit und
steigt bei hohen Temperaturen an.

messer der Nanosdulen sinkt mit zunehmendem Abstand von der Grenze des strukturierten
Bereiches. Diese Abnahme séttigt mit zunehmendem Abstand zum Rand und ist in der Mitte
des Feldes vernachlassigbar gering; der Durchmesser bleibt also in einiger Entfernung vom
Rand konstant. Ein genauerer Blick auf diese Abhéangigkeit und die daraus resultierende Ab-
schiatzung 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 erhohte Wachstumsrate der semipolaren Flichen
bei fiir GaN-Verhaltnisse niedrigen Wachstumstemperaturen bedingt [Theije1998]. Bei hohe-
ren Temperaturen ist das Wachstum auf der polaren Oberfliche gegeniiber dem lateralen
verstirkt und der Durchmesser sinkt. Wéhrend die relative Abnahme bei einer Erhéhung
von 980 °C auf 1020 °C in etwa 25% betragt, verringert sich die Differenz zwischen 1020 °C
und 1050 °C auf etwa 10% und bleibt bei weiterer Steigerung unter 5%. Die Auswertung der
Standardabweichungen fiir die Durchmesser spiegelt den optischen Eindruck einer steigenden

Inhomogenitéit mit Erhohung der Temperatur wider (sieche Abbildung 4.17 rechts). Die relati-
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4.2. Prozesssteuerung: MOVPE-Wachstum

ve Standardabweichung bleibt bei Vernachléssigung der teilweise koaleszierten Randbereiche
iiber den verschiedenen ortlichen Positionen innerhalb des strukturierten Feldes konstant. Sie
steigt allerdings von etwa 10% bei moderaten GaN Wachstumstemperaturen auf iber 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 Abhéngigkeit der Inselgroffe und Homogenitat von der Temperatur [Liu2004,
Dwikusuma2003]. Bei beiden steigt die Inhomogenitit bei hohen GaN Wachstumstempera-
turen. Durch die vergroflerte Adatom-Diffusionsldnge bei hohen Temperaturen ist die Wahr-
scheinlichkeit bei der Nukleation héher einen bereits mit GaN bedeckten Bereich zu erreichen.
Vergroflert sich dieser GaN-Kristall entsteht eine Materialsenke, zu der sich die Diffusion
verstéarkt. Dieser Prozess nimmt mit steigender Inhomogenitat zu. Bei den hohen Wachstum-
stemperaturen und durch das sehr geringe V/III-Verhaltnis (sieche Abschnitt 4.2.4) konnte
der Dampfdruck des durch den dissoziierten Ammoniak préasenten Stickstoffs nicht ausrei-
chen, um die Kristalloberfliche zu stabilisieren. Ist dies der Fall, kann wieder Material vom
Kristall abdampfen. Dieser statistische Prozess erhoht zusétzlich die Unterschiede in den

Dimensionen der einzelnen Nanostrukturen.
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Abbildung 4.18.: Der Median und die Standardabweichung zeigen iiber der Temperatur ein
gegenldufiges Verhalten. Die aufgetragenen Daten zeigen die Mittelwerte zwischen 500 wm und
700 wm Abstand zur Feldgrenze.

Um die Durchmesser der Nanosdulen mit der jeweiligen Standardabweichung besser ver-

gleichen zu koénnen, wurde eine Mittelwertbildung der bestimmten Gréflen im geséttigten

Messbereich zwischen 500 pm und 700 pm durchgefiihrt (siehe Abbildung 4.18). Die Stan-
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dardabweichung und der Durchmesser zeigen aufgetragen iiber der Temperatur ein entgegen-
gesetztes Verhalten. Die gewiinschte Abnahme des Durchmessers mit steigender Temperatur
ist mit einer vergroflerten Standardabweichung verbunden, so dass Temperaturen zwischen
1050 °C und 1080 °C einen optimalen Bereich fiir das Wachstum auf den OBDU-Templates

darstellen.

4.2.4. Kristallorientierung
Vergleich des Wachstums in [0001] und [0001] Richtung (Ga-polar und N-polar)

Die Orientierung der Wachstumsrichtung hat einen wesentlichen Einfluss auf die Oberfla-
chenmorphologie von GaN. Das Wachstum in [0001]-Richtung findet auf der c-Ebene der
Oberfliche, welche Ga-determiniert ist, statt. Im Gegensatz dazu steht die [0001]-Richtung
mit Wachstum auf der N-determinierten -c-Ebene. Tabelle 4.5 gibt eine Ubersicht iiber dqui-

valente Bezeichnungen fiir die beiden Wachstumsrichtungen.

Tabelle 4.5.: Gleichbedeutende Bezeichnungen fiir das Wachstum von GaN in [0001]- und
[0001]-Richtung.

| [0001] [ [o001] |
Ga-polar | N-polar
Ga-face N-face
+c -C
[0001] [000 — 1]

Die Vorgabe der Wachstumsrichtung in die Kristallrichtung [0001] kann im Wesentlichen
iiber zwei verschiedene Methoden realisiert werden. Durch die erhéhte Zugabe von Magnesi-

0%° cm~3 und dariiber hinaus entsteht eine Inversionsschicht,

um mit einer Einbaurate von 1
welche die Wachstumsfront von Ga-determiniert zu N-determiniert dndert [Tavernier2004,
Ramachandran1999]. Eine zweite Moglichkeit ist die geeignete Nitridierung des Saphirsubstra-
tes vor dem Wachstum der GaN-Nanostrukturen. Bei diesem Prozess wird bei Temperaturen
im Bereich der GaN-Wachstumstemperatur N Hs in den Reaktor geleitet. Dadurch bildet sich
auf der AlyO3-Oberfliche AIN, welches in [0001] Richtung orientiert ist [Vennegues1999)].
Der Nachweis der Kristallorientierung kann iiber verschiedene Methoden erfolgen. Die ein-
fachste Art der Uberpriifung bietet das Atzen von GaN mit Kaliumhydroxid (KOH) [Li2001].
Die Ga-polare Ebene von GaN ist gegeniiber KOH chemisch inert und zeigt keine morpholo-

gische Verdnderung. Die N-polare Ebene hingegen wird angegriffen und es bildet sich eine fiir
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diesen Atzprozess typische, aus Pyramiden bestehende Morphologie [Zhuang2005]. Abbildung
4.19 links zeigt die REM-Aufnahme von GaN-Nanostrukturen mit einer Wachstumsrichtung
entlang der [0001]. Das Wachstum dieser Nanoséulen wurde unter den Standardwachstums-
bedingungen aus Abschnitt 4.2 durchgefithrt. Behandelt man die Nanostrukturen mit einer
KOH-Losung, werden diese angegriffen und zeigen als Atzmorphologie die typischen pyra-
midalen Seitenfacetten. Vereinzelt bleiben kleine, senkrechte S&ulen stehen, welche durch
Inversionsdoménen verursacht werden. Die Orientierung der in den Abschnitten 4.2.1 bis

4.2.3 vorgestellten Siulen ist also stets in [0001]-Richtung.
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Abbildung 4.19.: REM-Aufnahmen von GaN-Nanostrukturen gewachsen auf vorstrukturiertem
Saphirsubstrat vor (links) und nach (rechts) der Behandlung mit KOH. Die fiir N-determinierte
Oberflichen charakteristische pyramidale Morphologie durch das Atzen weist die Wachstumsrich-
tung [0001] nach. Einzelne senkrechte Séulen sind Hinweise auf Inversionsdoménen innerhalb der
GaN-Nanostrukturen.

Neben der Bestimmung der Kristallorientierung durch selektives Atzen kénnen auch mit
Hilfe von Kelvin Probe Force Microscopy (KPFM) Riickschliisse auf die Wachstumsrichtung
gewonnen werden. Mit KPFM kann das Oberflichenpotential einer Probe bestimmt werden
[Nonnenmacher1991]. Dieses Oberflachenpotential ist bei GaN stark von der Polaritét der
Oberflache abhéngig. Die Richtung der spontanen Polarisation (siehe Abschnitt 2.1.3, Seite
17) ist abhéngig von der Kristallorientierung. Bei Ga-polarem GaN ist sie negativ und bei N-
polarem GaN positiv und verursacht somit unterschiedliche Oberflichenladungen. Das darauf
begriindete unterschiedliche Verhalten kann dazu genutzt werden, die Polaritéit zu bestimmen
[Wei2010]. Diese Analysemethode steht am IHT der TU Braunschweig zur Verfiigung und
bestéitigte auch hier das Wachstum in -c-Richtung.

Mit Hilfe von konvergenter Elektronenbeugung (CBED?) besteht ebenfalls die Moglichkeit,

3CBED steht fiir Convergent Beam Electron Diffraction
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die Orientierung von Kristallen zu bestimmen [Poncel1996]. 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 fiir das Wachstum qualitativ sehr hochwertiger 2D
GaN-Schichten in [0001]-Richtung ist gegenwértiger Stand der Technik. Aufgrund dessen
basieren heute simtliche kommerziell verfiigbaren Al,In,Gaj_,—,N Leuchtdioden auf Ga-
polarem GaN. Das Wachstum in [0001]-Richtung zeigt bei vergleichbaren Wachstumspara-
metern eine deutlich rauere Oberfliche, wichst also tendentiell morphologisch schlechter und

leichter dreidimensional [Daudin1997, Sumiya2000, Fichtenbaum2007].

Das verstérkt dreidimensionale Wachstum in [0001]-Richtung kann gezielt fiir die Form-
gebung und Herstellung von gewachsenen Nanosdulen genutzt werden. Experimente von Li
et al. auf vorstrukturierten Substraten unterschiedlicher Oberflachenorientierung 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 [0001]-Richtung weist neben der polaren (0001) und den semipolaren {1011} Ebenen
die zur Substratoberfliche senkrechten, unpolaren {1010} Ebenen auf, welche fiir das Wachs-
tum von GaN-Séulen essentiell sind. Im Gegensatz dazu zeigen die Strukturen auf Ga-polarer
Oberfliche ausschlieBlich die semipolaren {1011} Ebenen, welche die typische pyramidale
Form ergeben. Bei kleineren Strukturen ist dieser Effekt noch deutlicher. Die Abbildungen
4.20 ¢) und d) verdeutlichen das Wachstum der GaN-Nanostrukturen auf einer nitridier-
ten Saphiroberfliche 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 Triagergasgemisch von Hy/Ny = 0,8 durchgefiihrt. Die
Wachstumsmaske wurde bei beiden Scheiben mit dem Imprintdesign vorstrukturiert. Der
Unterschied in der Orientierung beeinflusst auch hier wesentlich die Form. Beim Wachstum
in [0001]-Richtung dominieren die unpolaren m-Flichen als senkrechte Seitenflichen und
die Nanostrukturen zeigen die bevorzugte Sdulenform mit Aspektverhéltnissen grofier 3. Die
Vorgabe der Wachstumsrichtung [0001] hingegen fithrt zum Wachstum von Nanopyramiden

ohne unpolare Seitenflédchen.
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Abbildung 4.20.: a) Beim Wachstum auf [0001] orientierter GaN-Oberfléiche treten vermehrt
unpolare {1010} Seitenflachen auf, b) bei gleichen Wachstumsbedingungen auf [0001] orientier-
ter GaN-Oberfliche sind diese nicht zu beobachten [SFLi2010]. Der Inset der Teilabbildung b)
zeigt den fiir die semipolaren {1011} Ebenen charakteristischen Winkel von 58,4°. Bei kleineren
Strukturgréfen zeigen die Nanostrukturen auf nitridierter Saphiroberfliche (Wachstumsrichtung
[0001]) die gewtinschte Sdulenform c), wihrend beim Wachstum auf dquivalent 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 fiir das Wachstum von Nanosdulen auf
konventionellen GaN-Templates einer gesonderten Betrachtung. In einer zusédtzlichen Ver-
suchsreihe konnte herausgefunden werden, dass die Ausbildung von unpolaren Seitenflichen
ausschlielich bei hohen Temperaturen und einem maoglichst geringen V/III-Verhéltnis statt-
findet. Eine Abschwichung des lateralen Wachstums bei kleinen N Hs3-Fliissen 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
fiir die Ausbildung von glatten, unpolaren Seitenflachen [Akasakal997]. Durch die Erhéhung
des Anteils von Ga in der Gasphase zeigten Nam et al. ein Verhéltnis kleiner 1 von lateralem
zu vertikalem Wachstum [Nam1998]. Das gepulste Wachstum von GaN-Siulen, wie es von
Stephen D. Hersee erstmals vorgestellt wurde, ermoglicht durch sein sehr metallreiches Re-

gime homogene Nanosdulen und hohe Aspektverhéltnisse [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-Verhéltnis von etwa 100. Erst bei diesen
sehr niedrigen Werten fiir das V/III-Verhéltnis treten hier unpolare Seitenebenen senkrecht zur
Substratoberfliche auf.

eine REM-Aufnahme einer GaN-Nanostruktur gewachsen bei einer Temperatur von 1080 °C,
einem V /III-Verhéltnis von etwa 100 und einem Druck von 150 mbar. Die unpolaren Seiten-
fldchen stellen bei der im Zentrum der Abbildung stehenden Nanostruktur einen signifikanten
Anteil der Oberfléche.

Dieses sehr metallreiche Wachstum liegt deutlich auflerhalb der konventionellen Wachstums-
einstellungen. In Abbildung 4.22 ist die Wachstumsrate einer zweidimensionalen GaN-Schicht
tiber dem logarithmischen V/III-Verhéltnis aufgetragen. Das Verhéltnis 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 um dicker GaN-Schicht auf Saphir
vorgenommen. Zum Vergleich der Raten wurden diese mit dem entsprechenden Faktor auf
einen TMGa-Fluss von 160 scem skaliert. Mit sinkendem Anteil an N H3 beginnt die Wachs-
tumsrate des GaN abzunehmen und bei einem V/III-Verhéltnis von 100 ist diese bereits
um etwa 30% verringert. Die kontinuierliche Verringerung des V /III-Verhéltnisses fithrt zu
einem Wachstumsregime, in welchem die Pyrolyse von N Hs die Wachstumsrate bestimmt.
Das limitierende Wachstumsmaterial ist in diesem Fall nicht mehr, wie beim konventionellen
GaN-Wachstum in der MOVPE, das zur Verfligung stehende atomare Gallium auf der Ober-
fliche, sondern der Stickstoff. Stellt man an der Produktionsanlage den fiir TMGa maximal
und fiir N H3 minimal moglichen Fluf} ein, ergibt sich fiir den gegebenen Reaktor ein V /I11-
Verhéltnis 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 iiber
dem logarithmischen V/III-Verhéltnis. Bei V/III-Verhéltnissen 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 - Verhéltnis von 85.

und die Fehleranfalligkeit 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 zuséitzlich negativ auf die Materialqualitdt 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 Wasserstofffliissen (Hs/No > 5) ein Wachstum in Sdulenform mit Aspektverhéltnissen
im Bereich von 3 erreicht werden (siehe Abbildung 4.23). Der Grofiteil der an der Oberfla-
che auftretenden Kristallfacetten wird von den unpolaren {1010} Ebenen bestimmt. An der
Spitze der Nanoséulen treten die semipolaren Seitenfacetten {1011} und {1012} auf. Im
Gegensatz zu den auf Saphir gewachsenen Nanosdulen zeigt die Spitze hier meist eine rein

pyramidale Form, die polare Facette an der Spitze ist meist nicht ausgebildet.

Die Verteilung der Nanostrukturen iiber dem Wafer ist in groflen Bereichen sehr inhomogen.
Dies ist zu einem wesentlichen Teil durch die Schwierigkeit des Imprintprozesses auf der
GaN-Morphologie bedingt (siche Abschnitt 4.1.1). Weiterhin ist aufféllig, dass die hochsten
Aspektverhéltnisse im Bereich grofler Senken fiir das Wachstumsmaterial zu finden sind.
Treten durch Partikel oder Imprintfehler grofiere geschlossene GaN-Flachen auf, wirkt sich

dies positiv auf die Homogenitit und das Aspektverhéaltnis der Nanostrukturen aus. Aufgrund
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Abbildung 4.23.: REM-Aufnahme von GaN-Nanosdulen gewachsen auf einer GaN-
Zwischenschicht. Links: Nanosdulen im Imprintfeld D200P600 der OBDU-Maske. Rechts: Na-
nosdulen auf der MII-Maske

der grofien Diffusionsléngen (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-Verhéltnissen konnte 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 Materialqualitdt und die Homogenitét des

Wachstums verbessern.

4.2.5. Wachstumprozess

Das Wachstum von GaN-Nanosdulen bedingt die Einhaltung eines engen Parameterraumes
und konnte erst in der jiingsten Vergangenheit in der MOVPE gezeigt werden (siche Kapitel
3). In den vergangenen Abschnitten wurde dariiber hinaus herausgearbeitet, welche Hebel fiir
die Steuerung bestehen. Die Eigenschaften der Sdulen kénnen durch eine geringe Variation
der MOVPE-Parameter und durch die Orientierung des Substrates wesentlich beeinflusst
werden. In dem nun folgenden Teil sollen diese Erkenntnisse zusammengefiithrt werden, um
daraus ein besseres Verstiandnis der Wachstumsprozesse zu generieren.

Ein wesentlicher Einflussparameter auf das Wachstum ist die Diffusionslénge der Mate-
rialien auf der Maskenoberfliche. Wie durch die lineare Abhéngigkeit des Volumens iiber
der verfiigbaren Maskenoberfliache bereits indiziert (siehe Abbildung 4.12 Seite 59), ist die
Diffusionsldnge wesentlich gréfier als der maximal verfiighare Abstand zwischen den Saulen.
Dieser betridgt beim Maskendesign MII nahe des Waferrandes 1,8 um.

Eine weitere Moglichkeit zu iiberpriifen, ob Material bereits vor dem Erreichen einer Mas-

kenoffnung desorbiert, ist der Vergleich der Schichtdicke des auf einer zweidimensionalen GaN-
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Fliche abgeschiedenen Materials mit dem errechneten Aquivalent 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 Nanosdulen (siehe Abbildung 4.12 Seite 59) durch die
Fléache des hexagonalen Grundgitters fiir die jeweilige Nanoséule, erhilt man die dquivalente
zweidimensionale Schichtdicke. Diese betriagt ca. 280 nm. Die vergleichbare Gréflenordnung
dieser beiden Werte deutet darauf hin, dass das auf der Maske auftreffende Material bei den
vorstrukturierten Offnungen eingebaut wird und nicht unmittelbar von der Oberfliche der

SiO9 Maskierschicht desorbiert.

Befindet sich ein grofiflachig maskierter Bereich neben einem strukturierten Feld, bietet
dies die Moglichkeit, den Einflussbereich - und somit die Diffusionslénge - des limitierenden
Wachstumsmaterials zu bestimmen. Das Maskendesign OBDU (siehe Tabelle 4.1 Seite 50),
bei dem sich 16 kleine, vorstrukturierte Bereiche iiber dem Wafer verteilt befinden, bietet
beste Voraussetzungen, diesen Parameter zu bestimmen. Unter der Annahme einer konstan-
ten Gasstromung iiber der Substratoberfliiche (siche Abschnitt 2.3.4), stellt der Ubergang
zwischen maskierter und vorstrukturierter Fléche einen Sprung im Materialverbrauch iiber

dem oOrtlichen 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 Fiillfaktors (FF) gegeben. Hierbei wird tiber den Kontrast in den
REM-Aufnahmen die mit GaN belegte Fliache gegeniiber der noch sichtbaren Maskenoberflé-
che bestimmt. Der Randmesspunkt zeigt stets den héchsten Wert fiir den Fiillfaktor. Nach
etwa 600 um ist die Abnahme des Fullfaktors weitestgehend geséttigt. Der Einflussbereich
des benachbarten Feldes, welches durch einen geringeren Abstand der Maskenoffnungen eine
vergroflerte Materialsenke darstellt, beginnt bereits bei etwa 700 um. Um nun den Verlauf bei
verschiedenen Temperaturen graphisch besser vergleichen zu kénnen, wurde der Fillfaktor
auf die Differenz zwischen dem Fiillfaktor des Randpunktes und dem geséttigten Wert bei

600 wm normiert
_ FF(z) — FF(600 um)
~ FF(0 um) — FF(600 wm)

FFormiert (.’E) (43)

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 um normierten Fiillfaktors fiir die Temperaturen 940 °C, 980 °C,
1020 °C, 1050 °C, 1080 °C und 1100 °C iiber 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 Mdoglichkeit, das Verhalten eines Systems auf bestimmte Verdnderun-
gen zu bestimmen, ist die Betrachtung der Problemstellung im Laplace-Raum [Firsching2006].
Bei der Laplace-Transformation wird die Originalfunktion f einer reellen Verdnderlichen auf

die Bildfunktion F' einer komplexen Verdnderlichen durch das Integral

F&) = £{} )= | " 5 f(x)da (4.4)

abgebildet.

FEin Vorteil im Laplace-Raum ist, dass das System unabhéngig von ihrer Anregung betrach-
tet werden kann. Das Ergebnis ergibt sich aus der Multiplikation der Anderungsfunktion und
der Ubertragungsfunktion des Systems.

Die hier auftretende Anderung iiber dem Ort stellt, wie bereits beschrieben, eine Sprung-
funktion dar. Da es sich um eine Materialsenke und keine -quelle handelt, ergibt sich die
normierte Anderungsfunktion durch die Laplace-Transformation eines negativen Einheits-
sprunges zu —%.

Der ortliche Verlauf des Fiillfaktors deutet darauf hin, dass es sich bei der Ubertragungs-
funktion um ein Verzogerungsglied erster Ordnung (PT1-Glied) handelt (siehe Abbildung

4.24). Dieses kann im Laplace-Raum sehr einfach mit der Ubertragungsfunktion

(4.5)

1+ Ds
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beschrieben werden. D entspricht dabei der Abklingkonstante. Die inverse Laplace-Transfor-

mation des Produktes aus Anderungsfunktion und Ubertragungsfunktion

o (L)

ergibt die Gleichung e=*/P — 1. Mit dem Startwert 1 erhélt man so den Fiillfaktor
FF(z)=e /P, (4.7)

mit x als Variable iiber dem &rtlichen Verlauf und D als Diffusionslinge. Da die Ubertra-
gungsfunktion unabhingig von der Anregung betrachtet werden kann, besteht nun so die
Moglichkeit, den Einfluss und die Reichweite der Materialdiffusion bei einer komplexeren
Substratstrukturierung abzuschétzen. Dazu muss nur die Anderungsfunktion dem Layout
des entsprechenden Designs angepasst werden.

Abbildung 4.24 rechts zeigt die bestimmten Diffusionsléngen fiir 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 Nanosidulen um 1060 °C fast zwei
Groflenordnungen iiber dem maximal auf dem Maskendesign vorhandenen Abstand zweier
Maskenoffnungen. Eine grole Materialsenke bzw. ein hoher Materialiiberschuss hat aufgrund
dessen einen hohen Wirkungsquerschnitt von iiber 100 pm. Wachstumsspezies, welche auf
der SiOs Oberfliche in Richtung Feldmitte diffundieren wiirden, miissen eine Anzahl von
Materialsenken passieren. Aufgrund der langen Reichweite ist somit die Kombination einer
Diffusion direkt auf der Maskenoberfliche und in der Grenzschicht der sich iiber dem Sub-

strat befindlichen Gasphase (siche auch Seite 31) sehr wahrscheinlich.

Eine Erhohung des Wasserstoffs im Tragergas 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 {1010} Ebenen. Gleichzeitig steigt die Ho-
he der Nanoséulen, so dass das aufgrund der geringen lateralen Wachstumsrate vermehrt zur
Verfligung stehende Material umverteilt wird. Das Volumen der Nanostrukturen bleibt, wie
in Abbildung 4.12 auf Seite 59 dargestellt, unabhéngig vom Wasserstoff/Stickstoffverhéltnis
konstant. Im Gegensatz zu Stickstoff kann Wasserstoff bei den optimalen Wachstumsbedin-

gungen fiir Nanosdulen als unbegrenzt verfiighar angenommen werden. Diese Interpretation
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wird durch die Tatsache gestiitzt, dass eine weitere Erhohung der Wasserstoffkonzentration
im Tragergas keinen erkennbaren Effekt auf die Morphologie, also weder auf den Durchmesser

noch auf die Hohe, hat.

GaN kann sich bei hohen Temperaturen wieder in seine Einzelteile Gallium und Stickstoff

zerlegen [Koleske2001]. Die Reaktionsgleichung

GaN + 3/2H, — Ga + N Hs (4.8)

verdeutlicht, dass durch Wasserstoff die inverse Synthese von GaN wieder zu Gallium und
Ammoniak moglich ist. Dadurch erhoht sich die Wahrscheinlichkeit der Zerlegung. Die Form
der Nanosiulen konnte so durch ein selektives Atzen bestimmter kristalliner Facetten beein-
flusst werden [SFLi2010b]. Allerdings spricht die Tatsache, dass eine Zugabe von Wasserstoff
beim Wachstum der Nanosdulen nur die Form, aber nicht das Volumen der abgeschiedenen
GaN-Kristalle verandert, gegen eine Dekomposition oder ein Riickdtzen mit anschlieender
Desorption in signifikant hoheren Raten. Auch der Vergleich der gewachsenen Schichtdicke
auf einem konventionellen, zweidimensionalen Template zu der berechneten dquivalenten
Schichtdicke der Nanosaulen zeigt, dass ein erhohter Materialverlust nicht auftritt. Eine er-
neute Diffusion der Reaktionsprodukte und deren Einbau kénnte allerdings stattfinden. Die
Formgebung durch das selektive Riickdtzen bestimmter kristalliner Facetten ist somit eine

mogliche Erklarung fiir das Wachstum von GalN in Sdulenform.

Neben der oben beschriebenen Atzwirkung kann Wasserstoff auch bestimmte Oberfli-
chen passivieren, so dass das Wachstum auf den betroffenen Facetten eingeschrénkt wird
[SFLi2010b]. Northrup und Neugebauer zeigen in einer theoretischen Studie, dass durch
Wasserstoff eine passivierende Schicht auf der (0001) Oberfliche ausgebildet werden kann
[Northrup2004]. Die auf der Oberflache freien Bindungsmoglichkeiten werden durch die ener-
getisch giinstige 3(N-H) Rekonstruktion abgeséttigt. Solche Oberflichen sind fast inert ge-
gentiber der Adsorption von Stickstoff, was in einer sehr langsamen Wachstumsrate resultiert.
Abbildung 4.25 zeigt eine schematische Darstellung des GaN-Kristalles fiir die beiden Wachs-
tumsrichtungen [0001] und [0001]. In einer fritheren Verdffentlichung von Northrup tiber
den Einbau von Indium an semipolaren (1011) Facetten wird auf die starke Ahnlichkeit die-
ser Facette zur (0001) Ebene hingewiesen [Northrup1999]. Es besteht also die Moglichkeit,

dass durch Wasserstoff eben diese beiden Kristallebenen passiviert werden kénnen. Laut der
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Theorie von Wulff dominiert letztendlich diejenige kristalline Oberflache, welche die geringste
Wachstumsrate zeigt [Wulff1901]. Diese Theorie unterstiitzt die im Experiment beobachte-
ten Unterschiede fiir die beiden Kristallorientierungen (siche auch Abschnitt 4.2.4). Beim
Wachstum in [0001] Richtung bilden sich vorwiegend pyramidale Strukturen mit langsam
wachsenden, semipolaren {1011} Facetten, beim Wachstum in [0001] Richtung Sdulen mit

stabilen -c- und m-Ebenen.

(0001) (000-1), H-passiviert

{o1L-01}
{oL-01}

Abbildung 4.25.: Schematische Darstellung der GaN-Kristalle in Ga-polarer [0001] (links) und
N-polarer [0001] (rechts) Wachstumsrichtung. Die semipolare (1011) und die polare (0001) Ebe-

ne, die bei Wachstum in [0001], respektive [0001] Richtung, auftreten, kénnen mit Wasserstoff
passiviert werden (rot gekennzeichnet).

Ebenfalls kann durch eine Passivierung der Oberfliche eine gleichbleibende Menge an abge-
schiedenem GaN-Volumen erklért werden. Da die Diffusionsléngen fiir die Wachstumsspezies
ausreichend grof§ sind, desorbieren sie bei den gegebenen Abmessungen der Nanosdulen noch
nicht an der passivierten Oberfliche, sondern diffundieren bis zu einer Materialsenke weiter,
z.B. den {1011} Ebenen.

Beide Ansitze, ein Atzen bzw. ein Passivieren verschiedener kristalliner Facetten, bieten
mogliche Erklarungen fiir die Formgebung der Kristalle. Die abschlieSende Entscheidung, wel-
cher dieser Prozesse dominiert, oder ob eine Kombination beider fiir das kristalline Wachstum
von GaN-Nanosédulen verantwortlich ist, kann mit den derzeit verfiigharen Ergebnissen noch
nicht getroffen werden.

Zusétzlich zum Wasserstoff kann auch der Abstand zwischen den Nanoséulen als Moglich-
keit genutzt werden, deren Form zu beeinflussen. Wie in Abbildung 4.12 auf Seite 59 darge-
stellt, folgt das Volumen der Nanosdulen der Fliche der zur Verfiigung stehenden Masken-

oberfliche. Da eine zusétzliche Erhohung des Wasserstoffes hier keine Anderung des Durch-
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messers hervorruft, muss der Zunahme des lateralen Wachstums mit steigendem Abstand der

Nanoséulen ein anderer Mechanismus zu Grunde liegen.

Bei der Vorstrukturierung mit dem Maskendesign MII treten im untersuchten Abstandsbe-
reich der Sédulen keine gréfleren maskierten Fliachen 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 vernachléssigen (vergleiche auch Abbildung 4.5).

In den Fokus riickt somit die Materialdiffusion auf der Maskenoberflache.

Bei den nun folgenden Uberlegungen soll der Einfluss des Abstandes zwischen den Nano-
sdulen auf das V/III-Verhéltnis abgeschétzt werden. Dieses V/IIj,;q soll das Verhéltnis
zwischen verfiigharem Stickstoff und Gallium direkt bei der Maskendffnung 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 Uberschuss vor-
handen. Daher soll angenommen werden, dass die Oberfliche mit Gallium geséttigt ist und
die Physisorption auf konstantem Niveau bleibt. Die Konzentration der Ga-Atome in einem
physisorbierten Zustand ist somit unabhéngig von der Position iiberall gleich grof3 und die
Diffusion von Gallium muss nicht beriicksichtigt werden. Stickstoff hingegen ist nur limitiert
verfiigbar. Die Diffusion des Stickstoffs zur Maskendffnung bestimmt somit die Tendenz von

V/IIIlokal-

Nimmt man an, dass der zur Verfligung stehende Stickstoff laut dem Fick’schen Diffusions-
gesetz
dc

mit dem Teilchenstrom J zur Senke, dem Diffusionskoeffizienten D und der Stoffmengen-
konzentration ¢ tiber dem ortlichen Verlauf x zur Maskenéffnung diffundiert, kann das vom
V /III-Verhéltnis der Gasphase vollig unterschiedliche V/I11},1,; abgeschitzt werden. Dieses
kann, unter Beriicksichtigung der Formel 4.1, mit

2R%1 '

V/ I Tiokat ~ (4.10)

als direkt proportional zum Quadrat des Abstandes zwischen den Maskenoffnungen (A?)
angenommen werden. R entspricht dem Radius der Maskenoffnungen. Bei dem in den Ex-
perimenten verwendeten Imprintdesign MII ist R iiber 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 Maskenoffnungen verwendet werden. Tabelle 4.6 spiegelt den relativen Anstieg

V/IIIlokal(A)

VT T (400) mit steigendem Abstand der Nanoséaulen wider.

Tabelle 4.6.: Berechnung des relativen Anstiegs von V/II1j,kq fiir verschiedene Abstinde A
zwischen den Nanosédulen laut Formel 4.10. Als Referenzpunkt wird V /111 a1 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 erhoht sich beim Stempeldesign MII das V/I 11}k in etwa um den Faktor 16 zwischen
dem kleinsten und grofiten Abstand der Nanosdulen. Der Einfluss eines steigenden V /III-
Verhéltnisses auf das Aspektverhéltnis von Nanostrukturen wurde von Li et al. untersucht
[SFLi2010b]. Die in dieser Veroffentlichung vorgestellten Experimente zeigten, dass mit hoher
werdendem V /III-Verhéltnis das Aspektverhéltnis sinkt. Die laterale Wachstumsrate nimmt
also gegeniiber 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 grofler werdendem Abstand zwischen den Maskenoffnungen festgestellt
werden. Die laterale Abmessung der Nanoséulen kann somit durch eine lokale Verdnderung

des Verhéltnisses zwischen verfiigharem Gallium und Stickstoff beeinflusst werden.

4.3. Evaluation der Materialqualitat

In der Literatur wird oft die hohe Qualitidt von monokristallinen Nanosdulen als ein wesent-
licher Vorteil angegeben (siehe Kapitel 3). Wie in den vorangegangenen Abschnitten bereits
gezeigt, bedarf es fiir das kontrollierte Wachstum von GaN-Nanoséulen 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 Nanosdulen mit Hilfe von REM- und TEM-Aufnahmen
sind Thema des Abschnittes 4.3.1. Hierbei wird auch der Einfluss der Templatequalitit be-
leuchtet. Nach dem Nachweis von kristallin sehr hochwertigen Kristallfacetten als Wachstums-
grundlage fiir die in Kapitel 5 analysierten Quantenfilme und der Untersuchung von mikro-
und nanoskopischen Defekten, werden im darauf folgenden Abschnitt 4.3.2 die optischen

Eigenschaften der Nanosdulen und der Einbau von Verunreinigungen untersucht.
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4.3.1. Strukturelle Besonderheiten

Um prézise Detailinformationen iiber den kristallinen Aufbau von Nanorods zu erhalten, be-
steht neben der morphologischen Analyse der Nanosdulen im REM die Moglichkeit, Aufnah-
men eines Transmissionselektronenmikroskops (TEM) heranzuziehen. Abbildung 4.26 zeigt
einen Hellfeld-TEM Querschnitt durch Nanosdulen, die auf einem von MII vorstrukturierten

Template gewachsen wurden. Am Fufl des Bildes ist das verwendete Saphirsubstrat zu se-

Sapphire

Abbildung 4.26.: TEM-Aufnahme von GaN-Nanosdulen auf vorstrukturiertem Saphirsubstrat
[Bergbauer2010]. Der TEM-Querschnitt zeigt im unteren Teil das Saphirsubstrat, die ca. 100 nm
dicke SiO, Maskierschicht und die Offnungen der Maske bis zum Substrat. Die Oberfliche der Séu-
len wird von den unpolaren {1010} Ebenen dominiert. Daneben treten die semipolaren {IOﬁ}

und {IOTQ} Ebenen schrig zur Substratoberfliche auf. Die polare (OOOT) bildet die Spitze der
Nanosaule.

hen, das von der ca. 100 nm dicken SiOs-Maske bedeckt ist. Die Maskenoffnungen von etwa
220 nm sind im Querschnitt getroffen und zeigen sich als trapezférmige Vertiefung bis zum
Saphirsubstrat. Die hier analysierten Nanoséulen sind bei einem Hs/Ns Tragergasgemisch
von 2 gewachsen und enthalten 5 InGaN/GaN-Quantenfilme, abgeschlossen von einer diin-
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 Nanosdulen zwischen 400 nm und 500 nm, was unter
Beriicksichtigung des lateralen Wachstums in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen

aus Abschnitt 4.2.1 steht. Morphologisch zeigt sich klar die Dominanz der unpolaren {1010}
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Ebenen beim Oberflichenanteil. Die polare (0001) Ebene an der Spitze der Nanosiule und
die beiden semipolaren {1011} und {1012} Ebenen zeigen einen geringeren Anteil als die
unpolaren Facetten an der Oberfliche. Wahrend die Qualitdt der polaren Ebene von Verset-
zungen (dunkle Linien senkrecht zur Substratoberfliche) beeintréchtigt ist, sind sowohl die
semi- als auch unpolaren Seitenflichen von kristallin hoher Qualitidt. Das laterale Wachstum
iiber die Masken6ffnung hinaus erfolgt in m-Orientierung und scheint stets mit semipolaren

Ebenen in Verbindung zu stehen.

Geht man zu hoheren Auflosungen, kann die Grenzfliche zwischen Saphirsubstrat, Mas-

keno6ffnung und Nanosdule detaillierter untersucht werden (siehe Abbildung 4.27 links). Der

Abbildung 4.27.: Links: TEM-Dunkelfeldaufnahme des Grenzbereiches zwischen Saphirsub-
strat, Maskenoffnung und Nanosdule entlang der Kristallrichtung (0002) [Bergbauer2010]. In
diesem Bereich zeigt sich eine deutlich erhéhte Anzahl von Defekten. Rechts: TEM-Aufnahme
des Sédulenwachstums nach deutlichem Uberdtzen beim Offnen der SiO,-Wachstumsmaske. Die
Nukleation beginnt in verschiedene Kristallrichtungen, wobei die bevorzugte Wachstumsrichtung
[0001] Ietztendlich dominiert [Roder2010).

Bereich der Nukleation auf dem Saphir sowie die gedtzten SiOs-Seitenflichen der Maske sind
Quelle einer grofien Dichte von Schraubenversetzungen. Die gedffnete Saphiroberfliche zeigt
eine Rauigkeit, die durch den physikalischen Atzprozess bei der Offnung der Maskenober-
fliche bedingt ist. Die Schidigung der Saphiroberfliche kann sogar soweit gehen, dass die
c-Ebene stark aufgeraut ist und das Wachstum der Nanosdulen nicht mehr senkrecht zur
Substratoberfliche stattfindet (siche auch Abschnitt 4.1.1). Abbildung 4.27 rechts zeigt die
Ausbildung dreier verschiedener Kristallrichtungen bei der Nukleation. Aufgrund der starken
Schidigung des Substrates durch das Uberitzen bei der Maskenoffnung bilden sich Kristallite
unterschiedlicher Orientierung in einer Masken6ffnung, welche in TEM-Dunkelfeldaufnahmen

eindeutig voneinander unterschieden werden kénnen. Das Wachstum einer Vielzahl dieser Kri-
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stallite stoppt aufgrund der ungiinstigen Wachstumsrichtung nach kurzer Zeit und es domi-
niert die bevorzugte Wachstumsrichtung. In diesem Fall zeigt sich die Kristallrichtung [0001]
als dominant, welche wegen der starken Substratschédigung verkippt zur Substratoberfliche

auftritt.

Die Form der Offnung der SiOy Maske hat zusitzlichen Einfluss auf die Defektgeneration
innerhalb der Nanosdulen (sieche Abbildung 4.27 links). Der Verlauf der Flanken der Masken-
offnung ist nicht wie im idealen Fall senkrecht zur Substratoberfliche, 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 Grenzflache Defekte. Eine vollstandig gedffnete Maske mit gleichzeitig mog-
lichst geringer Schédigung ist somit ein wichtiger Bestandteil auf dem Weg zu mdglichst
defektfreien Nanosdulen. Um die Oberfliche zu schiitzen und die Flache der schriagen Flan-
ken zu minimieren, wurde die Maskendicke beim Obducatdesign auf 30 nm reduziert (siche

Abschnitt 4.1.2).

Analysiert man die Materialqualitdt mit zunehmender Héhe des Nanorods, zeigt sich eine
deutliche Reduzierung der Defekte (siche Abbildung 4.28 links). Die Filterung von Schrauben-
versetzungen beim Wachstum von GaN-Nanosédulen wurde bereits von mehreren Forschungs-
gruppen nachgewiesen. Stephen D. Hersee [Hersee2006] berichtet von defektfreien Struktu-
ren und einem Abbiegen der Defekte an die Oberfliche der Nanosédulen. Das Abknicken
einer Schraubenversetzung wird beispielhaft in Abbildung 4.28 links gezeigt und kann als ein
Hauptmechanismus fiir die Defektreduktion identifiziert werden. Nach etwa 200 nm verlduft
eine Schraubenversetzung parallel zum Substrat und terminiert auf der Oberfliche der Na-
nosaule. Allerdings treten auch Schraubenversetzungen auf, welche die komplette Nanoséule
durchlaufen (siehe Abbildung 4.28 rechts). Der hier gezeigte Defekt durchzieht die gesamte
Nanosédule und endet erst in der polaren c-Ebene der Spitze der Nanosaule. Cherns et al. und
Chen et al. konnten dhnliche Beobachtungen von durchstoflenden Schraubenversetzungen an
MBE und MOVPE gewachsenen Nanosédulen zeigen [Cherns2010, Chen2009]. In einer Reihe
von TEM-Untersuchungen an mehr als 3000 Nanosdulen konnte von Colby et al. die Ab-
héngigkeit der Defektreduktion vom Durchmesser nachgewiesen werden [Colby2010]. Auch

hier zeigten sich Schraubenversetzungen, welche die komplette Struktur durchlaufen. Theo-
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Dunkelfeld (0002)
Sapphire Zonenachse [1-100]

0.1 ym
L

Abbildung 4.28.: Links: TEM-Dunkelfeldaufnahme des substratnahen Bereiches der Nanosdule
entlang der Kristallrichtung <12§O> [Bergbauer2010]. Mit zunehmendem Verlauf der Nanosdule
nehmen die Defekte ab. Nach ca. 200 nm kann das Abbiegen einer Schraubenversetzung zur
Oberfliche der Nanosédule senkrecht zur Substratoberfliche beobachtet werden. Rechts: TEM-
Dunkelfeldaufnahme einer Schraubenversetzung, welche die komplette Nanosdule durchst68t. Die
Wachstumsrichtung der Nanosdule war in diesem Fall von links oben nach rechts unten.

retische Potentialberechnungen und der daraus resultierende Kraftvektor fiir eine Schrauben-
versetzung in einer diinnen Sdule mit dem Radius R geben einen Hinweis darauf, dass nur

Schraubenversetzungen ab einem relativen Abstand
1
Emar = (1-209))7 \R~0,54-R (4.11)

von der Saulenmitte zur Oberfliche abbiegen [Eshelby1953]. Das bedeutet, dass unabhén-
gig vom Durchmesser auch bei sehr diinnen Sdulen und einem ungiinstigen Startpunkt der
Schraubenversetzung nahe der Mitte der Saule diese die komplette Nanostruktur durchziehen
kann, ohne vorzeitig an der unpolaren Oberfliche zu terminieren.

Neben den nur im TEM detektierbaren Versetzungen treten bei den epitaktisch gewach-
senen Nanosdulen auch makroskopische Defekte auf. Beim Brechen einer verfiillten Probe
werden im REM-Querschnitt durchtrennte Nanosidulen sichtbar (siehe Abbildung 4.29 links).
Bei der Untersuchung dieser Querschnittsprobe zeigen sich oft in der Nanoséule eingebettete
Hohlrdume. Der Ursprung dieser Hohlrdume ist stets innerhalb der Masken6ffnung zu finden.
Der Durchmesser solcher Hohlrdume variiert und kann wenige nm bis 100 nm betragen.

Die Prisenz von Inversionsdoménen (siche Abbildung 4.19 rechts) und unvorteilhafter
Kristallorientierungen durch eine Schidigung der Saphiroberfliche bei der Maskenoffnung
(sieche Abbildung 4.27 rechts) sind hochstwahrscheinlich der Ursprung fiir diese nanoskaligen

Einschliisse.
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Abbildung 4.29.: Links: REM-Aufnahme eines Querschnitts einer verfiillten GaN-Nanosdule.
Innerhalb der Séule befinden sich zwei Hohlrdume, welche ihren Ursprung in der Maskenéfinung
haben. Rechts: REM-Aufnahme des Substrates nach dem Entfernen der Nanosédulen durch einen
Diamantritzer. Die Fiillung der Licher zeigt Fehlstellen auf, welche bei unzureichender Koaleszenz
zu Hohlrdumen fiihren kénnen.

Das Auftreten derartiger Hohlriume (sog. Nanorshren?) kann auch beim Wachstum von
zweidimensionalen GaN-Schichten beobachtet werden [Qian1995, Cherns1997, Liliental1997,
Vennegues1997b, Theije1998]. Lilienthal-Weber et al. ordneten die Entstehung ebenfalls einer
verdnderten Wachstumskinetik zu, resultierend aus einer Ansammlung von Verunreinigungen
oder Inversionsdoménen. Die Entstehung von Nanoréhren durch Inversionsdoménen, die ih-
ren Ursprung in der Nukleation des GaN auf dem Saphir haben, wurde auch von Cherns et
al. vorgeschlagen.

Die Entstehung der Hohlrdume 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 konnen Nanoréhren durch das spirale Wachstum einer Schraubenversetzung
mit sehr grofem Burgers-Vektor entstehen [Frank1951]. Die Abmessungen der wiahrend die-
ser Arbeit beobachteten Hohlrdume kénnen allerdings mit Hilfe dieser Theorie nicht sinnvoll
erklart werden.

Die Tatsache der hohen Varianz des Durchmessers der Hohlrdume in den auf der Pro-
duktionsanlage gewachsenen Nanosdulen unterstiitzt die Annahme einer rein durch Schrau-
benversetzungen induzierten Ursache ebenfalls nicht. Der Nukleationsprozess des GaN auf
dem nitridierten Saphir in den Maskenéffnungen geschieht iiber dreidimensionale Inseln, die

im Laufe der Abscheidung koaleszieren (sieche auch Abschnitt 2.3.4). Ein ahnliches Entste-

“Nanordhren 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 vollstdndig parallelen Ausrichtung der Nanosédulen Hohlrdume
nach dem Koaleszieren. Abbildung 4.29 rechts zeigt den Nukleationsbereich von entfernten
Nanoséulen. Die im REM deutlich sichtbaren Fehlstellen unterstiitzen die Annahme eines
Volmer-Weber Nukleationsprozesses. Da die Wachstumsbedingungen fiir die Nanosédulen na-
turgemafl auf Dreidimensionalitdt ausgelegt sind, ist der Koaleszenzprozess hier geschwiécht.
Berticksichtigt man die gleichen Mechanismen wie in Abschnitt 4.2.5 besprochen, bleiben
die unpolaren Seitenflichen stabil und der Hohlraum bestehen. Da die Nanorohre durch die
umgebende Nanosdule von den Wachstumsmaterialien abgeschirmt ist, kann zusétzlich von
einer nur sehr geringen lateralen Wachstumsrate ausgegangen werden und die Nanorohre
behalt ihren konstanten Durchmesser.

Liliental-Weber et al. konnten in TEM-Aufnahmen die Elimination von Schraubenverset-
zungen an den Nanorohren beobachten, dhnlich des Abbiegens der Defekte zur Nanosiu-
lenoberflache. Bei einem gezielten Einsatz solcher Einschliisse wére sogar eine zusétzliche

Defektreduktion von Nanoséulen gréfleren Durchmessers denkbar.

4.3.2. Optische Eigenschaften und Nachweis von Verunreinigungen und

Defekten

Die bisher gefundenen optimalen Einstellungen fiir das Wachstum der Nanosdulen befinden
sich bei niedrigem Druck, méglichst kleinem V /III-Verhéltnis, erhohtem Wasserstofffluss in
der Tragergasmischung und bei hohen Temperaturen. Diese Parametereinstellungen fiir die
Ausbildung von dreidimensionalen Nanosidulen konnen die Entstehung von Defekten verstar-
ken. Insbesondere Kohlenstoff ist bei hoheren Konzentrationen (>5-107 ecm™3) kritisch. Er
wird in vielen Publikationen als ein Hauptgrund fiir 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-Verhéltnis ist die Wahrscheinlichkeit fiir die
Ausbildung von Stickstofffehlstellen und somit eine Wahrscheinlichkeit fiir den Einbau von
Verunreinigungen sehr hoch. Koleske et al. untersuchten detailliert die Abhéngigkeit 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-
moniakfliissen eingebaut wird. Des Weiteren sind ein hoher TMGa- und Wasserstofffluss im
Trégergas und relativ niedrige Wachstumstemperaturen dem Einbau von Kohlenstoff forder-
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 moglichen Verunreinigung der Nanosdulen mit Kohlenstoff befassen.

Um diese Abhéingigkeiten der Kohlenstoffkonzentration im GaN in dem hier verwendeten
Reaktor zu iiberpriifen, wurden zunichst SIMS®- Analysen durchgefiihrt. Da SIMS an drei-
dimensionalen Mikro- und Nanostrukturen keine sinnvollen Ergebnisse liefert, wurden fiir
die jeweiligen Parameter die dem Epitaxielauf beigelegten zweidimensionalen Templates zur
Analyse verwendet. Diese bestédtigen eine signifikante Zunahme von Kohlenstoff bei erhéhtem
Wasserstoffgehalt im Trégergas. Bei den Standardwachstumsbedingungen (siehe Tabelle 4.3)
resultierte eine Erhohung des Hs/No-Verhiltnisses im Tragergas von 0, also reinem Stickstoff
als Triigergas, auf 5 in einem Kohlenstoffanstieg von ca. 1,6 E18 1/cm? auf 2 E19 1/cm3. Ei-
ne Anderung des V/III - Verhéltnisses von 300 auf 85 bei einem Standardreaktordruck von
150 mbar zeigte hingegen nur leichte Anderungen im Kohlenstoffeinbau. Der Wert stieg hier
von etwa 2,8 E17 1/cm?® auf 4,1 E17 1/cm? und liegt somit eine Gréfenordnung unter den
Werten bei einem niedrigeren Druck von 70 mbar. Eine Absenkung der Temperatur hin-
gegen erhoht die detektierte Kohlenstoffkonzentration um mehrere Groflenordnungen. Bei
einer Wachstumstemperatur von 920 °C betrigt diese bis zu 6 E20 1/cm3. Die beobachteten
Messungen bestéatigen die in der Literatur angegebenen Trends und deuten somit auf einen
signifikanten Kohlenstoffeinbau in die Nanosdulen hin.

Der Vergleich von Raumtemperaturphotolumineszenzuntersuchungen an mittels MBE und
MOVPE gewachsenen Nanosiulen zeigt signifikante Unterschiede (sieche Abbildung 4.30). Die
analysierten MBE-Nanosdulen wurden an der Technischen Universitdt Madrid (UPM) in der
Arbeitsgruppe von Professor Calleja gewachsen. Fiir die MOVPE Nanosdulen wurden beim
Wachstum die Standardeinstellungen (siehe Tabelle 4.3 Seite 53) mit einer nominell leichten
Si-Dotierung von 3 E18 1/cm? verwendet. Die fiir Defekte typische breite Emissionsbande im
gelben Spektralbereich ist bei den MOVPE Nanoséulen von signifikanter Intensitiat 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 fiir secondary ion mass spectrometry
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Abbildung 4.30.: Raumtemperaturphotolumineszenzspektren von Nanosaulen, in einer MBE
und in einer MOVPE gewachsen. Die MBE-Nanosdulen sind frei von gelber Defektlumineszenz,
wahrend die Nanosdulen aus der MOVPE deutlich die fiir GaN typische breite Defektbande im
gelben Spektralbereich zeigen.

der MBE gewachsenen Saulen keine Lumineszenz in diesem Spektralbereich. Ursachen hierfiir
sind der fehlende Kohlenstoff in der MBE und die im Vergleich zur MOVPE moderaten
Wachstumsgeschwindigkeiten, welche eine bessere Materialqualitdt versprechen.

Die ortliche Zuordnung der gelben Lumineszenz kann mit Hilfe von Kathodolumineszenz-
messungen vorgenommen werden. Abbildung 4.31 zeigt die Intensitétsverteilung der Katho-
dolumineszenzaufnahme einer einzelnen Nanoséule der gleichen Probe, die in Abbildung 4.30

fiir die PL-Messungen verwendet wurde. Besonders auffallend ist, dass die Emission nicht ho-

Abbildung 4.31.: Intensitatsverteilung einer Kathodolumineszenzaufnahme (in rot) einer GaN-
Nanoséule bei 364 nm (oben) und 560 nm (unten) [Laehnemann2010]. Die Intensitat der breiten
Defektbande im gelben Spektralbereich konzentriert sich auf den substratnahen Bereich, wéihrend
die Intensitdt der bandkantennahen GaN-Lumineszenz dem entgegengesetzt verteilt ist.
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mogen iiber die gesamte Nanosdule verteilt ist. Die Defektbande weist insbesondere in der
Néhe des Substrates eine hohere Intensitdt auf. Dies steht in guter Korrelation mit den
TEM-Untersuchungen in Abschnitt 4.3.1, bei denen vor allem im nukleationsnahen Bereich
der Nanosédule eine Erhohung der Defektkonzentration detektiert wurde. Die 6rtliche Intensi-
tatsverteilung der bandkantennahen Lumineszenz verhélt sich genau kontrar gegeniiber der
Defektlumineszenz, was eine steigende Materialqualitdt mit fortschreitendem Wachstum der

GaN-Nanosaulen indiziert.

Zusammenfassung

Im ersten Abschnitt dieses Kapitels konnte gezeigt werden, dass Nanoimprint-Lithographie
eine geeignete Methode ist, die Position der Nanosidulen im Bereich weniger Nanometer zu
kontrollieren. Um den Einfluss der Verteilung der Nanosdulen auf das Wachstum untersuchen
zu konnen, 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-
groffen auf grofien Flédchen evaluiert werden. Die Qualitdt der verwendeten Substrate und
GaN-Templates und die Eigenschaften der Maske spielen hierbei eine tragende Rolle. Sowohl
die Homogenitat der Verteilung als auch die Materialqualitidt der Nanosédulen wird hiervon
signifikant beeinflusst.

Erstmals wurde in diesem Kapitel ein Verfahren vorgestellt, das es erlaubt, in einer grof3-
volumigen MOVPE-Produktionsanlage positionskontrolliert Nanosaulen zu wachsen. Im Ge-
gensatz zu bisherigen Verdffentlichungen 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 Trégergaskom-
position, die Wachstumszeit, die Temperatur, der Abstand zwischen den Maskendffnungen
und die Kristallorientierung. So besteht die Moglichkeit, mit steigendem Wasserstoffgehalt
im Trégergasgemisch den Durchmesser der Nanosaulen zu senken und gleichzeitig die Hohe

zu steigern. Dabei dndert sich der Oberflichenanteil der beteiligten Facetten signifikant und
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die Dominanz verschiebt sich zu den unpolaren Seitenfacetten {1010}. Bei einem steigenden
Abstand zwischen den Maskendffnungen erhéht sich der Durchmesser der Nanosédulen. Dies
kann einer lokalen Anderung des V/III-Verhiltnisses zugeordnet werden, das sich aufgrund
der Diffusion der Wachstumsmaterialien auf der Maskenoberfliche erhoht. Mit verlanger-
ter Wachstumsdauer steigt die vertikale Abmessung der Nanosdule, wahrend die laterale
Wachstumsrate niedrig bleibt. So kann das Aspektverhéltnis nochmals verbessert werden.
Die Temperatur erwies sich als wesentlicher Einflussfaktor auf die Homogenitit der Nano-
sdulen. Die Standardabweichung der Groéfienverteilung steigt iiber 1080 °C signifikant an.
In Zusammenarbeit mit dem ITHT 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 [0001]-Richtung (N-polar) ermoglicht Nanosdulen mit hohem Aspektverhéltnis. Die
Verkniipfung 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 Verstiandnis fiir die Wachstumsmechanismen von

GaN-Nanoséulen in einer MOVPE zu generieren.

Die strukturelle Analyse der Nanosdulen zeigte den Zusammenhang von lateraler Wachs-
tumsrate und der Présenz von sempipolaren {1011} und {1012} Facetten. TEM-Untersu-
chungen am PDI in Berlin konnten eine hohe Materialqualitit der un- und semipolaren
Oberflichen und eine Defektreduktion mit Wachstumsverlauf nachweisen. Die Terminierung
von Schraubenversetzungen durch ein Abknicken zur Oberfliche konnte als Ursache der De-
fektreduktion identifiziert werden. Dies steht in guter Ubereinstimmung mit bisherigen Er-
gebnissen von Hersee et al. and Colby et al, die dquivalente Beobachtungen machen konnten
[Hersee2008, Colby2010]. Allerdings traten auch Schraubenversetzungen und Nanokavititen
auf, welche die gesamte Nanosdule vom Nukleationspunkt bis zur Spitze durchliefen. Ins-
besondere das Auftreten von Inversionsdoménen und die Koaleszenz von mehreren bei der
Nukleation entstehenden Kristallite sind hierflir verantwortlich. Diese kénnen durch eine
Verbesserung der Maskenqualitdt und des Nukleationsprozesses deutlich reduziert werden.
Untersuchungen zum Einbau von Verunreinigungen ergaben, dass durch die verwendeten
Wachstumsparameter die Gefahr eines erhéhten Kohlenstoffeinbaus gegeben ist. Insbesonde-

re das Auftreten der gelben Defektlumineszenzbande ist ein Hinweis hierfiir. 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 Materialqualitét
zur Spitze der Nanosaule ansteigt.

Die néchsten Schritte, eine optisch aktive InGaN-Schicht in die Nanosédulen zu integrieren
und n- sowie p-Leitfdhigkeit 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 zuriickgelegt. Der kontrollierte Einbau von
Indium und die n- sowie p-Dotierung sind die néchsten Schritte zum elektrisch betriebenen
Bauteil.

Der Einbau von Indium in Abhéngigkeit der verschiedenen Facetten ist bei geordneten Na-
noséulen bis jetzt noch nicht ausreichend untersucht (siehe Abschnitt 3.2). Photolumineszenz-
(PL), Kathodolumineszenz- (KL) und Transmissionselektronenmikroskop-(TEM) Messungen
geben einen Aufschluss iiber die Verteilung des Indiums und lassen somit Riickschliisse auf do-
minierende Einbaumechanismen zu (siehe Abschnitt 5.1). Die KL- und TEM-Untersuchungen
wurden am PDI! in Berlin durchgefiihrt. Im Teil 5.2 dieses Kapitels wird der Einfluss der Zu-
gabe von Dotierstoffen auf das Wachstum der Nanosdulen und der Nachweis des erfolgreichen

Einbaus des Dotierstoffes behandelt.

5.1. Einbau von Indium: Terndre Verbindungen fiir 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 grofivolumigen MOVPE Produktionsanlage gelegt. Pho-
tolumineszenzmessungen liefern schnell allgemeine Informationen iiber die optische Quali-

tdt und die ungefihre Indiumkonzentration. Sie kénnen jedoch nur Charakteristika eines

'Die auf den nichsten Seiten diskutierten KL-Aufnahmen wurden von Herrn J. Lahnemann, die TEM-
Aufnahmen von Frau Dr. C. Roder am PDI in Berlin durchgefiihrt.
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Nanosédulen-Ensembles wiedergeben. Kathodolumineszenzmessungen geben dariiber hinaus
einen Eindruck tiber die rdumliche Verteilung der Emissionswellenléinge. Eine deutlich ge-
nauere Analyse der 6rtlichen Verteilung des InGaN in den Nanostrukturen ermoglichen 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 fiir die elektrooptischen und strukturellen Untersuchun-
gen des Indiumeinbaus in GaN-Nanostrukturen. Das angegebene V/III-Verhaltnis ist nur fiir die
Dauer des Nanosdulenwachstums giiltig. Die Quantenfilme sowie die p-Seite wurden mit konven-
tionellen Wachstumseinstellungen gewachsen. Die aufgefiihrten 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 dquivalenten Dicke bei zweidimensionalem Wachstum.

’ Probe ‘ Template ‘ # QW ‘ T QW ‘ Cap ‘ p-GalN ‘
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 | 5nm -
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

Fir die Untersuchung des Einbaus von aktiven InGaN/GaN-Quantentrogstrukturen in N-
polaren Nanosidulen wurde die Probe NAE 01752 gewachsen. Die Nanosdulen wurden bei
einem Hjy/Ny-Verhéltnis von 2 mit einer moderaten n-Dotierung von nominell 3 - 10'® 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 wiirde. Die Wachstumseinstellungen fiir die Quantenfilme bzw. -barrieren wiirden im
zweidimensionalen Fall eine Quantenwelldicke von 6 nm und eine Barrierendicke von 14 nm
ergeben.

Um die rdumliche Verteilung des Indiumeinbaus untersuchen zu kénnen, wurden an dieser
Probe KL.-Messungen durchgefiithrt. Dazu wurde die Probe gebrochen und an den Bruchkan-
ten die gemessene Emission der o6rtlichen Position der Elektronenstrahlanregung zugeordnet.

Die Messungen wurden in einem Feldemissions-REM bei Raumtemperatur und einer Be-

schleunigungsspannung von 2 kV durchgefiihrt.
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Das Spektrum der KIL-Messung ist in Abbildung 5.1 links im Vergleich mit dem PL-
Spektrum bei Raumtemperatur dargestellt. Die Spektren zeigen jeweils die Emission eines
gesamten Nanosédulen-Ensembles, wenn auch bei der PL-Messung fiir eine wesentlich grofie-
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-
flache liegt. Da die Anregungstiefe der PL-Messung wesentlich grofier ist, zeigt das PL-Signal
eine wesentlich stiarkere Intensitit der bandkantennahen Lumineszenz bei etwa 3,4 eV und

der breiten gelben Defektlumineszenz mit dem Zentrum bei 2,2 eV.
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Abbildung 5.1.: Links: PL- und KL-Spektrum der N-polaren Probe NAE_01752. Rechts:
Ortliche Verteilung der Intensitét fiir verschiedene Wellenlingen in Falschfarbendarstellung
[Bergbauer2010]. Die értliche Verteilung der Emission fiir die Wellenldngen 384 nm (griin) und
414 nm (blau) ist den semipolaren, pyramidalen {1011} Fléichen zuzuordnen. Die lingerwellige
Emission bei 455 nm (rot) steht in klarer Beziehung zu der polaren Fléiche auf der Spitze der
Nanosédulen.

In Abbildung 5.1 rechts ist eine REM-Aufnahme der Nanosédulen mit einer monochro-
matischen Intensitdtsverteilung fiir verschiedene Emissionswellenldngen in Falschfarbendar-
stellung tiberlagert. Drei verschiedene Hauptemissionsenergien koénnen identifiziert werden,
wobei die Intensitdtsverteilung der hoherenergetischen Emission bei 3,0 eV und 3,2 eV ein-
deutig den Quantenfilmen auf den semipolaren {1011} und {1012} Ebenen zuzuordnen ist.
Die Emission bei 3,2 eV ist dabei im Zentrum der Ebene zu finden, wihrend die langerwellige
Emission bei 3,0 eV an den Kanten zwischen zwei Facetten auftritt. Die polare {OOOT} Spitze
der Nanosaulen zeigt die niederenergetischste Emission bei 2,7 eV.

Die Emissionsenergie hingt 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. Zusétzlich ist die Orien-

tierung der Wachstumsfacette zu beachten. So wiirde sich beim Wechsel von einer polaren auf
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eine semi- oder unpolare Ebene bei gleichbleibender Dicke der Quantenfilme und bei unverin-
dertem Indiumgehalt eine Blauverschiebung einstellen. Diese resultiert aus einer verringerten
Verkippung der Energiebédnder in den Quantenfilmen durch das reduzierte piezoelektrische
Feld in Wachstumsrichtung. Eine ausfiihrliche Beschreibung des Einflusses der piezoelektri-
schen Felder auf die Emission einer Einfachquantenwellstruktur ist in Anhang A.2 gegeben.
Bertram et al. schliefen aus der Verteilung der KL-Intensitit und Wellenlangenverteilung auf
pyramidalen Strukturen ebenfalls auf einen erhdhten Einbau von Indium und/oder eine er-
hohte Wachstumsrate an den Kanten der Pyramiden [Bertram2010]. Die Wachstumsrate von
Quantenfilmen ist auf semipolaren Fldchen gegeniiber der auf polaren reduziert. Die damit
verbundene Wellenlédngenverteilung in Abhéngigkeit von der Facette wurde bereits mehrfach
detailliert vorgestellt [Fuendling2009, Wunderer2010]. Weiterfiihrende TEM-Untersuchungen

(im Abschnitt 5.1.2 beschrieben) ermoglichen, die Indiumkonzentration abzuschétzen.

Kathodolumineszenzuntersuchungen an der Ga-polaren Probe NAE 02633 bestétigen 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 Homogenitét der Strukturierung aufgrund der fiir GaN typischen Morpho-
logie gestort ist, bieten Kathodolumineszenzmessungen eine ausgezeichnete Moglichkeit die
Spektren kleinerer, homogener Bereiche zu untersuchen. Abbildung 5.2 a) zeigt eine REM-
Aufnahme der untersuchten Strukturen in der Draufsicht. Die semipolaren, pyramidalen
{1011} Flidchen dominieren die Oberfliche, die Hohe der unpolaren Seitenflichen unterliegt
einer starken Schwankung und betrdgt im Maximalfall etwa 600 nm (siehe auch Abbildung
5.6 Seite 101). Die Intensitétsverteilung des Kathodolumineszenzsignals fiir verschiedene Wel-
lenlédngen ist in den Teilabbildungen b) bis f) dargestellt. Besonders auffillig sind die Vertei-
lungen der Emissionsintensitdaten bei 400 nm, 450 nm und 500 nm. Wé&hrend bei 450 nm die
Emission homogen iiber die gesamten semipolaren {1011} 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 stédrkeren piezoelektrischen Felder auf der polaren Flache als Grund fiir
die niedrigere Emissionsenergie angenommen werden. Besonders interessant ist die Beschran-
kung der Lumineszenz bei 400 nm auf die Randgebiete der hexagonalen Grundform. Dies ist
ein erster Hinweis dafiir, dass diese Emission von den unpolaren Seitenflichen stammt. Bei
TEM-Aufnahmen an der gleichen Probe konnten homogene InGaN/GaN-Quantenfilme auf

der unpolaren Seitenfliche nachgewiesen werden (siehe auch Abschnitt 5.1.2).
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Abbildung 5.2.: REM-Aufnahme a) und KL-Intensititsverteilung der Ga-polaren Probe
NAE 02633 in Falschfarbendarstellung fiir b) 364 nm ¢) 400 nm d) 450 nm e) 500 nm und
f) 550 nm [Laehnemann2010)].
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Die Quantenfilme umschlieen also die komplette Nanostruktur. Somit ist erstmals demon-
striert worden, dass das Wachstum von Core-Shell Strukturen auf positionskontrollierten
Nanosédulen in der MOVPE mdoglich ist. Die gelbe Defektlumineszenz ist iiber dem gesamten
untersuchten Bereich homogen verteilt. Das steht in deutlichem Kontrast zu den auf Saphir
gewachsenen Nanosdulen. Da hier ein Grofiteil dieser breiten Bande aus dem GaN-Buffer des
GaN-Templates stammt, ist diese auch zwischen den Nanosiulen zu detektieren.

Betrachtet man die Kathodolumineszenzspektren einzelner Nanosaulen in direkter Nach-
barschaft, unterscheiden sich diese in ihren Charakteristika im blaugriinen Spektralbereich

signifikant (siehe Abbildung 5.3 links). Die dominante Emissionswellenldnge ist dabei nicht
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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)
[Lachnemann2010]. Rechts: PL-Spektren bei verschiedenen Abstinden zum Zentrum des Wa-
fers. Die Wellenldnge zeigt mit steigendem Abstand der Nanostrukturen eine Rotverschiebung.
Die Emissionswellenldnge 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 abhéngig, sondern von der jeweils am stiarksten emit-
tierenden Facette. Die Emission der unpolaren Seitenfacette bei 400 nm bleibt relativ kon-
stant, widhrend die Intensitdt 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 (sieche Abbildung 5.3 rechts). Die
Spektren wurden mit einem PL-Mapper mit einer Anregungswellenlénge von 375 nm aufge-
nommen. Aufgrund des Kantenfilters werden hier die Spektren unter 390 nm abgeschnitten.
Die Emission der unpolaren Seitenflichen bei etwa 400 nm ist jedoch noch gut zu erken-

nen. Die Hauptemissionswellenlédnge resultiert aus den Quantenfilmen auf den polaren und
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semipolaren Facetten der Nanosidulenensembles und schiebt mit steigendem Abstand der
Strukturen im Mittel signifikant von ca. 440 nm in der Ndhe der Wafermitte auf 480 nm im

auleren Bereich der Scheibe.

Bei einer genaueren Untersuchung der Wellenléngenverteilung 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 Hauptemissionswellenldnge steigt von etwa 425 nm bei
einem Abstand der Nanosdulen von 200 nm nahe der Wafermitte auf iber 490 nm bei einem
Abstand von 1600 nm nahe des Waferrandes. In der Mitte und am dufleren Rand des Wafers
dominiert die gelbe Defektbande der parasitdren GaN-Nukleationen auf der Wachstumsmas-

ke.

Wellenldnge in nm

Y-Koordinate NAE_02732

5 10 15 20
X-Koordinate NAE_02732

Abbildung 5.4.: Links: Die o6rtliche Verteilung der Hauptemissionswellenldnge. Der radialsym-
metrische Verlauf ist ein Hinweis auf einen erh6hten Indiumeinbau. Im Zentrum ohne Struktu-
rierung dominiert die gelbe Defektlumineszenz der parasitidren Nukleationen. Rechts: Dreidimen-
sionale Darstellung der Wellenldngenverteilung.

Aufgrund des Reaktordesigns ist es unwahrscheinlich, dass eine solche Wellenldngenver-
teilung aus der Gasverteilung iiber dem Wafer resultiert. Auch ein Temperaturunterschied
auf der Oberfliche, verursacht durch einen unterschiedlichen Abstand des Substrates zum
Carrier aufgrund der verspannungsinduzierten Durchbiegung des GaN auf Saphir-Templates,
kann bei dieser Groflenordnung des Wellenléngengangs 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 grofieren
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Absténden der Nanosdulen erhoht ist (siche Abschnitt 4.2.1), kann der dadurch bedingte
hohere Einbau von Indium zu einer Zunahme der Wellenlénge fithren [Ambacher1998]. Der
dominante Anteil der Rotverschiebung resultiert allerdings aus der Bandverbiegung aufgrund
der piezoelektrischen Felder. Durch die erhohte Wachstumsrate nimmt die Dicke der Quan-
tenfilme zu. Bei den polaren Facetten resultiert dies in einer signifikanten Rotverschiebung
der Emissionswellenldnge (siche auch Abschnitt 2.1.3 und Anhang A.2). Die strukturellen
Untersuchungen im folgenden Abschnitt 5.1.2 ermoglichen einen tieferen Einblick in die Ei-
genschaften der Quantenfilme.

Eine andere Hypothese fiir die Rotverschiebung wére eine verstarkte Diffusion von Indium
auf der Maskenoberfliche zu den Nanosédulen. Allerdings ist die Desorptionsrate von In auf
der Oberfldche im Vergleich zu Ga relativ hoch. Zusétzlich verringert die Anwesenheit von
Wasserstoff im Tragergasgemisch den Einbau von Indium [Piner1996, Northrup2009]. Weiter-
hin ist bei den gegebenen Wachstumstemperaturen eine Steigerung der Emissionswellenldnge
durch die Erhéhung des molaren Anteils von In zu Ga nur in einem sehr engen Rahmen mog-
lich. Beides spricht nicht dafiir, dass eine vermehrte Diffusion von Indium zu den Nanosiulen

die Ursache der Wellenlangenverschiebung 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
schlieflen. Eine weiterfithrende detaillierte Untersuchung der rdumlichen Verteilung des Indi-
umeinbaus ist mit Hilfe von TEM-Aufnahmen maglich.

Abbildung 5.5 zeigt die Dunkelfeldaufnahme der Probe NAE_ 01752 (siehe Tabelle 5.1)
[Bergbauer2010]. Etwa 50 nm tief in der Nanosdule vergraben sind die fiinf InGaN-Quanten-
filme sowohl auf der polaren c-Fliche als auch auf der semipolaren Seitenfacette sichtbar.
Der starke, periodische Kontrastunterschied am &uflersten Rand der Nanoséule resultiert
aus Schichtdickeninterferenzen und ist nicht mit unterschiedlichen Materialkompositionen zu
verwechseln. Schraubenversetzungen, die den gesamten Kern der Nanosédule iiber der Mas-
kenoffnung durchziehen, beeintrachtigen die Qualitit der polaren Quantenfilme. Die aktiven
InGaN-Schichten auf den semipolaren Seitenfacetten, welche mit dem lateralen Uberwach-

sen der Nanosdulen {iber die Maskendffnungen 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 Nanosédule als auch auf den semipolaren Sei-
tenfacetten deutlich zu erkennen. Die Qualitéit der Quantenfilme auf der c-Ebene ist durch Schrau-
benversetzungen, welche die komplette Nanosaule durchziehen, beeintrachtigt. Der Kontrastun-
terschied am Rand der Séule resultiert aus Schichtdickeninterferenzen. Die HRTEM-Aufnahme
der Quantenfilme auf der semipolaren Seitenfacette erméglicht, das Ubergitter der Quantenfilme
zu bestimmen.

frei von Schraubenversetzungen und daher von kristallin sehr hoher Qualitit (siche auch

Abschnitt 4.3.1).

Durch hochauflésende HRTEM-Aufnahmen des InGaN/GaN-Ubergitters auf der semipola-
ren Seitenfldche kann die Dicke der Schichten abgeschétzt werden. Diese betragt im Mittel fiir
den InGaN-Quantenfilm 1,6 (+ 0,4) nm. Die Barrierendicke betrégt 3 (£ 0,4) nm. Die Hohe
der Indiumkonzentration kann so mit Hilfe der in Abschnitt 5.1.1 bestimmten dominanten
Emissionswellenlénge von 384 nm durch den Vergleich mit Simulationsergebnissen auf etwa
10 % abgeschéitzt werden. Die Quantenfilme auf der polaren Facette weisen eine Dicke von
etwa 2 nm auf, was bei einer Emissionswellenlinge 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 erhéhte Einbaurate von Indium auf
den semipolaren Facetten gegeniiber der polaren Ebene beobachtet werden. Der Einbau von
Indium auf den Ga- bzw. N-polaren pyramidalen Facetten ist aufgrund der unterschiedlichen

Oberflacheneigenschaften somit nicht ohne weiteres vergleichbar.
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Die Dicke der p-Schicht, welche sich dquivalent der Quantenfilme wie ein Mantel tiber die
Nanoséule zieht, betrégt 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 Oberflichenverhéltnis zwischen dem drei- und zweidimensionalen Wachstum abge-
schétzt werden. Bei einem Aspektverhéaltnis von etwa 5, einem Fiillfaktor von 10% bei einem
Pitch von 650 nm und einem S&ulendurchmesser von 220 nm zeigt sich eine Verdoppelung
der Oberfliche der Nanosdulen gegeniiber einer zweidimensionalen Schicht. Nimmt man zu-
sétzlich in erster Ndherung 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 iiber die verdoppelte Flache erklart 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 Moglichkeit,
Erkenntnisse iiber 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 Seitenflichen - und somit ein Core-Shell-Wachstum - kann eindeutig in den

TEM-Untersuchungen bestétigt werden (siehe Abbildung 5.6 a) und b)).

Die Quantenfilme auf der unpolaren Facette zeigen, wie bereits bei der Probe NAE_ 01752
beobachtet, keine Schidigung aufgrund von Schraubenversetzungen. Im Vergleich zu den
direkt auf Saphir gewachsenen Nanosdulen ist auch der GaN-Kern iiber der Maskenoffnung
wesentlich defektérmer. Dies liegt in der verspannungsfreien Homoepitaxie auf der GaN-
Zwischenschicht begriindet (vergleiche auch Abschnitt 4.3.1).

Tabelle 5.2.: Abschitzung der Quantenfilm- und Barrierendicken fiir die Probe NAFE__ 02633 in

Abbildung 5.6. Die Dicke der Quantenfilme (QW) sowie auch der Barrieren (QB) nimmt nach
auflen 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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/

InGaN-MQW

Zonenachse GaN [1-100] 2200

Abbildung 5.6.: TEM-Aufnahme einer Nanosdule auf GaN-Template der Probe NAE 02633
(links) mit der Vergréfierung des substratnahen Bereiches der unpolaren Seitenfliche (rechts)
[Roder2010]. Der 6-fache MQW und eine diinne, undotierte Deckschicht iiber den Quantenfilmen
sind deutlich zu erkennen.

Eine Abschétzung der Quantenfilm- und Barrierendicken ist in Tabelle 5.2 aufgefiihrt.
Diese nehmen mit Abstand zum Zentrum der Nanosdulen ab. Eine weitere Anderung der
Abmessungen der Quantenfilme und der Barrieren findet iiber dem vertikalen Abstand zum
Wachstumssubstrat statt. Im oberen Teil der Nanoséule trennen sich die Quantenfilme raum-
lich weiter voneinander. Die Barrieren werden dementsprechend dicker. Die InGaN-Schichten
auf den semipolaren Ebenen sind im Vergleich zu den unpolaren Quantenfilmen signifikant
diinner. Eine zuverldssige Bestimmung der Dicken kann allerdings bei dieser Aufnahme nicht
getroffen werden. Durch das Préaparieren der TEM-Lamelle kbnnen die un- und semipolaren
Flachen schrag angeschnitten sein, was abhéngig vom Winkel zu einer vermeintlichen Ver-
groferung des InGaN /GaN-Ubergitters fithrt. 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-Ubersichtsaufnahme an der 3xMQW-Struktur
der Probe NAE_ 03166 die statistisch am h&ufigsten auftretenden Facetten beim Wachstum
auf einer GaN-Zwischenschicht. Neben der unpolaren {1010} Ebene treten die beiden semipo-
laren {1011} und {1012} Ebenen vermehrt auf. Die Quantenfilme, als dunkler Kontrast nahe
der Oberfliache zu erkennen, ziehen sich wie ein Mantel tiber die komplette Nanostruktur. Der

Vergleich zwischen den Quantenfilmdicken auf den beiden semipolaren {1011} und {1012}
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{1012}

\

{1070} {1071}

GaN Buffer

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 {1011}

und {1012} Orientierungen sind sehr vergleichbar. Sowohl die Wachstumsrate als auch der Indi-
umeinbau variieren nur in geringem Mafe.

Ebenen im TEM verdeutlicht, dass die Wachstumsraten der InGaN-Schichten auf den bei-
den Orientierungen sehr vergleichbar sind (siche Abbildung 5.7 rechts). Zusétzlich ldsst sich
abschétzen, 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 {1012} Facette leicht hoher. Untersuchungen an mehreren Nanostrukturen zeigten

nur geringe Abweichungen und bestétigen dieses Ergebnis.

Der direkte Vergleich von Quantenfilmen auf unpolaren und semipolaren Ebenen offen-
bart jedoch deutliche Dickenunterschiede. Hochauflésende TEM-Untersuchungen erméglichen
die Bestimmung der Dicke fiir beide Orientierungen (siche Abbildung 5.8 links und rechts).
In Tabelle 5.3 sind die bestimmten Dicken fiir die Quantenfilme, Barrieren und die GaN-
Abdeckschicht aufgefiihrt. Die angegebenen Werte resultieren aus einer Mittelung der Dicke
entlang jeweils eines einzelnen Quantenfilmes und iiber verschiedene Nanostrukturen hinweg
und sind somit aussagekriftig. Das InGaN/GaN-Ubergitter auf den pyramidalen Facetten
ist verglichen mit dem auf der unpolaren Ebene signifikant um den Faktor 3,5 reduziert. Dies

gilt auch fiir die Dicke der GaN-Abdeckschicht.

Die Indiumkonzentration in den Quantenfilmen auf den beiden Facetten kann mit Hilfe

von Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS?) abgeschiitzt werden. Dazu wurden die
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5.1. Einbau von Indium: Terndre Verbindungen fiir die aktive Zone

Abbildung 5.8.: Links: Hochauflésende 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 Seitenfliche bei der gleichen Probe. Die InGaN-Schichten sind im Vergleich zu den
semipolaren Flachen deutlich dicker.

Tabelle 5.3.: Abschéitzung der Quantenfilm-, Barrieren-, und Abdeckschichtdicken fiir 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 tiber mehrere Nanostrukturen.

Dicke in nm
Orientierung {1011} | {1010}
InGaN QW 5,8+1,2 19,5+1,5
GaN Barriere 55+1,0|19,3+1,0
GaN Abdeckschicht | 8,04+0,5 | 27,5+ 1,0

EELS Spektren fiir einen Durchmesser des Strahles von ungefahr 20 nm aufgezeichnet und
den verschiedenen Ebenen zugeordnet. Dabei ergibt sich ein Indiumgehalt fiir die unpolaren
Quantenfilme von etwa 5 (£5) % und fir 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 héangt von vielen Faktoren, wie z.B. der Wachs-
tumsrate, der genauen Oberflichentemperatur, des molaren Indiumgehaltes in der Gasphase

oder der Einbaueigenschaften der angebotenen Facette, ab. Eine definitive Aussage iiber

2EELS steht fiir electron energy loss spectroscopy. Die hier vorgestellten EELS-Messungen wurden von X.
Kong am PDI in Berlin durchgefiihrt.
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Kapitel 5. Die Epitaxie von NanoLEDs

den Einbau des Indiums in Abhéngigkeit von der Kristallorientierung kann erst nach einer
Versuchsreihe mit einer Variation dieser Parameter getroffen werden.

Es bleibt festzuhalten, dass der Einbau von Indium auf sdmtlichen beim Nanosaulen-
wachstum auftretenden kristallinen Facetten moglich und realisiert worden ist (Core-Shell-
Wachstum). Die exakte Kontrolle des Indiumgehaltes und der Quantenfilmdicke in Abhén-
gigkeit der Morphologie und des Abstandes zwischen den Nanosdulen, ist bis dato aufgrund
der inhomogenen Verteilung dieser Parameter nicht méglich. Die Umsetzung der Vision einer

Core-Shell LED riickt allerdings mit diesen FErkenntnissen ein grofles Stiick néher.

5.2. Dotierung

Der Nachweis von Dotierstoffkonzentrationen in Nanostrukturen ist duflerst aufwéndig und
mit herkdmmlichen Methoden wie Hall-Messungen oder SIMS nicht praktikabel. Eine aus-
gezeichnete Moglichkeit, n-Leitfahigkeit nachzuweisen, ist die elektrische Kontaktierung und
Vermessung der Strom-Spannungscharakteristik. Am IHT der Technischen Universitat Braun-
schweig besteht die Moglichkeit, mit Hilfe von Mikromanipulatoren der Firma Kleindiek
(MM3A-EM) Nanostrukturen elektrisch mit sehr diinnen Wolframnadeln zu kontaktieren.
Abbildung 5.9 links zeigt den Messplatz bei gedffneter REM-Kammer und kontaktierter Na-
noLED (siehe Kapitel 6.1). Mit Hilfe der drei Mikromanipulatoren kann eine Nanostruktur
gleichzeitig mit zwei Nadeln bestromt werden, wihrend mit Hilfe der dritten Nadel das
Potential an verschiedenen Positionen bestimmt werden kann. Die fiir die nachfolgenden Ab-
schatzungen verwendeten Messungen am Nanonadelmessplatz wurden von Johannes Ledig
durchgefiihrt.

Die Messspitzen konnen im REM hochgenau platziert werden. Um S&ulen einzeln auf
dem isolierenden Saphirsubstrat vermessen zu konnen, wurden diese zunéchst mechanisch
mit Hilfe der Nadeln vom Substrat abgelost. In Abbildung 5.9 rechts ist eine Nanosaule 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 Nédherung der Steigung der Strom-Spannungs-Kennlinie der Serienwiderstand der
Nanostruktur bestimmt werden. Die in Abbildung 5.9 vermessene Nanosiule ist Teil des

Wachstumsexperimentes NAE 01665 und nominell mit 3-10'® ¢cm™3 Silizium dotiert. Die
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Abbildung 5.9.: Links: Abbildung des Nanonadel-Messplatzes der Technischen Universitét
Braunschweig bei gedfineter REM-Kammer [Ledig2010]. Die Nadeln kontaktieren hier eine ge-
atzte Nanosdule. Rechts: REM-Aufnahme von zwei Nanonadeln kurz vor dem Kontaktieren der
Nanoséaule in der Mitte des Bildes. Die Punkte A, B und C markieren die Messpunkte der Nadeln
bei der Messung an einer Nanosdule der Probe NAE (01665 mit einer nominellen Si-Dotierung
von 3-10'® cm 3.

Approximation des Widerstandes ergibt 560 2. Bei einer Abschitzung der Abmessungen der
Nanosédule und der Abstédnde zwischen den Messpunkten ergibt sich fiir die Lange L g des ver-
messenen Bereiches 1 um und fiir den Durchmesser 500 nm. Da sich wegen des sogenannten
Fermilevel-Pinnings am Rand der Nanosdulen eine nicht leitfdhige Verarmungszone ausbil-
det [Calarco2005], werden bei der Berechnung der Fliche des leitfdhigen Kanalquerschnittes

ANRefs 100 nm vom Durchmesser abgezogen. So kann die Leitfahigkeit o mit

Lnr
o= 5.1
RNomorod : ANReff ( )
grob abgeschétzt werden. Fiir n-dotierte Halbleiter kann diese ebenfalls durch
o= elnn (5.2)

bestimmt werden, wobei e der Elementarladung, u,, der Beweglichkeit der Elektronen und Np
der Dotierstoffkonzentration entspricht. Aufgrund der relativ niedrigen Aktivierungsenergie

von Si-Donatoren (siche Abschnitt 2.3.5) wird eine vollstdndige Ionisation angenommen, so
1
Qcm

1
cmVs

dass n = Np gilt. Mit einer aus Gleichung 5.1 bestimmten Leitfahigkeit von etwa 140

kann durch die Division mit der Elementarladung das Produkt u,Np zu 8,8-10%

berechnet werden. Unter der Annahme, dass die Mobilitdt der Elektronen tiblicherweise im
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Kapitel 5. Die Epitaxie von NanoLEDs

Bereich zwischen 100 C{}f und 1000 C{}f liegt [Goetz1996], ergibt sich eine elektrisch aktive

Si-Dotierstoffkonzentration zwischen 8,8-10'7 cm ™ und 8,8-10'® cm—3.

Im Vergleich zur n-Leitfdhigkeit 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 stéchiometrischer Dotierstoffkonzen-
trationen nur sehr kleine elektrisch aktive Ladungstréagerkonzentrationen (siehe Abschnitt
2.3.5). Der Nachweis von p-Leitfahigkeit einer rein mit Mg dotierten Sdule wie im vorange-
gangenen Abschnitt fiir n-Leitfdhigkeit gezeigt, ist nicht ohne Weiteres iibertragbar. Resul-
tierend aus dem starken lateralen Wachstum, das durch die Mg-Dotierung induziert wird, ist
die Synthese einer rein kolumnaren Struktur nicht mehr moglich. Vielmehr zieht sich, wie
in TEM-Aufnahmen bestéatigt, das mit Mg dotierte Material wie eine Hiille 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 Moglichkeit Core-Shell Strukturen zu

wachsen.

W b R

*Mag=3.00kx  EHT=3kV  Signal=SE2
v Y s L

o
—aipm
4 r i

Abbildung 5.10.: Links: REM-Aufnahme der Probe NAE__02733. Die p-Schicht ist noch nicht
vollstdndig koalesziert. Die Oberflichenbedeckung leidet zusétzlich unter der begrenzten Imprint-
qualitét 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
kénnen, wurde bei der Probe NAE_ 02733 eine zum grofien Teil koaleszierte p-GaN Schicht
iiber die gewachsenen Nanostrukturen gezogen. Die nominelle Dicke der Mg-dotierten Schicht
betragt 600 nm. Abbildung 5.10 links zeigt eine REM-Aufnahme der Oberfldche. Leider ist

diese nicht vollstandig koalesziert. Dies liegt in einem wesentlichen Teil an der Beeintrach-
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5.2. Dotierung

tigung des Imprintprozesses durch die ausgepréigte Morphologie des GaN-Templates (siche
Abschnitt 4.1.1). Beim Kontaktieren dieser Oberflache mit einem herkémmlichen Nadelmess-

platz ist es dennoch moglich, Elektrolumineszenz zu erzeugen (siehe Abbildung 5.10 rechts).

Dies ist der eindeutige Beweis fiir eine p-leitfihige Schicht auf den Nanostrukturen. Die
bei den Messungen bestimmten Spektren zeigen eine starke Blauverschiebung mit steigender
Stromdichte (siehe Abbildung 5.11). Es zeigt sich zunéchst ein Auffiillen der niederenergeti-
schen Niveaus, wobei hier im Wellenldngenbereich zwischen 550 nm und 600 nm nicht zwi-
schen InGaN- und GaN-Defektlumineszenz unterschieden werden kann. Mit zunehmender
Anregungsdichte nimmt die hoherenergetische Emissionsbande in ihrer Intensitit stark zu
und durch das Auffiillen der Bénder schiebt die Spitzenwellenldnge von 480 nm bis 410 nm.
Eine Bestimmung des Serienwiderstandes und die damit verbundene Abschitzung iiber die
Qualitdt der p-dotierten Schicht kann mit Hilfe dieses Aufbaus nicht durchgefiihrt werden.
Aufgrund der inhomogenen Verteilung der Strukturen auf dem Wafer sind reproduzierbare
Messungen von Strom-Spannungskennlinien nicht moglich. Des Weiteren kann die Anzahl an
kontaktierten Nanostrukturen und somit die Stromdichte nicht bestimmt werden. Der ermit-
telte Wellenldngenshift kann also nur einen Eindruck tiber das Auffiillen der Bander geben,
erlaubt aber keine quantitativen Aussagen. In weiterfiihrenden Messungen am Nanonadel-
messplatz des IHT der TU Braunschweig mit einer diinneren p-Schicht sollte dies realisierbar

sein.

1E-7
1E-8

1E9} |

Intensitat in a.u.

350 400 450 500 550 600 650 700
Wellenldnge in nm

Abbildung 5.11.: EL - Spektren eines Messpunktes auf der Probe NAE _02733. Zunéchst fiillen
sich die tieferen Zustande auf. Es ergibt sich mit steigender Stromdichte eine starke Blauverschie-
bung.
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Kapitel 5. Die Epitaxie von NanoLEDs

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 Ubereinstimmung 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 iiber die bisher auf Katalysator-freien Nanosdulen verdffentlichten 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 Emissionswellenlénge variiert je nach Orientierung der Wachstumsfacette bei gleichen
Wachstumsbedingungen. TEM-Untersuchungen zeigten, dass fiir die unterschiedlichen Emis-
sionswellenlangen neben dem piezoelektrischen Feld ein verschieden hoher Einbau von Indium
auf den Facetten verantwortlich ist. Ein von der Facette abhéngiger Einbau konnte auch von
Qian et al. [Qian2008] auf Nanosdulen 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
Ubereinstimmung mit Uberwachsversuchen auf geditzten GaN-Nanosiulen unterschiedlicher
Orientierung von Fichtenbaum et al. [Fichtenbaum2007]. Fiir eine detaillierte Aussage iiber

die quantitativen Unterschiede sind jedoch noch weitere Versuche notwendig.

Erstmals konnte gezeigt werden, dass in einer MOVPE durch den Abstand der Nanoséulen
Einfluss auf die Emissionswellenldnge genommen werden kann. So steigt mit grofler werden-
dem Abstand die Wellenlinge an. Ahnliche 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 fiir die Wellenlangenénderung verantwortlich.
In der MOVPE resultiert diese aus sich &ndernden Quantenfilmdicken durch unterschiedliche

Wachstumsraten. Wie in Kapitel 4 beschrieben, steigt die laterale Wachstumsrate mit steigen-
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5.2. Dotierung

dem Abstand zwischen den Nanosdulen. Durch die gréfleren Abmessungen der Quantenfilme
ist der piezoelektrische Effekt fiir die Rotverschiebung der Wellenlénge verantwortlich.

Messungen an mittels Silizium und Magnesium dotierten Nanostrukturen zeigten, dass die
n- und p-Dotierung der Nanostrukturen moglich ist. Dabei konnte mit Hilfe des Nanonadel-
messplatzes des IHT der TU Braunschweig eine erste Abschétzung zur n-Dotierhdhe gegeben
werden. Wahrend bei Koster et al. ein signifikanter Einfluss der n-Dotierung auf die Form
und Dichte der selbstorganisierten Nanoséulen beobachtet werden konnte [Koester2010], dn-
dert sich bei den in dieser Dissertation vorgestellten Wachstumsbedingungen die Form der
Nanosaulen bei moderaten Dotierstoffkonzentrationen nicht. Die Tatsache, dass auch die
Mg-dotierte p-Schicht die gesamte Nanostruktur umbhiillt, ist eine optimale Erginzung 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 widerspriichlich dazu in ihrer jiingsten Veroffentlichung einen vertikalen pn-Ubergang
[Hersee2009].

Das Core-Shell Wachstum von InGaN/GaN-Quantenfilmen und der p-dotierten Schicht ist
in diesem Kapitel zum ersten Mal in einer grof3volumigen MOVPE demonstriert worden. Die
Umsetzung der in Kapitel 1 beschriebenen Vorteile rickt somit ein Stiick ndher. Durch die
teilweise Koaleszenz der Mg-dotierten Schicht konnte mit einer ,Scratch“-NanoLED Elektro-
lumineszenz und somit auch p-Leitfdhigkeit nachgewiesen werden.

Nach der hier bereits gezeigten Kontaktierung einzelner Nanostrukturen, wird im anschlie-

Benden Kapitel 6 die Entwicklung eines Chipprozesses fiir 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
durchzufiithren. Im Vergleich zu konventionellen zweidimensionalen Epitaxieschichten bedarf
es hier zusitzlicher Uberlegungen. Allein die beiden Ansétze mit Nanosiulen, die eine optisch
aktive Schicht und einen p-n-Ubergang in vertikaler Richtung zeigen (Quantendisk) und Na-
noséulen, die komplett mit einer aktiven Schicht {iberzogen sind (Core-Shell), bediirfen einer
getrennten Betrachtung.

Prinzipiell miisste bei einer vollstdndig geschlossen gewachsenen p-Hiille nicht komplett
verfiillt werden, da kein freiliegender p-n-Ubergang vorhanden ist. Die Querleitfihigkeit von p-
dotiertem GaN ist allerdings nicht ausreichend hoch. Daher muss beim Core-Shell Ansatz die
gesamte Sdule mit einer hoch stromleitfahigen Schicht {iberzogen werden, um eine homogene
Stromverteilung zu gewéhrleisten.

Beim Quantendisk-Ansatz hingegen muss das Hauptaugenmerk auf andere Details gelegt
werden. Nach dem Wachstum bzw. nach dem Atzen der InGaN/GaN Nanosiulen muss zu-
néchst die empfindliche p-Seite geschiitzt werden. Im Anschluss daran werden die Sdulen mit
einem isolierenden Material verfiillt, um den offenen p-n-Ubergang zu passivieren. Nach dem
Entfernen des tiberschiissigen Verfiillmaterials kann die p-seitige Schutzschicht nasschemisch
oder durch einen CMP!-Schritt gedffnet und der p-Kontakt aufgedampft werden. Kontaktiert
man auf Waferebene die durchgéngige n-leitfdhige Schicht, kénnen die NanoLEDs betrieben

werden.

LCMP steht fiir Chemisch-mechanisches Polieren
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Abbildung 6.1.: Schematische Darstellung der grundlegenden Prozessschritte fiir die Herstel-
lung einer NanoLED. Nach dem Aufdampfen einer SiOs-Schutzschicht fiir das p-dotierte GaN
mit einem CVD-Prozess wird die Sdulenstruktur mit einem Spin-On Prozess verfiillt. Nach dem
Entfernen der Schutzschicht kann die p-Seite kontaktiert werden.

Abbildung 6.1 zeigt diese Schritte fiir einen moglichen Chipprozess in schematischer Dar-
stellung. Die technologische Umsetzung der dafiir notwendigen Prozessschritte wird in den

folgenden Abschnitten gezeigt.

6.1. Top-Down Ansatz: Von der 2D-LED zur Nanosaulen-LED

Um die Moglichkeit zu schaffen, reproduzierbare Experimente zu den in Abbildung 6.1
dargestellten Prozessschritten durchfiihren zu kénnen, wurden Nanosdulen mit definiertem
Durchmesser und Abstand voneinander verwendet, die mittels eines Atzschrittes aus einer
zweidimensionalen Schicht hergestellt wurden. Dazu wurden zunéchst konventionelle LED-
Strukturen (siehe Abbildung 2.2.1 Seite 20) auf Saphir gewachsen. Um die Charakteristika
der spateren LED besser untersuchen zu kénnen, wurde die aktive Zone auf einen einzelnen
Quantentrog (SQW) beschriankt (vergleiche Abschnitt A.2). Des Weiteren wurde die Dicke
der p-Seite vergroflert, um beim spéteren Freilegen der Nanosdulen ausreichend Toleranz
zur Verfiigung zu haben. Die angestrebte p-Schichtdicke fiir die Experimente betrug etwa

600 nm.
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6.1. Top-Down Ansatz: Von der 2D-LED zur Nanosaulen-LED

Nach der Epitaxie wurden die Scheiben mit einer 450 nm dicken SiOs-Hartmaske versehen.
Die Belichtung der Strukturen wurde mit dem in Tabelle 4.2 Seite 50 vorgestellten Design am
Institut fiir Halbleitertechnik in Braunschweig durchgefiihrt. Um im Gegensatz zur Wachs-
tumsmaske die Hartmaske fiir das Atzen von Siulen zu erzeugen, wurde mit einem zusétzli-
chen Ausheizschritt der Photolack AZ5214E invertiert. Nach dem Entwickeln der Photomaske
wurde zunichst ein selektiver Atzschritt fiir die Strukturierung der Hartmaske angewendet.

Abbildung 6.2 links zeigt die strukturierte SiOg-Hartmaske. Das Atzen von Durchmessern

.
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Abbildung 6.2.: Links: REM-Aufnahme der strukturierten SiOs-Hartmaske. Der Zieldurchmes-
ser war hier 1000 nm bei einem Abstand von ebenfalls 1000 nm. Rechts: Die mit Hilfe der SiO»-
Hartmaske gedtzten GaN-Sdulen. Durchmesser und Abstand entsprechen 1000 nm. Die dunkle
Abdeckung auf den Spitzen der Nanosaulen ist der Rest der Hartmaske.

und Abstdnden konnte bis zur Auflosungsgrenze der hier verwendeten optischen Lithogra-
phie von 500 nm realisiert werden. Die GaN-Nanosdulen mit einem Aspektverhéltnis bis zu
6 wurden mit Hilfe eines Cl1/Ar-Plasmas in einer ICP-RIE? Anlage trockenchemisch geditzt
(siche Abbildung 6.2 rechts). Auf der Spitze der GaN-Nanosdulen ist im REM der Rest der
Hartmaske als dunkle Abdeckung zu sehen. Diese wird fiir die anschlieBenden Versuche als

Schutz fiir das p-GaN auf der Sdule belassen.

Abbildung 6.3 zeigt die Wellenlédngen- und Intensitétsverteilung des Photoluminszenzspek-
trums der gedtzten Nanosdulen auf dem 2¢ Wafer. Die optische Funktionsfdhigkeit der ak-
tiven Schichten nach dem Atzen ist somit noch gegeben und die Strukturen eignen sich fiir

Vorversuche zur Erprobung moglicher Chipprozessschritte.

2ICP steht fiir inductively coupled plasma, RIE fiir reactive ion etching
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Abbildung 6.3.: Wellenlingen- und Intensitéitsverteilung der Photolumineszenzspektren von
geédtzten NanoLEDs. Die vier Quadranten der verwendeten Maske BS1 sind durch die gestrichelte
Linie hervorgehoben.

6.2. Verfillen von Nanostrukturen

Beim Quantendisk-Ansatz gilt es, den offenen p-n-Ubergang zu schiitzen und die Moglichkeit
flir einen vollflichigen p-Kontakt zu schaffen. Aufgrund dessen ist es notwendig, die Nano-
sdulen in eine passivierende Matrix zu betten. Da das Verfiillmaterial wesentlichen Einfluss
auf die spiteren Eigenschaften des Bauteiles hat, muss dieses bestimmte Kriterien erfiillen.
Um den p-n-Ubergang vor einem Kurzschluss zu schiitzen, muss das isolierende Material die
GaN-Oberflache moglichst gut benetzen, da sonst Hohlrdume entstehen kénnen. Eine hohe
Bauteileffizienz kann nur ermoglicht werden, wenn kein bzw. nur sehr wenig Licht absorbiert
wird. Somit muss das Verfiillmaterial fiir die Emissionswellenldnge der LED transparent sein.
Selbstverstandlich muss das Medium stabil gegeniiber der LED Emission und erhéhten Tem-
peraturen sein. Eine Tritbung mit Verlauf der Zeit vermindert die Leistungsmerkmale der
LED. In engem Zusammenhang mit der Temperaturstabilitiat steht die Voraussetzung einer
nur kleinen Abweichung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten, um eine Rissbildung zu
vermeiden. Fiir eine verbesserte Lichtauskopplung durch photonische Effekte ist ein kleiner
Brechungsindex von Vorteil, da so ein Grofiteil des erzeugten Lichtes innerhalb der Nano-
sdulen gefithrt wird. Erfiillt ein Material all diese Voraussetzungen, muss es zusétzlich noch
seine Tauglichkeit fiir Frontend-Prozesse beweisen. Es darf nicht ausgasen, um Querkontami-

nationen zu vermeiden und muss die erforderlichen Temperaturen iiberstehen.

Da Nanosédulen aus Silizium wesentlich kostengiinstiger und prozesstechnisch einfacher her-

zustellen sind als aus GaN, wurden diese fiir die grundlegenden Experimente verwendet. Die
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Hoéhe der mit dem fiir GaN-Saulen identischen Maskenlayout gefertigten Sdulen betrégt fiir
diese Serie von Experimenten etwa 6 pm. Siliziumoberflachen besitzen die Eigenschaft zu oxi-
dieren, wenn sie an Luft gelagert werden. Das nativ entstehende amorphe SiOs ist hydrophil
und kann somit sehr leicht von Wasser benetzt werden. Behandelt man die Oberfliche mit ei-
nem kurzen nasschemischen Atzschritt in Fluorwasserstoff (HF-Siure), wird diese hydrophob
und benetzt nicht mehr mit Wasser. Um eine detailliertere Aussage iiber den Einfluss des
Benetzungsverhaltens der getesteten Materialien treffen zu kénnen, wurden die Versuche je-
weils mit zwei unterschiedlich vorbehandelten Wafern durchgefiihrt. Bei erfolgreichem Vortest
wurde die Verfiillmethode mit den geeigneten Materialien auf die gedtzten und gewachsenen

GaN-Strukturen iibertragen.

6.2.1. Eigenschaften der Fiillmaterialien

Als mégliche Verfiillmaterialien wurden ein modifiziertes Epoxydharz, BCB3, ein anorgani-
sches Als03-Sol und ein auf Hydrogensilsesquioxan (HSQ) basierender E-Beam Photolack
untersucht. Sémtliche Materialien kénnen 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 fliisssigem Zustand verarbeiten und erst im Anschluss
daran aushérten lassen kann. Nach dem Aushérten entsteht ein stabiler und gegen viele Che-
mikalien bestindiger Kunststoff. Das bei diesen Verfiillversuchen verwendete transparente
Epoxydharz ist einkomponentig und kann bei Temperaturen um 130 °C thermisch ausge-
hértet werden. Bei Vorversuchen auf planen Si-Wafern zeigte sich bei einer Spin-On Um-
drehungsgeschwindigkeit von 2000 rpm eine Epoxydschichtdicke von 2,3 um. Beim Verfiillen
der Si-Nanosdulen stellte sich abhédngig von der Vorbehandlung eine unterschiedlich gute
Benetzung der planen Oberfliche ein. Eine hydrophobe Oberfliche wird homogen beschich-
tet, wohingegen bei einer hydrophilen Oberfliche nur die Flachen mit Sdulen das Material

annehmen. Abbildung 6.4 links zeigt die REM-Aufnahme von verfiillten Nanoséulen auf ei-

SBCB steht fiir Benzo-Cyclo-Buten
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m— 10pm  Mag=1kx EHT=5.00kV Signal=SE2 HV=30kvV 4um

Abbildung 6.4.: Links: REM-Aufnahme von mit Epoxydharz verfiillten Si-Nanosdulen. 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 verfiilltes Feld. Das Epoxydharz be-
netzt die komplette Oberflache gut, zeigt allerdings Lufteinschliisse (durch rote Kreise im Bild
gekennzeichnet). Die Lufteinschliisse sind hdufig direkt an der Nanoséule zu beobachten.

ner hydrophilen Oberfliche. Am Rand des Feldes ist der Meniskus sichtbar, welcher sich
durch den Riickzug des Materials in das nanostrukturierte Feld ergibt. Das zuséatzliche Ma-
terial bildet in der Mitte des vorstrukturierten Feldes einen Dom, wodurch die Sdulen stark
iberfillt und spétere Planarisierungsschritte erschwert werden. Die Ausbildung eines Mate-
rialiiberschusses in der Mitte des Feldes tritt ebenfalls bei der hydrophoben Probe, wenn auch
in abgeschwéchter Form, auf. Die 6 pum hohen Sdulen werden also trotz einer dquivalenten
Schichtdicke von 2,3 um auf planen Wafern vollstdndig aufgefiillt und in der Mitte der Felder

weit uberfullt.

FIB*Analysen an verfiillten Sdulen zeigen sowohl bei hydrophoben als auch hydrophi-
len Oberflachen durchwegs gute Verfiilleigenschaften (siehe Abbildung 6.4). Eine Verfiillung
findet vollstindig bis zum Boden statt, allerdings zeigen sich an manchen Stellen kleine
Lufteinschliisse. Diese sind durch rote Kreise in der Abbildung hervorgehoben. Da diese Luft-
einschliisse oft direkt an den S&ulen zu finden sind, besteht das Risiko eines unvollsténdig
passivierten p-n-Ubergangs und somit einer offenen aktiven Schicht. Versuche, bei denen
die verfiillten Proben vor dem Ausheizen in einen evakuierten Exsikkator gegeben wurden,
zeigten weniger Lufteinschliisse. Eine Blasenfreiheit konnte allerdings nicht erreicht werden.
Aufgrund der Materialakkumulation in der Feldmitte und der Lufteinschliisse wurde auf eine

Weiterentwicklung fiir das Verfiillen der GaN-Nanoséulen verzichtet.

4FIB steht fiir Focused Ion Beam
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Benzo-Cyclo-Buten (BCB)

Urspriinglich wurde BCB als Trockenétzresist entwickelt. Seine ausgezeichneten Eigenschaf-
ten, wie eine geringe Feuchtigkeitsabsorption, eine relativ geringe Aushértetemperatur und
die FEigenschaft nach dem Aushérten nicht auszugasen, ermoglichen die Anwendung fiir wei-
tere Bereiche. Fiir eine verbesserte Haftung auf der Oberfliche wird in der Regel ein Haftver-
mittler vor dem Spin-On Prozess aufgetragen. Bei allen Verfiillversuchen mit BCB wurde hier
AP3000 verwendet. Auch hier wurden Vorversuche bei 1000 rpm auf einem planen Si-Wafer
durchgefithrt. Aufgrund der niedrigeren Viskositéit verglichen zum verwendeten Epoxydharz
betragt die Schichtdicke bei halber Umdrehungszahl ebenfalls etwa 2,2 um. Das Ausheizen
von BCB findet in zwei Schritten statt. Zundchst wird auf einer Heizplatte das Material
bei 110 °C vorvernetzt und anschlieBend bei 250 °C final ausgehértet. Ungeachtet ob die
Oberfliche hydrophob oder hydrophil ist, benetzt BCB die Wafer vollstéindig. Somit findet
keine Materialakkumulation in der Feldmitte statt. Die Verfiillhohe héngt allerdings stark
P OO —»
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Abbildung 6.5.: Links: REM-Aufnahmen von mit BCB verfiillten Si-Nanosédulen mit einem Ab-
stand von 1 pm und 5 pm. Das Material verfiillt tiber das gesamte Feld bei konstantem Frillfaktor
der Nanosdulen mit anndhernd konstanter Héhe und bildet keinen Dom in der Mitte des Feldes
aus. Allerdings héngt die Verfiillhéhe signifikant vom Flillfaktor ab. Rechts: FIB-Querschnitt
durch ein mit BCB verfiilltes Feld. Die Sdulen sind perfekt verfiillt und es zeigen sich keine
Lufteinschliisse.

von der Dichte der Nanosdulen ab. Abbildung 6.5 zeigt zwei im Durchmesser gleiche Sau-
len mit unterschiedlichem Abstand von 1 um und 5 um. Bei den sehr groflen Abstédnden
nédhert sich die Verfiillhéhe der Schichtdicke auf einem planaren Si-Wafer an, wahrend das
Material bei dichten Nanosdulen im Feld gehalten wird. Die Verfiillhéhe innerhalb der struk-
turierten Felder ist nur schwach von der Umdrehungsgeschwindigkeit abhangig. Zusatzlich

traten bei Vorversuchen mit 2000 rpm und 4000 rpm teilweise abgebrochene Nanosdulen und
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unverfiillte Bereiche auf. Eine sinnvolle Verringerung der Fiillhéhe kann tiber die Spin-On
Geschwindigkeit nicht erreicht werden.

Bei Querschnitten mit dem FIB bestétigte sich die bereits im REM beobachtete ausge-
zeichnete Verfiilleigenschaft von BCB (siche Abbildung 6.5 rechts). Die Séulen sind perfekt
verfiillt und bei sdmtlichen ausgewerteten FIB-Schnitten konnten keinerlei Lufteinschliisse
detektiert werden. Eine Ubertragung der Ergebnisse auf GaN-Siulen war mit den selben Pa-
rametereinstellungen leicht moglich. Weiterfithrende Analysen an verfiillten GaN-Nanoséulen
mit Durchmessern und Absténden kleiner als 50 nm bestétigten die sehr vielversprechenden
Ergebnisse. Auch hier waren selbst in kleinsten Zwischenrdumen keine Lufteinschliisse sicht-

bar.

A|203-SO|

Der Sol-Gel-Prozess ist ein Verfahren zur Herstellung von nichtmetallischen, anorganischen
Materialien aus einer Dispersionslosung. In dieser Losung befinden sind feinste Teilchen im
Nanometerbereich, welche sich im Laufe des Aushérteprozesses verbinden (auch Gelieren ge-
nannt) und nach dem Austrocknen zu einer festen Schicht verbinden. AlyOs-Nanopartikel
wurden aufgrund der Transparenz und der chemisch sehr stabilen Eigenschaften gewahlt.

Das Aushérten findet auch hier wieder zweistufig bei 110 °C auf einer Heizplatte und bei

Abbildung 6.6.: Links: Uberblicksaufnahme von Al,O3-Sol verfiillten Siulen. Die Séulen wer-
den stark deformiert und beim Aushérten des Materials statistisch in verschiedene Richtungen
gedriickt. Rechts: GroBaufnahme des FIB-Schnittes. Die Ausflockungen der Nanopartikel driicken
die Sdulen 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 Oberfliche eine unvollstindige Benetzung auf.
Zusétzlich wirken in Lichtmikroskopaufnahmen die verfiillten Felder inhomogen. Eine genaue-
re Untersuchung zeigt, dass beim Sol-Gel-Prozess und dem anschliefenden Aushérteprozess
die Sdulen regelrecht verbogen werden (siehe Abbildung 6.6). Beim FIB-Schnitt sind deut-
lich die Ausflockungen der AlsOs-Nanopartikel zu sehen, welche die Sdulen deformieren und
statistisch verteilt in verschiedene Richtungen biegen. Weitere Verfiillexperimente wurden

aufgrund dieser Ergebnisse nicht durchgefiihrt.

Flowable Oxide (FOx®)

Der E-Beam Resist aus HSQ wird auch als FOx®® bezeichnet. Wird dieser Resist bei iiber
650 °C ausgeheizt, bildet sich amorphes SiO2 [Lobodal998], was aufgrund der ausgezeichne-
ten optischen und chemischen Eigenschaften als Verfiillmaterial ideal geeignet wére. Der Re-
sist ist sehr niederviskos und fiir das Erzeugen sehr diinner Schichten gut geeignet. Nachteile
sind die hohe Ausheiztemperatur und die zu GaN unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizien-
ten, wodurch starke Verspannungen beim Abkiihlen auftreten kénnen. Obwohl der Resist
sowohl auf hydrophilen als auch hydrophoben Oberflichen sehr gut benetzt, zeigt sich in den
Feldern eine sehr inhomogene Verteilung des Materials (siehe Abbildung 6.7 links). Durch
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Abbildung 6.7.: Links: REM-Aufnahme von mit FOx® verfiillten Séulen. Die Verfiillung ist
statistisch inhomogen tiber den strukturierten Feldern verteilt. Die verfiillten Bereiche werden
stark kompressiv verspannt und die Nanosdulen werden verbogen. Rechts: REM-Aufnahme von
GaN-Nanosdulen, die nach dem Verfiillen mit einem verbesserten Ausheizprozess behandelt wur-
den. Trotz der deutlich gesteigerten Homogenitdt zeigen sich aufgrund der Schrumpfung des
Materials beim Aushérten Risse im SiOs.

SFOx® ist die Abkiirzung fiir Flowable Oxide und wird von der Firma Dow Corning Corporation vertrieben
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die starke Schrumpfung des Materials beim Aushérten werden die Sdulen zusammengezogen
und teilweise sogar von der Oberfliche abgerissen. Ein verbesserter Spin-On Prozess mit an-
gepassten Rotationsgeschwindigkeiten und ein Ausheizprozess mit langsameren Temperatur-
rampen wurde an gedtzten GaN-Nanosdulen durchgefithrt. Abbildung 6.7 rechts zeigt, dass

allerdings auch hier Risse entstehen, die eine weitere Verwendung des Materials ausschlieflen.

6.2.2. Transparenz und Alterungsstabilitat

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 durchgefiihrt. Dafiir wurde
zunichst eine diinne Schicht des jeweiligen Materials mit den Standardbedingungen auf eine
Glasscheibe aufgeschleudert. Eine im REM durchgefiihrte Analyse an Bruchkanten der Glas-
wafer bestétigte die angenommene Schichtdicke von jeweils 2,3 um fiir beide Materialien.
Die mit Hilfe eines Transmissionsmessgerites von PerkinElmer durchgefithrten Messungen

resultieren durch Umstellen der Gleichung
(6.1)

im Absorptionskoeffizienten
—In(L
a= ~n (k) (6.2)

mit Iy und I der Intensitdt vor und nach dem Durchdringen der Testscheibe und der Dicke
d der absorbierenden Schicht. Die Werte fiir die Transmission und der daraus berechnete
Absorptionskoeffizient sind in Abbildung 6.8 fiir den gesamten sichtbaren Wellenldngenbe-
reich aufgetragen. Das Epoxydharz ist hier fast vollstdndig transparent. Das BCB hingegen
absorbiert bereits im blauen Spektralbereich. Dies kénnte in einem spéteren Bauteil Effizi-

enzeinbuflen und eine beschleunigte Alterung durch Triibung des Materials nach sich ziehen.

Um eine Abschéatzung der Alterungsstabilitiat des verwendeten Epoxydharzes und von BCB
treffen zu konnen, wurden beide Materialien einem beschleunigten Alterungstest unterzogen.
Dabei werden die Probenstiicke bei erhohter Temperatur (140°) einer LED-Emission bei

440 nm ausgesetzt. Die beiden Probenstiicke zeigten nach dieser Behandlung eine dunkle,
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Abbildung 6.8.: Links: Die gemessene Transmission fiir BCB und Epoxydharz. Wahrend BCB
unterhalb etwa 450 nm absorbiert, ist das Epoxydharz tiber den gesamten Bereich gleich transpa-
rent. Rechts: Der Absorptionskoeftizient von BCB und Epoxydharz aus den Transmissionsdaten
geméfl Formel 6.1 berechnet.

braune Verfarbung. Bei BCB liegt dies in der Absorption im blauen Spektralbereich begriin-
det. Das Material wird durch die Photonen geschidigt und verfirbt sich dunkler. Dadurch
wird noch mehr Licht absorbiert und der Effekt verstarkt sich. Trotz der geringen Absorpti-
onswerte altert auch das Epoxydharz signifikant. Allerdings muss man hier in Betracht ziehen,
dass bei lingerem Temperatureinfluss iiber 120° Thermooxidation auftreten kann, was zu ei-
ner Verfarbung fithrt. Metallionen, die durch Verunreinigungen im Material vorhanden sein
konnen, katalysieren diesen Effekt. Somit sind beide Materialien ausschliellich fiir Testbau-
teile geeignet, ein kommerziell verfiighares Produkt darf solche Alterungserscheinungen nicht

aufweisen.

6.3. Kontaktieren

Nach dem Verfiillen der Nanostrukturen besteht ein Grofiteil der Oberfliche aus einem Di-
elektrikum. Die Haftung des Kontakt- bzw. Spiegelmaterials mit Standardprozessen muss
also zunéchst nachgewiesen werden. Hochreflektierende Spiegel werden als Kontaktmaterial
notwendig, wenn z.B. die p-Seite aus Griinden der Stromaufweitung vollflichig kontaktiert
wird. So kénnen Verluste aufgrund von Absorption vermieden werden. Zudem muss iiberpriift
werden, ob die Lithographie durch die Oberflichenmorphologie sowie durch Interferenzen auf-
grund der regelméfiigen Anordnung der Nanosdulen nachteilig beeinflusst wird.

Grundlage fiir diesen Machbarkeitstest sind mit BCB verfiillte Si-Séulen (siehe Abschnitt

6.2.1). Fiir die Evaluation der Kontaktaufdampfung wurde ein Standarddesign fiir einen Chip
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mit einer Kantenabmessung von 500 pm verwendet. Das Kontaktlayout enthilt zwei Stege,
fiir den Spiegel wurde das fast vollflichige 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 um. Dies hétte bei einem spéteren Bauteil keine
Relevanz.

Die Lithographie zeigt sich bei den auf dem Wafer vorhandenen Strukturgréfien nur sehr
geringfiigig beeinflusst. Abbildung 6.9 zeigt die Aussparung im Ag-Spiegel. Es tritt an der
Kante eine leichte Welligkeit in der Groflenordnung weniger pm auf, welche bei einem spé-
teren Bauteil keinen Einfluss auf die Eigenschaften hétte. Auch am Rand der Kontaktstege
ist diese Welligkeit zu beobachten, aber auch hier ist diese im Vergleich zur Breite des Kon-
taktsteges zu vernachléssigen. Sowohl TiPtAu als auch Ag haften auf den vorstrukturierten
Feldern, es ist keine Delamination zu beobachten.

Bei der Kontaktierung von GaN-Nanoséulen, welche im Vergleich zu den Si-Testséulen eine
geringere Hohe haben, muss zunéchst sichergestellt werden, dass die Spitze der Nanosdulen
nicht im Verfiillmaterial vergraben ist. Abbildung 6.10 links zeigt GaN-Nanosaulen, welche
aufgrund der durch die Nanostrukturen erhdhten Schichtdicke (vergleiche Abschnitt 6.2),
vollstandig vergraben sind. Als dunkler Kontrast auf der Spitze der Nanosdulen ist die auf
der Saule verbliebene, restliche SiOo-Hartmaske sichtbar. Diese ist in etwa 700 nm Tiefe
vergraben. Durch das gezielte trockenchemische Atzen des Verfiillmateriales BCB kann die
Spitze wieder freigelegt werden (siche Abbildung 6.10 rechts). Die Spitze der Nanosaule bleibt
dabei durch die SiOy-Hartmaske geschiitzt und wird nicht geschéadigt.

Abbildung 6.11 zeigt eine Aufnahme von Metallkontakten auf GaN-Sdulen nach dem Ver-
filllen, Freilegen und Kontaktieren. Die GaN-Sdulen haben eine Hohe von etwa 3 um. Die

Grundlage fiir das Atzen der Siaulen war eine ca. 3,5 um dicke GaN-Schicht, die bis auf die
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Abbildung 6.10.: Links: FIB Querschnitt von GaN-Nanosédulen verfiillt mit BCB. Die Spitzen
der Sdulen, welche noch mit der SiOs-Hartmaske bedeckt sind, sind etwa 700 nm tief vergraben.
Rechts: REM-Aufnahme der verfiillten GaN-Nanosaulen nach dem Freilegen der Spitzen durch
einen gezielten BOB-Atzschritt.

0% ecm 3 Silizium n-dotiert war. Die Position der Metallkon-

Pufferschicht mit nominell 3 -1
takte wurde mit einem Lift-Off Prozess bestimmt. Nach dem Aufdampfen einer SiO9-Schicht
wird diese mit Hilfe einer Photoebene strukturiert. Beim Offnen der SiO9-Schicht an den ge-
wiinschten Kontaktpositionen wird zugleich die noch auf der Spitze der gedtzten Strukturen
verbliebene SiOo-Hartmaske fiir das Atzen der Séulen entfernt. Die Haftung von SiOs auf der
BCB-Schicht ist allerdings sehr schlecht, wodurch bei diesem Prozessschritt Probleme entste-
hen kénnen. Nach dem vollflachigen Aufdampfen des Metallkontaktes wird dieser durch das

verbleibende SiOy an den nicht gewiinschten Positionen unterdtzt und entfernt.
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Abbildung 6.11.: Links: Metallkontakte auf GaN-Sdulen mit einer nominellen n-Dotierung
von 3E18 1/cm3. Die Séulen zeigen in dem gewéhlten Bereich sowohl einen Durchmesser als
auch einen Abstand von 5 um. Rechts: Strom-Spannungskennlinien zwischen zwei Kontakten.
Die Steigungen der linearen Interpolation geben den Wert fiir 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 (4 7,2) Q.
Dieser relativ hohe Wert resultiert aus der Tiefe der gedtzten Sdulen. Der Fufl der Sdulen er-
reicht bereits einen nur sehr schwach dotierten Bereich der GaN-Pufferschicht, was zu einem

hohen Serienwiderstand fiihrt.

6.4. Elektrolumineszenz von NanoLEDs

Die bisher vorgestellten Versuche zeigen die Moéglichkeit, Nanostrukturen in eine isolierende
Matrix zu betten und zu kontaktieren. Um die Funktionsfdhigkeit der Prozessabfolge fiir
NanoLEDs tiberpriifen zu kénnen, wurde diese an geidtzten LED-Strukturen getestet (sieche
Abschnitt 6.1). Als aktive Schicht dient ein einfacher Quantenfilm, dessen Dicke und Indium-
gehalt auf eine Wellenléinge von etwa 440 nm abgestimmt ist. Die Dicke der hier verwendeten
p-Seite betriagt ca. 600 nm. Nach dem Verfiillen mit BCB wurde die p-Schicht durch ge-
zieltes Riickétzen wieder freigelegt (siehe Abschnitt 6.3). Fiir weiterfithrende 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 Uberpriifung der Funktionsfihigkeit der elektri-
schen Eigenschaften. Abbildung 6.12 links zeigt den Metallkontakt auf Nanosidulen mit einem
Durchmesser und einem Abstand von jeweils 5 pm. Im Auflichtbild sind aufgrund der mor-
phologischen Erhebungen der Nanoséulen aus dem Verfiillmaterial die einzelnen Sédulen im
Metallkontakt zu erkennen. Bei einer Bestromung der NanoLEDs sind in der Lichtmikroskop-
aufnahme nur die Reflektionen des erzeugten Lichtes an den Atzflanken der umgebenden
Nanosdulen zu beobachten (Abbildung 6.12 rechts). Die der Emissionsquelle abgewandten
Flanken erscheinen hier aufgrund eines kleineren Totalreflexionswinkels heller als die zuge-
wandten Flachen. Das Licht kann aufgrund des Brechungsindexsprungs von etwa 1,6 (BCB)
auf 2,3 (GaN) sehr einfach in eine Nanoséule einkoppeln. Beim Verlassen auf der gegeniiber-
liegenden Seite ist der Indexsprung jedoch von GaN auf BCB und die Reflexionen erhéhen
sich. Die eigentlich leuchtenden Nanosédulen sind vom Metallkontakt verdeckt und es kénnen
keine Riickschliisse gezogen werden, wie viele Nanosdulen aktiv kontaktiert werden konnten.

Die Elektrolumineszenz der einzelnen Nanosaulen ist somit nur indirekt sichtbar.
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Abbildung 6.12.: Links: Auflichtaufnahme eines Metallkontaktes auf GaN-NanoLEDs. Sowohl
der Durchmesser als auch der Abstand der einzelnen LEDs betrigt 5 pm. Rechts: Mikroskopauf-
nahme bei einem Strom von 1 mA. Aufgrund des undurchsichtigen Metallkontaktes sind nur die
Reflektionen des erzeugten Lichtes an den geétzten Flanken der Sdulen zu erkennen.

Beriicksichtigt man die Fliche des Metallkontaktes von ca. 7000 um? fiir den halbrunden
Kontakt kann mit Hilfe der Flachenbelegung von etwa 23% bei einem Abstand und Durch-
messer von jeweils 1000 nm bzw. 2000 nm die Spannung iiber der Stromdichte in A/cm?
aufgetragen werden (sieche 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 fiir einen Durchmesser von
2000 nm gezeigt. Eine Passivierung des pn-Uberganges konnte somit erfolgreich realisiert
werden, trotz der Schidigung der Seitenflanken durch das Atzen der NanoLEDs. Das gewiihl-
te p-Kontaktmaterial schlieit gut an und bei einer Nennstromdichte von 35 A/cm? liegt die
Vorwartsspannung bei einem sehr guten Wert von etwa 3,3V. Die p-dotierte Schicht ist dem-
nach durch die vorangegangenen Prozessschritte nicht signifikant beeintrichtigt worden. Bei
hoheren 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 2 bestimmt werden. Dieser erhéhte serielle Widerstand kann
auf die relativ niedrige Dotierung der sehr dicken p-Seite zuriickgefiihrt werden. Diese wurde
gewahlt, um Inversionsdoménen 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 grofiten von 5 um moglich war.
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Abbildung 6.13.: Links: Auftragung der Spannung iiber der logarithmischen Stromdichte fiir
Nanosédulen 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 /cm?. Hier liegt die Vorwértsspannung bei etwa
3,3V. Rechts: Die lineare Approximation der Strom-Spannungskennlinie ergibt den Serienwider-
stand der kontaktierten NanoLED:s.

Beim zweiten Wafer B der Versuchsserie wurde zusétzlich unter den Metallkontakt ei-
ne transparente, stromaufweitende Schicht aus Indiumzinnoxid (ITO®) aufgedampft (siehe
Abbildung 6.14 links). Diese ermoglicht bei einer Kontaktierung die Betrachtung einzelner
NanoLEDs im Betrieb (sieche Abbildung 6.14 rechts). Die Auflésung des Lichtmikroskops
und somit die kleinstmogliche Darstellung der Elektrolumineszenz von NanoLEDs kann sehr

einfach abgeschétzt 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 I'TO-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 tiberpriift werden.

ITO ist die Abkiirzung fiir die englische Bezeichnung indium tin oxide
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tur. Sie ist ein Maf fiir das Aufldsungsvermdogen des Objektives. Definiert ist die numerische
Apertur NA durch
NA=n-sina (6.3)

mit der Brechzahl n des zwischen Objektiv und Probenoberflache befindlichen Materials und
dem Akzeptanzwinkel o. Der Akzeptanzwinkel beschreibt hierbei den halben Offnungswinkel.
Die bestmogliche Auflésung, dass heifit, der geringste Abstand d,,;, zwischen zwei nach dem

Rayleighkriterium unterscheidbaren Strukturen, ist nun iiber die Gleichung

A

dmin = 0,61 —
min ) NA

(6.4)

bestimmt, in der A der Wellenlénge des Lichtes entspricht [Kuchling2001]. Das im Labor
verfiighare 100fach-Objektiv mit einer numerischen Apertur von 0,8 ermdglicht mit Luft
zwischen Probenoberfliche und Objektiv bei einer Emissionswellenldnge von 450 nm ein

dmin Vvon 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 I'TO-Kontakt
von NanoLEDs mit einem Durchmesser von 500 nm bei einer Bestromung mit 1 mA. Die ein-

zelnen NanoLEDs mit einem Abstand von 2 um koénnen gut differenziert werden. Nur sehr
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wenige Strukturen zeigen eine verminderte Leuchtstiarke, der Grofiteil aller kontaktierten
LEDs ist voll funktionsfihig. Diese einzelnen Ausfille konnen durch Defekte in der Epita-
xieschicht oder durch dtzbedingte Schéden verursacht werden und bedeuten nicht zwingend
einen schlechten Kontakt. Die Abschédtzungen 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 Funktionsfahigkeit von 3D NanoLEDs bei OSRAM Opto Semiconductors. Im
Gegensatz zu bisherigen Veroffentlichungen (siche Kapitel 3) kénnen die hier verwendeten

Prozessschritte bis zu kleinsten Abmessungen verwendet werden.

Zusammenfassung

Gedtzte Nanosdulen bieten ein ideales Testumfeld, um Prozessschritte fiir den Quanten-Disk
Ansatz zu evaluieren. Diese konnten durch ICP-RIE trockenchemisch erzeugt werden. Die
Untersuchung verschiedener Verfiillmaterialien ergab, dass der Trockenétzresist Benzo-Cyclo-
Buten sehr gut als Matrix fiir die NanoLEDs geeignet ist. Erstmals konnten selbst klein-
ste MBE-Nanosdulen mit Durchmessern unter 50 nm verfiillt werden. Durch Transmissions-
messungen konnte gezeigt werden, dass lediglich geringe Absorptionen im blauen Spektral-
bereich auftreten. Einzig die Alterungseinfliisse bei erhohter Temperatur stellen einen signi-
fikanten Schwachpunkt dieses Materials dar.

Zum ersten Mal wurden voll funktionsfihige 3D-NanoLEDs durch eine Folge von Pro-
zessschritten, die in einer Fertigung einsetzbar sind, demonstriert. Die Kontaktierung der
Nanosdulen war mit Hilfe eines gezielten Riickdtzschrittes des Verfiillmaterials BCB moglich.
Messungen an rein n-dotierten GaN-Sdulen zeigten ausgezeichnete ohmsche Kontakteigen-
schaften. Im Gegensatz zu bisherigen Verdffentlichungen [Hersee2009, Chen2010] bewegt sich
die Vorwértsspannung bei Nennstromdichte, trotz einer Vielzahl von diffizilen Prozessschrit-
ten, im Rahmen heutiger Standardleuchtdioden. Obwohl durch das Atzen eine Schidigung
der Seitenflanken der Nanosdulen auftritt, konnten durch die verwendete Prozesskette Kenn-
linien mit ausgezeichnetem Kleinstromverhalten realisiert werden. Durch das Aufdampfen
eines transparenten Indiumszinnoxidkontaktes kann durch p-Elektrolumineszenzaufnahmen

die Funktion einzelner NanoLEDs iiberpriift werden. Somit konnte die vollstandige Kontak-
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tierung von NanoLED-Arrays mit Durchmessern von 5 pm bis hinab zu 500 nm nachgewiesen
werden.

Das neben dem Wachstum der Nanoséulen gesetzte Ziel dieser Dissertation, eine vollstandig
funktionsfahige NanoLED, konnte somit gezeigt werden. Die Anwendung dieser Prozessschrit-
te auf gewachsene Nanoemitter ist der nédchste 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 Nanosaulen in einer grovolumigen MOVPE-Produktionsanlage gezeigt. Dar-
iiber 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 vergroferter aktiver Flache ist somit ein Stiick ndher geriickt. Neben den epitaktischen
Neuentwicklungen konnten elektrisch und optisch voll funktionsfihige NanoLEDs und die

dazu erforderlichen Chipprozesse demonstriert werden.

Eine Hauptaufgabe war es, die Position und die Dimension der gewachsenen Sédulen auf
dem Wachstumssubstrat exakt kontrollieren zu koénnen. Fiir die Positionskontrolle wurde
die Nanoimprint-Lithographie als geeignete Methode identifiziert und erfolgreich verwendet.
Dies ermoglichte die Untersuchung von kleinsten Strukturvariationen auf grofiflichigen 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 Nanosdulen in

einer MOVPE-Produktionsanlage detailliert bestimmt:

Tragergaskomposition Hy/Nj

Abstand der Nanosiulen

Wachstumszeit

Temperatur

Kristallorientierung

Im Gegensatz zu bisherigen Veroffentlichungen wurden hier kontinuierliche Flusseinstellun-

gen verwendet, ein Pulsen der Gase [Hersee2006] oder die Verwendung eines Katalysators
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[Qian2004, Kuykendall2003] ist so nicht mehr notwendig. Diese Entwicklung ist fiir eine indu-
strielle Fertigung von grofler Bedeutung. Insbesondere die Erhéhung des Wasserstoffanteiles
im Trégergasgemisch ermoglicht es, den Durchmesser der Nanosaulen zu senken und zudem
gleichzeitig deren Hohe zu steigern [Bergbauer2010, Bergbauer2010b]. Wahrend bei der allei-
nigen Benutzung von Stickstoff als Tréigergas die Nanostrukturen die Form einer Pyramide
mit den semipolaren {1011} Facetten ausbilden, dominieren bei einem Hs/N>-Quotienten
iiber 2 klar die unpolaren {1010} Seitenfacetten. Die Morphologie von Nanosdulen kann
mit diesem Parametersatz demnach erstmals gezielt gesteuert werden. Durch Variation des
Abstandes zwischen den Nanosdulen kann zusédtzlich Einfluss auf das Aspektverhéltnis der

Nanosdulen ausgeiibt werden. Die Abhédngigkeit des Aspektverhaltnisses von Tragergasge-

misch und Abstand ist in Abbildung 7.1 dargestellt.

Aspekwerhéltnis

Abbildung 7.1.: Auftragung des Aspektverhéltnisses der Nanosaulen fiir verschiedene Tréager-

gasgemische Hy/No und Abstéinde zwischen den Maskenoffnungen bei einer konstanten Wachs-
tumszeit von 300 s.

Des Weiteren wurde das Aspektverhiltnis iiber die Anderung der Wachstumszeit gesteu-
ert. Mit steigender Dauer erhoht sich die vertikale Abmessung der Nanosédule, wahrend die
laterale Wachstumsrate auf geringem Niveau bleibt. Die erreichten Aspektverhéltnisse sind
vergleichbar mit den besten bisher veroffentlichten Ergebnissen fiir das Wachstum von posi-
tionskontrollierten Nanoséulen [Hersee2006, Kishino2009]

Die Ausbildung der unterschiedlichen Kristallformen in Abhéngigkeit der Wachstumsrich-
tung und Trigergaskomposition konnte mittels eines Modells, das die Passivierung der (0001)
und {1011} Wachstumsfronten durch Wasserstoff beschreibt, erklirt werden [SFLi2010]. Auf-
grund der Kristallstruktur erwies sich die N-polare Orientierung bei den gegebenen Reaktor-
einstellungen fiir das Wachstum von Nanosdulen als besonders vorteilhaft fiir das Erlangen

hoher Aspektverhéltnisse.
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Die hervorragende Materialqualitét der beiden sempipolaren {1011} und {1012} Facet-
ten konnte durch die strukturelle TEM-Analyse der Nanosdulen festgestellt werden. Dies
steht in guter Ubereinstimmung mit bisherigen Ergebnissen von Hersee et al. und Colby et
al. [Hersee2008, Colby2010]. Es traten jedoch auch Schraubenversetzungen auf, welche die
gesamte Nanosédule vom Nukleationsbereich aus beginnend durchlaufen. Ein Teil dieser Ver-
setzungen kann durch ein Abknicken in Richtung Oberflache gefiltert werden, was zu einer
Reduktion der Defektdichte fithrt [Bergbauer2010]. Die fiir ein dreidimensionales Wachstum
notwendigen, sehr metallreichen Einstellungen begiinstigen den Einbau von Kohlenstoff in
zweidimensionalen Schichten. Die Anwesenheit einer gelben Defektlumineszenz in den gewach-
senen Nanosdulen ist ein Hinweis dafiir, dass auch hier ein gewisser Anteil an Kohlenstoff
eingebaut wird. Kathodolumineszenz-Messungen zeigten jedoch iibereinstimmend mit den
TEM-Analysen, dass mit Verlauf des Wachstums, also mit zunehmender Hohe der Nano-
sdulen, die gelbe Defektlumineszenz abnimmt und folglich die Materialqualitit ansteigt. Ein
Wachstum auf GaN-Templates verspricht aufgrund der im Vergleich zu Saphir verbesserten

Nukleation eine weitere Absenkung der Defektkonzentration.

Fiir die Realisierung von NanoLLEDs bedarf es neben dem Einbau von Indium in die Na-
nostrukturen fiir die aktive Zone auch einer n- und p-Dotierung zur elektrischen Kontak-
tierung. In Kapitel 5 konnten zunéchst durch die Auswertung von Photolumineszenz- und
Kathodolumineszenzmessungen Erkenntnisse zum Einbaumechanismus von Indium in Na-
nosdulen gewonnen werden. Insbesondere die Verkniipfung mit TEM-Analysen ermoglichte
den Nachweis, dass sich die aktive Schicht wie ein Mantel um die komplette Nanostruktur
zieht. Dies steht in guter Ubereinstimmung 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 iiber die
bisher auf Katalysator-freien Nanosiulen 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 Nanosédu-
len - und somit Core-Shell Wachstum - konnte erfolgreich realisiert werden. Die Emissions-
wellenlédnge 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 fiir die differierenden Emissionswellenlan-
gen verantwortlich ist. Ein solch von der Facette abhéingiger Einbau konnte auch von Qian
et al. [Qian2008] auf Nanosiulen und von weiteren Gruppen auf pyramidalen Strukturen

beobachtet werden [Fuendling2009, Wunderer2010].
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Erstmalig konnte gezeigt werden, dass in einer MOVPE durch den Abstand der Nanoséulen
Einfluss auf die Emissionswellenlinge genommen werden kann. So steigt mit zunehmendem
Abstand die Wellenlinge an. Ahnliche Beobachtungen konnten auch von Sekiguchi et al. bei
Experimenten in der MBE gemacht werden [Sekiguchi2010]. Wéhrend in der MBE eine Mate-
rialabschattung fiir eine Wellenléngenidnderung verantwortlich ist, resultiert in der MOVPE
diese aus sich dndernden Quantenfilmdicken durch unterschiedliche Wachstumsraten. Diese
erhoht sich mit steigendem Abstand zwischen den Nanosdulen. Durch die grofleren Abmessun-
gen der Quantenfilme ist der piezoelektrische Effekt fiir die Rotverschiebung der Wellenldnge
hauptverantwortlich.

Neben dem Einbau von Indium konnte die n- und p-Leitfahigkeit von Nanostrukturen de-
monstriert werden. Wéahrend bei Koster et al. ein signifikanter Einfluss der n-Dotierung
auf die Form und Dichte von selbstorganisierten Nanosdulen beobachtet werden konnte
[Koester2010], andert sich bei den in dieser Dissertation vorgestellten Wachstumsbedingun-
gen die Form der Nanosdulen bei moderaten Dotierstoffkonzentrationen nicht. Die Tatsache,
dass auch die Mg-dotierte p-Schicht die gesamte Nanostruktur umbhiillt, ist eine optimale Er-
ganzung 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 widerspriichlich dazu in ihrer jiingsten Veroffentlichung einen ver-
tikalen pn-Ubergang [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 geédtzten Nanosdulen wurden einzelne Prozess-
schritte fiir einen moglichen Quantendisk Chip-Prozess evaluiert. Dabei konnten selbst klein-
ste MBE-Nanosaulen mit Durchmessern unter 50 nm in eine geeignete Matrix mit sehr gu-
ten Verfill- und Passivierungseigenschaften gebettet werden. Nach dem erfolgreichen Verfiil-
len und dem Freilegen der Spitzen war die Kontaktierung der Nanosdulen und somit der
elektrische Betrieb einer vollstdndigen NanoLED-Struktur moglich. Die Kontaktierung der
NanoLEDs mit einem Metallkontakt zeigte bei Nennstromdichte ein ausgezeichnetes elek-
trisches Verhalten, wodurch die prinzipielle Funktionsfahigkeit dieser Prozessabfolge demon-
striert wurde. Im Gegensatz zu bisherigen Veroffentlichungen [Hersee2009, Chen2010] bewegt
sich die Vorwértsspannung 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

p-Elektrolumineszenzaufnahmen in einem Ensemble von fast 10000 gleichzeitig bestromten
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Séaulen die Funktion individueller NanoLEDs iiberpriift werden. Diese Methode bestétigte
die vollstdndige Kontaktierung fiir NanoLED-Arrays mit Durchmessern von 5 um bis hinab
zu 500 nm. Das neben dem Wachstum der Nanosédulen gesetzte Ziel dieser Dissertation, die

Entwicklung einer vollstédndig funktionsfihigen 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 fithren zu kénnen, sind jedoch
noch weitere wichtige Schritte notwendig.

Insbesondere eine Verbesserung der Homogenitédt der Nanosédulen ist fiir die Kontrolle der
Emissionswellenlénge und fiir die Entwicklung eines stabilen Chipprozesses von essentiel-
ler Bedeutung. Ein geplanter Umbau der Anlage, bei dem die Ammoniakzufuhr wesentlich
reduziert werden kann, ermoglicht eine signifikante Reduktion der Wachstumsrate bei dqui-
valentem V /TII-Verhéltnis und eine damit verbundene Verbesserung der kristallinen Qualitét.
Dariiber hinaus kann das V/III-Verhéltnis noch weiter abgesenkt werden, wodurch eine Ver-
besserung des Aspektverhéltnisses fiir Nanosdulen in [0001]-Orientierung erwartet werden
kann. Ein zweistufiger Nukleationsprozess, wie er derzeit am IHT der TU Braunschweig
entwickelt wird, kann dariiber hinaus die Homogenitédt verbessern und das Auftreten von
Inversionsdoménen mindern. Die Materialqualitdt wird so in Zukunft noch weiter gesteigert
werden.

Um den Core-Shell Ansatz effektiv nutzen zu kénnen, muss der kontrollierte Einbau von
Indium auf den verschiedenen Facetten noch weiter vorangetrieben werden. Insbesondere Un-
terschiede in Abhéngigkeit der Orientierung der Nanosdulen bediirfen noch einer genaueren
Untersuchung. Dariiber hinaus ist eine detaillierte Kontrolle der n- und p- Ladungstréagerkon-
zentrationen notwendig. Der Nanonadelmessplatz am IHT der TU Braunschweig bietet hier
die einmalige Moglichkeit, Zugriff auf das elektrische Verhalten kleinster Strukturen zu ge-
winnen und in Zukunft ein tieferes Verstandnis fiir die Dotierung zu generieren. Auch gilt es,
unabhéngig vom Quanten-Disk Ansatz, fiir eine Core-Shell LED ein geeignetes Chipkonzept
zu entwickeln. Fine Hauptaufgabe davon wird sein, die relativ schlecht leitfahige p-Seite mit
einer stromaufweitenden Schicht zu versehen, die dariiber hinaus auch gute Transmissionsei-

genschaften im sichtbaren Bereich besitzen muss.

Die Umsetzung dieser und noch weiterer wissenschaftlicher und technologischer Heraus-

forderungen wird dariiber entscheiden, ob die Vorteile einer 3-dimensionalen LED-Struktur
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den dafiir notwendigen, erhohten Prozessaufwand aufwiegen kénnen. Der Fortschritt in der
Entwicklung der Nanostrukturen, insbesondere in den angesprochenen Punkten, ist von essen-
tieller Bedeutung fiir eine erfolgreiche kommerzielle Umsetzung der neuartigen NanoLEDs.
Die im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse und Ergebnisse kénnen als solide

Basis dafiir dienen.
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Anhang A.
Anhang

Der Anhang soll erginzend zum Grundlagenkapitel die Funktionsweise einer LED beschrei-
ben. Er soll das Versténdnis fiir die in der Dissertation beschriebenen Ergebnisse erleichtern.
Dazu wird kurz die Funktionsweise einer Leuchtdiode und das stromabhéngige 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 erfiillen [Bludaul995, Daiminger2006].

Angeregter Zustand

In erster Linie muss sich der Halbleiter in einem Nichtgleichgewichtszustand - auch angeregter
Zustand genannt - befinden. Das heifit, dass das Produkt der Ladungstrigerkonzentrationen

n und p grofler als das Quadrat der intrinsischen Ladungstragerdichte n; sein muss:
n-p>mni. (A1)

Diese tiberschiissigen Ladungstriger konnen rekombinieren und Licht aussenden. Wendet
man die sogenannte Boltzmann-Naherung an, die fiir einen nicht entarteten Halbleiter eine

gute Naherung gibt, erhilt man fiir die Ladungstriagerkonzentrationen

Ep.—Ec
n~ N.-e *5T (A.2)
und
Ev—FEpy
p~N,-e *5T . (A.3)

Hierbei entsprechen N, und N, den effektiven Zustandsdichten des Leitungs- bzw. des Valenz-

bandes, Fr. und Ep, den Quasiferminiveaus, F. und F, der Leitungs- und Valenzbandkante,

137



Anhang A. Anhang

sowie kp der Boltzmannkonstante und T der Temperatur. Bildet man nun das Produkt erhalt

man

Epc—FEpy
n-p=n?-e kT (A4)
mit der intrinsischen Konzentration
__Eg
n? := N.N,-e *5T (A.5)

und dem Bandabstand E; als Differenz der Leitungsbandkante E. und der Valenzbandkante
FE,. Die intrinsische Konzentration ist hierbei eine Materialkonstante, die von der Temperatur
abhingt. Aus den Gleichungen A.1 und A.4 ist ersichtlich, dass in dem Fall Ep. > Ep, der
Halbleiter angeregt ist und prinzipiell Lichtemission moglich ist. Grundsétzlich ist dies bei

einem in Flussrichtung gepolten pn-Ubergang der Fall.

Strahlende Rekombination

Fine Emission von Licht entsteht allerdings nur dann, wenn die angeregten Ladungstriager
iiber strahlende Energieiibergénge rekombinieren. Diese stehen in Konkurrenz mit nichtstrah-

lenden Ubergéingen (sieche Abbildung A.1). Die Ladungstrigerdichten n und p setzen sich aus
n=mng+ An (A.6)

und

p=po+ Ap (A7)

zusammen, wobei ng und pg den Grundladungstrigerdichten sowie An und Ap den Uber-

schussladunsgstragerdichten entsprechen. Bei elektrischer Anregung muss immer
An(t) = Ap(t) (A.8)

gelten. Befindet sich ein Halbleiter im angeregten Zustand und sind die Uberschussladungs-
tragerdichten 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=DB-n-p. (A.9)

Der Koeffizient B in Gleichung A.9 entspricht der Roosbroeck-Shockley Rekombinations-
wahrscheinlichkeit!, dessen Wert im Bereich von 10_10@ liegt [Schubert2006]. Fiir die strah-

B wird in der Literatur auch oft als bimolecular recombination coefficient bezeichnet
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l 1
Band - Band Storstellen Auger ¢
Rekombination Rekombination Rekombination

Abbildung A.1.: Schematische Dartellung der Band-Band, der Shockley-Read-Hall Rekombi-
nation iiber Storstellen und der Auger Rekombination.

lende Rekombination mit geringer Anregungsdichte An << ng + pg kann nun folgende N&-
herung gemacht werden:

R =~ Bngpg + B(no -+ po)An. (AlO)

Bngpo kann hierbei als die Gleichgewichtsrekombinationsrate Ry und B(ng + po)An als die
Uberschussrekombinationsrate AR bezeichnet werden. Nun kann man eine Ratengleichung
fiir die zeitabhdngige Ladungstrigerdichte mit

dn(t)

— = =G—R=(Go+AG) - (Ro+ AR) (A.11)

bilden. Im thermodynamischen Gleichgewicht gilt stets dzgf) = 0 und somit folgt, dass Gg =

Rp. Demnach ergibt sich aus Gleichung A.11 bei Abschalten einer externen Anregung die

Gleichung
dn/(t)
dt

= —AR = —B(ng + po)An, (A.12)

aus der die Ladungstréigerlebensdauer fiir strahlende Prozesse extrahiert werden kann. Durch

Separation der Variablen erhilt man somit aus der Differentialgleichung die Losung
An(t) = An(t = 0) - e~ Blrotpo) -t (A.13)
und die Ladungstrigerlebensdauer

~ B(no +po)’ A
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Fiir p-dotierte Gebiete und dquivalent fir n-dotierte Gebiete kann man ng + pg durch die
Akzeptordichte N4 bzw. die Donatordichte Np ersetzen. Bei hoher Anregungsdichte erhélt

man mit gleicher Vorgehensweise fiir

1

An(t) = —— (A.15)
Bt + Tn(}f:O)
und
1
e —_— . A.1
= BAnE=0) (A.16)

Nichtstrahlende Rekombination

Zu den nichtstrahlenden Rekombinationen zihlen alle Ubergéinge eines Elektrons vom Leitungs-
ins Valenzband, die keine Emission im sichtbaren Spektralbereich erzeugen. Die hier am héu-
figsten genannten sind die Shockley-Read-Hall Rekombination (Rgsrm) und die Auger Re-
kombination. Wéahrend die Rgprp bei geringen Stromen zum Tragen kommt, stellt die Auger
Rekombination erst bei hohen Stromdichten einen nennenswerten Anteil. Die Shockley-Read-

Hall Rekombination
PoAn + ngAp + AnlAp

no+ni1+An + po+p1+Ap
NTO'p’Up NTanvn

Rsry = (A.17)

ist bei guter Materialqualitéit erst bei Stromen im A Bereich und darunter ein wesentlicher
Faktor, wobei N die Dichte der Storstellen, v, bzw. v, die thermische Geschwindigkeit der
Locher bzw. der Elektronen und o, bzw. o,, der Wirkungsquerschnitt der Storstellen ist. Die

Werte n; und p; sind durch

Er—FEp,
ny = n;e "7 (A18)
und
Epi—Er
p1 = pie FT (Alg)

bestimmt, wobei hier EFr; dem Ferminiveau des intrinsischen Halbleiters, Er dem Energieni-
veau der Storstelle, k;, der Bolzmannkonstante und 7' der absoluten Temperatur entspricht.

Nimmt man nun folgende Vereinfachungen und Abkiirzungen vor

1
~ Nrponvn

1
_ NTO'p”Up

e T, =Tp =T

AnAp >> poAn;ngAp

An = Ap

e Ep = Ep; (Storstelle in Bandmitte)
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wird aus Gleichung A.17

An

Hieraus ist ersichtlich, dass Rgry direkt proportional zur Uberschussladungstrigerdichte ist

und stark von der Lebensdauer des nichtstrahlenden Vorganges abhéngt.

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 hoheren

Zustand innerhalb des jeweiligen Bandes gehoben. Die Gleichungen
Raugerp =Cp-n - p? (A.21)

RAuger,e =Cep- n? (A.22>

beschreiben die Augerrekombinationsrate. In der Literatur werden fiir den Augerkoeffizient

C bei InGaN/GaN Werte im Bereich von 5-10-23¢2% his 107341 diskutiert [Shen2007].

—31cmb
0 S

Aus unseren Messungen folgt ein Augerkoeffizient in der GréBenordnung von 1 und

man kann abschétzen, dass dieser Verlustprozess bei geringen Stromdichten nicht dominiert.

Unter der somit motivierten Annahme einer hohen Anregungsdichte, folgt
RAuger =C-n® (A23)

und demnach eine direkte Proportionalitit zur kubischen Ladungstragerdichte.

Konkurrenz zwischen strahlender und nichtstrahlender Rekombination

Da die strahlende und nichtstrahlende Rekombination zeitgleich auftreten, stehen sie in di-

rekter Konkurrenz zueinander:

dAn(t dAn(t dAn(t An(t An(t
dt( ) = dt( )|radiative + T()|nonradiative = 7-7“( ) - Tnfﬂ ) (A24)
Hieraus lésst sich eine effektive Ladungstrégerlebensdauer 7.7, errechnen:
1 1 1
= —+ —. (A.25)

Teff Tr Tnr

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 iiber Storstellen der

linearen Dichte, die strahlende Band-Band Rekombination der quadratischen Dichte und die
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ebenfalls nichtstrahlende Augerrekombination der kubischen Dichte der Ladungstriagerkon-
zentration. Dies kann mit

I~A-n+B-n*+C-nd (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 griinen Spektralbereich den Einflussbereich die-

ser drei Parameter.

Die Diodenkennlinie

Berticksichtigt man beim Diodenersatzschaltbild keine Serien- und Parallelwidersténde, ldsst

sich die ideale Diodenkennlinie durch die Shockleygleichung
U
I(U)=1Is- {e"UT — 1} (A.27)

beschreiben. Hierbei ist Ur definiert als die Temperaturspannung kBTT, die das Produkt aus
Bolzmannkonstante und Temperatur durch die Elementarladung darstellt. Der Idealitatsfak-
tor 7 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

(A.28)

n;

NN
UD:UTln< A2D>

sein muss. Ig beschreibt die Sattigungsstromstéirke, welche vom konstruktiven Aufbau und

von den Materialparametern abhéngt [Bludau1995]. Sie ist durch

/D.. n2 \/ 2
Is = gA Y22 15 4 VD0 (A.29)
\/7Tp Np vV Tn Ny

definiert, wobei ¢ der Elementarladung, 7, und 7, den Minoritatstrigerlebensdauern, A der

aktiven Flache der Diode und D), sowie D,, der Einsteingleichung

kT kT
D, = un% bzw. D, = up% (A.30)

entspricht. Die Variablen p, und p, beschreiben die Elektronen- bzw. die Locherbeweglich-
keit.
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Heteroiibergange und Quantentroge

Legt man an einen pn-Homoiibergang eine Spannung an, rekombinieren die Ladungstriager

in einem weiten Bereich, der iiber die Diffusionslangen

L, = /Dy1, bzw. L, = /D1, (A.31)

bestimmt ist [Schubert2006]). Um die Ladungstragerdichte fiir eine héhere Rekombinationsra-
te zu erhohen (siehe Gleichung A.9), besteht die aktive Schicht aus einem Material mit gerin-
gerer Bandliicke als das umgebende Material. Dies kann zum Beispiel InGaN eingebettet in
GaN sein (siehe Kapitel 2.1.2). Durch die unterschiedlichen Bandliicken der Materialien erge-
ben sich an den Grenzflichen Bandkantendiskontinuitéten. Diese teilen sich auf Leitungsband
und Valenzband auf und entsprechen in Summe dem Unterschied der Energieliicke der beiden
Materialien [Pollmann1983]. Die Bandkantendiskontinuititen sind durch die piezoelektrische
Polarisation beeinflusst, was eine Bestimmung sehr ungenau macht [Martin1996, Walle1997].
In der Regel wird ein Verhéltnis von Valenz- zu Leitungsbanddiskontinuitéat von etwa 1 zu 2
angenommen.

Die Bandliicke von InGaN befindet sich stets innerhalb der Bandliicke von GaN, weshalb
dieser Heteroiibergang auch oft als Typ-I Heteroiibergang bezeichnet wird. Ein Vorteil der
héheren Bandliicke des umgebenden Materials ist deren Transparenz fiir die Photonen, die
in der aktiven Schicht mit kleiner Bandliicke entstehen.

Verkleinert man die eingebettete Schicht bis auf wenige nm, spricht man von Quanten-
trogen (QW?), die das dreidimensionale Bulk Material in einer Dimension einschrinken. Bei
Dicken, die in etwa der De-Broglie-Wellenlédnge der Ladungstréiger entsprechen, treten Quanti-
sierungseffekte auf [Klingshirn2005]. Setzt man mehrere Quantentrége hintereinander spricht
man von Multi-Quantentrogen (MQW?).

Allerdings treten auch in Doppelheterostrukturen Ladungstragerverluste auf. Aufgrund des
Tunneleffekts der Quantenmechanik besteht eine gewisse Aufenthaltswahrscheinlichkeit fiir
Ladungstrager in der Barriere. Durch die Verkippung des Energieschemas der Quantentroge
durch piezoelektrische Felder (siehe Kapitel 2.1.3) reicht die Wellenfunktion der Ladungstra-
ger weiter in die Barrieren und somit erhoht sich die Wahrscheinlichkeit fiir unerwiinschte
Rekombinationen auflerhalb der Quantentrége. Wenn Ladungstriager aufgrund ihrer Fermi-
Dirac Verteilung eine Energie grofler der Bandliicke besitzen, gelangen sie vermehrt in den
Bereich der Barriere und rekombinieren dort meist nichtstrahlend oder mit einer ungewtinsch-

ten Wellenlénge.

2QW steht fiir quantum well
SMQW steht fiirr multiple quantum wells
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Erhoht man den Strom soweit, dass das Quasiferminiveau die Leitungsbandkante bzw. die

Valenzbandkante der Barriere erreicht, spricht man vom sogenannten Uberschiefen der La-
dungstréiger (Carrier Overflow). Ob dies zuerst im Leitungsband oder im Valenzband passiert,
héngt stark von den Banddiskontinuitdten und den Zustandsdichten im jeweiligen Band ab.
Um einen solchen Ladungstrigerverlust zu verringern, werden zusétzliche diinne Schichten
mit Bandliicken oberhalb der Barriere eingebaut. Diese sollen iiber die aktive Schicht hin-
aus geratene Ladungstrager zuriickreflektieren und somit fiir ein verbessertes Confinement

sorgen.

A.2. Stromabhdngiges Verhalten einer InGaN SQW LED

Um grundsétzlich das stromabhéngige Verhalten einer InGaN LED besser zu verstehen, wer-
den in diesem Kapitel die aus der Literatur bekannten stromabhéngigen Effekte mit Messun-

gen an einer grimen 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 Tépfe sinkt der
energetische Abstand der Grundzustédnde im Quantentrog und die Lumineszenz erfahrt da-
durch eine starke Rotverschiebung. Diese intrinsische Verkippung kann durch Ladungstrager
in den Topfen, zum Beispiel bei Stromfluss durch die Diode, abgeschirmt werden. Durch die
Trennung von Elektronen und Léchern im Quantentrog entsteht ein Dipol, dessen elektrisches
Feld dem piezoelektrischen Feld entgegenwirkt. Die Bénder entkippen aufgrund dessen und
es findet eine Blauverschiebung des Emissionsspektrums mit steigender Stromdichte statt.
Betrachtet man nun die Spitzenwellenldnge des griinen SQWs, so schiebt diese, wie nach
dem Piezofeldmodell erwartet, mit steigender Stromdichte in Richtung kiirzere Wellenldngen
(siehe Abbildung A.2).

Dieser Piezofeldeffekt kann zur Erzeugung langwelliger, griiner Leuchtdioden von Vorteil
sein. Durch die im Vergleich zur Bandkantenemission héheren Wellenléinge wird weniger
Indium in den Quantentrégen bendétigt, womit auch eine bessere Materialqualitdt moglich
ist (sieche 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 Uberlapp der Elektronen- und Lochwellen-
funktion (siehe Gleichung 2.6) und somit steigt die strahlende Ladungstréagerlebensdauer
[Hangleiter1998]. Entkippt man nun den Topf, steigt der Uberlapp der Wellenfunktionen
und die strahlende Zeitkonstante sinkt. Betrachtet man nun die Zeitkonstanten des griinen
SQW iiber einen weiten Strombereich (Abbildung A.3), sinken diese stark ab und bestétigen

die Theorie der Abschirmung der piezoelektrischen Polarisation in den T6pfen.
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Abbildung A.2.: Peakwellenlinge des griinen SQW fiiber einen weiten logarithmisch aufgetra-
genen Stromdichtebereich. Die Wellenldnge 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
gréBeren energetischen Abstand der Grundenergieniveaus.
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Abbildung A.3.: Doppellogarithmische Auftragung der Zeitkonstante der strahlenden Ladungs-
trigerlebensdauer iiber der Stromdichte. Aufgrund des besseren Uberlapps der Wellenfunktionen
fiir Elektronen und Lé6cher steigt die Oszillatorstirke und die Zeitkonstante sinkt. Dies ist sche-
matisch in den kleinen Energieauftragungen dargestellt.

Stromabhangige Effizienz

Die externe Quanteneffizienz gibt Auskunft iiber die das Bauteil verlassenden Photonen im
Verhiltnis zu den iiber den pn-Ubergang flieBenden Ladungstrigern 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 griitnen SQWs beschreiben und Verlustmechanismen aufzeigen. In
Abbildung A .4 ist die Effizienz in einer doppeltlogarithmischen Darstellung tiber einen weiten
Strombereich dargestellt und man sieht bei Raumtemperatur einen Abfall der Effizienz zu
niedrigen und hohen Stromen. Fiir diese beiden Bereiche gibt es verschiedene Modelle, welche

im nachfolgenden beschrieben werden.
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Abbildung A.4.: Doppellogarithmische Darstellung der externen Quanteneffizienz fiir 10 K, 150
K und 300 K. Man sieht deutlich die Abnahme der nichtstrahlenden Rekombination zu tiefen
Temperaturen.

Die Ursache fiir den Abfall der Effizienz zu kleinen Stromdichten ist die nichtstrahlen-
de SRH Rekombination (sieche 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 mogli-
cherweise durch eine schlechte thermische Aktivierung der p-Dotierung zu erklaren. Da die
Akzeptorniveaus des Magnesium sehr tief sind, stehen bei tiefen Temperaturen nur wenige
Locher zur Verfiigung (siehe Kapitel 2.1.1). Dadurch konnte bei Temperaturen unter 100 K
fiir kleine Strome eine Barriere entstehen, welche die Locherinjektion 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 Nichtlinearitdt der optischen
Ausgangsleistung zu hohen Stromdichten [Baeumler2007]. In Abbildung A.5 ist die optische
Leistung iiber der Stromdichte aufgetragen. Die schwarze Linie deutet durch Extrapolation

der Steigung der optischen Leistung bei kleinen Strémen einen moglichen Verlauf der optima-
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Optische Leistung in b.E.

0 50 100 150 200
Stromdichte in Alem’

Abbildung A.5.: Die griine SQW LED zeigt eine starke Nichtlinearitdt im Hochstrombereich
auf. Die schwarze Linie deutet durch Extrapolation der Steigung der optischen Leistung bei
kleinen Strémen einen méglichen Verlauf der optimalen Intensitdt an.

len Intensitdt an, diese wird allerdings von der SQW Struktur um ca. 40 Prozent unterboten.
Die Ladungstriagerdichte ist alledings hier bereits so hoch, das die nichtstrahlende SRH Re-
kombination in diesem Bereich nicht fiir diesen Abfall verantwortlich ist. Dies bedeutet, dass
bei den Stromdichten, in denen der Quantentrog aufgrund einer verringerten Verkippung
und somit héheren Oszillatorstérke effizienter sein miisste, weitere Verlustmechanismen die
Quanteneflizienz verschlechtern.

44 hezeich-

Die starke Nichtlinearitdt bei hohen Strémen, oft in der Literatur mit ,,droop
net, deutet auf Verlustmechanismen hin, die mit dem Augerparameter C in Gleichung A.26
beschrieben werden kénnten [Shen2007]. Die Augerrekombination, welche ein méglicher An-
satzpunkt fiir den Abfall der Hochstromeffizienz ist, bedeutet, dass bei hohen Stromdichten
Augerladungstriager einen so hohen Energiezustand einnehmen, dass sie problemlos aus der
aktiven Zone entkommen kénnen (siche Kapitel A.1). AuBlerhalb der aktiven Zone rekombi-
nieren sie dann nichtstrahlend und fithren somit zu einer Senkung der Linearitéit bei hohen
Stromdichten. Ein direkter Nachweis der Augerladungstriger steht allerdings noch aus, wes-
halb weitere Ansétze zur Diskussion stehen.

Eine weitere Erklarung fiir den Abfall der Steigung kénnte der Ladungstriagerverlust durch
einen so genannten Carrier Overflow darstellen [Schubert2007, Kim2007c](siehe Kapitel A.1).
Bei einer hohen Stromdichte reicht die Fermiverteilung der Ladungstriager iiber die Barrieren

und ein gewisser Prozentsatz rekombiniert nichtstrahlend auflerhalb der aktiven Zone. Da

allerdings das Confinement fiir die Ladungstriager bei InGaN/GaN LEDs sehr hoch ist, ist

4droop bedeutet als Verb durchhingen oder ermatten
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dieser Ansatz weniger wahrscheinlich. Dies wiirde bedeuten, dass die durch das Confinement
erzeugte Barriere zu hohen Stromdichten stark durchléssig wird.

Der Ansatz, dass Elektronen bei einer hohen Stromdichte nichtstrahlende Rekombinati-
onswege erreichen, stellt eine dritte Moglichkeit dar, den Verlustmechanismus zu erklaren
[Laak2007]. Die bestromte Fliche kann als eine Potentiallandschaft betrachtet werden. Beim
Auffiillen dieser Landschaft erreichen die Ladungstriager nichtstrahlende Zentren, die zwi-
schen den Potentialtédlern auftreten. AFM und REM Analysen deuten auf eine erhéhte Ver-
setzungsdichte zwischen den indiumreichen Strukturen hin. Dies konnte die hohe Effektivitat
von InGaN LEDs bei Strémen zwischen 1 und 10 45 - durch die hohe Lokalisation der

cm?

Ladungstrager in den Potentialmulden - und den Abfall der Effizienz bei hohen Strémen
erklaren.

Abbildung A.6 zeigt die Auftragung der optischen Leistung iiber der Stromdichte in einer
dopppelt logarithmischen Darstellung. Dieses Diagramm veranschaulicht, dass die Daten in
drei Bereiche mit unterschiedlichen Steigungen unterteilt werden kénnen. Diese Geraden sind
in das Diagramm fiir ihren jeweilig dominanten Bereich eingezeichnet. Da der Strom I direkt
proportional zum Quadrat der Ladungstriagerdichte ist, kann man geméafl Gleichung A.26 mit
Hilfe der Steigung 2 die nichtstrahlende SRH-Rekombination, der Steigung 1 die strahlende

Rekombination und mit % einen weiteren nichtstrahlenden Verlust identifizieren.

100
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0,01 01 1 10 100 1000
Stromdichte in Alcm?

Abbildung A.6.: Doppellogarithmische Auftragung der optischen Leistung iiber der Stromdich-
te. Eingetragen sind die Steigungen fiir die nichtstrahlende, strahlende und Auger - Rekombina-
tion nach dem Modell aus Kapitel A.1 Gleichung A.26.
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