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Kurzfassung

Das primdre Thema der Arbeit ist die Untersuchung des Wachstumsverhaltens von GaN-basierten
Schichtsystemen, welche mittels metallorganischer Gasphasenepitaxie auf Si(001)-Substraten abgeschieden
werden. Durch eine erfolgreiche Realisierung derartiger Verbindungshalbleiterstrukturen auf Si-Substraten
dieser Oberfldchenorientierung soll eine einfachere Integration der auf GaN-basierenden Optoelektronik und
Elektronik in den Silizium-Halbleitermassenmarkt ermoglicht werden. Der prinzipielle Nachweis einer
mdglichen Herstellung von GaN-basierten Bauelementen auf Si(001) ist dabei anzustreben.

Ergénzend wird ein Kriimmungssensor-Prototyp am verwendeten MOVPE-Reaktor derart optimiert, dass
eine routineméaBige in-situ Kriimmungs- und Reflexionsmessung wéhrend der Wachstumsdurchgénge ermog-
licht wird. Durch die Kombination von simultaner Kriimmungs-, Reflexions- und Temperaturmessung kann
der Einfluss der Substratbiegung auf die resultierende Oberflichentemperatur der Probe wéahrend des
Abscheideprozesses direkt nachgewiesen werden, wobei eine Temperaturvariation von bis zu 45 K an
Bauelementstrukturen auf Si-Substrat gemessen wird.

Wird GaN auf eine ca. 40 nm dicke Tieftemperatur-AIN-Keimschicht (680°C) auf Si(001) abgeschieden,
sind die Kristallite der GaN-Deckschicht hauptsichlich mit der GaN(1012)-Fliche parallel zur Si(001)-
Fliche ausgerichtet. Dabei tritt eine vierzihlige azimutale Symmetrie auf, bei der die GaN[1011]-Richtung
jeweils parallel zu einer der vier dquivalenten Si[110[JRichtungen ausgerichtet ist. Dieses Wachstumsver-
halten kann mit der Ausbildung eines anndhernden Koinzidenzgitters zwischen der Si(001)-Oberfliche und
den epitaktisch gewachsenen AIN/GaN-Schichten erklirt werden. Eine vollstindig koaleszierte und einkris-
talline GaN-Schicht auf Si(001) mit dieser kristallinen Ausrichtung kann jedoch noch nicht realisiert werden.

Oberhalb einer Depositionstemperatur der AIN-Keimschicht von etwa 1100°C ist ausschlieBlich die
GaN[0001]-Orientierung in den Schichtsystemen festzustellen. Die c-achsenorientierten GaN-Kristallite auf
Si(001) weisen dann zwei um 90° zueinander verdrehte azimutale Ausrichtungen mit GaN[1120]||Si[110]
bzw. GaN[1010]|[Si[110] auf. Dieses Verhalten lisst sich mit der epitaktischen Vorgabe der Si(001)-Fliche
der Substrate erkldren, die zwei gegensétzliche, um 90° zueinander verdrehte Oberflachenkonstruktionen
aufweist. Durch einen Fehlschnitt von 4° der Substrate in Si[110]-Richtung kann eine azimutale Texturkom-
ponente in den GaN-Schichten selektiert werden, was mit dem theoretischen Winkel korrespondiert, ab dem
atomare Doppelstufen auf der Si(001)-Fliche existieren. Die GaN-Kristallite auf Si(001)-Substrat besitzen
eine statistische Verkippung von FWHM = 0,27° und eine Verdrehung von FWHM = 0,8°.

Mit Hilfe der Integration von 4 bzw. 5 Tieftemperatur-AIN-Zwischenschichten in die GaN-Pufferstruktur
konnen komplett rissfreie, ca. 2,5 um dicke und einkristalline GaN-Templates auf Si(001) ermdglicht
werden. Auf Basis dieser Grundstruktur werden durch die Erweiterung des Probenaufbaus mit einem InGaN/
GaN-MQW-System erstmals GaN-basierte LED-Strukturen auf Si(001)-Substrat hergestellt. Des Weiteren
wird die Realisierbarkeit von GaN-basierten FET-Strukturen auf Si(001) anhand vollstindig prozessierter
und funktionierender Bauelemente erfolgreich nachgewiesen. Dariiber hinaus wird der Wachstumsprozess
auf grof3flichige 150 mm Si(001)-Substrate adaptiert, und eine entsprechend hergestellte LED-Struktur

belegt die mdgliche Skalierbarkeit des entwickelten Wachstumsansatzes fiir eine industrielle Fertigung.






Abstract

The main topic of this thesis is to investigate GaN-based layer systems grown by metalorganic vapor
phase epitaxy on Si(001) substrates. A successful implementation of such compound semiconductor struc-
tures on silicon substrates having this special surface orientation might pave the way for an easier integration
of GaN-based electronics as well as optoelectronics with the main silicon semiconductor market. The proof
of a possible fabrication of GaN-based devices on Si(001) has to be aspired.

Additionally, a curvature and reflectivity prototype should be optimized to allow for standard in-situ
measurements as a matter of routine during the growth process. By means of a combination of the simultan-
eous determination of curvature, reflectivity, and surface temperature, the influence of the wafer bowing on
the growth temperature could be proved. A temperature shift up to 45 K is measured for a complete device
structure on a 2-inch silicon substrate.

By using a 40 nm thin LT-AIN-seed layer (680°C), the GaN crystallites on Si(001) substrates are almost
oriented with their GaN(1012)-planes parallel to the Si(001)-plane. A four-fold azimuthal symmetry occurs
for these layers, with the GaN[1011]-direction is aligned parallel to one of the four equivalent Sil110ddirec-
tions, respectively. This result can be explained by the formation of an approximate coincidence site lattice of
the Si(001) surface and the epitaxial grown AIN/GaN-layers. However, a mono-crystalline and fully
coalesced GaN-layer with this crystallographic orientation could not yet been obtained.

If a deposition temperature of more than 1100°C is used for the AIN-seed layer, solely the GaN[0001]-
growth direction of crystallites occurs in the main GaN layer on Si(001) substrates. These c-axis oriented
GaN columns feature two opposite azimuthal alignments that are rotated by 90° with respect to each other
and with GaN[1120]||Si[110] and GaN[1010]||Si[110], respectively. This behavior can be explained by the
epitaxial relation of the Si(001) surface, which exhibits two types of surface reconstruction with perpendicu-
larly aligned dimer-rows. By using 4° off-oriented substrates towards the Si[110]-direction, one certain azi-
muthal texture component can be selected. The critical value of the miscut angle corresponds to theoretical
calculations predicting the occurrence of atomic double steps on the Si(001) surface. The achieved crystallo-
graphic quality of the GaN layers on Si(001) is characterized by having a tilt of FWHM = 0,27° and a twist
of FWHM = 0,8° of the crystallites, determined by x-ray diffraction.

A completely crack-free, up to 2.5 pm thick, and mono-crystalline GaN-template can be realized on
Si(001), integrating 4 or 5 LT-AIN-interlayers in the GaN buffer structure. Based on this structure, the first
successful implementation of an (InGaN/GaN)-LED on Si(001) is achieved. Furthermore, the possible
fabrication of GaN-based FET-structures is demonstrated with a fully processed and operating device on
Si(001). Moreover, the developed approach for the MOVPE growth of GaN on Si(001) is successfully
adapted to large area 150 mm Si(001) substrates, proving the possible scalability to industrial circuits.
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1. Einleitung

Im folgenden Abschnitt der vorliegenden Dissertation sollen eine kurze Einleitung und eine
Motivation gegeben werden, welche die Aufgabenstellung vorstellen und das Interesse an der Pro-
blematik begriinden, sowie ein allgemeiner Uberblick iiber die Thematik beziiglich des Wachstums
und der Herstellung von Galliumnitrid(GaN)-basierten Bauelementen. AuBlerdem werden die
erhofften und zu erreichenden Ziele der durchgefiihrten Untersuchungen formuliert. Des Weiteren
wird der Stand der Forschung auf dem Gebiet des Wachstums von GaN-basierten Bauelementen auf
(001)-orientierten Silizium-Substraten zu Beginn der eigenen Untersuchungen beschrieben und
bewertet.

1.1. Motivation und Ziele dieser Arbeit

Die auBerordentlichen optischen, elektrischen, und auch chemischen Eigenschaften des Verbin-
dungshalbleiters GaN und seiner Gruppe-III-Mischverbindungen haben dieses Materialsystem
bereits seit langem zu einem interessanten Untersuchungsobjekt der Halbleiterforschung werden
lassen. Es bietet durch seine direkte Bandliicke und durch geeignete Substitution des Galliums
durch Aluminium und Indium die Moglichkeit, effiziente optische Bauelemente wie Leuchtdioden
(LED) oder Laserdioden mit Emissionswellenldngen im gesamten Bereich des sichtbaren Lichtes
bis hin ins tiefe Ultraviolett zu realisieren. Die hexagonale Wurtzit-Struktur des GaN erlaubt
auflerdem durch Ausnutzen der internen elektrischen Felder im Kristall eine effektive Bauweise von
elektronischen Heterostruktur-Bauelementen wie zum Beispiel Feldeffekttransitoren. Durch die
vergleichsweise grole Bandliicke von E,=3.4 eV [1] eignet es sich zudem fiir Hochtemperatur-
Anwendungen sowie wegen seiner sehr hohen Durchbruchsfeldstirke von ~5-10°V/em [2] fiir
Hochspannungs- und Hochleistungsbauelemente. Es zeigt eine extreme chemische Stabilitit gegen
die meisten Chemikalien [3] und kann daher sehr gut fiir Sensoren eingesetzt werden. Dariiber
hinaus ist es biokompatibel und nicht toxisch und erlaubt dadurch eine Interaktion mit lebenden
Zellen [4]. Dabei hat GaN jedoch einen gravierenden Nachteil gegeniiber anderen elementaren- und
Verbindungshalbleitern. Es ist aufgrund des enormen Stickstoff-Dampfdruckes praktisch nicht aus
einer Gallium-Stickstoff-Losung als Volumenkristall, und somit als mogliches Substratmaterial fiir

Bauelementschichtsysteme herzustellen. Somit war man bereits in der Anfangsphase der



Forschungen auf diesem Gebiet auf Fremdsubstrate angewiesen. Im Jahre 1969 konnte dann erst-
mals einkristallines GaN epitaktisch auf einem Saphirsubstrat mittels chemischer Gasphasenab-
scheidung realisiert werden [5] und zwei Jahre spéter wurde die erste GaN-basierte Leuchtdiode
publiziert [6]. Dennoch verhinderte die damals erreichbare, relativ schlechte Kristallqualitit ein
ziigiges Fortschreiten dieser Entwicklung und eine kommerzielle Umsetzung gelang noch nicht.
Erst durch die Anwendung der metallorganischen Gasphasen-Epitaxie (MOVPE") fiir das GaN-
Wachstum auf Saphir konnte die Effizienz einer LED im Jahre 1983 merklich gesteigert werden [7].
Die Abscheidung von initialen AIN-Keimschichten [8] auf Saphir oder SiC-Substraten sowie die
kontrollierte Realisierung von p-Leitung durch Magnesium-Dotierung [9] brachte dann den Durch-
bruch in der GaN-Technologie und 1991 wurden die ersten kommerziell verwertbaren Leucht-
dioden-Prototypen vorgestellt [10]. In den folgenden Jahren verstirkten sich daraufhin die
Forschungen beziiglich GaN dramatisch und es entwickelte sich zu einem universell verwendeten
Materialsystem, welches heute in einer Vielzahl von Bauelementen und Gerdten zum Einsatz
kommt. Auch aufgrund der historischen Entwicklung sowie einiger Vorteile in der Gitterfehlanpas-
sung und in der thermischen Ausdehnung, die spiter noch eingehender betrachtet werden, wird
dabei GaN bis heute meist auf SiC- und Saphir-Substraten abgeschieden. In der letzten Zeit wurden
zudem enorme Fortschritte in der Herstellung von GaN-Pseudosubstraten mit sehr guten Kristall-
qualititen erzielt [11]. Dabei werden mehrere hundert Mikrometer dicke GaN-Schichten auf Saphir
mittels Hydrid-Gasphasen-Epitaxie (HVPE™) abgeschieden, welche dann als Substrat fiir die
Bauelementherstellung dienen, da die HVPE selbst die erforderliche Schichtstruktur nicht in der
notwendigen Prizision realisieren kann. Es ist abzusehen, dass diese Pseudosubstrate, von denen
das Saphir anschlieBend auch abgelost werden kann, SiC und Saphir in naher Zukunft ergéinzen
oder sogar ersetzen werden. Das Wachstum von freien GaN-Volumenkristallen ist hingegen bis zum
heutigen Tage nur fiir kleine Flidchen und zu nicht vertretbaren Kosten realisiert, so dass es prak-
tisch nur von akademischem Interesse ist.

Trotz der einzigartigen physikalischen Eigenschaften von Verbindungshalbleitern und den Fort-
schritten in deren Bauelementprozessierung ist das mit Abstand am héufigsten verwendete und
etablierteste Material in der Halbleiterindustrie jedoch das Silizium. Die Dominanz dieses elemen-
taren Halbleiters zeigt sich im Vergleich der Umsatzzahlen des Gesamtmarktes von etwa 200 Milli-
arden US-$ im Jahre 2005 mit dem Anteil der Verbindungshalbleiter, einschlieBlich InP, ZnSe,
GaAs, GaN, usw., der mit etwa 20 Milliarden US-$ nur etwa 10% ausmacht [12]. Die Griinde dieser
Vormachtstellung sind vielseitig und erkldren sich unter anderem mit einer einfachen und kosten-
giinstigen Verfiigbarkeit qualitativ hochwertiger und grofBflichiger Substrate, sehr guten Dotie-
rungsmoglichkeiten, einem nativen isolierenden Oxid sowie mit einem langjéhrigen historischen
Entwicklungsvorsprung.

Schon frith wurde versucht, Gruppe-III-Nitride auch auf Si-Substrat epitaktisch zu wachsen, um

diese Vorteile zu nutzen. Anfanglich meist vergleichend mit zum Beispiel Saphir oder SiC, um tiber-

* englisch: metalorganic vapor phase gpitaxy
** englisch: hydrid vapor phase epitaxy



haupt ein geeignetes Tragermaterial zu ermitteln, wurde 1971 erstmals kristallines AIN mittels
MOVPE auf Si(111) abgeschieden [13]. Die ersten einkristallinen und bereits gezielt auf Si-
Substraten gewachsenen AIN-Schichten wurden 1981 publiziert [14] und das erste einkristalline
GaN auf Silizium wurde 1993 mit Hilfe einer passivierenden AIN-Keimschicht realisiert [15], da
das direkte GaN-Wachstum auf Si bei typischen Wachstumstemperaturen oberhalb 800°C durch
einen chemischen Reaktionsprozess erschwert wird [16]. Die ersten GaN-basierten, mittels Moleku-
larstrahlepitaxie (MBE") hergestellten LEDs auf Si(111) wurden 4 Jahre spéter veroffentlicht [17],
woraufthin die Forschungen auf diesem Gebiet wiederum stark zunahmen und heute ist das Wachsen
von GaN-basierten Bauelementen auf Si(111) bereits etabliert [ 18]. Dabei ist zur Zeit der Hauptein-
satzbereich von Si-Substraten noch der tiefpreisige LED-Massenmarkt sowie die elektronischen
Bauelemente; kommerzielle Laserdioden werden nach wie vor nur auf HVPE-GaN-Substraten oder
seltener auf Saphir oder SiC produziert.

Trotz der beschriebenen Erfolge und der Vorteile von Siliziumsubstrat hinsichtlich Kosten-
reduktion und zum Beispiel seiner thermischen Eigenschaften sind der Markt der Verbindungs-
halbleiter und der dominante Silizium-Halbleitermarkt immer noch zwei parallel verlaufende Ent-
wicklungsbereiche. Insbesondere die Integration einer GaN-basierten Optoelektronik in die Sili-
zium-Technologie wire aber voraussichtlich einer der vielversprechendsten und nutzbringendsten
Uberlegungen, da auf Si basierende optoelektronische Bauelemente aufgrund ihrer indirekten Band-
liicke nur duBerst ineffizient realisiert werden konnen [19]. Ein bisher hemmender Umstand einer
solchen moglichen Integration war jedoch die nicht iibereinstimmende Kristallorientierung der Sub-
strate. Wiahrend die Standardorientierung der Silizium-Technologie eine (001)-orientierte Oberfla-
che nutzt, wurden ginzlich alle bis zum Beginn dieser Untersuchungen publizierten GaN-basierten
Bauelemente auf Si auf einem (111)-orientierten Substrat gewachsen. Dies begriindet sich in der
dreizdhligen Gittersymmetrie einer solchen Si(111)-Flache, welche kompatibel zu der hexagonalen
Grundstruktur des GaN-Waurtzitkristalls und dessen Basalfldche ist und daher eine einfachere Her-
angehensweise flir die Epitaxie bietet. Der kristalline Aufbau der einzelnen Materialien wird im
nichsten Kapitel noch nédher beschrieben.

Die Thematik dieser Arbeit besteht nun primér darin, das Wachstumsverhalten von GaN auf
(001)-ausgerichteten Si-Substraten in der MOVPE eingehend zu untersuchen und wenn moglich
durch Verdanderung der Prozessparameter so zu beeinflussen, dass einkristalline Schichten auf dieser
Oberfldchenorientierung erreicht werden konnen. Durch weitere Optimierungsschritte soll anschlie-
end die Qualitit der Schichten soweit gesteigert werden, dass als erhofftes Ziel dieser Untersu-
chungen die Realisierung von ersten funktionierenden GaN-basierten Bauelementen auf Si(001)-
Substraten steht.

Eine erfolgreiche Umsetzung dieser Aufgabenstellung wiirde damit eine einfachere Integration
in die Silizium-Technologie ermdglichen. Durch einfaches Strukturieren der (001)-Oberfldche mit
SiN konnte das MOVPE-Wachstum der GaN-Schichten lokal definiert und die Maskierung

anschlieBend wieder entfernt werden. Aufgrund der hohen chemischen und thermischen Besténdig-

* englisch: molecular beam gpitaxy



keit des GaN konnten die Wafer dann einem etablierten lithografischen Standardverfahren der Sili-
zium-Technologie sowie der anschlieenden Prozessierung zugefiihrt werden und somit die monoli-
thische Integration von GaN-basierter Optoelektronik umgesetzt werden.

Neben diesen Hauptargumenten besteht auch ein allgemeineres wissenschaftliches Interesse am
Wachstum auf einer alternativen Substratorientierung. Zum einen verspricht die theoretisch paral-
lele Ausrichtung von Oberfldchenstufen auf vizinalen Si(001)-Fldchen eine eventuell bessere Anla-
gerung der Keimschicht-Kristallite und somit eine mdgliche Verringerung der Verdrehungsunord-
nung des kolumnar gewachsenen GaN. Zum anderen kann die Wahl der Oberflachenorientierung
des Substrates die kristalline Ausrichtung einer epitaktisch gewachsenen Schicht beeinflussen, wie
dies am Beispiel von a-plane orientiertem GaN auf r-plane Saphir bereits genutzt wird [20]. Eine
Realisierung von nichtpolaren optischen oder sensorischen Bauelementen auf Silizium kénnte somit
eine kostengiinstige Alternative zum Saphir darstellen. Die aufgefiihrten Uberlegungen bilden somit
die Grundlage und die Motivation fiir die nachfolgende Arbeit.

1.2. Stand der Forschung und parallele Entwicklungen

Der Versuch, GaN auf Si(001) epitaktisch abzuscheiden, ist wahrscheinlich so alt wie das
Wachsen von GaN auf Fremdsubstraten iiberhaupt, da, wie bereits erwihnt, aus Mangel an Homo-
substraten erst ein geeignetes Material gefunden werden musste. Die erste Publikation, die explizit
auch die Si(001)-Orientierung auffiihrt, stammt aus dem Jahre 1978 und beschéftigt sich mit der
chemischen Reaktion von GaN mit der Substratoberfliche und berichtet {iber polykristallines GaN
auf einer amorphen Si;Ni-Zwischenschicht [21]. Zwei Jahre spiter wird dann AIN auf verschie-
denen Silizium-Oberflichenorientierungen abgeschieden und erstmals eine eindeutige einzelne kris-
talline Ausrichtung zwischen hexagonalem AIN und Si(001)-Substrat beschrieben. Der heutige
Kenntnisstand sowie eine entsprechende korrekte Interpretation der gezeigten damaligen
Messungen belegen jedoch eindeutig, dass es sich nicht um einkristalline Schichten handelte,
sondern vielmehr zwei um 90° gegeneinander verdrehte Phasen nicht erkannt wurden [14]. Danach
wurden nur noch sehr vereinzelt Untersuchungen mit einer Si(001)-Orientierung veroffentlicht und
das Interesse stieg erst wieder mit dem allgemeinen Fortschritt in der GaN-Technologie [22]. Im
Jahre 1991 wurde dann erstmals gezielt allein die Si(001)-Orientierung genutzt, mit der Absicht,
kubisches GaN auf der kristallographisch kompatiblen Oberfliche mittels MBE zu wachsen
[23, 24]. Je nach Depositionstemperatur der Keimschicht konnte stark texturiertes polykristallines
GaN sowohl in Wurtzit- als auch in Zinkblende-Struktur realisiert werden, wobei kleine Anteile der
hexagonalen Anordnung immer vorhanden waren.

Trotz immenser Fortschritte im Wachstum von kubischem GaN in den letzten Jahren, insbeson-



dere auch auf GaAs-Substraten, ist jedoch bis heute praktisch keine relevante Umsetzung dieser
metastabilen Phase in Bauelemente gelungen, so dass im Rahmen dieser Arbeit ausschlieBlich die
Epitaxie der hexagonalen Konfiguration angestrebt wurde.

In den folgenden Jahren wurde die Verwendung verschiedener Wachstumsmethoden [25-29] und
Precursoren [30] untersucht, mit welchen jedoch nur polykristallines GaN auf Si(001) realisiert
werden konnte. 1995 wird dann eine epitaktische GaN-Schicht auf Si(001) beschrieben, deren
Photolumineszenz viel intensiver war als bei vergleichenden Schichten auf Si(111) und Saphir. Da
jedoch keine Messungen prasentiert werden, welche die kristalline Qualitit der ersten Probe analy-
sieren, ist dieser Effekt wahrscheinlich auf eine bessere Lichtauskopplung aufgrund der raueren
Oberflache einer polykristallinen Schicht zuriickzufithren [31]. Willmott et al. [32] publizierten
1998 eine c-achsenorientierte GaN-Schicht, die mittels PLD" direkt auf Si(001) abgeschieden
wurde, und beschrieben erstmals das Auftreten zweier konkurrierender, um 90° gegeneinander
verdrehter Kristallitausrichtungen des GaN, die ein Koaleszieren der Schicht verhindern. Dieses mit
der Oberflichensymmetrie des Substrates zu begriindende Phédnomen sollte sich als eines der
herausfordernsten Probleme beim Wachstum von einkristallinem GaN auf Si(001) herausstellen.
Verschiedene Puffermaterialen und -strukturen wurden anschlieBend untersucht, um diese epitakti-
sche Vorgabe des Si(001) abzudndern sowie um die chemische Reaktion zwischen GaN und Sili-
zium bei hohen Depositionstemperaturen [16] zu verhindern. Auf einer kubischen Y-Al,Os;
Zwischenschicht gelang es 1998 dann erstmals, hexagonales GaN mit nur einer definierten kristal-
linen Ausrichtung mittels MOVPE auf Si(001) abzuscheiden [33]; leider folgten jedoch keine
weiteren, detaillierteren Messungen oder weitere Entwicklungen mit diesem Ansatz. Andere,
spitere Methoden waren beispielsweise die Verwendung von Keimschichten aus SiC [34], Borphos-
phid (BP) [35, 36], GaAs [37] oder aus amorphem SiN, [38] sowie das Wachsen auf pordsem,
gedtztem Silizium. Die erreichten Kristallqualititen waren aber jeweils nicht ausreichend fiir eine
weitere Prozessierung. Auf einem Si(001)-Template mit einer gesputterten, etwa 100 nm dicken und
stark texturierten AIN-Schicht wurde durch anschlieBende MOVPE rein c-achsenorientiertes GaN
gewachsen und 2001 als rissfreie GaN-Schicht publiziert. Die einzelnen Kolumnen zeigten jedoch
eine voOllig zufillige Ausrichtung in der Basalebene, weshalb wiederum ein Koaleszieren der
Schicht verhindert wurde [39] und sich somit Verspannungen einfach abbauen konnten.

Auf einem ginzlich anderen Ansatz basieren Methoden, welche das Substrat vor der Epitaxie
strukturieren und dann ausnutzen, dass sich GaN viel bevorzugter auf den Si(111)-Flachen aufgrund
der dort besseren Symmetrielibereinstimmung anlagert. Erste diesbeziigliche Verdffentlichungen
stammen aus dem Jahre 2001 und beschreiben das Wachsen von einkristallinen GaN-Streifen auf
Si(001)-Substraten an den (111)-Innenflichen von gedtzten Léngsgriaben [40]. Dieses Verfahren
wurde anschlieBend durch eine 7° Fehlorientierung der Substrate weiter optimiert, wodurch wegen
der Winkelbeziehungen der Netzebenen im GaN eine (1101)-Orientierung der Oberfliche erreicht
wird [41, 42]. Eine Vielzahl von weiteren Untersuchungen an diesen semipolaren Schichten wurde

bis zum heutigen Tag publiziert und die erreichten Kristallqualitdten sind vielversprechend. Bis jetzt

* englisch: pulsed laser deposition



wurden jedoch noch keine Bauelemente présentiert, obwohl dies wahrscheinlich moglich wire.
Eine andere Arbeitsgruppe berichtete 2005 iiber die Umwandlung von hexagonalem GaN, welches
initial an den gegeniiberliegenden (111)-Facetten von V-Gréiben wichst, in die kubische Kristallkon-
figuration im Koaleszenzgebiet. Durch weiteres Uberwachsen wird dann eine geschlossene
GaN(001)-Oberflache gebildet. Die hexagonale Phase bleibt jedoch in wohldefinierten schmalen
Streifen erhalten und setzt sich bis zur Probenoberfldche fort [43]. Ein Erfolg dieser Methode bleibt
in den nichsten Jahren abzuwarten.

Am naheliegendsten, am einfachsten umzusetzen und letztlich auch am erfolgreichsten war
jedoch der Ansatz, eine Pufferstruktur zu verwenden, die auf Gruppe-IlI-Nitrid-Verbindungen
basiert, wobei die Erfahrungen durch die Untersuchungen zum GaN auf Si(111) oder Saphir sicher
vorteilhaft waren. Die Standard-Keimschicht ist demnach AIN und erste Ergebnisse wurden im Jahr
2000 von Lebedev et al. verdffentlicht. Mittels PAMBE™ wurde eine 500 nm dicke, rein c-achsen-
orientierte AIN-Schicht abgeschieden und die zwei beobachteten azimutalen Ausrichtungen wurden
mit der kristallinen Struktur des Si(001) korreliert [44]. Ein Jahr spéter konnte dann diese Arbeits-
gruppe die ersten einkristallinen AIN-Schichten auf 5° fehlorientiertem Si(001) wachsen [45]. Auf-
grund der Eindeutigkeit der Messungen, der Reproduzierbarkeit durch andere Arbeitsgruppen und
in Ubereinstimmung mit den eigenen Ergebnissen und war dies trotz der etwas friiheren Referenz
[33] wohl die erste wirkliche Realisierung einer hexagonalen Gruppe-III-Nitrid-Schicht auf Si(001)
iiberhaupt.

Parallel zu den eigenen Arbeiten zur Realisierung von GaN-basierten Bauelementen auf Si(001)
gab es zahlreiche weiterfiihrende Untersuchungen, unter anderem Versuche mit InN-Keimschichten
[46] oder Tieftemperatur-AIN-Keimschichten [47]. Im Jahre 2005 wurden dann die ersten einkris-
tallinen GaN-Schichten auf Si(001) publiziert, welche sowohl mittels MBE [48] als auch mittels
MOVPE [49] gewachsen wurden und auf einem &hnlichen Ansatz wie dem von Lebedev et al.
basierten. Nur wenige Monate darauf konnten dann die ersten funktionierenden Bauelemente von
einer franzosischen Arbeitsgruppe [50, 51] sowie von uns realisiert werden [52-54]. Die zeitlichen
Abfolgen innerhalb dieser letztgenannten Entwicklungen, die verwendeten Probenstrukturen, die
Umsetzungen der Wachstumsparameter, die aufgetretenen Probleme und die gefundenen Losungs-
ansitze bis hin zu diesem erreichten Ziel sowie deren physikalische Grundlagen und Erkldrungen
sind Thema dieser Dissertation und werden in den néchsten Kapiteln ausfiihrlich beschrieben.

* englisch: plasma-assisted molecular beam epitaxy



2. Grundlagen

Im folgenden Kapitel werden die kristallinen Strukturen und die fiir das Wachstum wichtigen
Materialparameter der verwendeten Halbleiter sowie die grundlegenden Wachstumsprozesse der
metallorganischen Gasphasenepitaxie beschrieben. Des Weiteren sollen kurz die Standard-Analyse-
methoden vorgestellt werden, die bei der Untersuchung der hergestellten Proben hauptsidchlich zum
Einsatz kommen. Anschlieend wird auf vorbereitende Arbeiten eingegangen, welche die Realisie-
rung einer praktikablen in-sifu Probenkrimmungsmessung sowie einer optionalen simultanen Ober-

flichentemperatur-Messung ermoglichen.

2.1. Eigenschaften von Gruppe III-Nitriden und Si

2.1.1. Kiristallstruktur und Materialparameter

Unter Normalbedingungen kann GaN in zwei kristallinen Konfigurationen existieren, zum einen
in einer kubischen (c-, 3-) Zinkblende-Struktur, zum anderen in einer hexagonalen (h-, a-) Wurtzit-
Struktur, wobei letztere die energetisch giinstigere und somit thermodynamisch stabile Form
darstellt. In beiden Féllen hat jedes Atom im Kristallgitter genau vier ndchste Nachbarn und ist mit
diesen in einer hybridisierten, tetragonalen Anordnung verbunden. Der Unterschied zwischen
beiden Konfigurationen besteht in der Stapelfolge der Atomlagen, welche durch ABABAB... fiir die
hexagonale Struktur und ABCABC... fiir die kubische Struktur gegeben ist. Somit kann der stabile
Waurtzit-Typ durch zwei hexagonal dichteste Kugelpackungen aus Stickstoff- bzw. Galliumatomen
beschrieben werden, die um 3/8 der c-Gitterkonstante gegeneinander verschoben sind. Die zwei
Basisverktoren @ und 5 dieser Struktur haben die gleiche Linge und schlieBen einen Winkel von
120° ein, wihrend der dritte Vektor ¢ senkrecht zu diesen beiden angeordnet ist. Aufgrund der sich
ausbildenden Form der GaN-Kristallite werden gewohnlich drei primitive Zellen zu einer hexago-
nalen Basiszelle zusammengefasst, wie sie in Abbildung 2.1 dargestellt ist. Durch Einfiihren eines

vierten Basisvektors i =—(3+5) kann somit jede Richtung und Kristallebene im hexagonalen GaN
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Abbildung 2.1: Kristallkonfiguration des hexagonalen GaN (blau: Ga, gelb: N) und des-
sen Basisvektoren (links) und die Nomenklatur von niedrig indizierten Standard-Gitter-
fldchen (rechts).

[2110]

gemif der Miller-Bravais-Indizierung eindeutig definiert werden [55]. Zusétzlich wird fiir niedrig-
indizierte und héufig betrachtete Netzebenen eine vereinfachende Nomenklatur verwendet, wie sie
fiir einige Beispiele in Abbildung 2.1b gegeben ist; kristallographisch dquivalente Flachen haben
dabei die gleichen Bezeichnungen.

Stickstoffatome besitzen im Vergleich zu Galliumatomen je nach verwendeter Skala eine etwa
doppelt so starke Elektronegativitdt, was innerhalb der kovalenten Ga-N-Bindungen zu einer star-
ken Lokalisierung der negativen Ladung am Stickstoffatom fiihrt. Aufgrund der Anisotropie der
Waurtzit-Struktur entlang der c-Achse und der sich nicht kompensierenden Dipole kommt es daher
zur Ausbildung einer resultierenden spontanen elektrischen Polarisation P s die senkrecht zur
Basalebene ausgerichtet ist. Je nachdem, welches Atom-Untergitter die Oberflache von c-achsenori-
entiertem GaN bildet, wird sich somit die spontane elektrische Polarisation in einer solchen Schicht
invertieren. Als positive ¢ = GaN[0001]-Richtung ist der Abschluss mit Gallium definiert, wie er in
Abbildung 2.1a gezeigt ist. Senkrecht zur c-Achse ist das Feld im relaxierten GaN konstant Null.
Die verwandten Gruppe-III-Nitride AIN und InN sowie terndre und quaternidre Mischungen aus die-
sen besitzen die gleiche grundlegende Struktur und unterscheiden sich nur in den absoluten Grofen.

Wird der Kristall zudem mechanisch verformt, kann in Abhdngigkeit der Richtung der Verspan-

nung eine zusétzliche piezoelektrische Polarisation P, induziert werden. In einem System aus meh-

reren Schichten iiberlagern sich die einzelnen Polarisationsfelder und bilden so ein resultierendes
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Abbildung 2.2: Resultierende Gesamtpolarisationstdrke in einer voll verspannten
In,Ga,..N-Schicht auf GaN in Abhdngigkeit der Winkellage 6 der Grenzfliche zur
c-Achse und der Indium-Konzentration [56].



internes elektrisches Feld im Kristall. Wachsen zwei Schichten aus unterschiedlichen Materialien
und unterschiedlichen Gitterkonstanten voll verspannt zueinander auf, so ist die Polarisationsstérke
von der Lage der Grenzfliche zur c-Achse abhéingig. Das Vorzeichen der Gesamtpolarisation kann
sich dabei sogar umkehren. Bei einem materialspezifischen, kritischen Schnittwinkel werden sich
die einzelnen Feldstirken dann gegenseitig kompensieren und die Polarisation in der verspannten
Schicht wird zu Null (Abbildung 2.2). Der theoretische kritische Winkel schwankt dabei stark mit
den gewihlten Literaturwerten der elastischen und piezoelektrischen Konstanten, beispielsweise flir
Ing15GagssN/GaN zwischen 46° bis 90° [57].

Vergleicht man die Gibbsche Energie G = H - ST eines Gruppe III-Nitrid-Kristalls mit der
Summe der Einzelwerte des entsprechenden Metalls und des gasférmigen Stickstoffs, so wird mit
steigender Temperatur der dissoziierte Zustand aufgrund der groeren Entropie bevorzugt. Die sehr
hohe Bindungsenergie des molekularen Stickstoffs N, von 4,9 eV/Atom [58] bewirkt einen ver-
gleichsweise niedrigen Gesamtwert der Gibbschen Energie in einem Reaktionssystem mit freiem
Stickstoff, wodurch in Abhingigkeit des Drucks bereits bei relativ niedriger Dekompositionstempe-
ratur, welche bei Normdruck unterhalb der Schmelztemperatur liegt, ein Zerfall des GaN-Kristalls
energetisch mdglich ist. Die relevanten Materialparameter von AIN, GaN, InN und Silizium sind in

Tabelle 1 zusammengefasst.

Tabelle 1: Eigenschaften von Gruppe-I1I-Nitriden und Silizium bei 300K [2, 58, 59]

AIN GaN InN Si
Gitterkonstante a [nm] 0,3112 0,3189 0,3533 0,5431
Gitterkonstante ¢ [nm] 0,4982 0,5185 0,5693 0,5431
thermlsche.r Ausdehn_llmgskoefﬁ- 4.2-10° 4.2-10° [60] 3.8-10° 2,610
zient o [K™]
e E[no] = 177
Elastizitdtsmodul E, [GPa] 508 478 133 _
E[IOO] = 130
Schmelztemperatur [K] 3000 2800 1373 1685
Dekompositions- _
temperatur [K], (1 bar) ~2700 ~ 1100 ~ 630

Das verwendete Substratmaterial Silizium kristallisiert in der Diamant-Struktur, deren Einheits-
zelle in Abbildung 2.3 dargestellt ist. Zwei kubisch-flichenzentrierte Gitter aus Si-Atomen sind

dabei um ein Viertel der Raumdiagonalen gegeneinander verschoben.



Abbildung 2.3: Kristallstruktur der Silizium-Elementarzelle.

2.1.2. Oberflichenrekonstruktion des Siliziums (001)

Spaltet man modellhaft einen Silizium-Einkristall entlang der Si(001)-Fldche, dann verbleiben
an der neu entstehenden Oberfliche je abschlieBenden Si-Atom zwei freie, ungesittigte sp’-Orbi-
tale. Die Oberflichenenergie einer solchen idealisierten Konfiguration kann aus der Dissoziations-
energie der getrennten Si-Si-Bindungen gewonnen werden und betridgt 2,2 eV je Oberflichenatom
[61]. Eine energetisch glinstigere Anordnung stellt jedoch die Dimerisation dar. Dabei verbinden
sich zwei freie Orbitale zweier gegeniiberliegender Silizium-Atome zu einer gemeinsamen
0-Bindung und erreichen somit, trotz notwendiger leichter Deformation des Kristalls, einen deutlich
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Abbildung 2.4: Oberflichenrekonstruktion der Si(001)-Fldche

durch Dimerbildung der freien Orbitale sowie Beispiele der . . . .
Symmetrien héherer Ordnung [63]. raumlichen Korrelation der Dimere

Siliziums ergeben sich nun aus der
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Abbildung 2.5: STM-Bild einer 0,3° fehlorientierten Si(001)-
Oberfliche [62] und Bezeichnung der Flichen- und Stufen-

typen.

auf der Oberflidche. Die einfachste regelmiBige, periodische Struktur stellt die (2x1)-Rekonstruk-
tion dar, bei der sich die Dimere in parallel verlaufenden Reihen anordnen, wie sie in Abbildung 2.4
oben gezeigt ist. Zusdtzlich kann durch eine leichte Verkippung der Atombindungen zur Si(001)-
Netzebene eine weitere Absenkung der Energie erreicht werden. Die verschiedenen Rekonstruk-
tionssymmetrien unterscheiden sich dann nur in den Periodizitidten der Dimeranordnungen, wobei
die energetisch glinstigste mogliche Konfiguration durch die c(4x2)-Symmetrie beschrieben wird.
Der Unterschied in den resultierenden Oberflichenenergien ist vergleichsweise gering und betrigt
fiir die beiden Extremfille etwa 30 meV je Oberflichenatom (Eq.1)=1,32 eV, E.u2=1,29 eV) [61].
Bei den in dieser Arbeit verwendeten Substrat-Temperaturen von oberhalb 1000 K wihrend der
MOVPE ist daher nur die (2x1)-Symmetrie als relevanter Anteil nachzuweisen [62, 64] und wird
deshalb im Weiteren ausschlieBlich betrachtet, insbesondere da sich an der grundsétzlichen Orien-
tierung der Dimere beziiglich der Si[100]-Richtung nichts &ndert.

Eine reales Substrat ist nicht ideal glatt, sondern weist energetisch bedingt eine Vielzahl
atomarer Oberflachenstufen auf. Die Diamantstruktur des Siliziumkristalls bedingt nun, dass sich, je
nachdem welches der kubisch-flichenzentrierten Si-Untergitter die Oberfliche des Substrates
bildet, die Ausrichtungen der freien Orbitale und somit die der resultierenden Dimere orthogonal
voneinander unterscheiden. Die sich ausbildenden Dimerreihen der (2x1)-Rekonstruktion verlaufen
dementsprechend in Si[110]- oder in Si[110]-Richtung. Unter isotropen Bedingungen sind beide
Moglichkeiten dquivalent und gleich wahrscheinlich. Eine makroskopische Substratoberfldche ist
daher mit beiden Orientierungen zu statistisch gleichen Anteilen bedeckt.

Durch eine gezielte Fehlorientierung der nominellen Substratoberflidche zur kristallographischen
Si(001)-Ebene kann nun eine bestimmte Richtung ausgezeichnet werden. Aufgrund der diskreti-
sierten Hohenstufen des Atomgitters von a/4 = 0,136 nm kommt es zur Ausbildung einer gerichteten

Streifenstruktur aus atomar glatten Teilflachen senkrecht zur Fehlorientierung. In Abbildung 2.5 ist
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Abbildung 2.6: Modell der Bindungsrekonfiguration einer atomaren
Doppelstufe vom Typ B auf der Oberfldche eines Si(001)-Substrates [63].

eine rastertunnelmikroskopische Aufnahme (STM") eines Siliziumsubstrates gezeigt, welches eine
solche Abweichung von 0,3° in die Si[110]-Richtung aufweist. Je nach paralleler oder senkrechter
Ausrichtung der Dimerreihen beziiglich der Stufen wird dabei zwischen zwei allgemeinen Flachen-
und Stufentypen 4 und B unterschieden, die entsprechend gekennzeichnet sind.

Eine atomare Stufe stellt eine Storung der Oberfldche dar, zu deren Erzeugung zusitzliche Ener-
gie bendtigt wird. Die verschiedenen notwendigen Gitterrekonstruktionen der jeweiligen Stufen-
typen an den Kanten bedingen eine unterschiedliche Bildungsenergie von Esx =52 meV/2a und
Ess =120 meV/23 [65] mit 4 = an2 = 0,384 nm als nomineller Atomabstand auf der Oberflache.
Neben diesen Monostufen besteht die Mdglichkeit der Formierung von atomaren Doppelstufen mit
einer Stufenhdhe einer halben Gitterkonstanten, wodurch der jeweilig andere Fldchentyp {ibersprun-
gen wird. Die dazu notwendigen Bildungsenergien betragen etwa Epg= 100 meV/2a und
Epa =300 meV/2a [65]. Eine Doppelstufe vom Typ 4 wird somit in ein energetisch giinstigeres Paar
aus Typ 4 und Typ B Monostufen zerfallen, und ihr Anteil ist experimentell vernachlédssigbar klein
bzw. nicht nachzuweisen. In Abbildung 2.6 ist die Rekonfiguration der freien Bindungen an der
Kante einer Typ B Doppelstufe dargestellt. Die Dimerreihen verlaufen demnach senkrecht zu den
Stufen und sind auf benachbarten Flichen um ein Viertel der Gitterkonstanten gegeneinander ver-
setzt.

Die Dimerisation der Oberflache verursacht eine Verformung und eine Verspannung der Sili-
zium-Kristallstruktur und bewirkt somit einen zusitzlichen Beitrag zur Grenzflichenenergie. Der
Spannungstensor in der Oberfldche ist anisotrop und direkt mit den beiden Dimerausrichtungen
gekoppelt. Vernachldssigt man den leicht unterschiedlichen Einfluss im Randbereich der verschie-
denen Stufen, so existiert ein Minimum der freien Oberfldchenenergie genau dann, wenn die Fli-

chentypen 4 und B zu gleichen Anteilen auftreten und sich die Spannungsfelder gegenseitig kom-

* englisch: scanning tunneling microscope



pensieren. Der Energiegewinn durch eine Zwei-Domédnen-Struktur kann in Abhidngigkeit des
Bedeckungsverhéltnisses wie folgt ndherungsweise berechnet werden [65-67]:

_ L ™
E=-2Cln s cos(2 p) (2.1)

mit C als Materialkonstante, /, Breite der Minorititsdomine, /, Breite der Majorititsdomine,
L = (ly+1)/2, und p = (I,-1.)/(2L) als Bedeckungsparameter. Dieser energetische Vorteil ist abhéngig
von der Stufenbreite und bei einer rein doppelstufigen Oberfliche durch den Wegfall der Doménen-
struktur nicht mehr vorhanden. Der kritische Winkel des Ubergangs von Monostufen zu Doppelstu-
fen auf einer fehlorientierten Si(001)-Oberflaiche kann durch einen Vergleich der notwendigen
Gesamtenergien bestimmt werden [65, 68].

A
Epy=Egy+Eg—2C In| — (2.2)

mit C =25 meV/24 fiir Si(001) [65] und A. = 0,135 nm/tan(.) als mittlere Stufenbreite. Der kri-
tische Winkel ldsst sich dann durch Einsetzen der Stufenenergien mit 8, = 1,5° berechnen, in guter

Ubereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen. Die Messungen belegen das Auftreten

Abbildung 2.7: STM-Bild einer Si(001)-Oberfliche mit steigendem Winkel
der Fehlorientierung in Sif110]-Richtung [67].



einer Mischphase aus Mono- und Doppelstufen oberhalb eines kritischen Wertes von etwa 1°-2° mit
zunehmendem Anteil der Doppelstufen bei steigendem Winkel. Oberhalb von etwa 6° Fehlorientie-
rung sind bei einer vizinalen Si(001)-Flidche bei Raumtemperatur dann nur noch Doppelstufen nach-
zuweisen [62, 67, 68]. In Abbildung 2.7 sind STM-Aufnahmen einer Serie von Silizium-Substraten
dargestellt, die eine zunehmende Fehlorientierung der Oberfldche in Si[110]-Richtung aufweist.

Bei den bisherigen Uberlegungen wurde der Einfluss der Temperatur vernachlissigt. Fiir die
Bildung und den Zerfall von Oberflichenstufen oder fiir den Ubergang zwischen den verschiedenen
Typen werden Aktivierungsenergien bendtigt, wodurch bei einer Substrattemperatur unterhalb
dieser Energiedquivalenz die Stufenstruktur der Oberfldche praktisch eingefroren wird. Die angege-
benen Literaturwerte der notwendigen Grenztemperaturen schwanken zwischen 450 K [68] und
770 K [62]. Die Wachstumstemperaturen wihrend der MOVPE erreichen Werte bis zu 1500 K,
wodurch die Oberfldchenrekonstruktion von einer starken thermischen Verteilung iiberlagert wird.
Das Verhiltnis zwischen dem Anteil der Monostufenpaare zum Anteil der Doppelstufen kann durch
eine Boltzmann-Verteilung abgeschitzt werden [69].

Em_E%_Ew_E
kT

Doménen

(2.3)

In einem offenen System ist die bevorzugte Konfiguration der beschreibenden Systemparameter
durch den Zustand der kleinstmoglichen freien Energie F' charakterisiert.

F =U-=T-S (2.4)

Fiir kleine Temperaturen (T = 0 K) wird der giinstigere Zustand demnach nur durch den Unter-

schied in den Bindungs- und Verspannungsenergien bestimmt, wihrend mit steigender Temperatur
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Abbildung 2.8: Anteil des Minoritdtsflichentyps A auf einer vizinalen Si(001)-Ober-
fliche in Abhdingigkeit von der Temperatur und des Winkels der Fehlorientierung [71].



dann der Unterschied in der Entropie S an Bedeutung gewinnt. Die Ausbildung von Doppelstufen
stellt dabei einen hoher geordneten Zustand dar, bei dem durch den Wegfall des Freiheitsgrades der
lateralen Position einer verschwindenden Monostufe die Entropie um kgIn(2) verringert wird.
Zudem zeigen Monostufen starke Méaanderformen an den Kanten, die zusitzliche Verteilungsmog-
lichkeiten in der Zustandssumme generieren. Oberhalb einer kritischen Temperatur wird deshalb
aufgrund des Entropiegewinns und trotz der hoheren Bildungsenergie die Monostufen-Konfigura-
tion bevorzugt und die Doppelstufen werden zerfallen. Die kritische Temperatur ist abhéngig von
der Fehlorientierung des Substrates und kann fiir einen Winkel von 2° mit etwa 500 K berechnet
werden [68, 70].

In Abbildung 2.8 ist der experimentell bestimmte Anteil des Flachentyps 4 auf einem vizinalen
Si(001)-Substrat in Abhdngigkeit der Fehlorientierung und der Temperatur dargestellt. Demnach
ndhert sich das Belegungsverhiltnis der beiden Dimerorientierungen mit steigender Temperatur
einer Gleichverteilung an. Bei Wachstumstemperaturen der Keimschicht von iiber 1500 K ist bei
einer typischen Fehlorientierung von 4° nur noch eine sehr kleine Préaferenz des Typs B von deutlich
unter 60% zu erwarten.

Eine dimerisierte Si(001)-Oberfldche besitzt einen anisotropen Spannungstensor und ist ohne
duBeren Einfluss parallel zu den Dimerbindungen tensil verspannt, wohingegen sie senkrecht zu den
Bindungen eine betragsmifBig gleiche, kompressive Verspannung aufweist [72]. Die sich kompen-
sierende Gleichgewichtssituation mit gleichen Flichenanteilen der beiden Dimerausrichtungen bei
nicht fehlorientierten Substraten kann durch eine zusédtzliche Verspannungskomponente, zum
Beispiel durch eine externe Krafteinwirkung oder durch einen Gradienten in der thermischen
Ausdehnung, gestort werden. Der zusétzliche Energieeintrag ist abhdngig vom Betrag der Verspan-
nung, deren Richtung sowie vom Verhiltnis der Teilflichen, wodurch sich die resultierende freie

Oberfliachenenergie pro Einheitszelle fiir monoatomare Stufen berechnen ldsst mit [67]:

FM0n0= ESA + ESB + pg(o-l_o-”)aL - 2C1n(1TLa COS(%p)) - T' SMono (2'5)
mit € als externe Verspannung und op und oy als senkrechte und parallele Komponenten des Span-
nungstensors beziiglich der Dimerausrichtungen (Ao = 0,9 eV/a* [69]). Fiir kleine Stufenabstinde
mit a/L—1 sind zudem die Wechselwirkungen der Dipolmomente zweier benachbarter Stufen sowie
die Stufenverformungen bei steigenden Spannungsfeldern zu beriicksichtigen [67].

~

a

2
FMono = FMono + EDipol(—) - \/3CEDipol tan(%) (26)

e

2L

Fiir Doppelstufen entfallen die dominenbedingten Wechselwirkungsterme und die freie Energie

vereinfacht sich zu:



F E, + 2¢alo, — T-S (2.7)

Doppel = Doppel

Eine Verzerrung des Kristalls aufgrund einer externen Spannung fiihrt somit auf einer mono-
stufigen Oberfliche zu einer Anderung des Bedeckungsverhiltnisses p. Der optimale Wert fiir p
wird in Abhédngigkeit des externen Stresses durch eine Minimierung der freien Energie bestimmt

und kann aus Gleichung (2.5) abgeleitet werden:

ZILE(O'L—O'l))

= 2 arctan
p T C

(2.8)

Der Effekt des sich dndernden Verhiltnisses der Monostufen-Fldchenanteile ist nur vom lokalen
Betrag und der Richtung der Oberfldchenspannung abhédngig, nicht jedoch von einem Spannungs-
gradienten iiber das Substrat oder von Volumeneffekten. Er ist vollig reversibel und nur durch die
kristallographische Ausrichtung der Dimere bestimmt, nicht jedoch durch die Richtung des Fehl-
schnittes oder der Stufen. Zudem ist er oberhalb der thermischen Aktivierungsenergie unabhéingig
von der Temperatur. In Abbildung 2.9 ist der Verlauf der Monostufen auf einer 0,3° fehlorientierten
Si(001)-Fliche dargestellt, einmal ohne externe Verspannung (a) und einmal unter 0,04% tensiler
Verspannung in Si[110]-Richtung (b). Die experimentell bestimmten Flichenanteile (c) in Abhén-
gigkeit der Verspannung folgen in guter Ubereinstimmung dem Verlauf der theoretischen Uberle-
gungen aus Gleichung (2.8).
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Abbildung 2.9: Mittels STM gemessene Domdnenverteilung einer 0,3° fehlorientierten Si(001)-Oberfliche
ohne dufiere Verspannung (a), die gleiche Oberfldche bei einer tensilen Verzerrung von 0,04% in Si[110]-
Richtung (b) [72], und die relative Hdufigkeit der Fldchentypen in Abhdngigkeit vom Betrag der Verzerrung

(c) [73].



Das totale Flachenverhiltnis Typ B/ Typ A der beiden Dominen unterschiedlicher Dimeraus-
richtung auf einem Si(001)-Substrat ist also durch das Verhéltnis von doppelstufigen zu monostufi-
gen Phasen sowie durch den Bedeckungsparameter p( 7, € 6) der monostufigen Phasen gegeben.
Ein elegantes mathematisches Modell zur Abschitzung des Phasenverhéltnisses bei verspannten,
vizinalen Oberfldchen mit endlichen Temperaturen ist die Darstellung der freien Energien nach
Gleichung (2.6) und (2.7) in Abhéngigkeit von @ fiir gegebene T und &. Die Beriihrungspunkte der
Tangente an beiden Energiekurven ergeben die kritischen Winkel, zwischen denen eine Mischphase
auftritt [70, 74].



2.2. Metallorganische Gasphasenepitaxie

2.2.1. Grundprinzipien

Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben werden mittels metallorganischer Gasphasen-
epitaxie hergestellt, wobei als Standardsystem eine AIX 200/4 RF-S MOVPE-Anlage mit einem
Niederdruckreaktor und horizontaler Probenorientierung verwendet wird. Bei dieser Wachstums-
methode werden die hochreinen Ausgangssubstanzen mit Hilfe von Trigergasen in einem nahezu
laminaren Gasstrom iiber das Substrat geleitet. Wegen der hohen Prozesstemperatur oberhalb des
Suszeptors werden die Molekiile der Precursoren zerlegt und aufgrund des Konzentrationsgradi-
enten diffundieren diese dann in Richtung der Substratoberfldche. Dort werden die Edukte adsor-
biert, kdnnen chemisch miteinander reagieren und werden in das kristalline Gitter der abgeschie-
denen Schicht epitaktisch eingebaut. Eventuell noch anhaftende funktionelle Gruppen der
Ausgangsstoffe desorbieren und werden anschlieBend mit dem Gasstrom abtransportiert. Die
einzelnen detaillierten Reaktionsabldufe wihrend des Wachstumsprozesses im MOVPE-Reaktor
werden dabei u.a. durch komplexe Interaktionen zwischen den chemischen Vorreaktionen und
Zerlegungen in der Gasphase, den Diffusionsprozessen im Reaktor und auf der Substratoberfldche,
den chemischen Wechselwirkungen der Ausgangsstoffe auf dem Substrat, sowie den Sorptions- und
Desorptionsprozessen beschrieben. Je nach verwendeten Prozessparametern und den beteiligten
Ausgangsstoffen konnen dabei einzelne Teilschritte dominierend oder vernachlédssigbar fiir das
MOVPE-Wachstum werden. Allgemein ldsst sich das MOVPE-Wachstum in drei charakteristische
Temperaturbereiche unterteilen, bei denen die Geschwindigkeit des epitaktischen Schichtwachs-
tums unterschiedlich limitiert wird. Bei geringen Temperaturen ist die pyrolytisch stimulierte Zerle-
gung der Ausgangsstoffe innerhalb der Verweildauer oberhalb des Substrates nicht vollstandig und
die Ablaufgeschwindigkeit der chemischen Reaktionen sowie die Kinematik auf der Oberfliche
sind thermisch begrenzt, weshalb in diesem Regime mit steigender Temperatur die Wachstumsrate
anndhernd exponentiell ansteigt. Oberhalb einer Grenztemperatur, ab der alle chemischen Zerle-
gungen und Reaktionen nahezu vollstindig ablaufen kénnen und die fiir das GaN-Wachstum typi-
scher Weise um 600°C betrigt [75], wird die Wachstumsgeschwindigkeit der epitaktischen Schicht
primdr durch die Oberflachendiffusionsprozesse der Edukte sowie durch die Differenz Ay der

chemischen Potentiale zum Gleichgewichtszustand bestimmt [76]:

Pa P

Apu = RTIn|——
PaPs

(2.9)

mit R = allg. Gaskonstane, p, p = Partialdruck des Stoffes A bzw. B, und Pa s = Gleichgewichts-
dampfdruck.



Da die Diffusion oberhalb von 600°C nur noch eine schwache Temperaturabhéngigkeit aufweist
[77] und die Gasphase im MOVPE-Reaktor beim Abscheideprozess deutlich itibersittigt ist, wird die
Wachstumsrate hauptséchlich durch das begrenzte Angebot der vorhandenen Ausgangstoffe limitiert
und wird somit nur noch wenig von einer weiteren Temperatursteigerung beeinflusst. Oberhalb
einer kritischen Substrattemperatur, von ungefahr 1000°C fiir das Beispiel von GaN [75], nimmt die
Wachstumsrate dann wieder nahezu exponentiell ab. Dies kann unter anderem mit einer zuneh-
menden Desorption der Atome von der Probenoberflache aufgrund der ausreichend hohen kineti-
schen Energie der Teilchen sowie mit stattfindenden Vorreaktionen bereits in der ausgedehnten
heiBlen Reaktorzone erkliart werden. Die hohere laterale Beweglichkeit der Atome auf der Proben-
oberflache reduziert jedoch die Wahrscheinlichkeit des Einbaus einer Storung in der kristallinen
Struktur der epitaktischen Schicht und wirkt zudem gléttend auf Oberflachenstufen. Daher wird
GaN standardméfBig in diesem Temperaturregime oberhalb 1100°C abgeschieden, trotz der gerin-
geren Wachstumsrate. Weiterfilhrende und detailliertere Darstellungen der kinematischen Wachs-
tumsmodelle sowie der theoretischen Beschreibungen der einzelnen thermodynamischen Prozesse
werden zum Beispiel im quasi Standardwerk zur MOVPE von Stringfellow [78] oder in kompak-
terer Form in Ref. [76, 77] gegeben.

Bei dem in dieser Arbeit untersuchten speziellen Fall des Wachstums von Gruppe-III-N-
basierten Schichtsystemen liegen die metallorganischen Ausgangsstoffe in Form von Gruppe-III-
Methylverbindungen vor und als Tragergase werden Wasserstoff und Strickstoff verwendet. Da
molekularer Stickstoff unter den Standardreaktorbedingungen faktisch nicht dissoziiert und somit
nicht aktiv zum Reaktionsablauf beitriagt, wird als Standardstickstoffquelle Ammoniak verwendet,
welcher jedoch unter Gleichgewichtsbedingungen in mehreren Zwischenschritten ebenfalls zu
molekularem N, und H, zerféllt. Die typischen Prozesstemperaturen beim Wachstum von GaN-
Schichten liegen deutlich iiber 1200 K, und somit oberhalb der Dekompositionstemperatur [2, 79]
des GaN, bei der es unter Abgabe von atomarem Stickstoff zerfdllt und auf der Substratoberfliche
Ga-Tropfchen bildet:

1

~N, (2.10)

GaN — Ga,, + >

Aufgrund der nur sehr langsam verlaufenden Reaktionskinetik des Ammoniaks sind bei 1200 K
im Reaktorgasstrom jedoch nur etwa 4% des NH; zerlegt [76]. Die Dissoziation der Stickstoffquelle
geschieht daher hauptsédchlich katalytisch initiiert auf der Probenoberfliche, wobei insbesondere
GaN und metallisches Gallium duBerst effektiv zur NH;-Dekompositionsrate von bis zu 50% an der
Oberfliache beitragen. Die freien Stickstoffradikale konnen sich dort mit den freien Gallium-Atomen
verbinden und wirken auf diese Weise der Dekompositionsreaktion des GaN wirkungsvoll
entgegen:

NH, + Gay, — GaN, + %H2 (2.11)
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Abbildung 2.10: Prinzipskizze des MOVPE-Reaktors (links) und eine Fotografie des Reaktors der verwen-
deten MOVPE-Anlage AIX 200/4 RF-S (rechts).

Ein Uberangebot von Ammoniak im MOVPE-Reaktor kann somit die GaN-Schicht bei Wachstums-
temperaturen stabilisieren, obwohl der Stickstoff-Partialdruck im Reaktor kleiner ist als der Gleich-
gewichtsdampfdruck. Typische V/III-Verhiltnisse der Partialdriicke beim GaN-Wachstum liegen
daher im Bereich zwischen 10° und 10% Fir eine detaillierte theoretische Beschreibung der
einzelnen chemischen Zwischenschritte sowie der Reaktionskinetik sei auf Ref. [76] verwiesen.

Eine schematische Darstellung des Reaktoraufbaus sowie ein Bild des Reaktors der verwendeten
MOVPE-Anlage AIX 200/4 RF-S sind in Abbildung 2.10 gezeigt.

2.2.2. Spezielle Ansitze fiir das GaN-Wachstum auf Si-Substraten

Substratpraparation

Um eine definierte und chemisch reine Substratoberfliche fiir das epitaktische Wachstum zu
gewdhrleisten, muss das Silizium gereinigt werden. Zudem muss die nach Kontakt mit dem Luft-
sauerstoff normalerweise auftretende oxidierte Oberflachenschicht des Si entfernt werden. Dies
kann z.B. durch einen initialen Ausheizprozess im MOVPE-Reaktor bei iiber 1100°C unter Ho-
Atmosphére erfolgen, welcher die Si-Oberfliche leicht andtzt. Eine weitere Mdglichkeit, welche im
Rahmen dieser Arbeit standardmiBig zum Einsatz kommt, ist die nasschemische Reinigung des
Substrates direkt vor dem Wachstumsdurchgang. Dazu werden die Substrate in Isopropanol in
einem Ultraschallbad vorgereinigt. AnschlieBend wird die Oberfliche mittels einer Losung aus
H,S0O4:H,0,:H,0O im Verhéltnis von 3:1:1 fiir ca. 1 Minute angeitzt und dabei vollstindig oxidiert,
wodurch anhaftende Partikel und Fremdatome von der Si-Oberflache aufgeschwemmt und abgeldst
werden [80]. Danach wird die Oberfliche fiir ca. 30 s mit 5-prozentiger HF-Siure behandelt,
welche die Oxidschicht génzlich entfernt und die freien Si-Orbitale mit Wasserstoffatomen termi-

niert. Die Prozedur wird zweimal wiederholt, wobei zwischen den einzelnen Atzschritten die



Substrate mit HO solange bespiilt werden, bis jeweils pH =7 im Abwasser erreicht ist. Die so
gebildeten Si-H-Bindungen sind unter Atmosphére und Raumtemperatur relativ stabil, so dass in
der Zeit bis zur Einschleusung kein Luftsauerstoff mit der Si-Oberfliche reagieren kann. Im
MOVPE-Reaktor brechen die Si-H-Bindungen oberhalb einer Temperatur von ca. 425°C auf, so

dass dann eine chemisch reine Si-Oberfldche fiir das epitaktische Wachstum vorliegt [62].

Keimschichten

Eine Herausforderung beim MOVPE-Wachstum von GaN-basierten Schichtsystemen auf Si-
Substraten ist die mogliche chemische Reaktion von Gallium mit dem Silizium, dem sogenannten
,»Meltback etching, bei der die gewachsene Schicht oberhalb einer Prozesstemperatur von etwa
700°C vollig zerstort wird und teilweise tiefe Locher in das Substrat gedtzt werden. Die lokal
begrenzt einsetzenden Reaktionen breiten sich dabei innerhalb kurzer Zeit nahezu radial aus und
konnen so die gesamte Probe zerstoren, wobei in den beschiddigten Bereichen neben gallium- und
siliziumreichen Phasen auch Si,Ny nachgewiesen werden kann [81]. Fiir eine Realisierung epitakti-
scher GaN-Schichten auf Si-Substraten muss die Si-Oberfldche daher passiviert werden, um so den
Kontakt bzw. die Reaktion mit Ga zu unterbinden. Neben verschiedenen anfénglichen Ansétzen mit
beispielsweise y-Al,O; [33], SiC [34], Borphosphid (BP) [35], GaAs [37], AlAs [82] oder amor-
phem Si,N, [38] als Keimschicht, hat sich als Standardmethode eine Passivierung mit einer AIN-
Keimschicht weitgehend durchgesetzt, weshalb letztere auch in dieser Arbeit verwendet wird. Dabei
wird auf Si(111)-Substraten, dhnlich wie auf Saphir(0001), meist eine ca. 10-100 nm dicke Tieftem-
peraturbekeimung gewachsen bei einer Depositionstemperatur um etwa 630°C. Dies fiihrt zur
Ausbildung einer fast polykristallinen und nicht koaleszierten AIN-Keimschicht, welche jedoch den
Unterschied in den Gitterkonstanten zwischen Substrat und eigentlicher Probenschicht effektiv
iiberbriickt. Eine nachfolgende Hochtemperaturschicht liberwéchst dann die Nukleationskeime,
wobei insbesondere die c-achsenorientierten Kristallite geometrisch bevorzugt werden und sich eine
geschlossene einkristalline Schicht bilden kann.

Um ein vorzeitiges Nitridieren der Substratoberfldche zu unterbinden, wird vor dem eigentlichen
AIN-Keimschichtwachstum gew6hnlich eine kurze, ca. 10 s lange, initiale Metallisierung der Silizi-

umoberfliche mit reinem Aluminium durchgefiihrt.

Spannungskompensation

Wird GaN epitaktisch abgeschieden, bewirkt das kolumnare Wachstum der GaN-Kristallite und
die dadurch auftretenden Korngrenzen eine tensile Verspannung in der gewachsenen Schicht. Die
im Schichtsystem vorliegende Spannung skaliert dabei nahezu linear mit der Schichtdicke und
betrdgt bei nominell undotiertem GaN etwa 0,1-0,2 GPa/um [83]. Durch eine zusitzliche Si-n-
Dotierung kann sich dieser Wert, insbesondere bei einer hohen Versetzungsdichte, nochmals deut-

lich steigern auf bis zu 0,5 GPa/um bei einer Dotierkonzentration von 5-10' cm™, wohingegen der



Effekt bei einer Mg-p-Dotierung deutlich geringer ausfillt. Oberhalb eines kritischen Spannungs-
wertes von etwa 0,2-0,3 GPa wird die Verspannungsenergie in der Schicht dann durch die Ausbil-
dung von Rissen abgebaut [84].

Dariiber hinaus besitzen III-N-Halbleiter im Vergleich zum Silizium einen gréferen lateralen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten (vergleiche Tabelle 1). Die GaN-basierten Schichtsysteme,
die auf Si-Substraten abgeschieden wurden, weisen daher nach dem Abkiihlen von Wachstum- auf
Raumtemperatur mit wachsender Schichtdicke eine zusitzliche tensile Verspannung von etwa
0,6-0,7 GPa/um auf [83], aufgrund des resultierenden Temperaturunterschiedes von etwa 1100 K.

Eine Standardmethode zur Vermeidung dieser thermisch begriindeten Rissbildung ist die
Kompensation des tensilen Stresses durch eine gezielte kompressive Vorverspannung des Schicht-
systems bereits bei hohen Temperaturen wahrend des MOVPE-Wachstums. Der Einbau von Tief-
temperatur(LT")-AIN-Zwischenschichten in die Pufferschicht ist dabei ein moglicher und héufig
verwendeter Ansatz, eine solche ausgleichende Vorverspannung zu erzielen, welcher bereits bei
GaN-Schichten auf Si(111) und Saphir erfolgreich angewendet wurde [85]. Die geringere Oberfla-
chenbeweglichkeit der Al-Atome fiihrt zu einer schnellen Relaxation der LT-AIN-Zwischenschicht
bereits nach wenigen Nanometern Dicke [86]. Das anschlieende, bei hoheren Temperaturen abge-
schiedene GaN wichst dann pseudomorph auf dem AIN auf und aufgrund der groBeren Gitterkon-
stante ist die GaN-Schicht dann kompressiv auf dem AIN verspannt. Die exakte Schichtdicke, die
Wachstumstemperatur, die Anzahl der LT-AIN-Zwischenschichten sowie deren Abstand im GaN-
Puffer sind dabei individuell an die kristalline Qualitidt der Pufferstruktur anzupassen. Typische
Wachstumstemperaturen betragen zwischen 600°C und 1000°C, bei einer Schichtdicke von etwa
10 nm bis 50 nm. Im Allgemeinen wird mit steigender Abscheidetemperatur, wegen der dann lang-
sameren Relaxation, einen ldngere Depositionsdauer verwendet. Zudem ist bei einer schlechteren
Pufferqualitdt meist die Anzahl der AIN-Schichten zu erhdhen.

Dotierung

Die elektrische Leitfdhigkeit der Silizium-Substrate ist sowohl fiir den p- als auch fiir den
n-Leitungstyp im Bereich von niederohmig (<0,01 Qcm) bis hochohmig (>10000 Qcm) kommer-
ziell erhiltlich und kann entsprechend der gewiinschten Spezifikation gewéhlt werden. Um die elek-
trische Leitfdhigkeit der epitaktischen GaN-Schichten festzulegen, miissen die jeweiligen Struk-
turen wihrend des MOVPE-Wachstums gezielt mit Fremdatomen dotiert werden, wodurch insbe-
sondere die Leistungsparameter von GaN-basierten Bauelementstrukturen variiert werden konnen.

Fiir die Realisierung der n-Leitung wird GaN standardmifBig mit Si-Atomen dotiert, welche sich
im Kristallgitter auf Ga-Plitze einbauen und somit als Donatoren wirken. Die Aktivierungsenergie
des Donators betrigt nur etwa 17 meV, weshalb bereits bei Raumtemperatur faktisch alle Si-Atome
ionisiert sind [87]. Die bendtigten Si-Atome werden mittels SH, dem MOVPE-Reaktor zugefiihrt.
Durch zwei zusétzliche Verdiinnerstufen kann die Konzentration des Silan-Gasflusses bis in den

* englisch: Jow temperature



Bereich von wenigen nmol/min homogen reduziert werden. Fiir typische Bauelementanwendungen
wird ein Fluss von etwa 20 nmol/min bis 80 nmol/min eingestellt, welcher nahezu linear mit einer,
von den individuellen Reaktorparametern abhéngigen, resultierenden Ladungstrigerdichte von etwa
10"® cm™ bis 10" cm™ im GaN korreliert [88]. Fiir Al.Ga,;N-Schichtsysteme ist bei gleichen
Wachstumsparametern eine geringere freie Ladungstragerkonzentration zu erwarten, die mit stei-
gender Al-Konzentration stetig abnimmt. Insbesondere in den unteren Bereichen der GaN-Puffer-
schichten tritt dabei auf Si-Substraten hdufig eine zusitzliche Hintergrund-Si-Dotierung auf, da Si-
Atome aus dem Substrat in die dariiber liegenden epitaktischen Schichten bei Wachstumstemperatur
eindiffundieren konnen [83].

Die p-Leitung im GaN wird standardmdBig mit Hilfe einer Magnesiumdotierung realisiert,
wobei die Mg-Atome auf den Ga-Plédtzen eingebaut werden und als Akzeptoren wirken. Als Stan-
dard-Magnesium-Precursor wird dabei Biscyclopentadienylmagnesium (Cp,-Mg) verwendet.
Wegen der hohen Aktivierungsenergie der Mg-Akzeptoren von etwa 200 meV [89] sind bei Raum-
temperatur im thermodynamischen Gleichgewicht aber nur etwa 1 bis 2 Prozent der Mg-Atome
ionisiert, weshalb die resultierende Ladungstrigerkonzentration im p-leitenden GaN im Vergleich
zur Si-Dotierung bei gleichem Dotierlevel entsprechend deutlich geringer ist. Ein weiterer Effekt,
der die erreichbare p-Leitfahigkeit im GaN zusédtzlich abschwécht, ist der Einfluss von parasitirem
Wasserstoff in der epitaktischen Schicht. Wéhrend des MOVPE-Wachstums von GaN mit einem
NH;-Precursor ist beim Abscheideprozess auf der Probenoberfliche zwangsldufig atomarer Wasser-
stoff vorhanden, welcher auf Zwischengitterpldtzen in die kristalline GaN-Schicht mit eingebaut
werden kann. Wasserstoff wirkt dabei im GaN als flacher Donator und die positiven freien
Ladungen im Mg-dotierten p-GaN werden infolge dessen teilweise kompensiert. Dariiber hinaus
kann Wasserstoff an den stark polaren Mg-N-Bindungen lokalisiert und gebunden werden und dort
einen Mg-N-H-Komplex ausbilden, wodurch die Mg-Akzeptoren elektrisch passiviert werden und
nicht mehr zur p-Leitung beitragen [90]. Fiir eine Steigerung der Leitfdhigkeit des p-GaN muss
daher der Wasserstoff nach dem MOVPE-Wachstum aus der GaN-Schicht entfernt werden. Dies
wird gewohnlich mit Hilfe eines zusitzlichen Ausheizschrittes unter Stickstoff- oder Inertgas-
atmosphére bei ca. 700°C erreicht, durch den die Komplexe autbrechen und die freien H-Atome aus

der Probe herausdiffundieren kdnnen [92].



2.3. Analysemethoden

2.3.1. Rontgenbeugung

Strukturuntersuchungen mittels Rontgenbeugungsmethoden bieten eine vergleichsweise schnelle
und zerstorungsfreie Methode, die kristallographischen Eigenschaften der hergestellten Proben zu
analysieren. An praktisch allen gewachsenen Proben wurden daher entsprechende Messungen
durchgefiihrt, weshalb die rontgenografischen Untersuchungen einen Schwerpunkt der Probenaus-
wertung in dieser Arbeit darstellen. Deshalb sollen im Folgenden die Grundlagen der Beugungs-
theorie und die verwendeten Messaufbauten etwas ausfiihrlicher dargestellt werden.

Ein vielfach verwendeter und oft hinreichender Ansatz zur Erkldrung der Beugungs-
erscheinungen an einem Kristall legt die folgenden Vereinfachungen zugrunde: jede einfallende
Welle, die auBlerhalb des Kristalls allgemein durch den Wellenvektor 1;0 beschreiben wird, kann
ungestort in den Kristall eindringen und wird dort an einer Gitternetzebene reflektiert. AnschlieBend
soll keine weitere Wechselwirkung mit dem Kristallgitter oder der einfallenden Welle mehr statt-
finden. Aus dieser kinematischen Betrachtung kann die bekannte Bragg-Gleichung gewonnen

werden, auf deren Herleitung hier verzichtet wird [92].
nA=2d,,sin(0) (2.12)

mit A = Rontgenwellenlidnge, dna = Netzebenenabstand, 26= Winkel zwischen einfallender und
gebeugter Welle. Ein Beugungsmaximum tritt demnach immer dann auf, wenn der Unterschied in
den optischen Wegléngen der an verschiedenen Lagen einer Netzebenenschar reflektierten Wellen
ein Wellenldangenvielfaches betrdgt. Die verwendeten Analyseprogramme nutzen einen etwas ande-
ren Ansatz zur Beschreibung des Beugungsbildes. Zudem sind in einigen Messungen zusétzliche
Substratreflexe zu beobachten, deren Erkldrung eine Erweiterung des obigen Modells voraussetzt.
Der Grundansatz der dynamischen Streutheorie liegt darin, nach Losungen der Maxwellschen

Gleichungen im Inneren eines Kristalls zu suchen.

(2.13)



Dringt eine elektromagnetische Welle in einen Kristall ein, so wird das Material polarisiert und die

Verschiebungsdichte betrigt D= EEOE . Durch nochmalige rot-Operation der zweiten Maxwell-

gleichung folgt mit B= IJOFI die Ausbreitungsgleichung fiir das E-Feld innerhalb des Kristalls.
rotrot E—k*eE =0 (2.14)

Fiir typische Werte der Elektronendichte und der Rontgenwellenlidnge ist die Suszeptibilitdt X sehr
klein gegen 1, so dass mit £ ~ D(1—X)/¢, folgt:

rotrot (X D)+k*D+AD =0 (2.15)

Die Suszeptibilitit X ist als Eigenschaft des Kristallgitters periodisch mit der Gitterkonstanten und
kann daher in eine Fourierreihe zerlegt werden. Das elektrische Feld wird also durch ein periodi-

sches Potential gestort. Als Losung fiir D bietet sich daher ein Bloch-Wellen-Ansatz an:

. mit K,=K,+G , (2.16)

wobei K , die einfallende Welle im Innern des Kristalls beschreibt. Durch Einsetzen dieser Ansétze
in die Wellengleichung (2.15) erhélt man nach Ausfithrung der Differentialoperatoren eine Glei-
chung mit zwei Summen iiber G. Der Koeftizientenvergleich fithrt dann auf die sogenannte Grund-

gleichung der dynamischen Streutheorie.
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Dg = o Z'ZXG—G"DG' (2.17)
KG_k G’

Damit existiert ein unendliches System linearer Gleichungen zur Bestimmung der Fourier-

koeffizienten 15G. Aufgrund des Quotienten vor der Summe werden besonders die Koeffizienten
beitragen, bei denen die Betrdge der Wellenvektoren der gebeugten Welle im Material ‘Ig G’ und der
von auflen einfallenden Welle £ = |l€0| iibereinstimmen. Dabei wurden bisher keine Einschrén-
kungen fiir K o, vorgenommen. Nach Gleichung (2.16) ist jedoch K c= K 0+é, dh K ¢ muss wieder

auf einem Gitterpunkt enden. Das heif3t aber, dass besonders die Gittervektoren K, ¢, beitragen, die

in der Ndhe der Ewaldkugel mit dem Radius k& enden. Da die Rontgenwellenldnge in der Groflen-
ordnung der Gitterkonstanten eines Kristalls liegt, sind dies jedoch nur einige mogliche Gitter-
punkte (Abbildung 2.11). Somit reduziert sich die Grundgleichung (2.17) auf ein Gleichungssystem
mit wenigen Komponenten, mit dem sich dann Ndherungslosungen finden lassen. Fiir den Fall, dass

neben dem Ursprung O nur noch ein weiterer Gitterpunkt Hg in der Nédhe der Ewaldkugel ist (Zwei-



‘120‘= k'(l-l-%)

Abbildung 2.11: Konstruktion der Ewaldkugel zur Bestimmung nicht vernachldissigbarer
Wellenvektoren.

strahlfall), hat das charakteristische Gleichungssystem daher zwei Komponenten. Vernachlissigt
man zudem die Suszeptibilitét, folgt dann aus den geometrischen Betrachtungen in Abbildung 2.12

wieder die Bragg-Gleichung (2.12).

bt}

Abbildung 2.12: Geometrischer Zusammenhang zwischen dem
Gittervektor und dem Einfallswinkel 6.

0 |—> 27T 27T

G|=d—=|f<\=2\/?\-sin<9)=2T-sin(9) (2.18)

hkl

Um die Abweichungen von der Ewaldkugel zu quantifizieren, wird ein so genannter Anregungs-
fehler definiert,
Ko—k Ki—k’
2
K G

~2¢g; , wegen X<1 (2.19)

mit dem sich, bei Zerlegung in die jeweiligen Polarisationsanteile, das folgende zu l6sende charak-

teristische Gleichungssystem ergibt:



(X0—2 50)Dog + X—G DGU = o — Polarisation
XGDO{)' + (XO_ZEG)DGU' =

(Xo_zfo)DOn + X—G COS(Z 9) DG1T = (2'20)

XG COS(ZQ)DOH— + (XO_ZEG)DGH =

S O o O

] 1 — Polarisation

Im Weiteren soll nur der senkrechte Schwingungsanteil betrachtet werden. Fiihrt man einen Para-
meter &g = Kg-k(1+%2)Xo) gemdll Abbildung 2.13 ein, so ergibt sich unter Verwendung von Glei-
chung (2.19) und durch Nullsetzen der Koeffizientendeterminanten der folgende Zusammenhang:

1 1
£,8, = Zk2(250—xo)(2£G—XG) = ZkzXGX—G = const. (2.21)

Dieser Ausdruck ist sowohl fiir positive als auch fiir paarweise negative Werte von ¢ erfiillt. Damit
liegen die Losungen des Gleichungssystems auf zwei Dispersionsflichen S; und S,, die sich in
Form von Hyperbeln an zwei Asymptoten T, und T, durch den sogenannten Lorentzpunkt E, der die

Bragg-Bedingung im Kristallinnern beschreibt, anschmiegen” (Abbildung 2.13).

Kg=k-(1+/2y0)

KOZ

Abbildung 2.13: Dispersionsflichen im Kristall.

Welche Punkte als mogliche Losungen auf den Dispersionsflachen schlieBlich angeregt werden,
wird von der Beugungsgeometrie vorgegeben. Je nach Einfallswinkel einer aullenliegenden Primar-
welle lgo wird auf dem Kreisbogen um O und dem Radius k ein Punkt ausgezeichnet. Aufgrund der
Ubergangsbedingungen an Grenzflichen ist die Tangentialkomponente der Wellenvektoren an der
Kristalloberfliche stetig. Die eventuellen Schnittpunkte der Oberflaichennormalen durch diesen
Punkt mit S; und S, definieren somit die erlaubten Losungen der Wellenfelder im Innern des Kris-
talls. Die Intensitét der gestreuten Welle ist abhdngig von der GroB3e des Anregungsfehlers und lasst
sich berechnen mit Dg/Dg = 2&0/(kX.), womit durch Einsetzten in den Blochwellenansatz in Glei-
chung (2.16) das resultierende Wellenfeld vollstindig beschrieben wird. Die Anbindung der
gebeugten Welle an den AuBlenraum des Kristalls gelingt durch Beachtung der Stetigkeits-

*  Der sogenannte Lauepunkt M beschreibt die Bragg-Bedingungen fiir die aullerhalb des Kristalls verlaufende einfal-
lende und gebeugte Welle.



Oberflache
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Abbildung 2.14: Dispersionsfldchen im Bragg-Fall.

bedingungen und der phasenrichtigen Summation der moglichen Losungsanteile im Kristall.
In der in dieser Arbeit verwendeten Bragg-Geometrie, das heift der gebeugte Strahl tritt wieder

aus der Oberfliche aus, kann es in Abhéngigkeit des Einstrahlwinkels vorkommen, dass kein
Schnittpunkt der Tangentialkomponente der einfallenden Welle k , mit den Dispersionsflichen S

existiert. In Abbildung 2.14 entspricht dies dem Anregungspunkt P,. Die Losung fiir K ¢ wird dann
imagindr und bewirkt ein exponentielles Abklingen des resultierenden Wellenfeldes. Das heif3t aber,
dass iiber einen begrenzten Winkelbereich keine Energie durch einen geniigend dicken Kristall
hindurch dringen kann und die einfallende Welle daher total reflektiert wird. Zudem zeigt sich, dass
aufgrund der Brechung des eindringenden Strahles die Winkellage der Mitte des Reflexionsberei-
ches etwas vom Wert der rein geometrischen Betrachtung abweicht. Diese Effekte sind mit Werten
von etwa 0-10 Bogensekunden [93] jedoch vergleichsweise klein und kdnnen in Abhdngigkeit der
Kristallqualitét oft vernachldssigt werden.

Bei einigen rontgenografischen Messungen in dieser Arbeit treten Beugungsmaxima auf, die mit
den bisherigen Uberlegungen nicht hinreichend erklirt werden konnen. Die Fourierkoeffizienten X
der Suszeptibilitdt in Gleichung (2.16) kénnen je nach atomarer Struktur der Einheitszelle und der
Wahl von G alle identisch 0 sein [92], so dass keine gebeugte Intensitit auftritt (verbotener
Reflex)”. Eine Erweiterung auf den Dreistrahlfall ermdglicht eine Erkldrung der gemessenen
Maxima, bei dem dann drei Gitterpunkte O, G, und H nahe der Ewaldkugel liegen. Das charakteris-
tische Gleichungssystem hat somit drei Komponenten und ist allgemein nicht mehr analytisch 16s-
bar. Im Fall der 0-Polarisation gibt es genau dann nichttriviale Losungen, wenn folgende Disper-

sionsgleichung erfiillt ist, die dann nicht verschwindende Terme enthélt [93]:

-

(Ké_Kz)(Ki_Kz)(KZG_KZ) - (Ké_Kz)k4XG—HXH—G - (Kii_Kz)k“XGX—G

- (2.22)
H(Ke= KK X X, — kX X Xy — kXX Xy o = 0

mit K = k(1+'2Xo). Veranschaulicht werden kann dieser Fall durch das Modell einer Umweg- oder
Mehrfach-Reflexion der eingestrahlten Welle an zwei zusitzlichen Gitternetzebenen. In Abbil-

* die Bedingungen fiir diese Sonderfille fiir Silizium sind im Anhang 6.1.1 aufgefiihrt



Abbildung 2.15: Ewaldkugel zur Veranschaulichung einer Umweganregung (links) und die Bewegung der
Wellenvektoren bei einem Renninger-Scan um G (rechts).

dung 2.15 sind auf der linken Seite die Beugungsbedingungen fiir eine eingestrahlte Welle K 0
sowohl im Punkt H als auch im Punkt G erfiillt, so dass es zwei mogliche gebeugte Wellen K ¢ und
K » gibt. Letztere wird dann aber auch am Gittervektor G—H zu einer resultierenden Welle K Gt

gebeugt, die mit K ¢ richtungsgleich ist. Durch eine azimutale Drehung der Ewaldkugel um G geht

dieser Effekt verloren, da dann die Beugungsbedingungen fiir H nicht mehr erfiillt sind.

Reale Kristallstrukturen weisen Imperfektionen in der Gitterperiodizitit auf, wodurch, wegen
der Integration iiber das endliche Streuvolumen, der nulldimensionale reziproke Gitterpunkt (hkl) in
eine dreidimensionale Verteilungsfunktion im reziproken Raum tiberfiihrt wird. Die Strukturanalyse
mittels Rontgenbeugungsverfahren vermisst diese Intensititsverteilung. Der schematische Verlauf
einiger Standardscans entlang spezieller k-Raumrichtungen ist in Abbildung 2.16 gezeigt. Welche
Kristallparameter aus den Messungen gewonnen werden kdnnen, hingt letztlich von der Wahl der
Beugungsreflexe sowie der verwendeten Beugungsgeometrie ab. Die in dieser Arbeit verwendeten
Varianten werden im Folgenden vorgestellt.

Bei der Bragg-Brentano-Geometrie wird ein divergenter Rontgenstrahl so auf die Probe einge-
strahlt, dass die Fokuspunkte der einfallenden und gebeugten Strahlen auf einem Kreis mit der
Probe im Zentrum liegen, wie es in Abbildung 2.17 dargestellt ist. Dadurch ist gewéhrleistet, dass

trotz unterschiedlichem Einfallswinkel immer

w/26-scan der gleiche Netzebenenabstand detektiert wird".
M B-scan Der divergente Einfallsstrahl bewirkt zudem,
(k) dass auch leicht verkippte Kristallite zur gebeug-

wW-scan
ten Intensitit beitragen. Diese Geometrie wird

daher primér zur quantitativen Analyse von Kris-

tallorientierungen und -typen benutzt.

Zur Bestimmung einer Textur der Kristallite

Abbildung 2.16: Verldufe der Standardscans im wird die Polfigurmessung angewandt. Dabei

reziproken Raum. wird ein punktformiger Rontgenstrahl unter stets

* der leichte Abbildungsfehler bei ebenen Proben wird vernachléssigt
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Abbildung 2.18: Probenbev‘vegung bei einer Pol-

Abbildung 2.17: Bragg-Brentano Geometrie. figurmessung.

symmetrischen Bedingungen auf die Probe eingestrahlt und diese wird dann um die Oberfldchen-
normale gedreht und zur Beugungsebene verkippt (Abbildung 2.18). Dadurch konnen die Intensi-
titsanteile der verschiedenen Kristallorientierungen iiber den gesamten Halbraum {iber der Probeno-

berflache analysiert werden.

senkrechte
Netzebenen

hohenverstellbare
Roéntgenrohre

Abbildung 2.19: Orientierung der beugenden Netzebenen (links) und schematischer Strahlenverlauf bei
Messungen unter streifendem Einfall (rechts).

Um Netzebenen zu untersuchen, die senkrecht zur Probenoberfliche ausgerichtet sind, wird der
Rontgenstrahl unter streifendem Einfall auf die Probe gefiihrt (Abbildung 2.19). Da nur der evanes-

zente Wellenanteil im Kristall zur Intensitdt der gebeugten Welle I;G iber der Oberfliche beitrégt,
ist diese Messmethode zudem sehr oberflachensensitiv. Der Einfallswinkel o ist bei nicht tiefen-
auflosenden Messungen standardméBig auf den kritischen Winkel der Totalreflexion eingestellt
(6. = 0,4°), da so ein Maximum an Beugungsintensitét erreicht wird.

Fiir hochauflésende Messungen werden die Divergenz AB =~ 12" und die Wellenldngenverteilung

Rontgen-
réhre

Analysator-
kristall Detektor

vierfach
Monochromator

Absorber

Spiegel ~ Probe

Abbildung 2.20: Strahlenverlauf bei hochauflésenden Messungen.



AN =2.3:10° des Primérstrahls durch einen Vierfach-Monochromator definiert’. Die Winkelver-
teilung der gebeugten Intensitit wird mit Hilfe einer weiteren Reflexion an einem Analysatorkristall
vermessen (Abbildung 2.20).

Bei einem sogenannten reciprocal-space-map (RSM) wird die Umgebung eines Beugungs-
reflexes im reziproken Raum vermessen. Dazu werden einzelne w-scans mit sukzessiv verdnderten

20-Werten zu einer flachigen Darstellung der gebeugten Intensitdt aneinander gefiigt.

2.3.2. Rasterelektronenmikroskopie (REM / FE-REM)

Beim Rasterelektronenmikroskop wird ein Elektronenstrahl punktformig auf die Oberflache der
Probe fokussiert. Durch die hohe Bewegungsenergie der Elektronen von etwa 20 keV werden ener-
giedrmere Sekunddrelektronen aus der Probenoberfliche ausgelost, deren Anzahl dann integral iiber
den gesamten Probenraum als Intensitidt detektiert wird. Das Ortsraumbild entsteht durch eine
schrittweise Abrasterung der Oberfliche mit jeweiliger Intensitdtsmessung. Ein Hell-Dunkel-
Kontrast in der resultierenden Oberflichenabbildung entsteht primér durch geometrische Effekte
wie Kanten oder Erhohungen, bei denen mehr Sekundirelektronen an den Seitenfldchen austreten
konnen, sowie durch Materialunterschiede, zum Beispiel aufgrund unterschiedlicher Austrittsar-
beiten. Ein Vorteil des REM ist die groBe Tiefenschirfe der Abbildungen, da der Elektronenstrahl
nur eine sehr kleine Eingangsdivergenz aufweist. Ein Nachteil ist die mogliche elektrische Aufla-
dung der Proben durch den Elektronenbeschuss, weshalb nur leitfdhige Materialien untersucht
werden konnen oder diese vorher metallisch beschichtet werden miissen. Die in dieser Arbeit unter-
suchten Halbleiterstrukturen wiesen alle eine hinreichende Leitfahigkeit auf und mussten nicht
vorher pripariert werden. Die Stirke der Ablenkung der Einzelelektronen im Einfallsstrahl durch
das Linsensystem ist abhéngig von der jeweiligen Geschwindigkeit der beschleunigten Elektronen.
Bei einer Glithemission der Elektronen aus der Kathode ist diese Geschwindigkeit von einer thermi-
schen Verteilung iiberlagert, was letztlich zu einer Verringerung des Auflosungsvermogens fiihrt.
Eine hohere Bildqualitit kann durch die Verwendung eines Feldemissions(FE)-REM erreicht
werden. Durch ein hohes dufleres Feld an der Spitze einer Kathode wird der Potentialwall fiir die
Elektronen dort so schmal, dass diese aus einer kalten Kathode heraustunneln kénnen und so die

thermische Verteilung minimiert wird.

* Die Zahlenwerte sind abhéngig vom Material des Monochromatorkristalls sowie von der Reflexionsordnung, die
angegebenen Werte entsprechen einer vierfachen Ge(220)-Reflexion.



2.3.3. Riickstreuelektronenbeugung (EBSD")

Die Riickstreuelektronenbeugung ist eine spezielle Methode der Rasterelektronenmikroskopie.
Sie erlaubt eine ortsaufgeldste Darstellung der Kristallitorientierungen der hergestellten Schichten.
Dazu trifft der Elektronenstrahl in einem Winkel von gewdhnlich 20° auf die Probe und wird dabei,
wie beim REM, punktformig auf die Oberflidche fokussiert. Ein kleiner Anteil der Elektronen wird
im Material in alle Richtungen unelastisch gestreut, wobei mit steigender Winkelabweichung zur
Einstrahlrichtung eine Reduzierung der Riickstreuwahrscheinlichkeit auftritt. Der Energieverlust
der Primérelektronen ist im Vergleich zur kinetischen Energie von typischerweise 20 keV vernach-
lassigbar klein, so dass die unelastisch gestreuten Elektronen dann als neue Primérstrahlen wirken
konnen, welche anschlieBend elastisch am Gitter gestreut werden und Beugungseigenschaften
zeigen. Da alle Streurichtungen vorkommen, existiert fiir jede Netzebenenschar immer ein entspre-
chender Anteil der riickgestreuten Elektronen, der die Bragg-Gleichung (2.12) erfiillt. An einer
Gitternetzebene kann beidseitig unter einem Bragg-Winkel von B beziechungsweise -0 reflektiert
werden. Der jeweilige Winkel zwischen dem Einfallsstrahl und den beiden, die Beugungsbedingung
erfiillenden, Riickstreuelektronen-Teilstrahlen ist dabei, bei nicht parallel zum Primérstrahl ausge-
richteten Netzebenen, unterschiedlich grof3. Wegen der resultierenden unterschiedlichen Riickstreu-
wahrscheinlichkeiten werden sich deshalb die Intensitdtsgewinne und -verluste nicht vollstindig
gegenseitig kompensieren. Somit kommt es im Intensitétshintergrund der Riickstreuelektronen zur
Ausbildung eines Maximums und eines Minimums im Winkelabstand von 20g. Aufgrund der rdum-
lichen Gitterstruktur liegen diese Extrema auf Streukegeln und beschreiben auf dem Detektor zwei

konzentrische Kreisausschnitte. Diese werden Kikuchi-Linien genannt. Wegen der unterschiedli-

Elektronen- Elektronen- Kikuchi-
strahl strahl Linien
Probe
ND Riickstreu-
elektronen
20
TD
RD
gewidhlte N
. . Flachen-
Detektionsrichtung / acaen
detektor

Netzebenen

Realbild mit ausgewerteten Kikuchi-Linien

Abbildung 2.21: Einstrahlrichtung und mogliche Detektionsrichtungen bei der EBSD-Analyse (links),
Entstehung des Kikuchi-Linien-Musters aufgrund verschiedener Netzebenenorientierungen (Mitte) und
mittels Software ausgewertetes Realbild des Beugungsmusters (rechts).

* englisch: electron back scatter diffraction



chen moglichen Gittervektoren kommt es zur Ausbildung eines komplexen Beugungsmusters.

Das Kikuchi-Beugungsmuster ist spezifisch fiir jede Gitterstruktur und deren Orientierung, so
dass durch Zuordnung der Netzebenenordnungen zu den Intensitétslinien die Kristallitausrichtungen
in der Schicht eindeutig bestimmt werden konnen. Das laterale Auflosungsvermdgen ist begrenzt
durch das Streuvolumen in der sogenannten Anregungsbirne und betrdgt etwa 20 nm und die
Winkelauflésung betrdgt etwa 0,1°-1° [95]. Die Abbildung der inversen Polfigur ermdoglicht eine
direkte, meist farbcodierte Visualisierung der Flachenverteilung der Kristallitorientierungen in der
gewachsenen Schicht. Dabei ist jedoch zu beriicksichtigen, dass eventuelle Mischphasen innerhalb
des Anregungsvolumen nicht dargestellt werden konnen, da nur die Orientierung des Majoritétsan-
teils farblich codiert wird.

2.3.4. Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Transmissionselektronenmikroskopie erlaubt eine Analyse der Probenstrukturen bis hin zu
atomaren Dimensionen. Dazu werden Elektronen durch eine typische Spannung von etwa 200 kV in
Richtung der Probe beschleunigt. Mit Hilfe von Ablenkspulen und -platten, den Kondensoren, wird
der Elektronenstrahl dann so eingestellt, dass er homogen und mit moglichst kleiner Divergenz auf
das zu untersuchende Probengebiet auftrifft. In der Probe werden die einfallenden Elektronen dann
aufgrund der periodischen Gitterstruktur gebeugt. Die Beschreibung der Beugungserscheinungen ist
dhnlich der bei Rontgenstrahlen, wobei die periodische Stérung der geladenen Elektronen primér
durch die Coulombwechselwirkung gegeben ist. Fiir eine ausfiihrliche Herleitung sowie eine ver-
tiefende Erkldrung der TEM-Analyse sei zum Beispiel auf [94] verwiesen. Die Elektronen sollen
die Probe durchdringen konnen, weshalb nur sehr diinne Querschnitte von etwa 100 nm untersucht
werden konnen. Die Proben werden dazu meist keilformig gediinnt
und der priparative Aufwand ist entsprechend hoch. Die Schicht- Elektronenquelle
dicke ist ein Kompromiss zwischen kleinstmdglicher Absorption
und Extension, sowie groftmoglichem Beugungskontrast. Die

gebeugten Strahlen werden anschlieBend durch das Objektiv auf

die Abbildungsebene des Beugungsbildes fokussiert. Der Strahlen- g g ZZ::::
gang und die Lage der Bildebenen sind in Abbildung 2.22 schema- -« Probe
tisch dargestellt. Wird ein Teil der eingestrahlten Elektronen durch X [X] Objektiv
die Probenstruktur weggebeugt, so nimmt die Intensitit des X 57 Projektiv
Primérstrahls entsprechend ab. Unterschiede in der Beugungsfd- ™ Beugungsbild

higkeit der Probe entlang der ausgeleuchteten Fliche, zum
< Ortsraumbild
Abbildung  2.22:  Schema-

tischer  Strahlengang  in
in der Projektion des Intensititsbildes im Ortsraum daher als Hell- einem TEM.

Beispiel durch andere Ordnungszahlen der Atome oder durch

unterschiedliche Gitterkonstanten oder Kristallstrukturen, werden



Dunkel-Kontrast dargestellt. Durch geeignete Wahl eines gebeugten Teilstrahls in der Ortsraumdar-
stellung kann zudem, je nach Beugungsreflex, der Verlauf von spezifischen Versetzungstypen in der

Probe sichtbar gemacht werden, da diese die periodische Gitterstruktur anisotrop édndern.

2.3.5. Nomarski-Mikroskopie

Fiir eine einleitende Qualititsbeurteilung der gewachsenen Proben wurde deren Oberfliche mit
Hilfe eines Nomarski-Mikroskops untersucht. Laterale Unterschiede in der optischen Weglange des
reflektierten Lichtes, zum Beispiel durch Hohenschwankungen oder durch Risse, werden dabei als
ein Reliefkontrast dargestellt. Das einfallende Licht wird dazu polarisiert und anschlieend in einem
Nomarski-Prisma in zwei kohérente Teilstrahlen aufgespalten, die senkrecht zueinander und jeweils
um 45° zum Einfallsstrahl polarisiert sind und wegen des polarisationsabhéngigen Brechungsindex
unter einem leicht unterschiedlichen Winkel aus dem Prisma austreten. Ein Kondensor parallelisiert
diese Teilstrahlen, die dann lateral versetzt auf die Probenoberfldche auftreffen. Der Strahlabstand
ist dabei kleiner oder gleich dem optischen Auflosungsvermogen des Mikroskops. Die Teilstrahlen
werden an der Probenoberfldche reflektiert und durchlaufen anschlieend ein weiteres Mal ein
Nomarski-Prisma, wodurch die Polarisationsebenen der reflektierten Teilstrahlen an der inneren
Grenzflache des Prismas zu einer resultierenden polarisierten Lichtwelle vereint werden. Ein senk-
recht zur einfallenden Polarisationsrichtung orientierter Analysator 10scht diese entstehende Licht-
welle aus. Durch eine Verdnderung der optischen Laufwege der aufgespaltenen Teilstrahlen, zum
Beispiel durch ein Verschieben der beiden Prismenteile, kann eine Phasendifferenz zwischen den
beiden Teilstrahlen eingestellt werden, wodurch es zur Ausbildung einer resultierenden elliptisch

polarisierten Austrittswelle kommt. Ein bestimmter Groflen-

anteil des Lichtes kann dadurch den Analysator passierten,

.@ Analysator . . .
Lichtquelle T wodurch der Hintergrundgrauwert festgelegt wird. Ein Hell-
--------------------- o Dunkel-Kontrast in der Probenabbildung entsteht nun immer
----- halbdurchldssiger
Polariato Spiegel dann, wenn durch Inhomogenititen an der Probenoberfliche
eine zusitzliche Phasendifferenz zwischen den reflektierten

N____ x| Nomarski- . . : : .

Prioma Teilstrahlen induziert wird und infolgedessen mehr oder
weniger Licht durch den Analysator gelangen kann. Fiir einen
groBtmoglichen Kontrast ist die Auflosung des Mikroskops

C@D> Kondensor daher so zu wihlen, dass der Strahlabstand in der Groenord-
Probe nung der zu untersuchenden lateralen Oberflichenvariationen
@ liegt. Typische noch aufzulésende Hohendifferenzen liegen

dabei im Bereich von wenigen Nanometern. Ein schemati-
Abbildung 2.23: Strahlengang im von wemg

Nomarski-Mikroskop [96]. scher Aufbau ist in Abbildung 2.23 gezeigt.



2.3.6. Rasterkraftmikroskopie und Oberflichenpotientialmessung (AFM / SSPM")

Die Rasterkraftmikroskopie erlaubt die Abbildung der Oberflichentopographie der Proben,
wobei Hohenunterschiede bis zu atomaren Stufen aufgelost werden kénnen. Dazu wird die Ober-
flache mit einer meist pyramidalen Spitze abgerastert, welche sich an einem federnden Cantilever
befindet. Um eine hohe laterale Auflosung zu erreichen und die Oberfldchenstrukturen moglichst
préazise in GroBe und Form abzubilden, muss die Spitzenform sehr schmal sein, idealer Weise mit
einem einatomigen Spitzenabschluss. Die eigenen Untersuchungen wurden im sogenannten
»contact-mode* durchgefiihrt, d.h. die Spitze aus SizN4 oder Silizium gleitet direkt auf der Ober-
fliche. Die Auslenkungen des Cantilevers aus der Nulllage aufgrund der Hohenstruktur der Probe
werden optisch detektiert und dann durch Andern der Probenposition mittels eines Piezotisches
kompensiert. Das Oberfldchenbild entsteht aus der Darstellung der dazu bendtigten elektrischen
Spannungen als Hell-Dunkel-Kontrast.

Die Oberfldchenpotentialmessung ist eine Erweiterung der AFM-Messung und ermoglicht die
Analyse der elektrischen Potentialverteilung an der Probenoberfliche. Die Untersuchungsmethode
erlaubt somit beispielsweise Riickschliisse auf lokalisierte Ionisierungszustinde oder auf die Polari-
sationseigenschaften der Kristallite. Zuerst wird dazu die Topographie der Probe im AFM-Modus
vermessen und der Profilverlauf gespeichert. Anschlieend féhrt die Spitze ein weiteres Mal iiber
die Probenoberfliche, jedoch jetzt in einem stets konstanten, dem Hohenprofil folgenden Abstand
von etwa 30 nm. An die elektrisch geladene und leitfdhige Spitze aus Silizium wird dann eine
zusdtzliche Wechselspannung V,. angelegt. Die entstehende Kraft F,, zwischen Probe und Spitze
wird ndherungsweise durch Gleichung (2.23) beschrieben und ist primir durch die Coulomb-
wechselwirkung mit den gebundenen, lokalisierten Ladungstrigern Qs in der Probe gegeben, sowie
durch die induzierten Scheinladungen aufgrund des Spannungsunterschiedes im Modell eines gela-
denen Kondensators [97].

C
F, = V,_sin(wt) Os z—a—C(VdC—VS) (2.23)
Arre,z> Oz
C
Vie = Ve + Qf (2.24)
4me,z--0Cloz

mit: C = Kapazitdt zwischen Probe und Spitze, Vs = Oberflachenpotential, z = Probenabstand
Die Spitzengleichspannung Vi, wird wiahrend der Messung nun so angepasst, dass die resultierende
Kraftwirkung gleich Null wird. In diesem Fall ist dann Gleichung (2.24) erfiillt. Die Schwankungen

* englisch: atomic force microscopy / scanning surface potential microscopy



in V. korrelieren somit linear mit den Anderungen des Oberflichenpotentials Vs, beispielsweise
aufgrund anderer Kristallit-Polarititen in pyroelektrischen Materialien. Der gewihlte Spitzen-
abstand ist ein Kompromiss zwischen kleinstmoglicher Verfalschung durch geometrische Kanten-
effekte an den Oberfldchenstrukturen und groBtmoglicher lateraler Auflésung, welche etwa 10 nm
betrigt [98].

2.3.7. Photo-, Elektro- und Kathodolumineszenz

Mit Hilfe lumineszenzspektroskopischer Methoden konnen die optischen Emissionseigen-
schaften der Proben untersucht werden. Dazu werden in den halbleitenden Materialien Elektron-
Loch-Paare generiert. Die dafiir bendtigte Energie wird bei der Photolumineszenz (PL) durch
Photonenbeschuss zugefiihrt und ist im Allgemeinen groBer als der Bandkantenabstand des zu
untersuchenden Halbleiters; bei den in dieser Arbeit untersuchten Proben erfolgte die Anregung
mittels eines HeCd-Lasers (325 nm). Der als Licht abgegebene Teil der Anregungsenergie bei einer
anschliefenden Rekombination wird integral iiber einen weiten Raumwinkel detektiert und spektral
analysiert. Aus der energetischen Lage und der Form des Lumineszenzsignals konnen dann Riick-
schliisse auf die Materialeigenschaften des Halbleiters gezogen werden. In dieser Arbeit wird insbe-
sondere die Emissionsenergie der kompositionsabhidngigen bandkantennahen Lumineszenz
bestimmt. Niederenergetische Lumineszenzanteile erlauben zudem eine Beurteilung der GaN-
Schichtqualitdt sowie der Art und der Héufigkeit von kristallinen Storstellen, die als strahlende
Rekombinationszentren wirken. Die PL-Messungen wurden standardméfig bei Raumtemperatur
durchgefiihrt, wobei die angeregte Probenfliche etwa 1 mm? betrigt, iiber die dann integral ausge-
wertet wird. Der verwendete Messaufbau in der u-PL erlaubt hingegen sowohl bei Anregung als
auch bei Detektion eine laterale Ortsauflosung von etwa 1 pm [99]. Bei der Elektrolumineszenz
(EL) erfolgt die Stimulation der Elektronen durch das Anlegen einer externen elektrischen Span-
nung. Das maximale laterale Auflosungsvermdgen der Detektion ist mit der p-PL identisch.
Aufgrund der erforderlichen physischen Kontaktierung mit einer Elektrode, ist die Ortsauflosung
der Anregung jedoch deutlich geringer und hangt unter anderem von der Elektroden- bzw. Kontakt-
geometrie und der Stromaufweitung in der Probe ab. Bei der Kathodolumineszenz (KL) wird die
notwendige Anregungsenergie mittels eines Elektronenstrahls zugefiihrt und die Messung wird bei
T =4,2 K durchgefiihrt. Aus der verwendeten Beschleunigungsspannung von 5 keV und der mitt-
leren Eindringtiefe der Elektronen ergibt sich die stirkste Anregung im GaN etwa 60 nm unterhalb
der bestrahlten Oberfliche. Der Radius der angeregten Flachen kann mit der Bethe-Reichweite der
Sekundarelektronen gleichgesetzt werden und betrdgt in diesem Fall etwa 170 nm [100]. Die KL
eignet sich daher besonders fiir hochortsaufgeloste Messungen, die z.B. eine Darstellung des verti-
kalen Schichtaufbaus einer Probe ermdglichen. Bei der Detektion wird das emittierte Licht dann

iiber die gesamte Probe und alle Winkel integriert und spektral analysiert.



2.4. Optische in-situ Messungen

2.4.1. Krimmungsmessung

Bei der Heteroepitaxie von Halbleiterschichtsystemen kommt es im Allgemeinen zu Verspan-
nungen innerhalb der Kristallstruktur aufgrund der unterschiedlichen Gitterkonstanten oder
-symmetrien der beteiligten Halbleitermaterialien. Des Weiteren verursachen Unterschiede in den
thermischen Ausdehnungskoeftizienten eine zusétzliche Verspannung der Proben, was insbesondere
beim Abkiihlen von Wachstum- auf Raumtemperatur relevant wird (vergleiche Tabelle 1). Die
Verspannungsenergie des Schichtsystems kann sich durch eine Verformung der Wafer reduzieren,
und aufgrund der vertikalen Schichtabfolge erfolgt dies hauptsichlich durch eine Kriimmung der
Proben. Die Kenntnis des Kriimmungsradius erlaubt somit Riickschliisse auf den jeweiligen
Verspannungszustand des Schichtsystems.

Ein einfacher und haufig verwendeter Ansatz die mittlere Schichtspannung abzuschitzen, ist das
Modell von Stoney, welches die zur Biegung notwendige Oberfldchenspannung des Substrates mit
der aus der Kriimmung resultierenden Restspannung der Schicht gleichsetzt. Dabei werden folgende
Annahmen gemacht: die Schichtdicke sei vernachlissigbar klein gegeniiber der Substratdicke; die
Deformierungen des Kristalls sind so klein, dass das lineare Hookesche Gesetz gilt; die Kriimmung
ist sphérisch; alle Materialparameter sind homogen und lateral isotrop; die Biegung der Schicht
verursacht keinen relevanten zusétzlichen Energieanteil; die neutrale Faser im Substrat ist radial
und tangential spannungsfrei. Diese Uberlegungen fiihren auf die Stoney-Gleichung (2.25), die
einen linearen Zusammenhang zwischen Spannung und Kriimmung beschreibt [101, 102]:

Eghi K

S0 (2.25)

g, =

mit or = mittlere Schichtspannung, Es = laterales Elastizitdtsmodul des Substrats, s = Substratdicke,
K = Kriimmung, vs = Poissonverhiltnis des Substrats, #;= Schichtdicke. Fiir kleine Biegungen und
diinne Schichten ist dieses Modell oft hinreichend genau. Im Fall einer Si(001)-orientierten Ober-
flache ist der Elastizitdtsmodul des Substrates lateral nicht isotrop. Jedoch sind v und E iiber die
elastischen Konstanten im kubischen Kristallsystem gerade so miteinander gekoppelt, dass der
Quotient M= E/(1-v) fiir alle Winkel in der (001)-Ebene konstant ist [103] (Silizium:



Ms =180 GPa [2]) und somit das Modell fiir die zu untersuchenden Proben giiltig ist. Fiir eine
Erweiterung auf beliebig dicke Schichten muss die Verspannungsenergie der Schicht mit bertick-
sichtigt werden, und die Berechnung ist daher nicht mehr unabhéngig von den elastischen Parame-
tern der Schicht. Die Minimierungsforderung der elastischen Gesamtenergie des Wafers fiihrt bei

Annahme einer spharischen Kriimmung auf die Freundsche Gleichung [104]:

o Lth N LIy (2.26)
. mi =— h=—, = .
" M B\ 1+mh(4+6h+4n")+m’ ') Mg hy' ST (1—vp)

Aktuelle, mathematisch umfangreiche LoOsungsansidtze bieten zudem die Moglichkeit, die
Probenkriimmung aus der minimierten Gesamtenergie zu berechnen, ohne dabei Einschrankungen
des Biegungsverlaufes oder der Schichthomogenititen vorzugeben. Zudem wird die dreidimensio-
nale Waferausdehnung immanent mit beriicksichtigt, was besonders bei grofiflachigen Substraten zu
nichtlinearen Abweichungen von Gleichung (2.26) fiihrt [105]. Allgemein ergibt sich im nichtli-
nearen Modell bei gleicher Kriimmung eine groBere berechnete Verspannungsenergie als bei den
linearen Losungsansitzen (Abbildung 2.24).
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Abbildung 2.24: Vergleich des normierten Kriimmungsverlaufs in Abhdngigkeit der
Schichtdicke in linearer und nichtlinearer Theorie [nach 105].

Wird ein Substrat stetig auf der Unterseite erhitzt und auf einer konstanten Temperatur gehalten,
die deutlich tiber der Strahlungstemperatur der Umgebung liegt, dann wird die Oberflache des
Substrates stidndig Energie an die Umgebung in Form von thermischer Strahlung abgeben. Vernach-
lassigt man den Warmetransport des Restgases im Reaktor, wird sich bei Annahme eines linearen

Temperaturprofils eine Temperaturdifferenz von AT =e 0y, To-hg/A,, einstellen, mit e = Emissi-
vitdt, osg = Stefan-Boltzmann Konstante, 7, = Oberflichentemperatur, A4 = thermische Leitfahig-
keit. Die resultierenden unterschiedlichen thermischen Ausdehnungen der Ober- und Unterseite

filhren daher, sogar bei noch unbeschichteten Substraten, zu einer konkaven Kriimmung, und zwar



umso stirker je hoher die Oberflichentemperatur ist. Bei Verwendung der linearen Berechnungs-
modelle folgt dann, dass trotz der berechneten sphirischen Kriimmung nach Gleichung (2.27) eine
vollig spannungsfreie Oberflidche vorliegt, da die Unterschiede in den Gitterkonstanten exakt durch

die Biegung ausgeglichen werden [106]:
K=oeoyThlA, (2.27)

mit a als lateraler thermischer Ausdehnungskoeffizient.

Im nichtlinearen Berechnungsmodell werden die tangentialen Stauchungen der Randbereiche
wegen der dreidimensionalen Probenwdlbung voll beriicksichtigt. Zerlegt man die Oberfldchen-
spannung in eine radiale und eine tangentiale Komponente, so ergibt sich, selbst bei Annahme eines
linearen Temperaturgradienten, eine von Null verschiedene Oberflichenspannung. Die Grof3endiffe-
renz der senkrecht zueinander orientierten Spannungskomponenten kann dabei in Abhéngigkeit der

Substratparameter und der Probenposition sogar das Vorzeichen wechseln (Abbildung 2.25) [107].
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Abbildung 2.25: Spannungskomponenten in der Oberfliche eines 150 mm Siliziumsub-
strates in Abhdngigkeit der radialen Position unter Annahme eines linearen, vertikalen
Temperaturgradienten [107].

Insbesondere fiir die von der Oberflichenspannung abhéngige Oberflichenrekonstruktion der
Si(001)-Substrate ist ein derartiges Verhalten interessant, da es die Préiferenz einer Dimerausrich-
tung mit beeinflusst. Fiir eine vollstdndige theoretische Darstellung der Spannungsverldufe miisste
jedoch die leichte Asymmetrie der kreisformigen Substrate aufgrund des Flats noch mit in die
Berechnung einflieBen, aus der dann vermutlich eine zusitzliche, iiberlagerte, leicht sattelformige
Biegung folgen konnte. Derartige theoretische Untersuchungen sind bis zum jetzigen Zeitpunkt

jedoch noch nicht vollstindig abgeschlossen.
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Abbildung 2.26: Konkave (links), konvexe (Mitte) und flache Waferkriim-
mung (rechts) aufgrund unterschiedlich verspannter Schichtsysteme.

Nach Abbildung 2.26 ergibt sich die finale Kriimmung der Proben aus der Integration der Span-
nungsanteile liber das gesamte Schichtsystem. Um jedoch den jeweiligen Einfluss jeder gewach-
senen Einzelschicht gezielt aufzuldsen, war eine Analysemethode zu verwenden, die bereits
wihrend der MOVPE die Kriimmung der Wafer vermessen kann. Eine kommerzielle Losung einer
in-situ Kriimmungsmessung stand zu Beginn der Arbeiten noch nicht zur Verfiigung, weshalb eine
eigene Apparatur entwickelt werden musste.

Um den epitaktischen Abscheideprozess nicht, beziehungsweise nur moglichst wenig zu beein-
flussen, wurde eine rein optische Charakterisierungsmethode verwendet, welche auf der Reflexion
mehrerer paralleler Laserstrahlen an der gekriimmten Waferoberflache basiert [108]. Ein Problem
bei einer solchen in-situ Messung ist das leichte Taumeln der rotierenden Wafer, wodurch sich die
Richtungen der reflektierten Laserstrahlen stdndig geringfiigig &ndern und somit prézise Messungen
erschwert werden. Erste Prototypen mit einem geeigneten Fldchendetektor und seitlicher Ein- und
Auskopplung des Laserlichtes waren bereits vorgestellt worden sowie erste Messergebnisse fiir das
MOVPE-Wachstum von GaN [109].

Fiir den in dieser Arbeit verwendeten Reaktortyp war ein
Kriimmungssensor entwickelt worden, der auf dem gleichen
Reflexionsprinzip beruht. Bedingt durch die Konstruktion des HeNe-Laser
MOVPE-Reaktors, musste jedoch ein senkrechter Ein- und
Ausfall der Laserstrahlen verwendet werden, mit den damit
verbundenen zu l6senden Schwierigkeiten der Mehrfach-
reflexionen. Ein erster Prototyp mit ersten Messergebnissen 1

Etalon

stand zu Beginn der Arbeit bereits zur Verfiigung, dessen

Kamera

schematischer Strahlengang in Abbildung 2.27 gezeigt ist halb-

[110]. Der Strahl eines HeNe-Lasers mit einer Wellenlédnge ”ansi)pizge?ter F’—

von 633 nm wird demnach an einem Etalon in zwei parallele
Teilstrahlen aufgespalten, die etwa auf die Probenmitte

gerichtet sind und anschlieBend an der gekriimmten Ober-

Substrat

fliche reflektiert werden. Mittels eines halbdurchldssigen = Suszeptor

Spiegels werden die beiden reflektierten Teilstrahlen dann auf

Abbildung 2.27: Schematischer
) Strahlengang des in-situ Kriim-
Aus einfachen geometrischen Uberlegungen” folgt dann Mungssensors.

einen Flichendetektor abgelenkt.

* siehe Anhang 6.1.3



bei Annahme eines ndherungsweise spharischen Verlaufs flir die Waferkriimmung;:

1 d,—d
K = — =~
R 2d,L

(2.28)

mit R = Kriimmungsradius, dy, = Abstand der Laserpunkte auf dem Wafer, d = Abstand der Laser-
punkte auf dem Detektor, L = Abstand zwischen Oberfldche und Detektor.

Zusitzliche Informationen iiber das Probenwachstum konnen aus der Messung der Intensitit des
aufgenommenen Bildes gewonnen werden. Zum einen wird die thermische Strahlungsintensitit
durch die Oberflichentemperatur gemiB dem Stefan-Boltzmann-Gesetz [~ T* bestimmt und
bewirkt somit einen Intensititsuntergrund im analysierten Bild. Zum anderen kommt es aufgrund
der Kohirenzeigenschaften des Laserlichtes und der Reflexionen an den verschiedenen Grenz-
flichen zu Fabry-Pérot-Oszillationen in der Intensitét der reflektierten Laserpunkte. Diese sind dem
thermischen Verlauf {iberlagert. Allgemein wird dabei die Amplitude der Oszillationen durch die
optische Welligkeit des Schichtsystems beeinflusst, und eine Oberflichenrauigkeit bewirkt ein
globales Abfallen der Oszillationsintensitdt. Der Brechungsindex ist sowohl von der Material-
komposition als auch von der Temperatur abhingig, zudem ist das Emissionsvermdgen der
Schichten nicht genau bekannt. Die gemessenen Intensitétstransienten eignen sich daher nur fiir
eine in-situ Kontrolle des Wachstumsprozesses und fiir eine erste, einleitende Analyse der Schicht-
dicken, der Wachstumsraten oder der Temperatur. Sie sind jedoch duBerst hilfreich fiir den direkten
Vergleich innerhalb von Probenserien, um den Einfluss einzelner gednderter Parameter gegenein-
ander darzustellen. Fiir eine weiterfithrende Auswertung des Intensitétssignals und die zugrunde

liegenden Theorien sei zum Beispiel auf die Arbeiten in [111] verwiesen.

Um die Wachstumsparameter der Probenserien effektiv optimieren zu kdnnen, war ein routine-
mifBiger und standardisierter Einsatz des in-situ Kriimmungssensors zu gewihrleisten. Deshalb
wurde zu Beginn der eigenen Arbeiten eine Steuersoftware programmiert, die folgende Voraus-

setzungen erfiillen musste:

e cine hohe Programmstabilitdt bei auBergewohnlichen Messresultaten, zumindest aber fiir
alle bis dahin aufgetretenen oder zu erwartenden UnregelméBigkeiten

e cine hohe Sicherheit gegen Datenverlust durch eine sukzessive, miniitliche Datenspeiche-
rung wihrend der Messung

e cine einfache Mdglichkeit zur Weiterverarbeitung der Messdaten durch Export als tabellari-
sches ASCII-Format

e cine manuelle Abbruchmdglichkeit der Messung ohne Datenverlust, sowie eine automati-
sche Beendigung durch eine Zeitvorgabe gemél der Dauer des Wachstumsprozesses

e cine optionale Ausgabe der gemessenen Waferkriimmung als 0 V-10 V Spannungssignal

e cine in-situ Darstellung der interpolierten und geglétteten Transienten auf dem Bildschirm
fiir eine einfache Prozesskontrolle



e cine in-situ Darstellung des von der Kamera aufgenommenen Bildes
e unabhingig gegen leichte Verdnderungen der Messgeometrie, beispielsweise der Neigung

des Etalons, der Probenhdhe oder der Kameraposition.

Eine schematische Darstellung des Programmablaufes ist im Anhang in den Abbildungen 6.24 bis
6.29 gegeben. Falls moglich, waren zudem das Signal-Rausch-Verhiltnis und die Messgenauigkeit
gegeniiber dem Prototypen zu verbessern. Da jedoch die vorhandene Kamera weiter genutzt werden
sollte, konnte keine hohere Auflosung als 1024x1024 Pixel verwendet werden. Eine einfache
Vergroflerung des Abstandes L zwischen Detektor und Probe, die nach Gleichung (2.28) bei gleicher
Kriimmung eine Zunahme der Auslenkung |d,—d| der reflektierten Laserpunkte bewirken wiirde,
war ebenfalls nicht moglich. Bei einem zu starken Taumeln der Probe wiirden die Punkte dann zeit-
weise auBBerhalb des Detektorbereichs liegen.

Durch die Selektion eines verkleinerten auszuwertenden Kamerabereiches von 600x400 Bild-
punkten konnte die zu verarbeitende Datenmenge auf etwa ein Viertel reduziert werden, ohne dabei
das Auflosungsvermogen zu verringern. Um jedoch die volle Kamerafldche nutzen zu kénnen und
die Positionsdnderung der Laserpunkte aufgrund der Probenbewegung auszugleichen, mussten die
Koordinaten dieses Auslesebereiches beziiglich der Gesamtfldche kontinuierlich angepasst werden,
was durch eine stindige Zentrierung des Abstandsmittelpunktes der beiden Laserreflexionen
geschieht. In Abbildung 2.28 ist der Bildausschnitt im Vergleich zur Gesamtdetektorfldche darge-
stellt. Da auBlerdem der relative Fldchenanteil der Laserpunkte zunimmt, konnte eine deutliche
Verstiarkung der Amplituden der superpositionierten Fabry-Pérot-Oszillationen in den gemessenen
Intensitatstransienten erreicht werden. Die durchschnittliche Bildaufnahmefrequenz konnte von
etwa 2 Hz beim Prototypen auf etwa 22 Hz in der optimierten Standardkonfiguration gesteigert

werden [112]. Eine Limitierung ist dabei durch die gewdéhlte Belichtungszeit von 17 ms und der

Probentaumeln

Abbildung 2.28: Definition des auszuwertenden Kamera-Ausschnitts durch Zentrierung
der Laserpunkte.
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Abbildung 2.29: Vergleich der Messtransienten des in-situ Kriimmungsmessung-Prototyps (links) und in der
Standardkonfiguration (rechts). Dargestellt sind die Rohdaten, d.h. ungegliittet und innerhalb der Drucker-
auflosung alle Messwerte.

notwendigen Bildauslesezeit der Kamera vorgegeben, welche linear mit der GroBe der untersuchten
Flache skaliert. Dadurch ergibt sich bei stark taumelnden Proben, bei denen der Bewegungsbereich
der Laserspots grofler als der eingeschriankte Analyseausschnitt ist, eine maximal zuldssige Rota-
tionsfrequenz von ndherungsweise 5 Umdrehungen pro Sekunde, um eine hinreichend schnelle
Positionskorrektur zu gewihrleisten. Oberhalb dieser Frequenz oder bei nicht detektierbaren Refle-
xionen im Oszillationsminimum wird automatisch der gesamte Kamerabereich ausgelesen und eine
entsprechende Flichenkorrektur des Intensitdtssignals der Temperaturstrahlung vorgenommen.
Durch die hohere Anzahl der Messwerte im Vergleich zum Prototypen konnten zudem die statisti-
schen Schwankungen des Kriimmungssignals durch eine anschlieende Glattung der Messkurven
reduziert werden. In Abbildung 2.29 sind typische Kriimmungs- und Intensitétstransienten vor und
nach der Optimierung gegeniibergestellt. Obwohl die absoluten Werte unterschiedlicher Proben aus
unterschiedlichen Wachstumsserien nur eingeschrinkt miteinander vergleichbar sind, werden
jedoch die hohere Dynamik in der Intensitit und das bessere Signal-Rausch-Verhéltnis offensicht-
lich. Das Auflosungsvermdgen der Kriimmungsmessung kann nach einer Glittung der Messkurven

auf besser als 0,02 m"' abgeschitzt werden [112].



2.4.2. Integration von simultaner Oberflichentemperatur-Messung

Die Temperatur der Substratoberflidche ist ein extrem kritischer Parameter wiahrend des epitakti-
schen Wachstums von Verbindungshalbleitern und beeinflusst zum Beispiel malBigeblich das
Kompositionsverhéltnis von terndren Mischsystemen [113]. Die durch die MOCVD-Anlage vorge-
gebene Prozess- und Suszeptortemperatur kann dabei erheblich von der Oberflichentemperatur des
Wafers abweichen. Aufgrund der thermischen Ubergangswiderstinde an der Grenzschicht zwischen
Suszeptor und Wafer, sowie der thermischen Strahlungsverluste ist die Oberfldchentemperatur im
allgemeinen kleiner als die im Prozess vorgegebene Temperatur mit publizierten Differenzen von
iiber 100 K [114, 115]. Eigene pyrometrische in-situ Messungen an vergleichsweise dicken, 1,5 mm
starken Siliziumsubstraten ergaben Abweichungen von bis zu 150 K.

Der thermische Ubergangswiderstand ist abhiingig von der Kontaktqualitiit, beziehungsweise der
effektiven Kontaktfliche. Bei gekriimmten Wafern und bei Verwendung flacher Suszeptoren liegt
die Unterseite der Substrate nicht gleichmdBig auf dem Suszeptor auf. Je nach Vorzeichen der
Probenkriimmung wird sich der Waferrand bei einer konkaven Biegung, bzw. die Wafermitte bei
einer konvexen Biegung, leicht vom Suszeptor abheben. Unter Annahme einer sphérischen Kriim-
mung und bei nicht zu kleinen Krimmungsradien kann der maximale Abstand Az zwischen der

Waferunterseite und dem Suszeptor wie folgt abgeschitzt werden:

Az = R-

D
l—cos(ﬁ)) , mit D, <R (2.29)

mit D, = Waferdurchmesser, R = Krimmungsradius. Ohne direkte Warmekopplung und unter
Vernachldssigung der thermischen Leitfdhigkeit des Restgases ist der Energielibertrag dann nur
noch rein strahlend. Bei gekriimmten Wafern kommt es somit wihrend des Wachstums zur Ausbil-
dung lokaler Temperaturmaxima an den auftretenden, einzelnen Auflagepunkten. In Abbildung 2.30
ist ein schematischer Temperaturverlauf innerhalb der Wafer wihrend des Wachstums fiir verschie-

dene Probenkriimmungen dargestellt. Demnach ist zum Beispiel bei einer isotropen konvexen

= (D = —> —> S
&5 W =)
v 74

heif

Abbildung 2.30: Schematische Darstellung der anisotropen Temperatur-
gradienten innerhalb der Proben wihrend des Wachstums aufgrund unter-
schiedlicher Auflagepunkte in Abhdngigkeit der Kriimmungsrichtung.
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Abbildung 2.31: Fotografie eines rotgliihenden Wafers im MOVPE-Reaktor wdihrend
des Wachstumsprozesses mit einer Oberflichentemperatur von etwa 1000 °C. Eine
konvexe Probenkriimmug fiihrt zu einer Erniedrigung der Temperatur in der Wafermitte
und somit zu einer deutlich sichtbaren Intensitdtsabnahme der Temperaturstrahlung.

Biegung auf der Probenoberfliche ein radialer Temperaturgradient zu erwarten, mit einem Tempera-
turminimum in der Wafermitte. Ein solcher lateraler Temperaturgradient in der Probenoberfléche
bewirkt einen Unterschied in der thermischen Strahlungsintensitit. In Abbildung 2.31 ist eine stark
konvexe Teststruktur im MOVPE-Reaktor wihrend des Wachstumsprozesses gezeigt, die eine
Oberflaichentemperatur von etwa 1000 °C besitzt und bei der, trotz etwa homogener Oberfldchen-
qualitét, eine deutlich sichtbare Abnahme der emittierten Intensitét in der etwas kiihleren Proben-
mitte erkennbar ist.

Um diesen Temperatureffekt quantifizieren zu koénnen und um eine direkte Korrelation zur
Kriimmung nachzuweisen, musste eine simultane Messung der Probenkriimmung und der Oberfli-

chentemperatur realisiert werden. Dazu wurde der vorhandene Kriimmungssensor mit der kommer-
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Abbildung 2.32: Fotografie des kombinierten Messaufbaus zur simultanen Erfassung der Probenkriimmung
und der Oberfldchentemperatur (links), Reaktorfenster fiir die Ein- und Auskopplung der optischen Signale
(Mitte) und die schematische Darstellung der Messanordnung (rechts).
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ziellen, pyrometrischen Temperatur-Messapparatur EpiR TT der Firma LayTec kombiniert. Diese
basiert auf der Auswertung des emissionskorrigierten Planckschen Strahlungsspektrums der Probe,
wie in [111, 116] beschrieben. Die experimentelle Herausforderung bestand dabei in der notwen-
digen gemeinsamen Nutzung des Reaktorfensters zur optischen Signalauskopplung sowie der nur
5 mm groflen Bohrung im Liner-Rohr. Die gewihlte Umsetzung sowie eine schematische Darstel-
lung des kombinierten Messautbaus sind in Abbildung 2.32 gezeigt.

Damit der jeweilige Einfluss der verschiedenen Probenkriimmungen auf die Oberflichentempe-
ratur gezielt untersucht werden konnte, wurden zwei GaN-basierte Teststrukturen auf Si(111)
gewachsen, die ein gegensitzliches Biegungsverhalten wihrend des Wachstums aufwiesen. Die
Probe, die eine zunehmende konkave Kriimmung zeigte, besteht aus einer AIN-Keimschicht und
einer etwa 200 nm dicken GaN-Pufferschicht auf der anschlieBend eine etwa 700 nm dicke, hoch
Silizium-dotierte (n=8-10'" [117]) GaN-Schicht abgeschieden wurde, die dadurch eine tensile
Verspannung aufweist [118-120]. Bei der konvex gekriimmten Probe wurde nach der Pufferschicht
zusitzlich eine etwa 10 nm dicke AIN-Tieftemperatur-Zwischenschicht gewachsen, auf der dann
eine 700 nm dicke, nominell undotierte GaN-Schicht kompressiv verspannt aufwichst [85]. In
Abbildung 2.33 sind die jeweiligen simultanen Entwicklungen der Oberflaichentemperatur und der
Probenkriimmung, beide gemessen in der Wafermitte, in Abhingigkeit der Wachstumszeit gezeigt.
Demnach steigt mit zunehmender konkaver Probenkriimmung (positiver Wertebereich) die Tempe-
ratur kontinuierlich an, was mit einem hoheren Auflagedruck des Wafers im Zentrum und der damit
verbundenen besseren Kontaktqualitdt erklart werden kann. Der gemessene Anstieg betrdgt etwa
7K bei einer Krimmung von 0,14 m"' und einer zeitlich konstanten Prozesstemperatur von
1145 °C. Eine zunehmende konvexe Probenkriimmung von bis zu -0,14 m™ fiihrt hingegen bei glei-
cher Prozesstemperatur zu einer kontinuierlichen Abkiihlung der Probenmitte um etwa 6 K. In
diesem Fall verliert die Waferunterseite den Kontakt zum Suszeptor, und mit Gleichung (2.29)
ergibt sich fiir die verwendeten 2 Zoll Substrate ein Abstand von 43 um. Die iiberlagerte periodi-

sche Schwankung im Temperatursignal der gezeigten in-situ Messungen liegt in der noch nicht
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Abbildung 2.33: Zeitliches Verhalten der Oberflichentemperatur in der Wafermitte im direkten Vergleich zur
Entwicklung der Probenkriimmung zweier GaN-Teststrukturen auf Si(111). Temperaturanstieg bei einer sich

konkav kriimmenden Probe (links) und Temperaturabfall im Zentrum einer sich konvex kriimmenden Probe
(rechts).
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Abbildung 2.34: Oberflichentemperatur in der Wafermitte, eingestellte Prozesstempe-
ratur und Probenkriimmung einer kompletten GaN-Bauelementstruktur auf Si(111) mit
einer abschlieffenden Dicke von etwa 5 um in Abhdingigkeit der Wachstumszeit.

idealen Absorptionskorrektur des Strahlungsspektrums begriindet, weshalb auftretende Fabry-Pérot-
Oszillationen die Temperaturmessung leicht beeinflussen [116]. Der tendenzielle Verlauf der gemit-
telten Temperaturkurve ist jedoch offensichtlich.

Aufgrund der mit der Schichtdicke skalierenden thermischen Verspannungsenergie, zeigen
komplette, GaN-basierte Bauelementstrukturen auf Silizium ein entsprechend ausgeprigtes Kriim-
mungsverhalten beim Abkiihlen auf Raumtemperatur, welches durch geeignete Pufferschichten
kompensiert werden kann [85, 110, 112]. In Abbildung 2.34 sind die in-situ Messung der Oberflé-
chentemperatur in der Wafermitte, die Prozesstemperatur und die Probenkriimmung einer abschlie-
fend 5 um dicken Bauelementstruktur als zeitliche Entwicklung wéhrend des MOVPE-Wachstums
aufgetragen. Das Einfligen von drei Tieftemperatur-AIN-Zwischenschichten bei 3600 s, 6400 s und
9200 s fiihrt aufgrund der kompressiv verspannten GaN-Schichten zu einer zunehmenden konvexen
Waferkriimmung von bis zu -0,52 m™, was einem theoretischen Waferabstand von mehr als 160 pm
vom Suszeptor entspricht. Der verstirkte Abfall bei etwa 8000 s ist auf eine plastische Verformung
der Silizium-Substrate zuriickzufiihren [121]. Die Oberflaichentemperatur in der Wafermitte ernied-
rigt sich bei dieser starken Biegung um etwa 45 K. Insbesondere flir grof3flichige Substrate, bei
denen der resultierende Kontaktverlust noch stirker ausfillt, bzw. der laterale Abstand zu den
Auflagepunkten noch groBer ist, wird ein solcher inhomogener Temperaturverlauf relevant fiir das
homogene Wachstumsverhalten tiber die Waferfliche. Durch die Verwendung von dickeren
Substraten kann nach Gleichung (2.25) die resultierende Kriimmung jedoch reduziert werden,
wodurch der Temperatureffekt abgeschwicht wird. Stehen zudem mehrere radiale Heizzonen zur
Verfiigung, wie dies in einigen industriell genutzten MOVPE-Reaktoren der Fall ist, konnte durch
eine entsprechende Anpassung der Suszeptortemperaturen eine gleichmiBigere Temperatur-

verteilung auf der Waferoberflache erreicht werden.
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Abbildung 2.35: Zeitliche Entwicklung der Probenkriimmung, der Prozesstemperatur
sowie der pyrometrisch gemessenen Wafertemperatur einer GaN-basierten Schicht-
struktur auf Saphir.

Um systematische Fehlereffekte der Messapparatur auszuschlieBen, wurden vergleichende
Analysen an GaN-Schichtsystemen durchgefiihrt, die auf Saphir-Substraten abgeschieden wurden.
Saphir ist fiir den Wellenldngenbereich des sichtbaren Lichtes nahezu transparent [122], wodurch
bei der pyrometrischen Temperaturmessung hauptsachlich die Strahlung des unterliegenden Suszep-
tors gemessen wird. Die detektierten Laserreflexionen der Kriimmungsmessung stammen jedoch
von der Waferoberfldche, da der transmittierte Anteil der einfallenden Laserstrahlen an der rauen
Suszeptoroberflache diffus gestreut wird. In Abbildung 2.35 ist das Kriimmungsverhalten einer
Vergleichsprobe aus tensil verspannten Ga(Al)N-Schichten auf Saphir in Abhéngigkeit der Wachs-
tumszeit gezeigt. Trotz der zunehmenden konkaven Waferkriimmung von bis zu 0,25 m™ tritt
diesmal keine Verdnderung der simultan gemessenen Wafertemperatur auf; vielmehr folgt die Mess-
kurve exakt dem qualitativen Verlauf der vorgegebenen Prozess- und Suszeptortemperatur. Der
leichte Offset ist mit der nicht exakten Kalibrierung® der beiden Absoluttemperaturen zu erkléren.
Der Einfluss der Laserreflexionen der Kriimmungsmessung auf die simultane pyrometrische
Temperaturmessung kann also vernachldssigt werden, wodurch die bei der Verwendung von Sili-
zium-Substraten beobachtete Temperaturdnderung der Waferoberfldache in direkter Korrelation zur
Probenkriimmung als ein physikalischer Effekt bestétigt wird.

Aktuelle, weiterfiihrende Arbeiten anderer Arbeitsgruppen zu diesem Thema konnten schlie3lich
den beschriebenen radialen Temperaturgradienten durch UV-Pyrometrie fiir beide Kriimmungs-
richtungen direkt und lateral aufgeldst nachweisen [123].

Da die Messapparatur zur pyrometrischen Temperaturbestimmung eine industrielle Leihgabe
war, stand die integrierte Oberfldchentemperaturmessung leider nicht iiber den gesamten Untersu-

chungszeitraum zum Wachstumsverhalten von GaN auf Si(001)-Substraten zur Verfligung.

* zum Beispiel durch den Phaseniibergang eines Al-Si-Eutektikums bei 577 °C



3. Ergebnisse

Im folgenden Kapitel der Arbeit werden die durchgefiihrten Untersuchungen und Ergebnisse
zum epitaktischen Wachstum von GaN auf Si(001)-Substraten vorgestellt und diskutiert. Dazu wird
einleitend kurz auf die Reproduzierbarkeit der Wachstumsversuche im verwendeten MOVPE-
Reaktor eingegangen. AnschlieBend werden die ersten grundlegenden Ansitze beschrieben, mit
denen kristalline GaN-Schichten auf Si(001) abgeschieden wurden. Des Weiteren wird die Realisie-
rung von r-plane orientiertem GaN vorgestellt. Danach wird erldutert, wie einkristalline c-achsen-
orientierte GaN-Schichten auf Si(001) hergestellt werden konnen und deren Qualitdt untersucht.
AbschlieBend wird die Umsetzung dieses Ansatzes in GaN-basierte Bauelemente auf Si(001)
gezeigt sowie die erfolgreiche Adaption auf groBflachige 150 mm Si(001)-Substrate demonstriert.

3.1. Einleitende Untersuchungen zum Wachstum von GaN auf Si(001)

3.1.1. Betrachtungen zur Reproduzierbarkeit der Reaktorparameter

Die Wachstumsbedingungen von Proben werden innerhalb einer Testserie in der Regel systema-
tisch gedndert, um so eine eventuelle Abhédngigkeit zwischen den Depositionsparametern und den
daraus resultierenden Schichteigenschaften ableiten zu kénnen und daraus einen optimalen Wert zu
ermitteln. Zusitzlich zu diesen gezielten Variationen der Abscheidebedingungen bedingt die
Konstruktionsweise des verwendeten MOVPE-Reaktors eine weitere, ungewollte Verdnderung der
Depositionsparameter mit zunehmender Anzahl von Wachstumsdurchgingen. Als ein kritischer und
sich schnell dndernder Faktor stellte sich dabei die kumulative Belegung der Innenseiten des Liner-
rohres mit den Reaktionsprodukten der angebotenen Precursoren heraus. Da der Warmeverlust der
Wafer wihrend des Wachstums primir durch die Oberflachenabstrahlung erfolgt, sollte es durch die
zunehmend matten und geschwirzten Innenseiten des Linerrohres, trotz nominell konstanter
Prozesstemperatur, zu einem Anstieg der Oberflaichentemperatur der Wafer kommen. Zudem ist
eine zunehmende Kontaminierung der nachfolgend gewachsenen Schichten durch diese Belegung

nicht auszuschlieBen. Die dadurch verursachten Verdnderungen der Wachstumseigenschaften



wurden an einer Probenserie untersucht, bei der sowohl

GaN ~ 300 nm die vorgegebenen Prozessparameter als auch der
~10nm, AIN Probenaufbau konstant gelassen wurden. Die Test-
GaN ~700 nm struktur bestand aus einer etwa 20 nm dicken AIN-
Keimschicht auf 4° vizinalem Si(001), gefolgt von einer
Alo Ga, N ~250 nm . ;
~20nm, AIN etwa 250 nm dicken Al GaooN-Pufferschicht und der
Si(001), 4° I um GaN-Deckschicht, die von einer 10 nm dicken
e e O

AIN-Schicht (1000°C) unterbrochen wurde. Die nomi-
Abbildung  3.1: Schematischer Schicht- nelle Wachstumstemperatur betrug mit Ausnahme der

aufbau der Proben zur Untersuchung der . . ] o . .
Reproduzierbarkeit der Wachstumsbedin- zweiten AIN-Schicht immer 1165°C. Eine schematische
gungen. Darstellung dieser Schichtabfolge, die einer stilisierten

Grundstruktur von einfachen Bauelementen entspricht,
ist in Abbildung 3.1 gezeigt. Die groflte Verdnderung der Wachstumsparameter war nach einem
Wechsel des Linerrohres zu erwarten, weshalb innerhalb der Testserie Proben miteinander vergli-
chen, die direkt vor und nach einem Austausch identisch gewachsen wurden. Um die Beeinflussung
zu minimieren, wurde bereits standardmafig das saubere und transparente Linerrohr aus Quarzglas
vor den eigentlichen Wachstumsversuchen durch einen zusitzlichen 60-mintitigen GaN-Abscheide-
durchgang belegt.

Die in-situ Laserreflektivitditsmessungen der Probenserie sind in Abhédngigkeit der relativen
Probennummern beziiglich des Linerrohr-Austausches in Abbildung 3.2 dargestellt. Durch ein ange-
passtes Simulieren der Fabry-Pérot-Oszillationen in den zugehdrigen Intensitdtstransienten (Abbil-
dung 6.5) lassen sich die Wachstumsraten der einzelnen Schichten bestimmen, wobei entsprechend
der verwendeten HeNe-Laserwellenldnge (632 nm) und der Wachstumstemperaturen ein
Brechungsindex von n= 2,45 fiir GaN bzw. n =241 fiir Al,;Ga,oN angenommen wurde [124].
Demnach erhohen sich die Wachstumsraten, trotz Vorbelegung, sowohl beim Al GagoN (+36%) als

auch beim GaN (+14%) deutlich, was mit der vorhergesagten Temperaturabnahme an der Wafer-
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Abbildung 3.2: In-situ Laserreflektivititsmessung einer Probenserie mit nominell identischen Wachstums-
parametern (links) und die daraus berechneten Wachstumsraten des Al.Ga,..N bzw. GaN in Abhdingigkeit der
relativen Probennummer zum Linerrohr-Wechsel (rechts).
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Abbildung 3.3: Rontgenbeugungs-@/280-scans einer Probenserie mit nominell identischen Wachstums-
parametern in Abhdngigkeit der relativen Probennummer zum Linerrohr-Wechsel (links) und zugehorige
Halbwertsbreitenentwicklung der GaN(0002)-Reflexion (rechts).

oberfliche korrespondiert. Mit steigender Probennummer und resultierender stirkerer Belegung
reduziert sich die Wachstumsrate dann wieder stetig. Ein direkter Nachweis der Temperatur-
erhéhung, z.B. durch eine pyrometrische Messung, stand leider noch nicht zur Verfiigung.

Der Einfluss des Wechsels auf die kristallinen Eigenschaften der Schichtstrukturen wurde mittels
Roéntgenbeugungs-6/26-scans untersucht (Abbildung 3.3). Bei den Proben, die nach dem Austausch
des Linerrohrs gewachsen wurden, ist eine AIN(0002)-Reflexion der Keimschicht nachzuweisen,
die mit steigender Belegung dann nicht mehr aufzuldsen ist. Da die Wachstumsrate des AIN im
Temperaturbereich um 1165°C relativ stabil bleibt [125], ist eine daraus resultierende Zunahme der
Schichtdicke des AIN bei kleinerer Wachstumstemperatur als alleiniger Grund dieses Effektes
unwahrscheinlich. Eine bessere initiale Metallisierung der Si(001)-Oberfldche, eine stirkere
c-Achsenorientierung des AIN oder die Wirkung von Gallium als Surfactant sind mogliche, nicht
verifizierte Erkldrungen. Ein weiteres Indiz fiir die steigende Oberflichentemperatur der Wafer
wiahrend des Wachstums mit Zunahme der Linerrohr-Belegung ist die leichte Verschiebung der
Peakposition der Al.Ga;N(0002)-Reflexionen hin zu groferen Winkeln, was mit einem gestei-
gerten Aluminium-Einbau zu begriinden ist [126]. Dariiber hinaus ist aus der tendenziellen Verklei-
nerung der Peakhalbwertsbreiten der GaN(0002)-Reflexionen abzuleiten, dass die inhomogenen
Verspannungen in der GaN-Schicht mit steigender Belegung des Linerrohres kontinuierlich
abnehmen.

Diese reaktorbedingten Verdnderungen der Wachstumsbedingungen iiberlagern die eventuellen
Effekte, die durch eine gezielte systematische Variation der Prozessparameter innerhalb von
Probenserien auftreten. Bei der Analyse der Messdaten, insbesondere bei kleinen Effekten, sind
diese ungewollten Verdnderungen korrigierend zu beriicksichtigen.



3.1.2. Si(111)-Wachstumsparameter

Das epitaktische Wachstum von qualitativ hochwertigen GaN-Schichten auf Si(111)-Substraten
mittels MOVPE war zu Beginn der eigenen Untersuchungen bereits ein relativ gut beherrschbarer
und etablierter Herstellungsprozess. Insbesondere in der eigenen Arbeitsgruppe waren umfangreiche
Erfahrungen beziiglich dieser Thematik vorhanden und die erfolgreiche Umsetzung in Bauelemente
war bereits vollzogen [18, 127]. Die Ubernahme der bekannten und optimierten Abscheidepara-
meter sowie der Schichtabfolge fiir das erfolgreiche MOVPE-Wachstum von GaN auf Si(111) war
daher ein offensichtlicher und leicht durchzufiihrender Ansatz, um das Wachstumsverhalten von
GaN auf (001)-orientierten Silizium-Substraten zu untersuchen. Zudem wurde damit sichergestellt,
dass mit den gewihlten Prozessparametern die Realisierung von kristallinem und stochiometri-
schem GaN prinzipiell moglich war und Abweichungen zu Vergleichsproben auf Si(111) alleinig in
der unterschiedlichen Substratorientierung begriindet waren.

Fiir die ersten Teststrukturen auf Si(001) wurde also ein Standardrezept fiir das Wachstum von
GaN auf Si(111) iibernommen. Der relativ simple Schichtaufbau ist schematisch in Abbildung 3.4
gezeigt und besteht aus einer etwa 15 nm dicken AIN-Keimschicht, die nach einer 10 s dauernden
Aluminium-Metallisierung gewachsenen wurde, und der anschlieBenden Hauptschicht aus GaN mit
einer Dicke von etwa 400 nm. Um den Einfluss der Substratorientierung direkt nachweisen zu
konnen, wurde jeweils ein halber Wafer mit Si(111)- und Si(001)-Oberfldche auf identische Weise
préapariert und wéhrend desselben Wachstumsdurchgangs verwendet.

Bereits mit bloBem Auge waren bei den Teststrukturen deutliche Unterschiede in der Schicht-
qualitdt des GaN aufgrund der verschiedenen Substratorientierungen zu erkennen. Wahrend auf
Si(111) eine homogene, sehr glatte und spiegelnde GaN-Oberfldche erreicht wurde, waren die auf
S1(001) gewachsenen Proben sehr rau, matt und teilweise verétzt. Die kristallographischen Eigen-

schaften der jeweiligen Schichten wurden mittels Ront-

genbeugungsmethoden untersucht. In Abbildung 3.5

sind zwei reciprocal-space-maps (RSM) im Winkelbe-

Gan ~ 400 nm, [145°C reich des GaN(0002)-Reflexes fiir beide Orientierungen
AN ~ 15 nm, 680°C vergleichend dargestellt. Aufgrund der ibernommenen,
Si(001) 0°- 4° Fehlschnitt optimierten ~ Abscheidebedingungen  fiir ~ Si(111)-

S Substrate, wichst auf dieser Probenorientierung einkris-

Abbildung 3.4: Schematischer Schicht- tallines, c-Achsen orientiertes GaN, und die Messung
aufbau der initialen Teststrukturen mit

tibernommenen  Si(111)-Wachstumspara- )
metern. Beugungsmaxima des GaN(0002)-Reflexes der Haupt-

zeigt dementsprechend zwei schmal begrenzte
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Abbildung 3.5: Rontgenbeugung reciprocal-space-maps um den GaN(0002)-Reflex einer GaN-Schicht auf
Si(111)-Substrat (links) und Si(001)-Substrat (rechts) bei identischen Wachstumsbedingungen.

schicht sowie des AIN(0002)-Reflexes der Keimschicht an der spekuldren Winkelposition. Bei der
Probe auf Si(001)-Substrat ist hingegen eine starke, nahezu gleichverteilte Unordnung der GaN-
Kristallorientierung in azimutaler Si[110]-Richtung zu beobachten, was in eine breite Intensitétsver-
teilung des GaN(0002)-Reflexes iiber den gesamten gemessenen w-Bereich resultiert. Der leichte
Anstieg in der Intensitét bei kleineren Winkeln ist mit der dann gréBeren, vom Rontgenstrahl ausge-
leuchteten, Probenfliche zu erkldren. Aufgrund der nahezu pulverartigen Schichtqualitdt tritt zusdtz-
lich ein weiterer Intensititsstreifen des GaN(1011)-Reflexes auf, wohingegen das AIN(0002)-
Beugungsmaximum nicht mehr aufzulGsen ist.

Durch eine leichte Fehlorientierung der Si(001)-Gitternetzebenen zur nominalen Waferober-
flache kann die atomare Oberfldchenstruktur der Substrate beeinflusst werden. Insbesondere ist bei
einer abweichenden Ausrichtung von mehr als etwa 3° in Si[110]-Richtung eine Homogenisierung
der Oberflichenrekonstruktion durch die Priaferenz einer Dimerorientierung zu erwarten [62-67].
Um einen eventuellen Einfluss der unterschiedlichen atomaren Anordnungen der Substratoberfliche
auf die Qualitdt der abgeschiedenen Schichten zu untersuchen, wurde von der Teststruktur eine
Probenserie mit einem steigenden Winkel der Fehlorientierung von 0°-4° gewachsen. Dabei zeigten
sich in den rontgenografischen Auswertungen keine systematischen Verdnderungen der kristallinen
Eigenschaften innerhalb der Probenserie. Die Oberflichenqualitdt der GaN-Schichten wurde mittels
REM untersucht, und in Abbildung 3.6 sind die jeweiligen Aufnahmen im Vergleich zur Referenz-
probe auf Si(111) dargestellt. Die GaN-Schicht auf Si(001) ist demnach sehr pords, nicht
geschlossen und besteht aus einzelnen, nicht koaleszierten GaN-Kristalliten mit 1-4 pm im Durch-
messer, wobei ebenfalls keine systematische Abhédngigkeit vom Fehlschnitt offensichtlich ist.

Aufgrund der kubischen Gitterstruktur des Siliziums bietet sich die Symmetrievorgabe durch die
(001)-Oberfliche als Substratorientierung fiir epitaktisch gewachsene GaN-Schichten an, die aus der
thermodynamisch ungiinstigeren, kubischen Zinkblende-Struktur bestehen. Einige Arbeitsgruppen
berichteten bereits iiber die erfolgreiche Realisierung solcher Schichten auf Si(001), eine Umset-
zung in Bauelemente gelang jedoch wegen der zu schlechten Kristallqualitit noch nicht [34, 35, 43].
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Abbildung 3.6: REM-Aufnahmen der Oberfldche von GaN auf vizinalem Si(001) bei einer Probenserie mit
steigendem Winkel der Fehlorientierung von 0° bis 4°. Vergleichend die Oberfliche einer GaN-Schicht auf
Si(111) bei identischen Wachstumsbedingungen.

Um die Teststrukturen auf das Vorhandensein eventueller Mischphasen aus kubischem und hexa-

gonalem GaN in den Schichten zu untersuchen, wurden Rontgenbeugungsmessungen in Bragg-

Brentano-Geometrie durchgefiihrt. Bei einer Einstrahldivergenz von 2° wurde iiber einen weiten

Winkelbereich von 30°-130° ausgewertet. Damit wurde sichergestellt, dass kubische Einschliisse,
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Abbildung 3.7: Intensitditsspektrum der 6/20-Rontgenbeugung in Bragg-Brentano-
Geometrie an einer GaN-Teststruktur auf exakt orientiertem Si(001)-Substrat (a,b). Im
Vergleich dazu die Referenz von hexagonalem GaN-Pulver (c).



unabhingig von einer moglichen Textur, als ein Intensititsmaximum im Beugungsspektrum detek-
tierbar wéren, da einige niedrig indizierte Netzebenen des kubischen GaN zwangsldufig die Bragg-
Bedingung erfiillen wiirden. In Abbildung 3.7 wird die entsprechende Messung einer auf exakt
orientiertem Si(001) gewachsenen GaN-Schicht mit den Peakpositionen einer theoretischen Refe-
renzprobe aus hexagonalem GaN-Pulver verglichen. Jedes aufzulésende Maximum ldsst sich dabei
eindeutig der hexagonalen Kristallstruktur zuordnen und indizieren. Zusétzliche Reflexe einer kubi-
schen Phase treten jedoch nicht auf. Daraus folgt, dass bei den gewihlten Wachstumsbedingungen
das GaN ausschlieBlich in der Wurtzit-Struktur kristallisiert. Bemerkenswert ist zudem, dass trotz
der nahezu pulverartigen Verteilung der GaN-Kristallite und der daraus resultierenden Vielzahl an
gemessenen Reflexionen keine Kristallitorientierungen auftreten, bei denen die c-Achse parallel zur
Substratoberfldche ausgerichtet ist. Insbesondere ist kein a-plane oder m-plane orientiertes GaN zu
beobachten. Die zwei nicht mit der Pulverreferenz iibereinstimmenden, schmalen Maxima bei
20 =32,98° und 20 = 116,6° liegen in der azimutalen Ausrichtung der Silizium-Substrate wéhrend
der Messung in Si[110]-Richtung begriindet und stammen von sogenannten Umweganregungen der
kinematisch verbotenen Si(002)- bzw. Si(006)-Reflexe.

3.1.3. Einfluss von Al,Ga; N/GaN-Ubergitterstrukturen im Puffer

Aus fritheren Untersuchungen zum hetero-epitaktischen Wachstum von GaN auf anderen
Substratmaterialien und -orientierungen, wie zum Beispiel auf Saphir oder Si(111), war bekannt,
dass durch das Abscheiden von zusitzlichen AliGa,..N/GaN-basierten Pufferschichten zwischen
dem Substrat und der obenliegenden GaN-Schicht, die kristalline Qualitdt der fiir Bauelemente rele-
vanten aktiven Bereiche positiv beeinflusst werden kann. Neben der Anwendung als Zwischen-
schichten zur Spannungskompensation [128, 85] und zur Reduktion der Versetzungsdichte [129]
kann mit derartigen Schichtstrukturen auch eine Verbesserung in der Homogenitdt der Kristallit-
orientierung erreicht werden [130]. Dariiber hinaus wurde bereits iiber die Realisierung einer GaN-
Schicht auf der Si(001)-Substratorientierung berichtet, die auf einer Pufferschicht, bestehend aus
einem 5-fach (Aly,GaosN/GaN)-Ubergitter, mittels MOVPE abgeschieden wurde und eine sehr
starke Priferenz der c-Achsenorientierung aufwies [131]. Um eine einheitlichere Ausrichtung der
gewachsenen GaN-Kristallite auf den Si(001)-Substraten zu erzielen und somit ein eventuelles
Koaleszieren der GaN-Schicht zu ermoglichen, wurden die eigenen Teststrukturen daher um eine
Pufferschicht erweitert, welche aus einer solchen AlGa,..N/GaN-Schichtstruktur besteht. In Abbil-
dung 3.8 ist der schematische Aufbau der Teststrukturen mit Pufferschicht gezeigt. Der Einfluss von
verdnderten Schichtanordnungen oder Wachstumsbedingungen der Zwischenschichten auf die kris-

talline Qualitit des GaN wurde an verschiedenen Probenserien untersucht, bei denen jeweils ein



Parameter verdndert wurde.

GaN ~ 400 nm, 1145°C Ein Ubergitter aus nominell reinen, etwa 1,1 nm

GaN-Schichten wurde bei der Standardwachstums-

dicken AIN Zwischenschichten und etwa gleich dicken
:}-z\gChqﬂbU(kaq

temperatur von 1145°C abgeschieden. Die c-Achsen-

AIN ~15nm, 680°C o ' '
Si(001) 0°- 4° Fehlschnitt orientierung der obenliegenden GaN-Hauptschicht
S nimmt dabei mit steigender Anzahl der Stapelpaare von

Abbildung 3.8: Schematischer Schicht- 15 auf 60 Wiederholungen kontinuierlich zu, was durch
aufbau der Proben mit integrierten den Intensititsanstieg des GaN(0002)-Reflexes in
ALGa,.N/GaN-Pufferschichten. Abbildung 3.9 verdeutlicht wird. Der Anteil der r-plane
orientierten Kristallite, und somit die Intensitit des GaN(1012)-Reflexes, verringert sich hingegen
stetig. Eine groBe Anzahl von AIN/GaN-Grenzschichten, die bei hoher Wachstumstemperatur abge-
schieden werden, begiinstigt demnach das Erreichen einer c-Achsenorientierung des GaN [132].
Eine weitere Erh6hung der Grenzschichten auf 120 Paare bei nominell gleichen Wachstumsparame-
tern an spdteren Vergleichsproben fiihrte jedoch zu keiner zusétzlichen Verbesserung in der Selek-
tion der Orientierung und der polykristalline Charakter blieb erhalten. Die leichte Asymmetrie der
Beugungsreflexe, die insbesondere an den GaN(1012)-Peaks auftritt, ist mit der Ky, und der K,
Linie der Rontgenquelle zu begriinden. Von der Probe mit den 60 (AIN/GaN)-Paaren wurde zusétz-
lich die Polfigur des GaN(0002)-Reflexes gemessen, um eine vollstindige Bestimmung der auftre-
tenden Orientierungen der c-Achse iiber den gesamten Winkelhalbraum iiber der Probenoberflache
zu erhalten (Abbildung 3.10). Demnach sind fast alle Kristallite dieser Probe mit ihrer c-Achse
senkrecht zur Substratoberfliche ausgerichtet, was aus dem ausgeprigten globalen Intensitdts-
maximum an der unverkippten Probenausrichtung abzuleiten ist. Daneben existiert ein kleiner
Anteil, welcher eine Verkippung der c-Achse von 43° zur Oberflichennormalen aufweist. Die resul-

tierenden vier lokalen Maxima stammen somit von r-plane orientierten Kristalliten; auf die auftre-
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Abbildung 3.9: Rontgenbeugungsspekiren einer Probenserie mit steigender Anzahl der
(AIN/GaN)-Doppelschichten im Ubergitter der Pufferschicht auf exakt orientiertem Si(001).



Einleitende Untersuchungen zum Wachstum von GaN auf Si(001) 57

GaN(0002) (cps)

l 4000

400,0

80

60 -
40

20 A

-20 40,00

I 4,000

Abbildung 3.10: Rontgenbeugung-Polfigur des GaN(0002)-Reflexes einer GaN-Probe auf
exakt orientiertem Si(001) mit einem 60-fach (AIN/GaN)-Ubergitter in der Pufferschicht.
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tende vierzihlige azimutale Symmetrie wird spéter noch niher eingegangen’. Die zu beobachtenden
zusitzlichen, schmalen Reflexionspeaks, die sich auf Kreisen einer entsprechenden Verkippung von
45° und 53° befinden, sind Si{022}- bzw. Si{111}-Substratreflexionen und liegen ausschlieflich in
der verwendeten Messanordnung begriindet.

Die Oberflachenstruktur dieser Probe wurde mittels REM analysiert. Trotz der starken Préferenz
der c-Achsenorientierung ist die GaN-Schicht jedoch noch nicht koalesziert, wie aus der Messung
in Abbildung 3.11 deutlich wird, sondern weist eine Vielzahl von einzelnen Kristalliten auf [133].

Im Gegensatz zu den Proben ohne Pufferschicht bilden hier die Basalebenen einen ausgerichteten,

Abbildung 3.11: REM-Aufnahmen der Oberfliche von GaN auf Si(001) mit einem 60-fach (AIN/GaN)-Uber-
gitter in der Pufferschicht bei einer Substrat-Fehlorientierung von 0° (links) und von 4° (rechts).

*  der theoretische Winkel zwischen der GaN(0001)- und der GaN(1012)-Ebene betriigt bei unverspanntem GaN 43,19°
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Abbildung 3.12: Rontgenbeugungsspektren einer Probenserie mit proportional stei-
genden Wachstumszeiten der Einzelschichten eines 30-fach (AIN/GaN)-Ubergitters auf’
exakt orientiertem Si(001) (rechts).

einheitlichen oberen Abschluss der Kristallite, und die 60° groBen Winkel zwischen den Seiten-
kanten weisen auf die hexagonale Wurtzitstruktur des GaN hin. Die Probenstruktur wurde identisch
auf einem vizinalen Substrat mit 4° Fehlorientierung abgeschieden, um einen eventuellen Einfluss
der Oberflachenrekonstruktion zu untersuchen. Sowohl rontgenografisch (Abbildung 6.7), als auch
in den vergleichend dargestellten REM-Untersuchungen waren jedoch keine wesentlichen Ande-
rungen der Schichtqualitét festzustellen.

Die Dicke der Zwischenschichten, welche den Relaxations- und den Koaleszierungsgrad der
Pufferschichten beeinflusst, wurde durch eine proportionale Steigerung der Depositionszeit der
Einzelschichten eines 30-fach Ubergitters erhdht, so dass das Dickenverhiltnis von AIN zu GaN
etwa konstant blieb. Dabei konnte gemi3 Abbildung 3.12 ebenfalls kein offensichtlicher Zusam-
menhang zwischen der Wachstumszeit und der Orientierung der GaN-Kristallite beobachtet werden.

Um den Einfluss der Wachstumstemperatur des Ubergitters auf die kristallinen Eigenschaften

des GaN zu untersuchen, wurde diese innerhalb einer Probenserie um 195 K variiert, und die
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Abbildung 3.13: Ronigenbeugungsspekiren einer Probenserie mit unterschiedlichen Wachstumstemperaturen
eines 30-fach (AIN/GaN)-Ubergitters in der Pufferschicht auf exakt orientiertem Si(001).
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Abbildung 3.14: Ronigenbeugungsspekiren einer Probenserie mit unterschiedlichen Wachstumstemperaturen
eines 30-fach (AIN/GaN)-Ubergitters in der Pufferschicht auf exakt orientiertem Si(001) (links) und das
Anteilverhdltnis”™ von c- zu r-plane orientierten Kristalliten in Abhcingigkeit der Temperatur (rechts).

entsprechenden Rontgenbeugungsspektren sind in Abbildung 3.13 dargestellt. Mit sinkender Depo-
sitionstemperatur nimmt demnach der Anteil der c-achsenorientierten GaN-Kristallite kontinuierlich
ab, und bei 950°C ist der zugehorige GaN(0002)-Reflex dann fast vollig verschwunden, wihrend
die Intensititsanteile der anderen im Winkelbereich detektierbaren Orientierungen (m-, s- und
r-plane) etwa unverdndert bleiben. Damit der Effekt der Zunahme der c-Achsenorientierung bei
hoheren Depositionstemperaturen verifiziert werden konnte, wurde in einer spiteren Probenserie
die Wachstumstemperatur des Ubergitters in kleineren Schrittweiten weiter bis auf 1175°C erhéht.
Ein auBergewohnliches und nicht stetiges Verhalten war dabei, trotz der fortlaufenden Wachstums-
durchginge innerhalb der Serie, bei der Probe mit 1145°C zu beobachten, bei der eine stark ausge-
priagte Dominanz der c-Achsenorientierung auftrat (Abbildung 3.14) [132]. Wiederholungsdurch-
ginge mit identischen Abscheideparametern konnten diesen Effekt jedoch nicht reproduzieren,
weshalb sich noch weitere Wachstumsbedingungen bei dieser speziellen Probe zusitzlich geéndert
haben mussten. Die genaue Ursache fiir dieses einmalige Verhalten konnte jedoch nicht zweifelsfrei
ermittelt werden. Es beweist aber, dass es bei richtiger Wahl der Parameter prinzipiell moglich ist,
eine solche Textur zu erreichen. Betrachtet man nur die anderen Proben der Serie, so bestétigt sich
zudem der generelle Trend, dass bei hoheren Abscheidetemperaturen des Puffers das Intensitétsver-
hiltnis von GaN(0002)- zur GaN(1012)-Reflexion, und somit der Anteil” der c-Achsenorientierung,
zunimmt.

Bei der Probe, deren Puffer bei 1145°C gewachsen wurde, sind ndherungsweise 95% der Kristal-
lite mit der Basalebene parallel zur Substratoberfliche ausgerichtet. Eine m-plane Orientierung
(26 =32,4°) in den restlichen, pulverartigen Anteilen oder kubische Einschliisse konnen auch bei
dieser Probe nicht aufgelost werden, bzw. die gemessene Peakintensitdt ist in der Grofe der
Rauschamplitude (Abbildung 3.15). Trotz dieser Textur ist die GaN-Schicht der Probe noch nicht

* Bei der Abschitzung wird das um den Faktor 1,84 hohere Streuvermogen der GaN(0002)-Ebenen beriicksichtigt.
Die ausgeleuchtete Probenflache ist durch eine automatische Blendenkorrektur winkelunabhéingig. Unterschiede in
der diffusen Streuung oder vertikale Inhomogenitéten der Kristallitanteile in der Schicht werden vernachléssigt.
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Abbildung 3.15: Rontgenbeugungsspekirum einer GaN-Schicht auf exakt orientiertem Si(001)
mit einem bei 1145°C gewachsenen 30-fach (AIN/GaN)-Ubergitter in der Pufferschicht.

koalesziert, und die Oberfliche ist optisch nicht glatt. Die REM-Aufnahme in Abbildung 3.16 zeigt
eine Vielzahl von einzelnen, etwa 1-2 um grofen Kristalliten mit unregelmifligen hexagonalen
Deckfliachen.

Die azimutale Ausrichtung der GaN-Kristallite wurde mittels Rontgenbeugung unter streifendem
Einfall untersucht. Bei einer vollig stochastischen Verteilung der GaN-Orientierungen in der Ebene
ist keine Winkelabhingigkeit der gebeugten Intensitit von der Probenausrichtung zu erwarten,
sondern ein konstanter Verlauf des Messsignals, welches eventuell von einer schwachen, sinus-
formigen Schwankung, aufgrund der sich leicht &ndernden Einstrahlbedingungen, iiberlagert ist.
Eine monokristalline, c-achsenorientierte GaN-Schicht besitzt eine sechszihlige Rotationssymme-
trie der Kristallstruktur in der Basalebene, weshalb bei der Drehung um die Oberflichennormale
und der Beugung an den GaN{1010}-Ebenen genau sechs schmale Interferenzmaxima auftreten.

Die entsprechende Messkurve der gewachsenen Probe in Abbildung 3.17 zeigt jedoch 12 lokale
7 9;_ e ?ra

Abbildung 3.16: REM-Aufnahme der Oberfliche eciner GaN—é:chicht auf exakt orientiertem
Si(001) mit einem bei 1145°C gewachsenen 30-fach (AIN/GaN)-Ubergitter in der Pufferschicht.
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Abbildung 3.17: Rontgenbeugungs-@-scan um die Oberflichennormale am GaN(1010)-Reflex unter strei-
fendem Einfall (links) und die zugehorigen @/20-scans an den GaN(1010)-Netzebenen bei einer azimutalen

Ausrichtung am lokalen Minimum bzw. Maximum des @-scans (rechts) einer GaN-Schicht mit einer 30-fach
(AIN/GaN)-Pufferschicht (1145°C) auf exakt orientiertem Si(001).

Maxima im periodischen Winkelabstand von A¢ = 30°, die aber nur etwa 30% intensitétsreicher
sind als ein untergrundkorrigiertes Basisniveau [132]. Daraus folgt, dass zwei azimutale Kristallit-
ausrichtungen existieren, die eine leichte Priferenz gegeniiber einer rein statistischen Verteilung
besitzen und um 30° gegeneinander verdreht sind. Diese beiden Ausrichtungsmoglichkeiten sind
gleich wahrscheinlich bevorzugt und wegen ¢ =0°||Si[110] sind sie gekennzeichnet durch
GaN[1010]||Si[110] und GaN[1120]||Si[110]. Sie zeigen rontgenografisch im Vergleich zu den rein
statistisch verteilten Ausrichtungen jedoch keine Verbesserung der kristallinen Qualitit oder eine
Zunahme der Korngroflen. Zudem ist keine Verdnderung des Verspannungszustandes festzustellen,
wie aus den identischen Halbwertsbreiten und Peaklagen in den zugehdrigen vergleichenden 6/26-
Messungen am lokalen Minimum bzw. Maximum des §-scans abzuleiten ist (Abbildung 3.17).

Um die strukturellen Vorgaben des Puffers in der Grenzschicht zwischen dem 30-fach

PR ER

$4800 5.0kV 7.8mm x10.0k SE(M) 500nm

Abbildung 3.18: FE-REM-Aufnahme der Oberfliche einer bei 1145°C gewachsenen 30-fach (AIN/GaN)-
Pufferschicht auf exakt orientiertem Si(001).



T T T T T T T T
Si(002
1002 Al Ga_ N(0002),
10 SLO (AIN/GaN)-Ubergitter
m
(o}
CJ
©
‘®
c
o
£
10° 1
T T T T T T T T

32 34 36 38 40 42 44 46 48 50
20 (Grad)

Abbildung 3.19: Rontgenbeugungsspektrum einer bei 1145°C gewachsenen 30-fach
(AIN/GaN)-Pufferschicht auf exakt orientiertem Si(001).

(AIN/GaN)-Ubergitter und der GaN-Hauptschicht zu untersuchen, wurde das Wachstum einer Test-
struktur nach dem Abscheiden der Pufferschicht abgebrochen. Die Oberflache dieser Teststruktur
erscheint im Gegensatz zu den Proben mit anschlieBender GaN-Schicht optisch glatt und spiegelnd.
In hochauflésenden FE-REM-Messungen zeigt sich jedoch, dass auch diese Schichtstruktur nicht
koalesziert ist, sondern aus einzelnen, nur etwa 20-70 nm kleinen Kristalliten besteht (Abbil-
dung 3.18). Diese sind aber bereits fast ausschlie8lich mit ihren c-Achsen senkrecht zur Substrat-
oberflache ausgerichtet. Das dominante Intensitdtsmaximum bei 20 = 35,5° im zugehdrigen Ront-
genbeugungsspektrum in Abbildung 3.19 korreliert daher mit den hexagonalen Deckflichen und
den 60° Winkeln zwischen den Kristallitkanten. Andere Orientierungen, wie sie bei der dariiber
gewachsenen GaN-Hauptschicht nachgewiesen wurden, sind im Untergrundrauschen aufgrund der
geringen Intensitdt nicht aufzulésen. Wegen der unterschiedlichen Grofen der einzelnen Kristallite
in der Pufferschicht befinden sich die (AIN/GaN)-Grenzschichten nicht an der jeweils gleichen
Position iiber der Substratoberfliche, sondern die Pufferstruktur weist vielmehr eine iiber die
Probenfliche statisch ungeordnete Hohenverteilung von nicht ideal glatten Grenzflichen auf.
Aufgrund der nominell nur 1 nm dicken Einzelschichten und der stark asymmetrischen Peakform
mit einer Halbwertsbreite von A28 = 0,6° ist zudem eine Durchmischung der Verbindungen und die
Bildung einer Aly+Gao¢N-Legierung mit grolen Konzentrationsfluktuationen wahrscheinlich. Weder
in Rontgenbeugungs- noch in Rontgenreflexionsmessungen konnten Gesamtschichtdicken-Oszilla-
tionen oder Ubergitterreflexe hoherer Ordnung des Schichtsystems detektiert werden, auch nicht bei
identischen, simultan gewachsenen Proben auf Si(111)-Substraten, wodurch diese Annahmen
bestarkt werden.

Der Quotient aus lateraler und vertikaler Wachstumsgeschwindigkeit von Gruppe-III-Nitrid-
Kristallen kann durch eine Anderung des V-III-Verhiltnisses wihrend des MOVPE-Wachstums

beeinflusst werden [134]. Um den Koaleszierungsgrad der Pufferschicht zu erhdhen, wurde daher in
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Abbildung 3.20: Rontgenbeugungsspektren einer Probenserie auf exakt orientiertem

Si(001) mit unterschiedlichem Ammoniak-Fluss wihrend des Wachstums einer 30-fach
(AIN/GaN)-Pufferschicht.

einer Probenserie der Ammoniak-Fluss beim Abscheiden des Ubergitters gesteigert, wodurch das
laterale Wachstum bevorzugt wird. Eine Verbesserung der kristallinen Qualitit der GaN-Haupt-
schicht konnte jedoch nicht erreicht werden, bzw. es konnte innerhalb der Probenserie kein direkter

Zusammenhang festgestellt werden (Abbildung 3.20).

3.1.4. Gesputterte AIN-Keimschichten

Die Sputterdeposition ist ein anderes mogliches Wachstumsverfahren, um Gruppe-III-Nitride auf
Fremdsubstraten kristallin abzuscheiden. Durch eine geeignete Wahl der Prozessparameter kann
dabei die auftretende kristallographische Orientierung der Kristallite gezielt verdndert werden
[135]. Insbesondere konnte sowohl fiir GaN-Schichten [136] als auch fiir AIN-Schichten [137],
welche beide auf Si(001)-Substraten abgeschieden wurden, eine starke Textur mit einer c-Achsen-
ausrichtung realisiert werden. Um die kristallographischen Symmetrievorgaben der AIN-Keim-
schicht fiir das MOVPE-Wachstum der GaN-Hauptschicht zu verbessern, wurde ein zweistufiger
Herstellungsprozess der Proben angewendet. Dafiir wurde durch einen externen, industriellen
Partner (PT&B) eine etwa 20 nm dicke AIN-Schicht mittels Sputterdepostion auf einem exakt
orientierten Si(001)-Substrat abgeschieden. Das AIN sollte eine préferierte c-Achsenorientierung
aufweisen, um anschlieBend, in einem zweiten Prozess-Schritt, als Keimschicht fiir das epitaktische
Wachstum des GaN zu dienen.

Die kristalline Ausrichtung und die Qualitét der gesputterten AIN-Schicht wurden mittels Ront-
genbeugung analysiert (Abbildung 3.21). Aus den gemessenen Intensitdtverhéltnissen der Refle-
xionen kann wegen der sehr divergenten Einstrahlung des Rontgenlichtes von etwa 2° abgeschétzt

werden, dass die Schicht zwar nicht einkristallin aufgewachsen ist, aber eine dominante Textur
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Abbildung 3.21: Rontgenbeugungsspektrum einer mittels Sputterdeposition gewachsenen
AIN-Keimschicht auf exakt orientiertem Si(001).

aufweist, bei der die Kristallite mit den c-Achsen senkrecht zum Substrat orientiert sind. Die
Schicht war zudem unter dem Lichtmikroskop geschlossen und spiegelnd glatt.

Die AIN/Si(001)-Templates wurden in Isopropanol und Aceton im Ultraschallbad gereinigt,
jedoch nicht, wie sonst iiblich, in H,O,:H,SO,4 und HF-Séure angedtzt. Vor dem eigentlichen GaN-
Wachstum wurden die Proben im MOVPE-Reaktor fiir 5 min unter H,-Atmosphére bei 1145°C und
100 mbar ausgeheizt. Auf die so behandelte, gesputterte AIN-Keimschicht wurde anschlieBend eine
Pufferschicht aus einem 30-fach (AIN/GaN)-Ubergitter bei 1145°C abgeschieden, gefolgt von der
400 nm dicken GaN-Hauptschicht.

Durch die Verwendung dieses zweistufigen Herstellungsverfahrens aus Sputterdeposition und

anschlieender MOVPE konnte der Anteil der GaN-Kristallite mit c-Achsenorientierung gegeniiber
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Abbildung 3.22: Rontgenbeugungsspektrum einer mittels MOVPE gewachsenen GaN-Schicht
auf einem exakt orientierten Si(001)-Template mit einer gesputterten AIN-Keimschicht.



Einleitende Untersuchungen zum Wachstum von GaN auf Si(001) 65

Abbildung 3.23: REM-Aufnahme der Oberfldche einer GaN-Schicht auf exakt orien-
tiertem Si(001) mit einer gesputterten AIN-Keimschicht.

den Proben, welche nur mit Ubergitterstruktur gewachsen wurden, signifikant gesteigert werden,
wie aus dem Vergleich der jeweiligen Peakintensititen des GaN(0002)-Reflexes mit den anderen
Rontgenbeugungsreflexen abzuleiten ist (Abbildung 3.22). Die GaN-Schichten waren jedoch nicht
koalesziert und optisch sogar rauer als im reinen MOVPE-Verfahren.

Die Oberflache einer GaN-Schicht auf gesputtertem AIN wurde mittels REM analysiert und ist
in Abbildung 3.23 dargestellt. Die Schicht besteht aus durchschnittlich 0,5-5 um grof3en, c-achsen-
orientierten Kristalliten, was durch die auftretenden typischen 60° Winkel der Basalebenen der
Waurtzitstruktur verdeutlicht wird. Aufgrund der unterschiedlichen azimutalen Ausrichtungen der
Kristallite bildet sich jedoch eine Vielzahl von Korngrenzen und ein monokristallines Zusammen-
wachsen der GaN-Schicht wird dadurch unterbunden. Die Verdrehungen weisen keine Korrelation
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Abbildung 3.24: Rontgenbeugungs-¢-scan um die Oberflichennormale an der GaN(1010)-Reflexion unter

streifendem Einfall (links) und zugehdrige 6/20-scans bei zwei um 150° verdrehten azimutalen Ausrichtungen
an den GaN(1010)-Netzebenen (rechts) einer GaN-Schicht auf Si(001) mit gesputterter AIN-Keimschicht.



zur Substratorientierung auf und sind vollig statistisch verteilt. Im Rontgenbeugungs-$-scan an der
GaN(1010)-Reflexion unter streifendem Einfall in Abbildung 3.24 sind daher keine lokalen
Beugungsmaxima zu messen, sondern nur ein sinusférmiger Intensitatsverlauf. Dieser ist auf eine
unterschiedlich groe ausgeleuchtete Probenfliche und einen sich leicht dndernden Einfallswinkel
wihrend der Drehung um die Oberflichennormale zuriickzufiihren, da die Probe nur aus einem
halben 2-Zoll-Wafer bestand und nicht v6llig eben auflag. Die entsprechenden 6/26-scans an den
Positionen des Intensititsmaximums und des -minimums des ¢-scans ergaben keinen Unterschied
im Verspannungszustand oder in der Peakhalbwertsbreite.

Der Ansatz eines kombinierten Herstellungsprozesses mit einer gesputterten AIN-Keimschicht
und einem mittels MOVPE gewachsenen GaN-Schichtsystem ist demnach nur dann fiir die Reali-
sierung von einkristallinen Schichten geeignet, wenn durch eine eventuelle Verbesserung der Keim-

schichtqualitét eine zusétzliche azimutale Vorzugsrichtung des AIN erreicht wird.

3.1.5. Einfluss von Niedertemperatur-AIN-Zwischenschichten

Aus fritheren Untersuchungen zum MOVPE-Wachstum von Gruppe-III-Nitriden war bekannt,
dass AIN-basierte Zwischenschichten in einem GaN-Puffer, welche bei niedrigen Temperaturen von
unterhalb etwa 800°C abgeschieden wurden, bereits nach relativ geringen Schichtdicken von
10-20 nm eine sehr hohe Defektdichte aufweisen und inkohédrent zum GaN aufwachsen [85, 86].
Die nachfolgenden GaN-Schichten besitzen dann aber wieder eine hohe oder sogar bessere kristal-
line Qualitét als das unterliegende, vor der AIN-Schicht gewachsene GaN [129, 138]. Des Weiteren
wurde bereits gezeigt, dass selbst auf polykristallinen Niedertemperatur(LT)-AIN-Keimschichten
einkristalline GaN-Schichten realisiert werden konnen (T <~ 950°C [15, 139], T <760°C [140]).

Daher wurde an den Schichtstrukturen auf Si(001)-Substraten der Einfluss solcher Niedertempe-
ratur-AIN-Zwischenschichten untersucht, welche in eine GaN-Pufferstruktur integriert waren. In

den Studien der eigenen Arbeitsgruppe zum Wachstum
von GaN auf Si(111) hatte sich eine Abscheidetempe-
GaN ~ 400 nm, 1145°C ratur des AIN von 630°C als effektiv erwiesen, weshalb

in den Probenserien diese Temperatur standardmafBig

O\ ITAN,
630°C-1145°C

fiir die Zwischenschichten verwendet wurde.

Der Relaxationsgrad der AIN-Schichten wurde durch

AIN ~15nm, 680°C . . .. .
si(001) eine Verldngerung der Depositionszeit von 0-120s
1

e beeinflusst, wobei bei der Probe mit 120 s bereits ein

Abbildung 3.25: Schematischer Schicht- vollig entspanntes Aufwachsen des AIN auf dem GaN

aufbau der Proben mit LT-AIN-Zwischen- zu erwarten war [85]. Die Proben zeigten innerhalb der

schichten. Serie jedoch keine systematische Abhingigkeit der
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Abbildung 3.26: Rontgenbeugungsspektren von GaN-Proben auf exakt orientiertem
Si(001) mit einer LT-AIN-Zwischenschicht (630°C) in der Pufferstruktur unter Varia-
tion der Wachstumszeit.

Schichtqualitdt und die polykristalline Struktur blieb erhalten (Abbildung 3.26). Die Probenoberfla-
chen waren nicht koalesziert und optisch sehr rau. Eine Erhohung der Anzahl der AIN-Zwischen-
schichten (630°C, 120 s) von 0 auf 10 hatte ebenfalls keinen Einfluss auf die Texturierung der GaN-
Kristallite. Eine kontinuierliche Zunahme der Halbwertsbreite der Reflexionspeaks in den Rontgen-
beugungsmessungen mit steigender Schichtanzahl kann durch die resultierende erhdhte Anzahl der
entkoppelten GaN-Schichten im Puffer erkldrt werden, welche somit jeweils einen etwas anderen
Verspannungszustand aufweisen konnen [85, 141]. Besonders am GaN(1012)-Reflex wird dieser
Effekt durch eine Peakverbreiterung von A20=0,19° ohne Schicht auf A26=0,26° bei 10 AIN-
Schichten deutlich (Abbildung 3.27). In zwei weiteren Probenserien wurden die Wachstumstempe-
ratur bzw. der nominelle vertikale Abstand der AIN-Zwischenschichten im GaN-Puffer variiert. Aus
den entsprechenden Rontgenbeugungsmessungen in Abbildung 3.28 konnte jedoch ebenfalls kein

systematischer Einfluss auf die kristallinen Eigenschaften der Proben abgeleitet werden.
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Abbildung 3.27: Rontgenbeugungsspektren einer Probenserie auf exakt orientiertem Si(001) mit steigender
Anzahl von LT-AIN-Zwischenschichten (630°C) in der Pufferstruktur (links) und Entwicklung der Halbwerts-
breite des GaN(1012)-Reflexes (rechts).
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Abbildung 3.28: Rontgenbeugungsspektren einer Probenserie mit unterschiedlichen Wachstumstemperaturen
einer LT-AIN-Zwischenschicht (links) und mit einer Variation des nominellen Abstandes von drei Zwischen-
schichten durch Erhéhung der GaN-Wachstumszeit in der Pufferteilschicht (rechts).

Um die Auswirkungen der LT-AIN-Zwischenschichten auf die Kristallqualitét besser analysieren
zu konnen, wurde das Wachstum einer Teststruktur nach dem Abscheiden der Pufferschicht abge-
brochen. Die Oberflidche dieser Probe mit drei LT-AIN-Schichten wurde mittels FE-REM untersucht
und ist in Abbildung 3.29 dargestellt. Demnach besteht die Pufferschicht aus etwa 0,5-1 pum grof3en
Kristalliten und besitzt eine ungeordnete Oberflachenstruktur. Diese ist der Oberflache der GaN-
Schichten auf Si(001) sehr dhnlich, die ohne zusitzliche Pufferstrukturen aufgewachsen wurden,
jedoch mit etwas kleineren Kristallitdurchmessern. Daraus ist abzuleiten, dass die erste GaN-Teil-
schicht des Puffers bereits die Orientierungsverteilung der Kristallite vorgibt und die nachfolgenden
Schichten diese iibernehmen und somit nur die Grofle der Kristallite weiter anwéchst. Das Rontgen-
beugungsspektrum des Puffers in Abbildung 3.30 bestétigt diese Annahme, da es zu den Spektren
der Proben mit GaN-Hauptschicht bis auf einen Skalierungsfaktor nahezu identisch ist und das

S$4800 5.0kV 7.8mm x10.0k SE(M)

Abbildung 3.29: FE-REM-Aufnahme der Oberfliche einer GaN-Pufferstruktur mit drei
LT-AIN-Zwischenschichten auf exakt orientiertem Si(001).
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Abbildung 3.30: Rontgenbeugungsspektrum einer GaN-Pufferstruktur mit drei
LT-AIN-Zwischenschichten auf exakt orientiertem Si(001).

gleiche Peakhohenverhéltnis zeigt.

Die kristalline Qualitdt der unterliegenden GaN-Schichten ist demnach noch nicht ausreichend
bzw. die Oberfliche noch zu pords und uneben, damit die LT-AIN-Zwischenschichten einen signifi-
kanten Effekt auf die Textur erzielen konnen, da die GaN-Kristallite praktisch unabhédngig vonein-
ander aufwachsen. Eine Kombination von (AIN/GaN)-Ubergittern als Basis, wie sie im vorherigen
Kapitel 3.1.3 beschrieben wurden, mit dann anschlieBend gewachsenen LT-AIN-Zwischenschicht-
strukturen brachte ebenfalls keine merkliche Verbesserung der Kristallqualitit der GaN-Haupt-
schicht.

3.1.6. Einfluss von Indium-(Ga/Al)-Nitrid-Zwischenschichten im Puffer

Um eine bessere Koaleszierung der Schichten zu bewirken und um die kristalline Qualitét des
GaN zu erhohen, wurden die Pufferstrukturen der Proben durch Zwischenschichten ergéinzt, die
eine hohe In-Konzentration aufweisen. Von Indium ist bekannt, dass es beim Wachstum von GaN-
Schichten als Surfactant fungieren kann und so gléittend auf die Oberflichenmorphologie wirkt
[142, 143]. Bei einem Einbau des Indiums in die Schicht bei geringeren Wachstumstemperaturen
sollte zudem die hohere Beweglichkeit der In-Atome auf der Probenoberfldche eine bessere laterale
Ausbreitung der Kristallite begiinstigen. Da mit einer 20-fach (AIN/GaN)-Schichtabfolge als
Pufferstruktur das c-achsenorientierte Wachstum der GaN-Kristallite gefordert wird, sollte
auBerdem eine derartige Ubergitterstruktur im Puffer, und dabei insbesondere die AIN-Zwischen-
schichten, beibehalten werden. Um keine zusétzlichen Verspannungseffekte in der Pufferschicht im
Vergleich zu den (AIN/GaN)-Ubergittern zu generieren, wurde eine Zwischenschicht aus In,Al, N

verwendet, die bei einer In-Konzentration von x = 0,18 gitterangepasst zu GaN gewachsen werden
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Abbildung 3.31: Rintgenbeugungs-6/20-scans einer GaN-Probenserie auf Si(111)-Substrat mit steigender
Wachstumstemperatur einer In.Al; .N-Zwischenschicht (links) und das Beispiel einer angepassten Simulation
zur Abschdtzung des In-Gehaltes im Puffer (rechts).

kann. Da keine umfassenden Erfahrungswerte fiir dieses Materialsystem an der verwendeten
MOVPE-Anlage vorlagen, wurden einleitende Teststrukturen mit einer einzelnen etwa 100 nm
dicken IniAli«N-Zwischenschicht und einer 300 nm dicken GaN-Deckschicht auf Si(111)
gewachsen. Durch die Variation der Depositionstemperatur des InsAl; <N von 900°C bis 820°C mit
N, als Tragergas kann das Kompositionsverhédltnis zwischen ca. x = 0,02 und x = 0,12 eingestellt
werden (Abbildung 3.31). Bei einer weiteren Senkung der Wachstumstemperatur kommt es
aufgrund der nicht optimierten Prozessparameter zu einer Entmischung des Indiums, weshalb fiir
die Proben auf Si(001)-Substrat eine In-Konzentration von nur x = 0,12 verwendet wurde. In dem
Rontgenbeugungs-6/26-scan in Abbildung 3.32 einer GaN-Probe auf Si(001) mit einem 20-fach
(AIN/Ing,AlyssN)-Ubergitter als Pufferstruktur ist anhand des einzelnen GaN(0002)-Reflexes dann
nur noch eine c-Achsenorientierung in der

GaN-Deckschicht  nachzuweisen.  Dieser 1ot SEN0T0) CaNCoT) | GaN(i072) _GaNu20)
1 GaN(0002) i i

Ansatz ist demnach duBlert effizient fiir die |
Selektion einer einzelnen Kristallitausrich- 10°5 s«joom
tung des GaN. Aufgrund der Problematik von

verstirkten Atzreaktionen mit dem Substrat,
insbesondere bei dicken GaN-Schichtstruk-

turen, sowie der einfacheren Kontrolle der

PUfferstruktur

Intensitat (cps)

GaN-Orientierung durch die Wachstumstem-

peratur der AIN-Keimschicht, wurde dieses

Konzept mit InsAl;.«\N-Zwischenschichten 20 (Grad)

jedoch nicht weiter optimiert. Als Erginzung Abbildung 3.32: Rontgenbeugungs-6/26-scan einer

zur Verbesserung der kristallinen Qualitét der GaN-Probe auf exakt orientiertem Si(001)-Substrat
GaN-Schichten ist es aber sicher aussichts- mit einem 20-fach (AIN/Inyi.AlyssN)-Ubergitter als
Pufferstruktur.

reich.



3.2. (1012)-orientiertes GaN auf Si(001)

Aufgrund der Polarisationsfelder in der Wurtzitstruktur der Gruppe-III-Nitride kann es zu einer
rdumlichen Trennung der Ladungstriager an den Grenzflichen kommen. Fiir optische Bauelemente
ist diese im Allgemeinen nachteilig, da die Wahrscheinlichkeit einer photonischen Rekombination
der Elektron-Loch-Paare durch die lokale Trennung herabgesetzt wird. Ein Ansatz, diesen Effekt zu
eliminieren oder zu reduzieren, ist das Wachstum auf unpolaren [20] oder semipolaren Kristallfla-
chen [42, 144]. Mit einem Winkel von 46,81° sind die {1012}-Ebenen dabei gerade so zur c-Achse
geneigt, dass die optisch aktiven Schichten in voll verspannten (InGa,N/GaN)-Multiquantumwell-
Strukturen mit derart verkippten {1012}-Grenzflichen nahezu feldfrei sind, da sich die spontanen
und piezoelektrischen Polarisationen gegenseitig autheben [56].

Wird GaN ohne zusétzliche Pufferstrukturen auf einem Si(001)-Substrat mit einer diinnen AIN-
Keimschicht (680°C) und bei Si(111)-Standardwachstumsparametern abgeschieden, so ergibt sich
eine fast pulverartige Verteilung der GaN-Kristallitorientierungen. Aus dem Vergleich der gemes-
senen Intensitdten der Rontgenbeugungsreflexe mit einem theoretischen Beugungsspektrum einer
Pulverreferenzprobe lésst sich jedoch erkennen, dass es eine leichte Bevorzugung der Kristallitori-
entierung gibt, bei der die GaN{1012}-Ebenen parallel zur Substratoberfliche ausgerichtet sind
(vergl. Abbildung 3.7). Durch zusitzliche (AIN/GaN)-Pufferstrukturen, die bei niedrigen Tempera-
turen unter 700°C gewachsen wurden, konnte zudem der Anteil der c-Achsenorientierung fast ginz-

lich unterdriickt werden, wahrend der r-plane orientierte Anteil dominanter wird. Ein dhnliches
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Abbildung 3.33: Rontgenbeugungsspektren zweier Proben mit einer GaN-Schicht auf exakt
orientiertem Si(001) und unterschiedlich langer Wachstumszeit der AIN-Keimschicht (680°C).



Ergebnis wurde bei Schichten aus hexagonalem GaN auf GaAs(001)-Substraten gefunden, die
mittels MBE gewachsen wurden [145]. Bei niedrigen Abscheidetemperaturen (540°C) der Puffer-
schicht wichst das h-GaN ebenfalls bevorzugt r-plane orientiert auf, wihrend nach einem
Ausheizen des Puffers bei hoheren Temperaturen (700°C) ein Umschlag in die c-Achsenorientie-
rung zu beobachten ist. Da auf den GaAs-Substraten keine AIN-Keimschicht verwendet wurde und
die Kristallsymmetrie sowie die Gitterkonstanten von GaAs(001) und Si(001) vergleichbar sind
([acaas-asi]/acaas = 4%), ist in beiden Fillen eine Orientierungsvorgabe durch die Substrate auf die
epitaktisch gewachsenen, r-plane ausgerichteten GaN-Kristalle zu vermuten.

Die Dicke der AIN-Keimschicht einer GaN-Probe auf Si(001) wurde auf nominell 5 nm verrin-
gert, um den moglichen Einfluss der Siliziumoberfldche auf die Orientierung des GaN zu erhéhen.
Trotz der dadurch vereinzelt auftretenden, lokalen Atzreaktionen, ergab sich eine deutliche Redu-
zierung des c-achsenorientierten Anteils des GaN, wie aus den vergleichenden Rontgenbeugungs-
messungen in Abbildung 3.33 und der Verkleinerung des GaN(0002)-Reflexes abzuleiten ist.

Durch eine zuséitzliche GaN-Pufferstruktur mit LT-AIN-Zwischenschichten konnte zudem das
Intensitidtsverhéltnis der GaN(1012)- zur GaN(1011)-Reflexion etwas erhoht werden, was mit einer
Zunahme der r-plane Orientierung korreliert. Dieser Befund war jedoch nicht zweifelsfrei reprodu-
zierbar und in vergleichenden Serien konnte dieser Effekt wegen der zu groflen auftretenden Unsi-
cherheiten nicht direkt belegt werden. Aus der Gesamtheit aller hergestellten Proben war dennoch
eine nicht zu quantifizierende, leichte derartige Tendenz zu vermuten. Das Rontgenbeugungsspek-
trum einer solchen Probe mit zusétzlicher GaN-Pufferstruktur und drei LT-AIN-Zwischenschichten
(630°C) ist in Abbildung 3.34 dargestellt [132].

Die standardméBig fiir die Rontgenbeugungsanalysen verwendeten 6/20-scans in Bragg-Bren-
tano-Geometrie sind nur auf Netzebenen sensitiv, die parallel zur Oberflache ausgerichtet sind, bei
einer erlaubten Abweichung von 1° aufgrund der Einstrahldivergenz. Zudem erlauben sie keine

Aussagen iiber die azimutalen Ausrichtungen der Kristallite. Um eine vollstaindige Analyse der
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Abbildung 3.34: Rontgenbeugungsspektrum einer GaN-Schicht auf exakt orientiertem Si(001) mit drei
LT-AIN-Zwischenschichten. Einschub: w-scans am GaN(1013)-Reflex zur Bestimmung der Kristallitverkip-
pung parallel (¢ = 0°) und senkrecht (¢ = 90°) zur c-Achsenprojektion auf die Oberfliche.
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Abbildung 3.35: Rontgenbeugungs-Polfiguren des GaN(0002)-Reflexes (links) und des GaN(1012)-Reflexes
(rechts) einer GaN-Schicht auf exakt orientiertem Si(001) mit drei LT-AIN-Zwischenschichten.

auftretenden Texturkomponenten iiber den gesamten Winkelhalbraum iiber der Probenoberflidche zu
erhalten, wurde deshalb die Polfigur des GaN(0002)-Reflexes vermessen, welcher die Ausrichtung
der c-Achse indiziert (Abbildung 3.35). Die Basalfldchen der Kristallite sind demnach um etwa 43°
gegen die Substratoberfliche geneigt bei vier auftretenden, um jeweils 90° zueinander verdrehten
Anordnungen in der Ebene. Diese Verkippung entspricht gerade dem Schnittwinkel von 43,19°
zwischen der GaN(0001)- und der GaN(1012)-Fliche, weshalb die r-planes der GaN-Kristallite
parallel zur Oberfliche ausgerichtet sind. Andere, konkurrierende Orientierungen sind zu vernach-
lassigen und nicht als zusétzliche lokale Beugungsmaxima in der Polfigur nachzuweisen. Der Inten-
sititspeak an der unverkippten Probenposition stammt nachweislich fast ausschlieBlich® von
Si(00x)-Reflexionen aufgrund der verwendeten Wellenlingenverteilung des Primirstrahls. Der in
den 2:1-Réntgenbeugungsmessungen auftretende GaN(1011)-Reflex stammt demnach nicht von
einer eigenen Texturkomponente, sondern ist durch die grof3e statistische Verteilung des Kippwin-
kels der r-plane orientierten Kristallite begriindet. Diese ist mit einer Halbwertsbreite von
Aw=10,3° so groB3, dass die etwa 3% Restintensitit bei einer Abweichung von 18,8°, was dem
Winkel zwischen der GaN(1011)- und der GaN(1012)-Ebene entspricht, gerade so hoch ist, um die
gemessene Intensitit der GaN(1011)-Reflexion mit dem Anteil dieser verkippten Kristallite zu
erkldren. Dabei gibt es keinen wesentlichen Qualitdtsunterschied in Abhangigkeit des Azimuts, d.h.
die statistische Schwankung der Kristallitverkippung ist senkrecht bzw. parallel zur Richtung der
c-Achsenprojektion auf die Oberfldche etwa gleich grof3 (Abbildung 3.34).

Zur Uberpriifung der genau vier-komponentigen Textur mit einer bevorzugten r-plane Orientie-
rung der Kristallite wurde die Polfigur des GaN(1012)-Reflexes ausgewertet. Das globale
Beugungsmaximum an der unverkippten Probenposition in der entsprechenden Messung in Abbil-
dung 3.35 belegt die parallel zur Substratoberfliche ausgerichteten GaN(1012)-Flichen. Die zusétz-

lich auftretenden Nebenmaxima stammen ausschlieBlich von dquivalenten Netzebenen mit permu-

*  Der Anteil an c-Achsen orientierten Kristalliten ist gemaf Abbildung 3.34 vernachlassigbar klein.
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Abbildung 3.36: Beschreibung der zusdtzlichen Reflexionsmaxima in der Polfigur des GaN(1012)-Reflexes
durch dquivalente Netzebenen mit permutierten Indizes.

tierter Indizierung, welche bei den jeweiligen Probenausrichtungen ebenfalls die Bragg-Bedingung
erfiillen, und bilden somit keine zusitzliche Texturkomponente (Abbildung 3.36). Aufgrund der vier
azimutalen Ausrichtungen der GaN-Kristallite ergibt sich in der Polfigur eine vierzidhlige Symme-
trie.

Eine genauere Bestimmung der Texturkomponenten gelingt durch die gleichzeitige Simulation
der Polfiguren mehrerer asymmetrischer Beugungsordnungen bei derselben angenommenen Vertei-
lung der Kristallitorientierung der Probe und der Anpassung des Modells an die entsprechenden
Messungen. Abbildung 3.37 zeigt in sehr guter Ubereinstimmung den Vergleich der experimentell

bestimmten Polfiguren mit den theoretischen Beugungsbildern der Simulationen bei Annahme einer

(0002) (1012)
Messung: &
(0002) (1072)

Simulation:

Abbildung 3.37: Vergleich der gemessenen Réntgenbeugungs-Polfiguren verschiedenener GaN-Beugungs-
reflexe (obere Reihe) mit den entsprechenden Simulationen (untere Reihe) einer r-plane GaN-Schicht auf
exakt orientiertem Si(001) mit drei LT-AIN-Zwischenschichten.
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GaN(1011)-Reflexes (schwarz) und des Si(620)-Reflexes (blau) ohne Verdnderung der
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rein r-plane orientierten, vierkomponentigen Textur mit vier anteilsgleichen, um 90° zueinander
verdrehten azimutalen Ausrichtungen der GaN-Kristallite [133].

Um zu iiberpriifen, ob die vier auftretenden GaN-Ausrichtungen mit den epitaktischen Symme-
trievorgaben des Kristallgitters des Substrates korrelieren, wurden der GaN(1011)-Reflex und der
Si(620)-Reflex in einem Rontgenbeugungs-¢-scan um die Oberflichennormale ohne Veranderung
der Probenauflage vermessen (Abbildung 3.38). Aus der Phasenverschicbung von A =45°
zwischen den lokalen Beugungsmaxima in den beiden Messkurven folgt, dass die jeweilige
GaN[1011]-Richtung der Kristallite parallel zu einer der vier dquivalenten Sil110[dRichtungen der
Substratoberfliache verlduft, d.h. die c-Achsenprojektionen der Wurtzitstruktur verlaufen parallel zu
den Oberflichendiagonalen der Silizium-Einheitszellen. Die starke Schwankung in der Peakinten-
sitdt des Si(620)-Reflexes iiber vier Grolenordnungen begriindet sich mit der schmalen Akzeptanz-
breite des Silizium-Einkristalls und dem leichten Taumeln der Probe wéhrend der Drehung um ¢,
wodurch sich der Einfallswinkel w stdndig leicht dndert.

Die Linge der Schnittfliche der GaN(1012)-Ebene mit der hexagonalen GaN-Einheitszelle
betrigt bei unverspanntem GaN 0,758 nm. Das entspricht bei einer Gitterfehlanpassung von 1,3%
etwa dem Abstand der Dimerreihen der Si(001)-Oberfliche mit 0,768 nm. Diese ungefihre Uber-
einstimmung der Atomabstdnde liefert eine mogliche Erklarung fiir das bevorzugte Aufwachsen der
GaN-Kristallite mit der r-plane, da durch die Ausbildung eines Koinzidenzgitters zwischen GaN
und Si(001) mehr gesittigte, gebundene Orbitale an der Grenzfldche entstehen und so die Grenzfla-
chenenergie vermindert wird. Die um 90° gegeneinander verdrehten vier Texturkomponenten des
GaN bekriéftigen zudem dieses Modell, da diese exakt der vierzdhligen Oberflichensymmetrie des
Siliziums entsprechen. In Abbildung 3.39 ist eine schematische Darstellung der vier auftretenden
GaN-Ausrichtungen in Korrelation zur Si(001)-Oberfliche gezeigt [132]. Ein denkbares
Aufwachsen der Kristallite mit den a-planes parallel zur Oberfliche wiirde mit den Atomabstinden
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Abbildung 3.39: Schematische Darstellung der vier moglichen azimutalen Ausrichtungen der r-plane orien-
tierten GaN Kristallite in Bezug zur Si(001)-Oberfldche [132].

_> K
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der Flachen von 0,519 nm % 0,552 nm fiir GaN bzw. 0,498 nm % 0,539 nm fiir AIN bei einer
Ausrichtung mit [0001]||Sil01000jedoch eine dhnliche Gitterfehlanpassung zum Silizium ergeben.
Diese Kristallitorientierung trat bei den untersuchten Proben allerdings nicht auf.

Die Oberflachenstruktur der Proben wurde mittels REM untersucht. In der Probenmitte ist die
GaN-Schicht geschlossen, aufgrund der vier verschiedenen Ausrichtungen der Kristallite ist sie
jedoch nicht koalesziert. Den oberen Abschluss der Schicht bilden hauptséchlich die GaN(1010)-
Mantelfldchen der Kristallite. Diese sind in der Messung bei senkrechter Draufsicht als rechteckfor-
mige Ebenen zu erkennen, deren Kanten bevorzugt in Si[110]-Richtung ausgerichtet sind. Am
duBersten Waferrand (~50 pm) sind die GaN-Kristallite vereinzelt, wodurch die hexagonale Wurt-

S4800 5.0kV 7.9mm x10.0k SE(M) 5.00um

Abbildung 3.40: FE-REM-Aufnahme der Oberfldche einer GaN-Schicht auf exaktem Si(001) mit hauptsdch-
lich r-plane orientierten Kristalliten. In der linken Darstellung wurde das Probenzentrum unverkippt
gemessen. Die rechte Aufnahme zeigt den dufsersten Waferrand bei einer Probenneigung von 43° [133].
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Abbildung 3.41: Rontgenbeugungs-Polfiguren von drei Proben mit r-plane orientiertem GaN auf vizinalen
Si(001)-Substraten mit steigendenem Winkel der Fehlorientierung [132].

zitstruktur des GaN deutlicher wird. Nach einer Probenneigung von 43° in Si[110]-Richtung
wiahrend der Messung, um die Kristallitverkippung zu kompensieren, werden die sechseckigen
Basalflachen gut erkennbar (Abbildung 3.40). Die anscheinende zusétzliche leichte Verdrehung der
r-plane orientierten Kristallite um deren c-Achse konnte in groBflichigeren Messungen jedoch nicht
bestétigt werden bzw. ist mit der groen Halbwertsbreite der Verkippung zu erkléren.

Um einkristalline und koaleszierte GaN-Schichten auf der Si(001)-Orientierung zu realisieren,
ist die Selektion einer einzelnen Texturkomponente notwendige Voraussetzung. Ein untersuchter
Ansatz dies zu erreichen, war wieder das Wachstum auf vizinalen Si(001)-Substraten, wodurch eine
Reduktion des Anteils an Typ A Oberfliachen des Silizium eintreten sollte. Wegen der beobachteten
epitaktischen Korrelation zwischen der GaN-Orientierung und der Kristallstruktur des Siliziums,
war eine gleich grofe Anteilsabnahme von zwei um 180° verdrehten Kristallitausrichtungen zu
erwarten, wohingegen die anderen beiden Anteile entsprechend bevorzugt werden sollten.

Innerhalb einer Probenserie wurde der Winkel der Fehlorientierung in Si[110]-Richtung stufen-
weise von 0° auf 4° erhoht. Dabei zeigte sich in den zugehdrigen Polfiguren, dass mit ansteigendem
Winkel genau eine azimutale Ausrichtung bevorzugt wird (Abbildung 3.41). Diese ist mit der
GaN[1011]-Richtung senkrecht zu den Oberflachenstufen des Substrates ausgerichtet und ist
dadurch gekennzeichnet, dass sie den kleinsten Winkel zwischen der c-Achse und der Oberflichen-
normalen aufweist. Der Beitrag der gegeniiberliegenden Ausrichtung nimmt gleichzeitig stetig ab
und bei einem Fehlschnitt von 4° betrigt das Intensitdtsverhéltnis zwischen beiden Anteilen dann
etwa sechs zu eins. Die beiden anderen um jeweils 90° verdrehten Texturkomponenten bleiben
hingegen nahezu unbeeinflusst von der steigenden Fehlorientierung [132]. Ein unterschiedlicher
Bedeckungsgrad mit Typ A und Typ B Flichen der Si(001)-Flache ist somit nicht der alleinige
Grund fiir die beobachtete Praferenz. Vielmehr ist eine Abhingigkeit von den verschiedenartigen,
gerichteten Oberfldchenstufen anzunehmen, an denen sich die Atome wéhrend des epitaktischen
Wachstums anlagern. Bei einer azimutalen Anordnung der Kristallite mit senkrechter GaN[1011]-

Richtung hin zu den aufsteigenden Stufen werden diese Hohenunterschiede der atomaren Flichen
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Abbildung 3.42: REM-Aufnahme der Oberfliche einer GaN-Schicht aus r-plane orien-
tierten Kristalliten auf einem 4° fehlorientierten Si(001)-Substrat.

demnach bevorzugt iiberwachsen bzw. die schneller wachsende, Ga-terminierte (0001)-Basalflache
kann sich in die entgegengesetzte Richtung frei ausbreiten. Andererseits wird bei der um 180°
verdrehten GaN[1011]-Texturkomponente das Wachstum gehemmt. Sind die c-Achsenprojektionen
der Kristallite parallel zu den Oberflachenstufen ausgerichtet, so sind die beiden entsprechenden
azimutalen Ausrichtungen epitaktisch dquivalent und nur schwach vom Fehlschnitt beeinflusst.

Trotz der signifikanten Bevorzugung einer einzigen Kristallitausrichtung mit insgesamt iiber
60% aller Kristallitanteile, ist diese Praferenz noch zu klein, um eine koaleszierte GaN-Schicht zu
realisieren. Zudem verhindert die groBe Schwankungsbreite der Verkippungsrichtung ein Zusam-
menwachsen der Kristallite. Die REM-Aufnahme der Oberflidche der Probe mit 4° Fehlorientierung
belegt die polykristalline Schichtstruktur (Abbildung 3.42).

Eine weitere Steigerung der Fehlorientierung bei ergidnzend gewachsenen Vergleichsproben auf
5° bzw. 6° brachte keine weitere Verbesserung der Selektion. Stattdessen erfolgte vermehrt eine
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Abbildung 3.43: Rontgenbeugungs-Polfigur einer Probe mit r-plane orientiertem GaN auf vizinalem
Si(001)-Substrat mit einer 6° Fehlorientierung in Sif110]-Richtung.



zusitzliche GaN(1013)-Orientierung der Kristallite, welche somit nicht mehr vernachldssigbar ist.
In der entsprechenden Polfigur in Abbildung 3.43 resultiert daraus ein kreisformiger Intensitétsver-
lauf, der einer Verkippung der c-Achse zur Oberflichennormalen von 32° entspricht. Anders als bei
den r-plane orientierten Kristalliten tritt dabei jedoch keine azimutale Vorzugsrichtung auf, sondern
die Anordnungen sind isotrop in der Ebene verteilt, woraus folgt, dass eine epitaktische Korrelation
zum Substrat nahezu ausgeschlossen werden kann. Eine Erkldrung konnten die gewéhlten Wachs-
tumsparameter sein, insbesondere die niedrigen Abscheidetemperaturen der AIN-Keimschichten,
bei denen sich die GaN(1013)-Fliachen als langsam wachsende Ebenen durchsetzen. Bei einer
starken epitaktischen Vorgabe des Substrates, zum Beispiel auf Si(111) oder auf c-Saphir, wird
dieser Effekt vollstindig tiberdeckt.

Die Kathodolumineszenzanalyse einer Probe mit hauptséchlich r-plane orientierten GaN-Kristal-
liten zeigt im integralen Spektrum iiber eine Fliche von 11x9 pm? eine dominante Emissionsbande
bei ca. 358 nm, welche dem Donator gebundenen Exiton im GaN zugeordnet werden kann [146]
(Abbildung 3.44). Die kleine Verschiebung gegentiber dem theoretischen Wert von 357,2 nm ist mit
einer leichten tensilen Verspannung des GaN zu erkldren [147]. Dariiber hinaus sind mindestens 5
weitere, schwichere Lumineszenzanteile aufzulosen, wobei der Peak bei ca. 465 nm die mit
Abstand grofite Intensitit aufweist. Diese Nebenmaxima sind primér auf kristallinen Storstellen im
GaN zuriickzufiihren, die als strahlenden Rekombinationszentren wirken.

Mit Hilfe hochortsauflosender KL-Messungen konnen im direkten Vergleich mit einer SEM-
Aufnahme derselben Probenstelle die verschiedenen Lumineszenzanteile des integralen Spektrums
lokal einzelnen kristallinen Strukturen zugeordnet werden (Abbildung 3.45). Demnach weisen die
groBBeren und r-plane orientierten GaN-Kristallite von etwa 3 pm Durchmesser einen extrem
schmalen Emissionspeak von nur etwa 4 meV Breite auf. Zudem zeigen die Kristallite kaum stor-
stellenkorrelierte Intensititsanteile, woraus abgeleitet werden kann, dass diese GaN-Kristallite eine

sehr hohe kristalline Qualitdt aufweisen und versetzungsarm aufwachsen. Die Gebiete zwischen
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Abbildung 3.44: Uber eine Fliche von 11x9 um’ integriertes Kathodolumineszenz-Spek-
trum einer Probe mit r-plane orientierten GaN-Kristalliten auf exakt orientiertem Si(001).
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Abbildung 3.45: Ortsaufgeloste Kathodolumineszenz an r-plane orientierten GaN-Kristalliten auf exakt
orientiertem Si(001).

diesen groBen GaN-Kristalliten zeigen im Gegensatz dazu fast ausschlielich Storstellenlumines-
zenz im Bereich zwischen ca. 462 nm und 467 nm, wohingegen die bandkantennahe Lumineszenz
nahezu génzlich verschwindet.

Wiirde durch ein Koaleszieren der grof3en r-plane orientierten Kristallite eine geschlossene GaN-
Schicht erreicht werden, konnte wahrscheinlich eine sehr hochqualitative, r-plane orientierte und
versetzungsarme GaN-Struktur auf Si(001)-Substrat realisiert werden. Aufgrund der semipolaren
Eigenschaften dieser Kristallorientierung wire eine Anwendung als optische Bauelemente vorteil-
haft. Insbesondere wegen der unzureichenden Selektion einer einzigen azimutalen Ausrichtung der
vier auftretenden Texturkomponenten, konnte eine solche geschlossene Schicht jedoch noch nicht
erreicht werden. Infolge der verstirkten Konzentration auf das Wachstum von c-achsenorientierten
GaN-Schichten auf Si(001) wurden die Untersuchungen zu dieser Thematik innerhalb dieser Arbeit
nicht weiter geflihrt, sie sind aber fiir zukiinftige Forschungen sicher lohnenswert.



3.3. c-achsenorientiertes GaN auf Si(001)

3.3.1. Hochtemperatur AIN-Keimschichten

GaN-basierte Bauelemente werden auf anderen Substratmaterialien oder anderen Silizium-
orientierungen bereits erfolgreich realisiert. Die Standardausrichtung der GaN-Kristallite bei diesen
Umsetzungen ist die Ga-terminierte c-Achsenorientierung, insbesondere bei den kommerziell
erhiltlichen Bauelementen. Die semi- und non-polaren Ausrichtungen zeigen dagegen in der
Heteroepitaxie noch eine deutlich schlechtere kristalline Qualitét [148]. Fiir elektronische Bauele-
mente kann das bewusste Ausnutzen der internen Polarisationsfelder in den Wurtzit-Strukturen
entlang der c-Achse sogar einen wesentlichen Vorteil gegeniiber den non-polaren Ausrichtungen
bieten, da durch die elektrischen Felder die Ladungstrager an den Grenzflichen gezielt lokalisiert
werden konnen. Eine anzustrebende Orientierung der GaN-Kristallite auf den Si(001)-Substraten
war daher die parallele Ausrichtung der Basalflachen zur Waferoberfléache.

Aus den Untersuchungen an Proben mit AlGaN/GaN-Pufferstrukturen auf Si(001) war abzu-
leiten, dass AIN-Zwischenschichten, die bei hohen Wachstumstemperaturen oberhalb etwa 1100°C
abgeschieden wurden, den Anteil der c-achsenorientierten GaN-Kristallite in der Hauptschicht
verstiarken. Die Kristallite einer bei 1185°C gewachsenen, nominell 300 nm dicken, einzelnen AIN-
Schicht auf einer AIN-Keimschicht (630°C) auf Si(001) zeigten zudem, im Gegensatz zu den GaN-
Schichten, bereits ohne zusitzliche Pufferstruktur eine sehr leichte Priferenz der c-Achsenorientie-
rung (Abbildung 6.8). In den folgenden Untersuchungen wurde deswegen bereits die Depositions-
temperatur der AIN-Keimschichten von den standardmifBig verwendeten 680°C bis auf 1145°C
stark erhoht. Durch die heillere Abscheidetemperatur der Keimschicht kann es bereits wéhrend des
Autheizens, in Abhdngigkeit vorangegangener Wachstumsdurchgéinge, vermehrt zu Ausgasungen
aus den Winden und den Quarzbestandteilen des MOVPE-Reaktors kommen. Insbesondere wurde
bei einem vergleichbaren Reaktortyp eine Kontamination der Substratoberfliche mit Ga-Atomen
nachgewiesen [149]. An den eigenen Proben war mit steigender Temperatur der AIN-Keimschicht
eine zunehmende radiale Inhomogenitét der Schichtqualitit zu erkennen, wobei hauptsiachlich der
Randbereich der Wafer verstirkt Atzeffekte und eine deutlich schlechtere Morphologie aufwies. Fiir
das Wachstum von Hochtemperatur-AIN-Keimschichten musste daher der Reaktor vor jedem
Wachstumsdurchgang bei maximaler Temperatur (1200°C, 10 min) ausgeheizt und somit gereinigt
werden, wodurch wesentlich homogenere laterale Schichteigenschaften und eine bessere Reprodu-



zierbarkeit der Ergebnisse erreicht wurden. In der sich
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Abbildung 3.46: Schematischer Schicht- Weiteren war dadurch eine Verringerung der Kristallit-
aufbau der Teststrukturen mit c-achsen-

joeH X ' durchmesser zu erwarten, da die Beweglichkeit der Al-
orientierten Kristalliten.

Atome auf der Waferoberflache bei gleicher Deposi-
tionstemperatur geringer ist als die der Ga-Atome [150].
In Abbildung 3.46 ist eine schematische Darstellung des verwendeten Schichtaufbaus gezeigt.

Mit steigender Wachstumstemperatur der AIN-Keimschichten von 680°C auf 1145°C innerhalb
einer Probenserie nahm die kristalline Qualitdt der Aly;GagoN-Hauptschicht stetig zu. Der Anteil der
c-achsenorientierten Kristallite vergroBerte sich dabei kontinuierlich, wie aus den entsprechenden
Rontgenbeugungsmessungen in Abbildung 3.47 und der um den Faktor 300 gestiegenen Intensitit
der Aly;GagoN(0002)-Reflexion abzuleiten ist. Dariiber hinaus waren bei Depositionstemperaturen
von oberhalb 1000°C in den Messungen auch keine anderen Reflexionen von konkurrierenden Kris-
tallitorientierungen mehr aufzuldsen, insbesondere auch keine (1012)-Orientierung. Daraus folgt,
dass bei Verwendung einer solchen Hochtemperatur-AIN-Keimschicht hexagonale Gruppe-III-
Nitridverbindungen auf Si(001)-Substraten abgeschieden werden konnen, die ausschlieBlich eine
c-Achsenorientierung aufweisen. Um die Verkippung der Kristallite zu bestimmen, wurden Ront-
genbeugungs w-scans an der Aly;GayoN(0002)-Reflexion durchgefiihrt. Die Halbwertsbreite der
entsprechenden Beugungsmaxima verringert sich demnach mit steigender Temperatur von Aw = 25°
bei 680°C auf bis zu Aw=0,8° bei 1145°C, wobei ab etwa 1000°C eine Sittigung eintritt (Abbil-
dung 3.48). Der ausgeprigte Intensititsanstieg der Aly;GagoN(0002)-Reflexion in den

2:1-Messungen ist somit zum einem in dem Wegfall der konkurrierenden Kristallorientierungen und
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Abbildung 3.47: Réntgenbeugungsspektren einer Probenserie von Aly;GageN-Schichten auf exakt orien-
tierten Si(001)-Substraten mit steigenden Wachstumstemperaturen der AIN-Keimschichten.
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Abbildung 3.48: Rontgenbeugungs-w-scans des Aly1GayoN(0002)-Reflexes in Abhdngigkeit der steigenden
Wachstumstemperaturen der AIN-Keimschichten [151].

zum anderen in der kleineren statistischen Abweichung von der exakt senkrechten Ausrichtung der
c-Achsen der Aly;GaooN-Kristallite zur Probenoberfldche begriindet [151].

Die simultan gewachsenen Proben auf Si(111)-Substraten zeigen im Vergleich dazu nur eine
geringe Abhingigkeit von der Depositionstemperatur der AIN-Keimschicht. Die Verkippung der
Aly1GagoN-Kristallite vergroBert sich zwar ebenfalls etwas mit fallender Temperatur, relativ ist
dieses Verhalten jedoch deutlich schwicher ausgeprigt (Abbildung 3.49). Aus der gleichzeitig
ansteigenden Intensitdt des AIN(0002)-Beugungspeaks bei Si(111) ist zudem abzuleiten, dass die
Wachstumsrate der zugehorigen AIN-Keimschicht mit fallender Temperatur zunimmt [152],
weshalb die Qualitdtszunahme der unverdndert gewachsenen Aly;GaooN-Hauptschichten auf den
Si(001)-Substraten bei steigenden Temperaturen direkt auf eine Abnahme der statistischen Verkip-
pungen bereits in der Keimschicht zuriickzufiihren ist, nicht jedoch auf eine einfache Zunahme der
Keimschichtdicke. Zur weiteren Uberpriifung dieses Effektes wurde bei einer konstanten Wachs-

tumstemperatur von 1145°C die Wachstumsdauer der AIN-Keimschicht von 1 bis 8 Minuten vari-
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Abbildung 3.49: Réntgenbeugungsspektren einer Probenserie von Aly;GageN-Schichten auf Si(111)-

Substraten mit steigenden Wachstumstemperaturen der AIN-Keimschichten (links) und zugehorige w-scans
am AlyGayoN(0002)-Reflex (rechts).
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Abbildung 3.50: Rontgenbeugungsspektren einer Aly,GayoN-Probenserie auf exakt orientierten Si(001)-
Substraten mit steigender Wachstumsdauer der AIN-Keimschichten.

iert, und in Abbildung 3.50 sind die Rontgenbeugungsspektren dieser Probenserie gezeigt. Demnach
ist kein wesentlicher Zusammenhang zwischen der Kristallorientierung in der Hauptschicht und der
Dicke der Keimschicht erkennbar. Aufgrund verstirkt auftretender Atzreaktionen mit dem Substrat
bei der Probe mit der diinnsten AIN-Schicht, nimmt die gebeugte Intensitit der Aly;GagoN(0002)-
Reflexion zwar ab, die reine c-Achsenausrichtung bleibt jedoch bestehen. Der beobachtete Selekti-
onsprozess der Kristallorientierung der Hauptschicht ist also primér nur durch die Depositionstem-
peratur der AIN-Keimschicht bestimmt.

Um die Oberflachenstruktur der HT-AIN-Keimschicht genauer zu untersuchen, wurde der
Wachstumsprozess einer Probe nach einer AIN-Abscheidung von 4 min unterbrochen. Die Schicht
besteht demnach aus etwa 10-20 nm groflen, homogen verteilten Kristalliten, die jedoch nicht
koalesziert sind, wie aus der FE-REM-Aufnahme in Abbildung 3.51 zu erkennen ist. Eine
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Abbildung 3.51: FE-REM-Aufnahme der Oberfliche einer bei 1145°C gewachsenen
AIN-Keimschicht auf exakt orientiertem Si(001)-Substrat.



bestimmte Kristallitform oder bevorzugte Ausrichtungen lassen sich aus den FE-REM-Messungen
allerdings nicht zweifelsfrei auflosen. Die Rontgenbeugungsmessung an dieser nominell nur etwa
20 nm dicken Einzelschicht zeigt jedoch, dass neben der sehr dominanten c-Achsenorientierung
noch pulverartige AIN-Anteile vorhanden sind, deren genaue Quantifizierung jedoch aufgrund der
geringen Beugungsintensitét eingeschrankt ist (Abbildung 6.9).

Aus der Literatur und aus den Erfahrungen zum Wachstum von Gruppe-III-Nitriden auf Si(111)
war bekannt, dass durch eine kurze Metallisierung der Substratoberfliche mit reinem Aluminium
vor dem eigentlichen Abscheiden der AIN-Keimschicht, eine Nitridierung des Siliziums verhindert
werden kann, und sich somit die kristallinen Eigenschaften der anschlieBenden Hauptschicht
verbessern bzw. ein epitaktisches Aufwachsen erst ermoglicht wird [81, 153]. Auf einer dimeri-
sierten 2x1-S1(001)-Oberfldche ist beim Aufbringen von Al-Atomen bei hohen Temperaturen ober-
halb 500°C ein Aufbrechen der Dimere beobachtet worden [154], wobei pro Al-Atom 6 Si-Paarbin-
dungen aufbrechen und eine 3x4-Zelle des Siliziums beansprucht wird. Die Al-Atome selbst sind
dabei stochastisch auf der Oberfldche angeordnet. Um einen Einfluss dieser Metallisierung auf die
Schichtqualitdt zu untersuchen, wurde die Depositionszeit des Aluminiums von 0 s auf 80 s gestei-
gert; dabei zeigte sich keine direkte Korrelation zwischen der c-Achsenorientierung der Aly;GagoN-
Kristallite und der Metallisierungsdauer (Abbildung 3.52). Wird jedoch ganz auf eine initiale Metal-
lisierung verzichtet, so wird das epitaktische Wachstum deutlich gehemmt und die Probe zeigt
verstirkt Atzreaktionen, weshalb im Weiteren standardmiBig eine 10 s Al-Predeposition verwendet
wurde. Die zunehmende Intensitdt des AIN(0002)-Reflexes mit steigender Depositionszeit trotz
identischer Wachstumsparameter der AIN-Keimschichten kann mit einer nachtraglichen Bildung
von AIN aus der metallischen Al-Schicht unter dem Angebot von Stickstoff aus dem zerlegten NH;
erklart werden. Die leichte Verschiebung des Al GaooN(0002)-Reflexes zu einem kleineren Winkel
bei der Probe mit 80 s Depositionszeit ist mit einer notwendigen Reinigung des Liner-Rohres und

den daraus resultierenden etwas geringeren Wachstumstemperaturen zu begriinden, wodurch der
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Abbildung 3.52: Rontgenbeugungsspektren einer Aly,GayoN-Probenserie auf exakt
orientierten Si(001)-Substraten mit steigender Dauer der Aluminium-Vordeposition.
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eingebaute Ga-Anteil zunahm. In einer weiteren Probenserie wurde ein periodischer Wechsel von
Metallisierung und AIN-Wachstum in einem 10fach Keimschicht-Ubergitter in Abhingigkeit des
NH;-Angebotes untersucht. Insbesondere fiir hoch Al-haltige AlGaN-Verbindungen war bekannt,
dass durch diese Methode eine signifikante Steigerung der kristallinen Qualitit erreicht werden
kann, da so chemische Vorreaktionen der Ausgangsstoffe im Reaktor unterdriickt werden [155,
156]. Aufgrund der nicht optimierten Wachstumsbedingungen bei den eigenen Versuchen konnte
jedoch keine weitere Verbesserung der Schichtparameter erreicht werden bzw. die erhaltenen Werte
waren sogar etwas schlechter als beim konventionellen Verfahren, weshalb dieser Ansatz nicht
weiter angewandt wurde (Abbildung 6.10). Weitere, vertiefende Untersuchungen zum Einfluss
einzelner Wachstumsparameter der AIN-Keimschicht auf die Probenqualitit werden im Kapitel
3.3.3 zur Thematik einkristalliner GaN-Schichten vorgestellt.

Die Oberfliche einer etwa 400 nm dicken Standard-GaN-Schicht, die auf einer solchen
Hochtemperatur-AIN-Keimschicht auf Si(001) abgeschieden wurde, wurde mittels FE-REM unter-
sucht. Die etwa 1 bis 2 um groBen GaN-Kristallite sind demnach alle c-achsenorientiert und
besitzen eine ebene obere Begrenzung aus ihren Basalfldchen; zudem wird die hexagonale Symme-
trie der Wurtzitstruktur deutlich (Abbildung 3.53). Im Gegensatz zu einer identisch gewachsenen
Vergleichsprobe auf Si(111) ist die Schicht auf Si(001)-Substrat jedoch nicht koalesziert. Vielmehr
bilden sich zwischen den einzelnen Kristalliten scharfe Korngrenzen aus, die vorzugsweise parallel
in eine GaN[120ERichtung ausgerichtet sind [157]. Ein gleichartiges Resultat ergibt sich bei
einem abrupten Wechsel der Gruppe-III-Quelle von TMAI zu TMGa nach einem 40 s AIN-Keim-
schichtwachstum ohne weitere Anderung der Reaktorbedingungen (Abbildung 6.11). Aus dem
Auftreten der Korngrenzen und den azimutalen Ausrichtungen der Kristallitkanten ist abzuleiten,
dass die angrenzenden Kristallite um ihre c-Achse gegeneinander verdreht sind und somit ein
einkristallines Zusammenwachsen verhindert wird. Um diese Verdrehung genauer zu bestimmen,

wurde in einem Rontgenbeugungs-¢-scan die Probe um ihre Oberfldchennormale gedreht und die

Si(111) -

S4800 10.0kV 8.2mm x20.0k SE(U) 2.00um JJ S4800 10.0kV 8.3mm x20.0k SE(U) 2.00um

Abbildung 3.53: FE-REM-Aufnahme der Oberfldiche einer nominell 400 nm dicken GaN-Schicht auf einer
bei 1145°C gewachsenen AIN-Keimschicht auf exakt orientiertem Si(001)-Substrat (vechts) mit den schema-

tisch eingezeichneten Ausrichtungen der GaN-Basalfldchen. Vergleichend dazu die identische Schicht-
struktur auf Si(111) (links) [158].
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Abbildung 3.54: Réntgenbeugungs-@-scan der GaN(1015)-Reflexion einer GaN-

Schicht auf einer HT-AIN-Keimschicht auf exakt orientiertem Si(001). Ein Azimut von
@ = 0° entspricht der Si[110]-Richtung.

Beugungsreflexe der asymmetrischen GaN{1015}-Netzebenen vermessen. Aufgrund der Symme-
trieeigenschaften des hexagonalen Gitters treten diese dquivalenten Netzebenen genau sechs mal
auf, weshalb im Fall nur einer alleinigen kristallographischen Ausrichtung des GaN in der entspre-
chenden Messung sechs Intensitdtspeaks im Winkelabstand von A = 60° zu erwarten wiren; bei
einer azimutalen Gleichverteilung ergdbe sich dagegen ein homogener Intensitdtsverlauf. Die
Messung der GaN-Schicht auf einer HT-AIN-Keimschicht auf Si(001) in Abbildung 3.54 zeigt aber
genau 12 Beugungsmaxima im periodischen Abstand von A$ = 30°. Daraus folgt, dass in der GaN-
Schicht genau zwei konkurrierende azimutale Kristallitausrichtungen vorliegen, die um die c-Achse

um 90° gegeneinander verdreht sind.
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Abbildung 3.55: Rontgenbeugungs-@-scans am GaN(1010)-Reflex unter streifendem Einfall an
einer GaN-Schicht auf einer HT-AIN-Keimschicht (schwarz) im Vergleich zu einer Probe mit
einer 30-fach (AIN/GaN)-Pufferschicht (blau) auf exakt orientierten Si(001)-Substraten [157].
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Abbildung 3.56: Rontgenbeugungs-w-scans am GaN(0002)-Reflex und am GaN(1010)-
Reflex zur Bestimmung der statistischen Verkippung (links) bzw. der Verdrehung (rechts)
von GaN-Kristalliten auf einer HI-AIN-Keimschicht auf exakt orientiertem Si(001).

Dieses Ergebnis wird zudem durch die auftretenden Winkel von 30° zwischen den Kristallit-
kanten in der FE-REM-Aufnahme bestitigt [158] und korrespondiert mit den Resultaten, die bereits
an den Proben mit c-achsenorientiertem GaN auf (AIN/GaN)-Ubergitterstrukturen auf Si(001)
gewonnen wurden (Abbildung 3.17). Im direkten Vergleich konnten jedoch die statistischen Verdre-
hungen der Kristallite durch die HT-AIN-Keimschicht signifikant reduziert werden, wie aus der
deutlich kleineren Halbwertsbreite der GaN(1010)-Reflexionen im Rontgenbeugungs-$-scan abzu-
leiten ist (Abbildung 3.55). Die quantitative Auswertung der entsprechenden Beugungsreflexe ergab
bei der besten Probe eine statische Verdrehung der Kristallite um die c-Achse von Aw=1,07° und
eine Verkippung der Basalebenen zur Substratoberfliche von Aw=0,38° (Abbildung 3.56). Dabei
konnte zwischen den beiden Texturkomponenten kein Qualitdtsunterschied nachgewiesen werden.
Die erreichten Halbwertsbreiten liegen damit noch deutlich {iber den Werten fiir GaN auf Si(111),
die bei vergleichbarer Struktur bei etwa 500-800" Verkippung und etwa 800" Verdrehung liegen
[158].

Das Auftreten der zwei um 90° verdrehten Kristallitausrichtungen kann vereinfacht mit den
beiden senkrecht zueinander verlaufenden Dimerausrichtungen der Si(001)-Oberfliche erklart
werden. Um einkristalline und koaleszierte GaN-Schichten auf Si(001) realisieren zu kdnnen, ist
die Selektion nur einer azimutalen Ausrichtung notwendige Voraussetzung. Daher wurde wieder die
Oberflichensymmetrie der Si(001)-Substrate durch eine leichte Fehlorientierung der Netzebenen
zur Oberflache beeinflusst. Innerhalb einer Probenserie wurde der Winkel des Fehlschnitts von 0°
auf 4° gesteigert und der jeweilige Einfluss auf die Kristallqualitdt der Aly;GaooN-Schichten auf
HT-AIN untersucht. In Abbildung 3.57 sind FE-REM-Aufnahmen der Probenoberflichen dieser
Serie vergleichend dargestellt, welche verdeutlichen, dass der Anteil von x = 0,1 Aluminium in der

Hauptschicht eine Verkleinerung der Kristallitdurchmesser gegentiiber reinem GaN von ca. 90% auf
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Abbildung 3.57: FE-REM-Aufnahmen der Oberfldche von ca. 400 nm dicken Al,;GayoN-Schichten auf einer
HT-AIN-Keimschicht (1145°) auf Si(001) in Abhdngigkeit der Fehlorientierung. Vergleichend dazu eine iden-
tisch gewachsene Probe auf Si(111).

etwa 100-300 nm bewirkt. Die Kristallitkanten folgen zudem weniger ausgeprigt den Netzebenen-
verldufen der {1010}-Mantelflichen. Die Anzahl, die Verteilung und die Form der Korngrenzen
zischen den verschieden ausgerichteten Kristalliten zeigen jedoch keine offensichtliche Abhéngig-
keit von der Fehlorientierung der Si(001)-Substrate und die Schichtqualitét bleibt nahezu unverén-
dert.

Um die beiden azimutalen Texturkomponenten in Abhdngigkeit der Fehlorientierung fiir eine
quantitative Analyse unterscheiden zu koénnen, wurden Rontgenbeugungs-w-¢-maps an den
Aly1GaooN(1010)-Reflexionen in Transmissionsgeometrie durchgefiihrt. Bei den unverkippten
Si(001)-Substraten ergeben sich aufgrund der hexagonalen Kristallstruktur bei der Drehung um die
Oberflachennormale um ¢ genau 12 Interferenzmaxima, die alle bei einer Probenneigung von
w=206/2 = 16,24° die maximale Intensitit aufweisen (Abbildung 3.58). Das heif3t, dass der entspre-
chende Beugungsvektor bei allen Reflexionen genau parallel zur der Probenoberflidche verlduft und
somit beide Texturkomponenten genau c-achsenorientiert sind. Bei der Probe mit 4° Fehlorientie-
rung weist hingegen eine Texturkomponente eine leichte Neigung der Kristallite von ca. 0,52° in

Richtung des Fehlschnittes auf, wie aus dem sinusféormigen Verlauf der zugehdrigen Maxima im



0° 4° (cps)
17,1 17,1 . 100
15,75
16,8 16,8 -
14,50
16,5 | n ” A n 16,5 ‘ r\ 13,25
T
© | | i | \ ! 1l I . l | 12,00
il f " t 1 - ! z
5 16,2 | y 16,2 | v v
3 10,75
15,9 15,9 4
‘ 9,500
15,6 15,6 4 I8,250
15,3 T T T T 15,3 . ; T T T o
0 60 120 180 240 300 0 60 120 180 240 300 360
¢ (Grad) ¢ (Grad)

Abbildung 3.58: Rontgenbeugungs-cw-¢-maps des Al,;GayoN(1010)-Reflexes in Transmissionsgeometrie
einer Probe mit 0° Fehlorientierung (links) und mit 4° Fehlorientierung des Si(001)-Substrates (rechts).

w-¢-map abzuleiten ist, wahrend die konkurrierende Ausrichtung nahezu unbeeinflusst bleibt.
Damit ist in Abhédngigkeit des Fehlschnittes eine Asymmetrie zwischen den beiden Texturkompo-
nenten nachgewiesen. Die Winkelposition ¢ = 0° in der Rontgenbeugungsmessung entspricht einer
azimutalen Einstrahlung in Si[110]-Richtung, dass heiBt der Beugungsvektor ist dort parallel zu den
Stufen ausgerichtet. Damit ergibt sich die in Abbildung 3.59 schematisch dargestellte Konstellation
zwischen der Silizium-Oberfliche und den Ausrichtungen der c-Fldchen der AIN-Texturkompo-
nenten auf 4° fehlgeschnittenen Substraten.

Eine mogliche Erklarung, dass der Neigungswinkel der c-Achse viel kleiner ist als der Fehl-
schnitt der Substrate von 4°, beziehungsweise dass keine Neigung auftritt, kann zum einen mit einer
geringen epitaktischen Korrelation zwischen AIN(0001) und Si(001) aufgrund der nicht iiberein-
stimmenden Gittersymmetrie gegeben werden, weshalb das Wachstum eines reguldren Wurtzit-
gitters erst nach einigen gléttenden Atomlagen startet. Zum anderen ist die GroB3e der AIN-Kritallite

Stufen
< <
unverkippt
¢
< 4 <
| " /‘ & ¢
verkippt >
Si[010]

Abbildung 3.59: Schematische Darstellung der auftretenden gegensdtzlichen in-plane
Ausrichtungen der Basalflichen der Aly,GayoN-Kristallite in Relation zur Substrat-
orientierung von vizinalem Si(001).



zu beachten. Diese besitzen nach Abbildung 3.51 einen Durchmesser von etwa 10-20 nm, wiahrend
der nominelle mittlere Stufenabstand auf der Siliziumoberfldche bei Annahme von Doppelstufen in
Si[110]-Richtung bei einem Fehlschnitt von 4° nur etwa 3,9 nm betrégt; bei zusitzlich auftretenden
Monostufen entsprechend weniger. Somit iiberwachsen die AIN-Kristallite der Keimschicht
mehrere dieser atomaren Si-Stufen. Durch Ausbildung einer kohdrent verkippten Kristallorientie-
rung mit nur wenigen gemeinsamen atomaren Bindungen kann die Gesamtgrenzfldchenenergie
zwischen zwei Schichten unterschiedlicher Gitterkonstanten reduziert werden [159, 160, 161], da
die notwendigen Verformungen des Kristalls und die notwendigen Versetzungen energetisch
aufwendiger wéren als der Energiegewinn durch die Abséttigung aller freien Orbitale. Da sich die
effektiven Netzebenenabstinde der AIN-Kristallite in AIN[1010]- und in AIN[2110]-Richtung um
den Faktor \/ﬁl 2 unterscheiden und zuséitzlich die atomaren Anordnungen an den Typ A und Typ
B Stufen des Siliziums voneinander abweichen (Abbildung 2.5), ist ein unterschiedlicher kohérenter
Kippwinkel der beiden azimutalen Kristallitanordnungen des AIN zu erwarten. Dieser wére dann
von der Flichenbelegung des Siliziums, von der Keimschichtkomposition oder der Wachstumstem-

peratur abhéingig. Weitere Untersuchungen zu diesem Effekt werden im Kapitel 3.3.3 vorgestellt.

3.3.2. SiN-Maskierung

Eine aus der Literatur bekannte Moglichkeit, die kristalline Qualitdt von GaN-basierten Schicht-
systemen weiter zu verbessern, ist das so genannte ELO"-Verfahren. Dabei werden auf der Wafer-
oberfldache lokal begrenzte Bereiche definiert, auf denen durch eine aufgebrachte Maskierung das
senkrechte Wachstum der Schicht unterbrochen wird. Die unbedeckten Bereiche bleiben ungestort
und konnen im anschlieBenden epitaktischen Abscheideprozess die maskierten Segmente lateral
tiberwachsen. Insbesondere senkrecht verlaufende Versetzungslinien konnen durch diesen Ansatz
signifikant reduziert werden, da diese an den Masken blockiert werden bzw. oberhalb des
maskierten Gebietes abknicken [162]; zudem ist der Verspannungszustand in den iiberwachsenen
Bereichen im Allgemeinen reduziert [163].

Im Fall der c-achsenorientierten GaN-Schichten auf Si(001)-Substraten war jedoch die primire
Herausforderung zunéchst die Selektion einer alleinigen azimutalen Ausrichtung, um einkristalline
GaN-Schichten realisieren zu kdnnen. Beim ELO-Verfahren sind die {iberwachsenen Bereiche ober-
halb der Maskierung nahezu unabhédngig von der epitaktischen Vorgabe des Substrates. Vielmehr
wird dort das laterale epitaktische Wachstumsverhalten des GaN neben den Abscheideparametern
durch die kristallinen Orientierungen der ungestort gewachsenen GaN-Stege bestimmt. Wie in den

vorherigen Abschnitten dargestellt wurde, existieren beim Wachstum von GaN auf Si(001) genau

* englisch: epitaxial lateral overgrowth
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zwel um 90° gegeneinander verdrehte, c-achsenorientierte Kristallitausrichtungen innerhalb dieser
Stege. Durch die geeignete Wahl einer Maske mit einer parallelen Streifenstruktur sollte daher, je
nach azimutaler Ausrichtung der Maske beziiglich des Substrates, in den beiden Texturkompo-
nenten eine jeweils andere, um 90° zueinander verdrehte Netzebenenschar parallel zu den Stufen
der Maskierung ausgerichtet sein. Im speziellen Fall der Justierung der Maske in Si[110]-Richtung
sind dieses die GaN(1010)- bzw. die GaN(1120)-Ebenen. Die laterale Wachstumsgeschwindigkeit
der Kristallite senkrecht zu den unterschiedlichen Netzebenen ist normalerweise verschieden,
weshalb sich die niedrig indizierten und langsam wachsenden GaN(1011)- oder GaN(1010)-
Flachen allgemein durchsetzen und sich die typische hexagonale Grundform bei einzelnen GaN-
Kristalliten ausbildet. Da jedoch die mogliche laterale Ausbreitungsrichtung der GaN-Stege durch
die maskierten Bereiche vorgegeben wird und fiir beide Texturkomponenten identisch ist, war zu
erwarten, dass die Texturkomponenten bei gleicher Depositionsdauer einen unterschiedlichen Anteil
an der iberwachsenen Fliche iiber den Maskensegmenten haben. Das genaue Verhéltnis zwischen
den lateralen Wachstumsgeschwindigkeiten dieser beiden Netzebenen ist von den spezifischen
Abscheideparametern abhiingig. Fiir die GaN(1120)-Ebenen war jedoch eine bis zu doppelt so
schnelle Ausbreitung iiber die Maske zu erwarten [164] (Abbildung 6.4), wobei mit steigender
Depositionstemperatur das pyramidale Wachstum unterdriickt wird [165]. Der verwendete Ansatz
beruhte nun darauf, diese Asymmetrie in der Fldchenbelegung auszunutzen und mit Hilfe dariiber
liegender Pufferschichtsysteme den kleineren Anteil zu eliminieren.

Auf die Oberfliche der Si(001)-Substrate wurde mittels PECVD eine Streifenmaske aus SiNy
aufgebracht. Die unbedeckte Stegbreite wurde dabei mit 3,2 um so gewéhlt, dass sie ungefdhr dem
Kristallitdurchmesser des GaN auf den unstrukturierten Proben entspricht, und die Streifenbreite
wurde zwischen 3 pm und 19 pm variiert. Die Ausrichtung des Streifenmusters zur Substratorien-
tierung entsprach der Si[110]- oder der Si[100]-Richtung. In Abbildung 3.60 sind Nomarski-
Aufnahmen der Oberfldche der so préiparierten Substrate vom Gebiet der SiN-Maskierung gezeigt.

Die Standardoberflichenbehandlung der Siliziumsubstrate vor dem MOVPE-Wachstum mit
mehreren chemischen Atzschritten, insbesondere mit HF-Siure, hitte die SiN-Maske beschidigt.
Daher wurden die Templates vor der Schichtdeposition im MOVPE-Reaktor bei 1100°C fiir 10 min

unter H,-Atmosphére ausgeheizt, wodurch das native SiO, von der unbedeckten Si(001)-Oberfldache

Abbildung 3.60: Nomarski-Aufnahmen der SiN-Maskierung direkt auf dem Si(001)-Substrat von Proben mit
unterschiedlicher Maskenbreite.
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Abbildung 3.61: Schematischer Schichtaufbau der Teststrukturen mit einer SiN-Streifenmaskierung direkt
auf dem Si(001)-Substrat.

entfernt werden sollte. Danach wurde eine etwa 20 nm dicke AIN-Keimschicht abgeschieden,
gefolgt von einer Standard-GaN-Schicht, deren nominelle Dicke von 2 pm etwa der Stufenhdhe der
SiN-Maske entsprach. AnschlieBend wurde das V/III-Verhiltnis verdoppelt, um die laterale
Ausbreitung des GaN in der iiberwachsenden Deckschicht zu beschleunigen [134, 166]. Ein sche-
matischer Aufbau der geplanten Probenstruktur ist in Abbildung 3.61 dargestellt.

Nach der nominellen Wachstumszeit, bei der die offenen Bereiche der Maskierung vollstindig
bis auf Hohe der SiN-Fliche mit GaN geschlossen sein sollten, wurde an Teststrukturen das
Wachstum unterbrochen. Aufgrund der auftretenden Migration der Ga-Atome von den maskierten
Teilflichen zu den offenen Bereichen, ist die effektive Wachstumsrate des GaN in den Stegen hoher
als bei unmaskierten Substraten mit vergleichbaren Abscheideparametern [162], weshalb sich
bereits erhohte Streifen aus pyramidenférmigen GaN-Kristalliten bildeten. Diese Kristallite weisen
dabei die erwarteten zwei azimutalen Verdrehungen auf. Mit zunehmender Breite der maskierten
Flachen steigt die nominelle Wachstumsrate an und zusétzlich ist ab etwa 10 pm eine steigende
Anzahl von einzelnen, unausgerichteten GaN-Kristalliten auf den SiN-Flichen zu beobachten
(Abbildung 3.62), wobei eine Abhéngigkeit von der Streifenausrichtung nicht nachzuweisen ist.

Wird oberhalb von dieser Grundstruktur eine nominell 2 pm dicke GaN-Deckschicht abge-

schieden, vergroBern sich diese vereinzelten Kristallite kontinuierlich oder es bilden sich zusétzlich

Abbildung 3.62: REM-Aufnahmen der Oberfldche von GaN-Kristalliten auf exakt orientiertem Si(001) im
Bereich der SiN-Maskierung mit verschiedenen Streifenabstinden und -orientierungen. Die beiden
markierten Kristallite zeigen deutlich die moglichen, um 90° verdrehten azimutalen Ausrichtungen des GaN.



94 Ergebnisse

Abbildung 3.63: REM-Aufnahme einer insgesamt nominell 4 um dicken GaN-Schicht mit polykristalliner
Oberfliche auf SiN-maskiertem, exakt orientiertem Si(001)-Substrat (links). Die verdtzte Schichtstruktur im
Bereich der Maskierung einer identischen Probe (rechts).

neue Keime, welche zusammen das gleichmiBige Uberwachsen der maskierten Bereiche verhin-
dern. Die Probenoberflache ist daher nicht geschlossen, sondern weist eine fast polykristalline
Struktur auf. Dariiber hinaus zeigen diese Proben groBflichig sehr starke Atzreaktionen mit dem
Substrat, welche die Probestruktur komplett zerstérten (Abbildung 3.63). Dieser Effekt ist nicht auf
die strukturierten Bereiche begrenzt, sondern ist gleichmifig auf der gesamten Waferoberfliche
verteilt, insbesondere auch in den Bereichen einer geschlossenen SiN-Maske (Abbildung 6.12).
Daraus ist abzuleiten, dass die Atzreaktionen in der fehlenden AIN-Passivierung der Si(001)-Ober-
fliche unterhalb der SiN-Masken begriindet sind und sich dann innerhalb des Substrats unterhalb
der Maskierung ausbreiteten [81].

Deswegen wurde im Folgenden ein zweistufiger Herstellungsansatz verwendet. Im ersten Schritt
wurde mittels MOVPE eine etwa 20 nm dicke AIN-Keimschicht auf die Si(001)-Substrate abge-
schieden, gefolgt von einer etwa 40 nm dicken Aly;GayoN-Pufferschicht. Auf diese Grundstruktur
wurde anschlieBend mittels PECVD die SiN-Maskierung aufgebracht. Im zweiten MOVPE-Schritt
wurde dann die eigentliche, 2-4 um dicke GaN-Hauptschicht gewachsen. Die schematische Proben-
struktur ist in Abbildung 3.64 dargestellt.

Durch die geschlossene AIN-Keimschicht auf der Siliziumoberfliche konnen die Atzeffekte fast
vollstindig unterbunden werden. Da zudem die Al-haltigen Schichten bereits vor den SiN-Streifen
abgeschieden werden und die Ga-Atome im Vergleich zu den Al-Atomen eine héhere Mobilitdt auf

~2um, SiN ~40nm, AlO’IGaO’QN ~2-4um, 1145°C

GaN _~—— AIN,~20nm, 1145°C
0° - 4° Fehlschnitt

=)

Abbildung 3.64.: Schematischer Schichtaufbau der Teststrukturen mit einer SiN-Streifenmaskierung oberhalb
der HT-AIN-Keimschicht auf Si(001).



c-achsenorientiertes GaN auf Si(001) 95

3 7Y &L

33

B

00001062 T s e

Abbildung 3.65: REM-Aufnahme einer GaN-Streifenstruktur auf einem SiN-maskierten AIN/AlGaN-Puffer
auf exakt orientiertem Si(001). Die rechte Aufnahme zeigt die Probe unter einer Neigung von 20° in Streifen-
richtung.

der Oberfliche besitzen [150], kommt es zu keiner relevanten nachtriaglichen Bekeimung der SiN-
Schichten mehr. Die maskierten Bereiche weisen somit fast keine vereinzelten Kristallite mehr auf,
wie die REM-Aufnahmen in Abbildung 3.65 belegen. Das Verhéltnis von lateraler zu vertikaler
Wachstumsgeschwindigkeit des GaN ist jedoch zu gering, um senkrecht zur Streifenrichtung und
innerhalb der durchgefiihrten Depositionszeit eine vollstindig zusammengewachsene Flache zu
erhalten. Die GaN-Kristallite, bei denen die GaN[1120]-Richtung senkrecht zu den Streifen
verlduft, zeigen im Mittel ein etwas schnelleres Uberwachsen der bedeckten Segmente, weshalb
dieser Ansatz prinzipiell erfolgreich sein konnte.

Damit sich die notwendige Gesamtwachstumszeit der Proben verkiirzt, wurde die 2 um dicke

SiN-Maske durch einen chemischen Atzschritt fiir ca. 2 Sekunden in 5-prozentiger HF-Siure soweit

strukturierter Bereich:
~ ™

Abbildung 3.66: Nomarski-Aufnahmen der GaN-Oberfldche einer Probe mit gediinnter SiN-Maske auf einem
AIN/AlGaN-Puffer auf exakt orientiertem Si(001) im Bereich der Streifenstruktur (links) und von der gleich-
mdfsig mit SiN bedeckten Probenmitte (rechts).
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gediinnt, dass sie im Lichtmikroskop nicht mehr nach-

GaN ~ 800 nm, 1145°C zuweisen war. Die Depositionszeit der oberen GaN-
Al Ga, N ~ SiN, Deckschicht wurde zudem vervierfacht, um die Stege
i ~~1-2 Monolagen . . ..
Al Ga, N koaleszieren zu lassen. Die Oberflachenstrukturen

— 4‘?2’}1;8:;:; dieser Proben, die in der Wafermitte {iber einen gleich-
mafig mit SiN bedeckten und unstrukturierten Bereich
Abbildung 3.67: Schematischer Schicht- verfiigten, wurden mittels Nomarski-Mikroskopie
aufbau der Proben mit SiN-Zwischen- analysiert (Abbildung 3.66). Uber den offenen Stellen
schichten. der Streifenmaske sind demnach pyramidale GaN-Stege
gewachsen, woraus abzuleiten ist, dass die SiN-Maske
durch den Atzprozess nicht vollig entfernt worden ist. Auf den maskierten Segmenten hat sich
diesmal jedoch ebenfalls eine GaN-Schicht ausgebildet, die eine geschlossene Oberfldche aufweist
und offensichtlich nicht von den Stegen aus lateral in dieses Gebiet hinein gewachsen ist. Vielmehr
konnte das Wachstum des GaN direkt auf der SiN-Schicht starten. Dieser Befund wird durch die
auftretenden gleichen Oberflidchenstrukturen im gleichméBig bedeckten Bereich in der Probenmitte
bestdtigt, wo aufgrund des fehlenden Streifenmusters keine GaN-Stege vorhanden sind. Somit
konnte erstmalig eine vollstindig geschlossene Schicht aus c-achsenorientiertem GaN auf Si(001)
realisiert werden. Aus den deutlich sichtbaren Korngrenzen zwischen den etwa 5-20 um grof3en
Dominen kann jedoch abgeleitet werden, dass die beiden azimutalen Ausrichtungen des GaN
weiterhin vorhanden sind.
Da eine Streifenstrukturierung fiir eine geschlossene GaN-Schicht also nicht zwingend
notwendig ist und die Dicke des SiN nur wenige Nanometer betragen konnte, wurde bei den
folgenden Proben die Maskierung bereits wihrend des MOVPE-Prozesses abgeschieden. Aus der

Abbildung 3.68: Nomarski-Aufnahme der Oberfliche einer GaN-Schicht auf in-situ
gewachsenen SiN-Masken auf einem AIN/AlGaN-Puffer auf exakt orientiertem Si(001).



c-achsenorientiertes GaN auf Si(001) 97

Abbildung 3.69: Nomarski-Aufnahme der Oberfliche einer GaN-Schicht auf einem
AIN/AlGaN-Puffer mit SiN-Zwischenschichten auf 4° fehlorientiertem Si(001).

Literatur und aus den eigenen Erfahrungen der Arbeitsgruppe ist bekannt, dass eine nominell nur
1-2 Monolagen dicke SiN-Zwischenschicht nicht vollstindig geschlossen ist und als Nanomaske
wirkt, auf der das GaN anschlieBend versetzungsarm epitaktisch aufwachsen kann [81, 167, 168].
Innerhalb der AIN/Aly;GaooN-Pufferstruktur und zwischen dem Puffer und der GaN-Hauptschicht
wurden daher zwei solcher SiN-Schichten abgeschieden (Abbildung 3.67). In Abbildung 3.68 ist
eine Nomarski-Aufnahme dieser Probe dargestellt, welche vergleichbare Oberflachenstrukturen
zeigt wie die Probe mit der nachtriglich gediinnten SiN-Maskierung und ebenfalls eine vollstindig
geschlossene GaN-Oberfliche besitzt. Zudem treten in der Probe erstmals thermische Risse auf, die
auf eine gestiegene kristalline Qualitit in der Schicht zuriickzufiihren sind. Die zusammenhédngende
Schicht bewirkt, dass sich die beim Abkiihlen entstehenden thermischen Spannungen nicht mehr
zwischen den unabhingig voneinander wachsenden Kristalliten abbauen kdnnen. Die beiden
anteilsgleichen azimutalen Komponenten des GaN sind ebenfalls wieder nachzuweisen.

Die gleiche Schichtstruktur wurde auf einem Substrat mit einer 4° Fehlorientierung in Si[110]
gewachsen, um eine Asymmetrie auf die Substratoberfliche vorzugeben. Die Oberfldche dieser
Probe besitzt eine wesentlich homogenere Morphologie und zeigt aulerdem zusammenhingende
kristalline Gebiete, die innerhalb der untersuchten Fldache nicht mehr durch Korngrenzen vonein-
ander getrennt sind, wie aus den Nomarski-Aufnahmen in Abbildung 3.69 deutlich wird. Statt-
dessen schlieBen die Korngrenzen etwa 1-3 pm grof3e Teilbereiche ein. Innerhalb der Teilfldchen
war eine Ubereinstimmung der azimutalen Ausrichtung des GaN anzunehmen, woraus folgt, dass
eine Komponente bevorzugt ist.

Die kristalline Ausrichtung der GaN-Kristallite in der jeweiligen Hauptschicht wurde daher fiir
beide Fehlorientierungen des Substrates mittels Rontgenbeugungs-¢-scans am GaN(1015)-Reflex
untersucht (Abbildung 3.70). Demnach treten bei den nicht fehlorientierten Substraten beide
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Abbildung 3.70: Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion einer GaN-
Schicht auf einem AIN/AIGaN-Puffer mit SiN-Zwischenschichten auf einem Si(001)-
Substrat mit 0° bzw. 4° Fehlorientierung.

Ausrichtungsmdglichkeiten gleich hdufig auf, wie aus den etwa konstanten zugehdrigen Beugungs-
intensititen abzuleiten ist. Die Probe mit 4° fehlgeschnittener Substratorientierung zeigt hingegen
erstmals eine deutliche Priferenz derjenigen Komponente, bei der die GaN{1010}-Flachen parallel
zur Si[110]-Richtung (¢ = 0°) des Fehlschnittes angeordnet sind. Somit kann das Auftreten der
grofflachigen, koaleszierten Oberflichenbereiche im Nomarski-Bild direkt mit dieser nachgewie-
senen Bevorzugung einer GaN-Komponente korreliert werden.

Zum unmittelbaren Nachweis dieses Zusammenhangs wurden an der fehlorientierten Probe orts-
auflosende EBSD-Messungen durchgefiihrt. Der untersuchte Bereich und die Schrittweite wurden
dazu so gewihlt, dass eine von einer Oberflichenstufe umschlossene kleine Teilflache analysiert
wurde, die im Nomarski-Bild als Helligkeitskontrast sichtbar wird. Die flichige Darstellung der
inversen Polfigur des resultierenden Beugungsbildes ermdglicht dann die lokale, farblich codierte

Zuordnung der jeweiligen Orientierungen der GaN-Kristallite. Der direkte Vergleich mit einer

‘ ; [0001] [2110]

1 pm

— b

Abbildung 3.71: Vergleichende Darstellung einer REM-Aufnahme (links) und der mittels EBSD bestimmten
inversen Polfigur (rechts) derselben Probenposition einer GaN-Schicht auf vizinalem Si(001).
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Abbildung 3.72: Nomarski-Aufnahmen der Oberfliche einer GaN-Schicht auf einem AIN/AlGaN-Puffer mit
SiN-Zwischenschichten auf 4° fehlorientiertem Si(001) an verschiedenen Probenpositionen entlang des
Radius vom dufleren Rand (links) zur Probenmitte (rechts).

REM-Aufnahme derselben Probenposition belegt, dass der Verlauf der Korngrenzen direkt mit den
um 90° gegeneinander verdrehten Ausrichtungen des GaN korreliert, wobei innerhalb der einzelnen
Teilflichen nur jeweils eine Texturkomponente préferiert aufwéchst (Abbildung 3.71). Die vertikale
Wachstumsrate in den umschlossenen Bereichen ist zudem geringer als auf den grof3en Teilflichen.

Die Wafer besitzen iiber die Probenfliache einen radial sehr inhomogenen Verlauf der erreichten
Schichtqualitdt. Insbesondere der duBlere Randbereich zeigt eine noch fast polykristalline Oberfla-
chenstruktur. Mit zunehmender Anndherung zum Waferzentrum existiert jedoch eine kontinuierlich
wachsende Anzahl von c-achsenorientierten GaN-Kristalliten, die jeweils etwa 1-3 um grof3e und
ebene Teilflichen ausbilden, welche dann koaleszieren und schlielich eine geschlossene Ober-
fliche in der Probenmitte bilden (Abbildung 3.72). Neben der weiteren Optimierung des Selektions-
prozesses einer alleinigen Texturkomponente war deshalb eine bessere Homogenitit der Schichtei-
genschaften {iber die gesamte Waferflache zu erreichen.

Eine mdgliche Erkldrung fiir die polykristallinen Randbereiche kann mit einem temperaturbe-
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Abbildung  3.73:  Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion einer
Probenserie auf 4° vizinalem Si(001)-Substrat mit unterschiedlichen Depositionszeiten
der SiN-Zwischenschichten.
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Abbildung 3.74: Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion einer Proben-
serie auf 4° vizinalen Si(001)-Substraten mit unterschiedlicher Anzahl der SiN-
Zwischenschichten.

dingten radialen Dickengradienten der SiN-Maskierung gegeben werden, wodurch diese am Rand
zu stark geschlossen ist und somit eine ausreichende epitaktische Vorgabe der Kristallorientierung
der unterliegenden Pufferschichten auf die GaN-Hauptschicht verhindert. Daher wurde in einer
Probenserie die Depositionszeit der SiN-Zwischenschichten von den standardméfBig verwendeten
90 s bis auf 60 s reduziert, was der nominellen Dicke etwa einer Monolage SiN entspricht [81].
Dabei ergab sich kein direkter Einfluss auf den Selektionsprozess der Texturkomponenten, wie aus
den entsprechenden Roéntgenbeugungs-¢-scans am GaN(1015)-Reflex und den etwa konstanten
Intensititsverhdltnissen in Abbildung 3.73 deutlich wird. Die Breite des polykristallinen Randberei-
ches konnte jedoch signifikant auf etwa 5-10 mm reduziert werden.

Um die Relevanz der SiN-Zwischenschichten auf die Schichtqualitdt zu tiberpriifen, wurde deren
Anzahl im Puffer von 1 bis 3 variiert. Dabei wurde die Dicke der einzelnen AlGaN-Puftferschichten
iiber und unter der Nano-Maskierung mit jeweils etwa 400 nm konstant gehalten, damit der Koales-
zierungsgrad nominell unverdndert blieb. Dadurch ergibt sich folglich eine Zunahme der Gesamt-
dicke der Probe mit steigender Anzahl der SiN-Zwischenschichten. Aus den Rdntgenbeugungs-
untersuchungen kann jedoch kein direkter Einfluss auf den Selektionsprozess des GaN auf den vizi-
nalen Substraten festgestellt werden, woraus abzuleiten ist, dass die oberen SiN-Schichten nicht
signifikant zu diesem beitragen (Abbildung 3.74).

Die Stérke der Préferenz einer Texturkomponente in den unteren Al ;GaooN-Pufferschichten und
in der GaN-Hauptschicht wurde an einer Probe mit zwei SiN-Maskierungen direkt verglichen.
Dabei bestitigt sich erneut, dass der Puffer eine sehr viel geringere azimutale Selektion aufweist als
die GaN-Deckschicht (Abbildung 3.75). Die scheinbare Vorselektion im Aly;GagoN von etwa 2:1,
die aus den Intensitdtsverhiltnissen der zugehorigen Reflexionen im ¢-scan folgt, kann mit der

iiberlagerten Intensitit der angrenzenden GaN(1015)-Peaks bei einem Azimut von ¢ = 30° erklért
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Abbildung 3.75: Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)- und der Al,;GayoN(1015)-
Reflexion an derselben Probe auf 4° fehlorientiertem Si(001).

werden.

Da in den bisherigen Untersuchungen in den vorangegangenen Kapiteln somit keine azimutale
Selektion in der AIN-Keimschicht oder des AlyGaooN-Puffers auf vizinalen Substraten nachzu-
weisen war, muss das préferierte Wachstum einer Texturkomponente folglich durch die zusétzlichen
Grenzflichen gefordert werden. In einer weiteren Probe wurde deshalb die zweite Aly;GagoN-
Pufferschicht durch eine reine GaN-Schicht ersetzt, wodurch sich die Eigenschaften der ersten
Grenzflache, und dabei insbesondere die Grof3e der aufgewachsenen Kristallite, anderten.

Die entsprechende Probe weist eine optisch sehr homogene und glatte Oberfldche auf und in der
Nomarski-Aufnahme sind keine offensichtlichen Korngrenzen zwischen den azimutalen Kompo-
nenten mehr aufzuldosen (Abbildung 3.76). Zudem verlaufen die thermischen Spannungsrisse

nahezu gradlinig, hauptsichlich entlang der kristallographisch vorgegeben GaN{1120}-Richtungen

Abbildung 3.76: Nomarski-Aufnahme der Oberfliche einer GaN-Schicht auf einem AlGaN/GaN-Puffer mit
zwei SiN-Zwischenschichten auf 4° fehlorientiertem Si(001) [157].
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Abbildung 3.77: Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion einer Probe mit
zwei AlyGayoN-Pufferschichten und von einer Probe mit einem Al,;GagoN/GaN-Puffer
auf 4° vizinalem Si(001)-Substrat.

und schlieBen Winkel von 60° ein [157].

Durch die Verwendung von GaN anstatt Aly;GaooN in der unteren Pufferschicht hat sich der
Volumenanteil der reduzierten Texturkomponente des GaN in der Hauptschicht weiter verringert,
wie aus dem Vergleich der Rontgenbeugungs-¢-scans in Abbildung 3.77 deutlich wird. Eine quanti-
tative Auswertung des Verhéltnisses kann aus diesen Messungen nur als obere Abschitzung
gegeben werden. Zum einen zeigen die Komponenten ein unterschiedliches Kippverhalten beziig-
lich des Fehlschnittes, wodurch bei der Drehung der Probe um die Oberflichennormale beide

Komponenten unterschiedlich stark aus den Beugungsbedingungen herauskippen. Zum anderen
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Abbildung 3.78: Rontgenbeugungs-&/26-scans um den GaN(1015)-Reflex einer Probe
mit Aly;GayoN/GaN-Schicht auf 4° vizinalem Si(001)-Substrat bei um 30° verdrehten
Azimuten.
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Abbildung 3.79: AFM-Aufnahmen einer Probe mit einem Al ;Ga,oN/GaN-Puffer und SiN-Nanomaske auf 4°
vizinalem Si(001)-Substrat im Vergleich mit einer identischen Probenstruktur auf Si(111). Die Farbskala
entspricht einer Hohendifferenz von 250 nm in den linken beiden Bilden und von 50 nm im rechten Bild.

weist die Aly;GagoN(1015)-Reflexion, aufgrund von Schwankungen im Netzebenenabstand, eine
breite Winkelverteilung A28 auf. Wegen der nicht vorhandenen bzw. deutlich schwicher ausge-
pragten Selektion einer azimutalen Komponente im Aly;Gao9N-Puffer, verursacht dieser Effekt trotz
fast fehlender GaN-Komponente einen zusitzlichen Intensititsanteil von etwa 100 cps bei der
Messung an der GaN(1015)-Reflexion bei 20 = 105,2°, wie die 6/20-scans an einer #hnlichen
Vergleichsprobe bei Azimuten von ¢ = 0° und ¢ = 30° belegen (Abbildung 3.78). Daraus folgt, dass
das Verhiltnis der Volumenanteile der GaN-Texturkomponenten in der Probe besser als 30 zu 1 ist.

Die Morphologie der Probe wurde mittels AFM analysiert (Abbildung 3.79). Die rms-Oberflé-
chenrauigkeit betrigt demnach etwa O =2,41 nm auf einer 5xX5um’ groBen Teilfliche bzw.
Oums = 18,93 nm auf einer 100x100 pm?* groBen Teilfliche, wobei die Zunahme hauptséchlich durch
Uberhohungen und Stufen an den auftretenden Risskanten zu begriinden ist. Die Werte sind somit
im direkten Vergleich noch etwa dreimal schlechter als bei einer identischen und simultan gewach-
senen Schichtstruktur auf Si(111) (Oims,sxs um2 = 0,73 nm).

Das préferierte Wachstum einer azimutalen Texturkomponente des GaN auf Si(001)-Substraten
wird somit direkt durch das Auftreten und die Eigenschaften einer Aly;GaooN/SiN/GaN-Grenz-
fliche beeinflusst. Dabei ist weder bei dickeren Pufferstrukturen mit zusétzlichen
Aly,1GayoN/SiN/GaN-Grenzschichten, noch bei unterschiedlich dicken SiN-Nanomaskierungen eine
weitere Verbesserung der Selektion festzustellen. Um zu {iberpriifen, ob eine SiN-Zwischenschicht
zwingend notwendig ist, oder ob die Aly;GaooN/GaN-Grenzschicht der relevante Strukturparameter
ist, wurde die Anzahl der SiN-Nanomaskierungen von 3 auf 0 reduziert, wobei nun die Gesamtdicke
und der Schichtaufbau der Pufferstruktur konstant gehalten wurde. Somit besteht die Probe ohne
SiN-Schicht nur aus einer etwa 80 nm dicken AIN-Keimschicht, einer homogenen 800 nm dicken
Al GagoN-Pufferschicht und der sich anschlieBenden 800 nm dicken GaN-Deckschicht. In Abbil-
dung 3.80 sind die zugehérigen Rontgenbeugungs-¢-scans der Aly;GapoN(1015)-Reflexion der
Probenserie dargestellt. Die Beugungsintensitit nimmt mit sinkender Anzahl der SiN-Nanomasken

deutlich ab, was mit einem unterschiedlichen Verspannungszustand der GaN-Schichten und einer
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Abbildung 3.80: Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion in Abhdingigkeit
der Anzahl der SiN-Nanomaskierungen von Proben mit Al,;GayoN-Pufferschichten
gleicher Gesamtdicke auf 4° fehlgeschnittenen Si(001)-Substraten.

abnehmenden allgemeinen Probenqualitét erklart werden kann. Das bevorzugte Aufwachsen einer
azimutalen Ausrichtung des c-achsenorientierten GaN auf 4° fehlorientiertem Si(001) ist jedoch
auch bei fehlender SiN-Zwischenschicht eindeutig nachgewiesen. Da im Gegensatz dazu bei den
Einzelschichten aus Aly;GayoN oder GaN auf Si(001) diese Selektion bisher nicht zu beobachten
war, muss die Aly;GayoN/GaN-Grenzschicht ein notwendiges Kriterium sein oder den Selektionsef-
fekt zumindest hochgradig verstarken.

Ein mdgliches laterales Uberwachsen der Minorititsanteile auch innerhalb der GaN-Deckschicht
mit zunehmender Dicke wiirde zu einer Verdnderung der kristallinen Schichtparameter in Wachs-
tumsrichtung filhren und somit zu einer Reduktion der effektiven, beugenden Teilchengrofen
parallel zum (000/)-Gittervektor in einem Rontgenbeugungs-6/20-scan. Die finite Ausdehnung d
der Kristallite verursacht eine Verbreiterung der entsprechenden Intensititspeaks, welche mit Hilfe
der Scherrer-Formel abgeschitzt werden kann: FWHW = A-K/(d-cos(8)), mit A = Rontgenwellen-
lange und K = teilchenformabhéngige Scherrerkonstante. Durch eine Auftragung der Peakhalb-
wertsbreiten der Beugungsreflexe steigender Ordnung in einem Williamson-Hall-Plott kann der
Beitrag der inhomogenen Verspannungen und der Apparatur an der Gesamtpeakbreite separiert und
dadurch die effektive TeilchengroBe abgeschitzt werden®. Die Rontgenbeugungs-0/26-scans der
GaN(000/)-Reflexionen sowie die entsprechende Halbwertsbreitenentwicklung einer Teststruktur
mit einer einzelnen GaN-Deckschicht auf einem Al,;GaooN-Puffer sind in Abbildung 3.81 darge-
stellt. Aus dem Schnittpunkt y, der linearen Ausgleichsgerade mit der Ordinate folgt mit
A =0,154 nm und unter Vernachldssigung des Geritefehlers fiir die effektive Teilchengrofie in
Wachstumsrichtung in der GaN-Schicht d = A\-K/y, = 392 nm, wobei fiir die Scherrerkonstante K ein

Wert von 0,89 flir hexagonale Kristalle in c-Richtung verwendet wurde [169]. Die nominelle Dicke

* Dabei wird eine additive Zusammensetzung der Einzelbeitrige zur resultierenden Gesamtpeakbreite angenommen.
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Abbildung 3.81: Rontgenbeugungs-6/26-scans der GaN(000l)-Reflexionen mit steigender Beugungsordnung
von | = 1 bis 6 einer Probe mit Aly;GagoN-Pufferschicht und einer ca. 400 nm dicken GaN-Deckschicht auf
4° vizinalem Si(001) (links) und zugehériger Williamson-Hall-Plot zur Bestimmung der GaN-Kristallitgrofe
in Wachstumsrichtung.

der 10 min gewachsenen GaN-Deckschicht betrug 400 nm, was durch die optische in-situ Schicht-
dickenmessung innerhalb der Messgenauigkeit voll bestitigt wurde. Die effektive Teilchengrofie
stimmt somit sehr gut mit der Dicke der GaN-Deckschicht iiberein. Daraus ist abzuleiten, dass
innerhalb der GaN-Schicht die einzelnen Kristallite ein nahezu senkrechtes, kontinuierliches
kolumnares Wachstum in Richtung der c-Achse aufweisen und sich deshalb das Volumenverhiltnis

der beiden azimutalen Texturkomponenten in der Teilschicht nicht signifikant dndert.

3.3.3. Einkristalline GaN-Schichten auf vizinalen Si(001)-Substraten

Da eine SiN-Maskierung fiir das bevorzugte Wachstum einer azimutalen Texturkomponente des
GaN auf Si(001) also nicht zwingend notwendig ist, wurde bei den folgenden Teststrukturen
zundchst auf diese Nano-Maskierung verzichtet. Durch den somit deutlich vereinfachten Proben-
aufbau konnte zum einen die Reproduzierbarkeit des Wachstums gesteigert werden, zum anderen
konnte die Zahl der freien Prozessparameter fiir die Optimierung des Selektionsprozesses reduziert

werden. Die allgemeine Struktur der Proben besteht

GaN demnach aus einer HT-AIN-Keimschicht, einer
AlGa, N AlGa,N-Pufferschicht und einer abschlieBenden GaN-
— AIN Deckschicht, womit alle Proben genau eine relevante

Si(001) 0°- 6° Fehlschnitt AlGa,\N/GaN-Grenzfliche aufweisen. Ein schemati-

scher Schichtaufbau ist in Abbildung 3.82 dargestellt.
Abbildung 3.82: Schematischer Schicht- Um die jeweiligen Grenzflachenstrukturen einzeln

aufbau der Teststrukturen mit einer ‘
Al,.Ga,..N/GaN-Grenzfliche. aufléosen zu konnen, wurde das Wachstum einer Probe
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Abbildung 3.83: FE-REM-Aufnahmen einer Test-
struktur auf 4° fehlorientiertem Si(001) mit einer
AlyGayoN/GaN-Grenzfliche zu verschiedenen
Zeitpunkten des Wachstums: nach Deposition der
80 nm dicken AIN-Keimschicht (links oben), nach
der 400nm dicken Aly;GagoN-Pufferschicht
(rechts) und nach der etwa 100 nm dicken GaN-
Deckschicht (unten) [151].

S$4800 20.0kV 15.4mm x50.0k SE(U)

mit 80 nm AIN (1145°C), 400 nm Aly;GagoN und 100 nm GaN auf 4° fehlorientiertem Si(001) nach
jeder einzelnen Depositionsschicht abgebrochen. Die AIN-Keimschicht besteht demnach aus etwa
10-20 um groBen, c-achsenorientierten und nicht koaleszierten Kristalliten, wie die FE-REM-
Aufnahmen in Abbildung 3.83 belegen und wie es bereits in den Untersuchungen zu den
Hochtemperatur-Keimschichten an anderen Proben festgestellt wurde. In den rontgenografischen
Untersuchungen zeigen diese AIN-Kristallite innerhalb der Messungenauigkeit aufgrund der
geringen Beugungsintensitit noch keine azimutale Priferenz. In voller Ubereinstimmung mit
Abbildung 3.57 sind die etwa 300 nm groen Aly;GagoN-Kristallite in der nachfolgenden
Pufferschicht, trotz der Fehlorientierung des Substrates, ebenfalls nicht vollstindig
zusammengewachsen und durch deutlich ausgepriagte Korngrenzen voneinander getrennt. Die direkt
auf dem Al GaooN-Puffer abgeschiedene GaN-Deckschicht weist hingegen eine signifikant glattere
Oberflachenstruktur auf, wobei die einzelnen GaN-Kristallite nun offensichtlich koaleszieren
konnen [151].

Die kristallographische Orientierung in der Schichtstruktur wurde mittels Rontgenbeugung
untersucht. Um mogliche, eventuell verfialschende Intensitdtsanteile der unterliegenden Puffer-
schichten vom GaN-Beugungspeak separieren zu konnen, wurden zwei reciprocal-space-maps um
die GaN(1015)-Reflexion bei einem Azimut von ¢ = 0° bzw. ¢ = 30° vermessen (Abbildung 3.84).

Der Vergleich der Beugungsintensititen erlaubt dann eine Abschétzung der jeweiligen Volumenan-
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Abbildung 3.84: Réntgenbeugungs-reciprocal-space-maps um die GaN(1015)-Reflexion einer Probe mit
einer Aly,GayoN/GaN-Grenzfldche auf 4° fehlorientiertem Si(001)-Substrat bei zwei um 30° verschiedenen
Azimuten.

teile der azimutalen Texturkomponenten in den Schichten. Das Maximum bei 20 = 105,02°,
welches der GaN-Deckschicht zuzuordnen ist, reduziert sich demnach signifikant bei ¢ =0° auf
unter 10 cps, wodurch sich ein Intensititsverhéltnis, und somit die Stirke der Priferenz einer
Komponente, von etwa 600:1 ergibt. Die Reflexion der Aly;GayoN-Pufferschicht bleibt hingegen in
beiden Messungen deutlich ausgeprégt. Eine genauere Abschéitzung der Volumenanteile im Puffer
wire aufgrund der starken Uberhdhung durch den sich iiberlagernden GaN-Peak bei ¢ = 30° an
dieser Probe mit Al,Ga,(N/GaN-Grenzfldche jedoch stark fehlerbehaftet.

Das unterschiedliche Verkippungsverhalten beziiglich des Fehlschnittes der beiden azimutalen
Ausrichtungen wird dabei von der Pufferschicht direkt und mit identischer Amplitude auf die GaN-
Hauptschicht {ibertragen, wie aus den sinusformigen Verldufen der Aly;GaooN(1015)- und der
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Abbildung 3.85: Rontgenbeugungs-w-@-maps der Aly,GagoN(1 015)-Reflexion einer Probe ohne GaN-Deck-
schicht (links) und der GaN(1015)-Reflexion einer Probe mit Aly,GayoN/GaN-Grenzfliche (rechts), beide
auf 4° fehlorientierten Si(001)-Substraten.
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Abbildung 3.86: Uber die Verkippung w  integrierte Beugungsintensitit der

Aly,,GaysN(1015)-Reflexionen im Rontgenbeugungs-w-@ -map einer Probe ohne GaN-
Deckschicht auf 4° fehlorientiertem Si(001)-Substrat.

GaN(1015)-Reflexionen in den Rontgenbeugungs-w-¢-maps an den Teststrukturen mit bzw. ohne
GaN-Deckschicht zu erkennen ist (Abbildung 3.85).

Da bei der Probe ohne Deckschicht keine iiberlagerte GaN-Intensitét auftritt, kann aus den iiber
die Verkippungen integrierten Intensititen das Verhéltnis der Texturkomponenten in der Aly;GagoN-
Schicht direkt nachgewiesen werden. Demnach existiert bereits im Puffer eine leichte Bevorzugung
einer azimutalen Ausrichtung im Verhiltnis von etwa 1,6 (Abbildung 3.86).

Wird die Dicke der GaN-Hauptschicht auf 800 nm gesteigert, erhdlt man dann eine homogene
und koaleszierte Probenoberfldche, die von einzelnen thermischen Rissen unterbrochen wird. Die
mittels AFM untersuchte Morphologie ist dabei von &hnlicher Qualitit wie die der Proben mit
zusitzlicher SiN-Nanomaskierung, wodurch die Relevanz der AlyGa,..N/GaN-Grenzflache fiir den
Selektionsprozess erneut bestétigt wird (Abbildung 3.87).

Alle bisherigen Proben, bei denen eine Priaferenz einer azimutalen Texturkomponente auftrat,

Si(111), 0° Si(001), 4° Si(001), 4°

250 nm,
50 nm

0nm

Abbildung 3.87: AFM-Aufnahmen einer Probe mit einer Aly;GayoN/GaN-Grenzfliche auf 4° fehlorientiertem
Si(001)-Substrat im Vergleich mit einer identischen Probenstruktur auf Si(111). Die Farbskala entspricht
einer Hohendifferenz von 250 nm in den linken beiden Bilden und von 50 nm im rechten Bild.
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Abbildung 3.88: Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion von Proben mit zunehmender Fehl-
orientierung der Si(001)-Substrate (links). Prozentualer Anteil der integrierten Intensititen der jeweils 6
zugehorigen Beugungsmaxima der beiden azimutalen Texturkomponenten (rechts) [151].

wurden auf 4° vizinalem Si(001) gewachsen, wihrend bei 0° Fehlorientierung keine koaleszierten
Schichten realisiert werden konnten (vergl. Abbildung 3.70). Um einen kritischen oder den opti-
malen Winkel fiir dieses Wachstumsverhalten festzustellen, wurde innerhalb einer Probenserie der
Fehlschnitt der Substrate in Si[110]-Richtung von 0° auf 6° gesteigert. Bei den verwendeten
Abscheideparametern zeigt sich dabei bis zu einem Wert von etwa 2° kein reproduzierbarer Einfluss
auf das gleichverteilte Auftreten der GaN-Komponenten. Oberhalb dieses kritischen Winkels, der
mit der theoretischen Vorhersage des Ausbildens von Si-Doppelstufen auf der Si(001)-Oberflache
korrespondiert [67, 68], kommt es anschlieBend zu einer monoton zunehmenden Asymmetrie im
Verhiltnis der beiden Volumenanteile. Ab etwa 4°-5° tritt hinsichtlich der absoluten Anteilswerte
dann eine Sittigung im Selektionsprozess ein, wie aus dem Verhéltnis von etwa 9 zu 1 der inte-
grierten Beugungsintensititen der sechs zugehorigen GaN(1015)-Reflexionen der jeweiligen GaN-
Komponenten abgeleitet werden kann (Abbildung 3.88) [151]. Einen absoluten oberen Grenzwert
fiir das relative Verhiltnis der Anteile mit steigendem Winkel ldsst sich aus der dargestellten
Probenserie zwar nicht eindeutig bestimmen (Abbildung 6.13), jedoch konnte bei allen untersuchten
Proben mit einer Fehlorientierung von mehr als 5° keine weitere Qualititszunahme auflerhalb der
Reproduzierbarkeitsschwankungen nachgewiesen werden.

Die Entwicklung der Oberflichenmorphologie innerhalb der Probenserie wurde mittels AFM
untersucht und die entsprechenden Aufnahmen sind in Abbildung 3.89 dargestellt. Demnach bilden
die nicht koaleszierten GaN-Kristallite bei Fehlorientierungen von kleiner als 2° eine schuppen-
artige Oberfldche mit etwa 3-10 um groBlen Teilflichen, die durch senkrechte Hohenstufen vonein-
ander getrennt sind. Die typische Hohendifferenz betrdgt dabei etwa 50 nm, wie aus den Linien-
scans in Abbildung 3.90 zu erkennen ist. Mit weiter steigendem Winkel vergroBern sich diese Teil-
flichen und ab etwa 4° kann dann eine nahezu geschlossene GaN-Schicht realisiert werden, die von
einzelnen thermischen Rissen unterbrochen wird. Die etwa 1 pm grof3en, abgesenkten Einschliisse,

die der oppositionellen Texturkomponente zugeordnet werden kdnnen, weisen ebenfalls eine Tiefe
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Abbildung 3.89: AFM-Aufnahmen einer GaN-Probenserie mit steigendem Winkel der Fehlorientierung der
Si(001)-Substrate [54]. Die gestrichelten Linien indizieren die Verldufe der Linienscans aus Abbildung 3.90.

von etwa 50 nm auf. Die erreichte Oberflichenrauigkeit betrigt bei einer Fehlorientierung von 6°
auf einem 30x30 pm? groBen analysierten Bereich etwa G = 9,6 nm.

Das Auftreten einer koaleszierten Probenoberflidche ldsst sich somit direkt auf eine notwendige
kritische Disparitdt der Volumenanteile der beiden Texturkomponenten in der GaN-Schicht zuriick-
fiihren. Die zunehmende Bevorzugung einer azimutalen Kristallitausrichtung mit der Fehlorientie-
rung erfolgt dabei nicht homogen im Schichtvolumen verteilt, sondern ergibt sich aus einer wach-
senden Asymmetrie der lateralen Belegungsanteile, die jeweils nur eine préferierte Komponente
aufweisen. Die Darstellung der inversen Polfigur der EBSD-Messungen der Probenserie in Abbil-

dung 3.91 erlaubt wieder die ortsaufgeloste Zuordnung dieser Flidchenanteile und deren Entwick-
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Abbildung 3.90: AFM-Linienscans in x- und y-Richtung auf einer 800 nm dicken GaN-Schicht mit
Al 1GagoN-Puffer auf Si(001). Die Fehlorientierung der Substrate betrdgt 0° (links) bzw. 6° (rechts).
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Abbildung 3.91: Inverse Polfiguren der EBSD-Aufnahmen einer GaN-Probenserie mit steigendem Winkel
der Fehlorientierung der Si(001)-Substrate [54]. (Farbcodierung gemdfs Abbildung 3.71).

lung mit der Fehlorientierung. Demnach wachsen die dominanten, anfanglich etwa 2-5 pm grof3en,
einkomponentigen Bereiche mit wachsender Fehlorientierung stetig an, bzw. die Minorititsanteile
verkleinern sich entsprechend. Oberhalb etwa 4° tritt dann, in Ubereinstimmung mit den Rontgen-
daten, in der Schicht nur fast ausschlieBlich eine azimutale Texturkomponente mit GaN[2110]
parallel ausgerichtet zu Si[110] auf.

Durch den direkten Vergleich einer EBSD-, REM- und AFM-Auswertung derselben Probenposi-

Abbildung 3.92: Vergleich einer EBSD- (links), einer REM- (Mitte) und einer AFM-Aufnahme (rechts) von
derselben Oberflichenposition einer GaN-Teststruktur auf 1° fehlorientiertem Si(001)-Substrat [54].
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Abbildung 3.93: Rontgenbeugungs-6/28-scans der GaN(0002)-Reflexion (links) und zugehorige ¢-scans an
der GaN(1015)-Reflexion (rechts) von Proben mit zunehmender Al-Konzentration in der Al,Ga, .N-Puffer-
schicht auf 4° vizinalem Si(001).

tion konnen zudem der unmittelbare Zusammenhang und die laterale Koinzidenz von kristalliner
Orientierung, dem Verlauf der Korngrenzen und der Morphologie der Probe bewiesen werden
(Abbildung 3.92) [54]. Um in den weiteren Herstellungsschritten eine Schichtqualitit zu erreichen,
die eine Realisierung von GaN-basierten Bauelementen auf Si(001) ermoglicht, war die Optimie-
rung des Selektionsprozesses der Texturkomponenten daher die primére Vorgabe.

Da insbesondere die Al,Ga, N/GaN-Grenzfliche auf diesen einen erheblichen FEinfluss hat,
wurde das Kompositionsverhéltnis der unteren Pufferschicht durch Variation des TMGa-Flusses so
verandert, dass in einer Probenserie die Al-Konzentration von etwa x = 0,09 auf x = 0,22 schritt-
weise gesteigert wurde (Abbildung 3.93). Dadurch wurde zudem eine deutliche Reduzierung der
AlGa; \N-KristallitgroBe und der Wachstumsrate im Puffer erreicht. Weil bisher weder bei einer
einzelnen AIN-Schicht noch bei einer einzelnen GaN-Schicht eine ausreichende Koaleszierung
beobachtet wurde, war zu erwarten, dass die Priaferenz einer azimutalen Komponente bei Al-
Konzentrationen nahe den Extremwerten wieder abnimmt. Die jeweiligen Rontgenbeugungs-
d-scans der GaN(1015)-Reflexionen zeigen ein ausgeprigtes Selektionsverhalten bei Proben mit
einem Al-Gehalt um etwa x = 0,12, wobei ein optimaler Wert fiir x aufgrund der Reproduktions-
schwankungen und der stdrenden Hintergrundintensitit der AlGa,; N-Reflexion jedoch nicht
eindeutig festgelegt werden kann. Eine Abhédngigkeit der Kristallitverkippung in der GaN-Haupt-
schicht von der Al-Konzentration trat hingegen nicht auf (Abbildung 6.14). Des Weiteren wurde
iiberpriift, ob der Wert der Al-Konzentration, bei dem die stdrkste Selektion auftritt, durch eine
Verdnderung des Fehlschnittwinkels der Substrate beeinflusst wird, da der sich @ndernde Abstand
der atomaren Oberflichenstufen eventuell durch einen angepassten Kristallitdurchmesser des
AlGa; N kompensiert wird. Die entsprechenden Probenserien wurden daher auf 1° bis 6° vizinalen
Substraten abgeschieden; die Al-Konzentrationen wurden dabei aus den bereits untersuchten Werten
des TMGa-Flusses aus Abbildung 3.93 bei sonst identischen Wachstumsparametern tibernommen.

Die auftretenden Schwankungen in der Reproduzierbarkeit waren zu grofl, um eine direkte
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Abbildung 3.94: Rontgenbeugungs-¢-scans der GaN(1015)-Reflexion von Proben mit verschiedenen
Al-Konzentrationen in der Pufferschicht und mit zunehmender Fehlorientierung der Substrate von 1° bis 6°.
(Die Farbcodierung der Kurven entspricht den Werten aus Abbildung 3.93).

Korrelation zwischen der Al-Konzentration und dem Fehlschnittwinkel bei der jeweils stirksten
Selektion eindeutig nachweisen zu konnen. Aus dem Intensititsvergleich der den beiden Textur-
komponenten zuzuordnenden Reflexionsmaxima in Abbildung 3.94 ldsst sich jedoch eine leichte
tendenzielle Abhéngigkeit annehmen, wonach bei kleineren Winkeln um 2° ein gréferer TMGa-
Fluss von 13 ml/min vorteilhaft erscheint, wohingegen bei groBeren Winkeln ein entsprechend klei-
nerer Ga-Anteil etwas giinstiger ist. Ein reduzierter Kristallitdurchmesser in der Pufferschicht
wiirde demnach mit einer Abnahme des Stufenabstandes auf der Si-Oberfldche korrelieren. Dabei
ist jedoch anzumerken, dass der mittlere Stufenabstand bei einem Fehlschnitt von 4° selbst unter
Annahme von ausschlielich Doppelstufen schon auf etwa 4 nm abgesunken ist und somit bereits
im GroBenbereich der gemessenen Kristallitdurchmesser von reinem AIN liegt. Eine direkte Uber-
einstimmung mit dem AlGa,..N-Kristallitdurchmesser im Puffer, welcher sich entsprechend der
Al-Konzentration (x = 0,09 bis x = 0,22) ergibt und etwa 100 nm bis 400 nm betragt, liegt demnach
nicht vor.

Da, wie in Abbildung 3.86 nachgewiesen wurde, bereits die Pufferschicht eine leichte Vorselek-
tion der Texturkomponenten aufweist, konnte der Effekt aber auch auf ein jeweils optimiertes
GroBenverhiltnis der Kristallite an den beiden Grenzschichten zuriickzufithren sein, bei dem dann
das stirkste selektive Wachstumsverhalten auftritt. Eine mogliche, sehr kleine Variation des Kristal-
litdurchmessers in der AIN-Keimschicht durch den steigenden Fehlschnitt des Substrates wiirde
dann eine jeweils andere optimale Al-Konzentration in der Pufferschicht begriinden. Eine solche
Verdnderung der mittleren Kristallitgrofe in der Al-Keimschicht mit dem Schnittwinkel war jedoch
aufgrund der groflen statistischen Schwankung und der geringen Teilchengrofle nicht zweifelsfrei

nachzuweisen.



Unter der Vorgabe, einen mdoglichst geringen Fehlschnittwinkel des Substrates zu verwenden,
und aus der zusammenfassenden Betrachtung der Probenserien aus den Abbildungen 3.88 bis 3.94
wurde flir die weiteren Untersuchungen x = 0,12 als Normwert fiir die Al-Konzentration in der
Pufferschicht bei einer Standardfehlorientierung von 4° in Si[110]-Richtung gewahlt.

Das Auftreten eines Selektionsprozesses der Texturkomponenten war bisher nur bei leicht vizi-
nalen Substraten nachzuweisen, was mit der epitaktischen Vorgabe durch die Oberflichenrekon-
struktion des Substrates und dem Ausbilden von Doppelstufen erkliart werden konnte. Fiir die
Umformatierung der Si-Atome auf der Substratoberflaiche und den Abbau der Monostufen benotigt
man eine Mindestaktivierungsenergie, die einer Temperatur von etwa 450 K [68] bis 770 K
entspricht [62], sowie, je nach Schnittwinkel und Temperatur, einen endlichen Zeitraum. In der
Literatur wird zudem berichtet, dass allein durch eine thermische Vorbehandlung einer Si(001)-
Oberfliche oberhalb 1000°C eine einzelne bevorzugte (2x1)-Doménenstruktur erreicht wurde
[170]. Die Siliziumsubstrate wurden im Initialisierungsprozess im MOVPE-Reaktor standardmafig
in etwa 7 min von Raumtemperatur auf die gewiinschte Wachstumstemperatur erhitzt und diese
anschlieBend 1 min lang unter Stickstoffatmosphire stabilisiert. Um eine ausreichende Zeit zur
Rekonstruktion der Si-Oberfldche zu gewdhrleisten, wurden nun zusétzlich vor der eigentlichen
Deposition der AIN-Keimschicht unterschiedlich lange Ausheizphasen von 0-5 min Lénge bei einer
Temperatur von 1145°C und einem Reaktordruck von 200 mbar integriert. Da das Aufbrechen der
Siliziumbindungen der Substratoberfldche potentiell durch atomaren Wasserstoff beglinstigt werden
kann [62], wurde zudem der reaktionstrige, molekulare Stickstoff in der Reaktoratmosphére
wihrend des Ausheizens teilweise vergleichend durch H, ersetzt. Aus den Rongtenbeugungsunter-
suchungen konnte jedoch kein signifikanter Einfluss auf den Selektionsgrad der Texturkompo-
nenten oder die kristalline Schichtqualitit der Probenserie abgeleitet werden (Abbildung 3.95) und

eine weitere Erhohung der Temperzeit auf 15 bzw. 25 Minuten an spéteren Vergleichsproben besté-
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Abbildung 3.95: Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion von Proben mit
Al 1:GayssN-Pufferschicht auf 4° fehlgeschnittenem Si(001) in Abhdngigkeit der
Ausheizparameter vor der Bekeimung.



tigte diesen Befund (Abbildung 6.15). Durch den zusitzlichen Ausheizschritt von mindesten 5 min
unter Stickstoffatmosphére ergab sich jedoch eine subjektive Erhohung der Probenhomogenitit, und
dabei insbesondere des Randbereiches, weshalb im Folgenden dieser Schritt standardmaBig
verwendet wurde.

Zur weiteren Optimierung der erreichten Probenqualitit und insbesondere zur Verstirkung des
Selektionsprozesses im GaN wurden weitere Prozessparameter des MOVPE-Wachstums einzeln
variiert und deren Einfluss untersucht. Um das laterale Uberwachsen der Al ,GaossN-Kristallite der
Pufferschicht durch die groBeren, dariiber liegenden GaN-Kristallite der Hauptschicht zu begiins-
tigen, wurde das V/III-Verhéltnis wihrend des GaN-Wachstums erhoht, wodurch ein schnelleres
Wachsen der Seitenflichen und somit eine bessere Koaleszierung erzielt werden sollte [134]. Durch
eine Steigerung des Ammoniak-Flusses als Stickstoffvorstufe wird aber gleichzeitig die senkrechte
Wachstumsrate des GaN reduziert, wodurch die Gesamtschichtdicke trotz gleicher Abscheidezeit
abnimmt. Um einen moglichen, sich liberlagernden Effekt der groBeren Schichtdicke auf die
Probenqualitdt abzugrenzen und um eine vergleichbare Hintergrundintensitdt des Al 12GaogsN-
Puffers in den Rontgenbeugungsmessungen zu gewdhrleisten, wurde die Depositionszeit des GaN
derart angepasst, dass eine anndhernd identische Schichtdicke erreicht wurde. Innerhalb einer
Probenserie wurde der NH;-Fluss von 2 I/min auf 6 I/min erh6éht und in Abbildung 3.96 sind die
zugehorigen Rontgenbeugungs-¢-scans der GaN(1015)-Reflexionen dargestellt sowie die in-situ
Laser-Reflektivitdt zur Abschatzung der GaN-Schichtdicke (ca. 400 nm) aus den Fabry-Pérot-Oszil-
lationen. Der Effekt auf die Selektivitdt der azimutalen Texturkomponenten ist demnach nur gering,
es existiert aber ein leichtes Optimum bei einem NHj-Fluss von etwa 3 I/min. Im Gegensatz dazu
zeigt sich jedoch eine signifikante Auswirkung auf die Oberflichenbeschaffenheit der Wafer.
Wihrend bei einem Fluss von 2 I/min die GaN-Deckschicht in den Nomarski-Untersuchungen
neben thermischen Spannungsrissen noch eine Vielzahl von Senken und Griaben nachzuweisen sind,
wird die Oberflichenmorphologie mit steigendem V/III-Verhéltnis deutlich homogener, was mit

dem verbesserten lateralen Wachstum erkldrt werden kann (Abbildung 3.97). Oberhalb eines
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Abbildung 3.96: Rintgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion einer Probenserie auf 4° vizinalem
Si(001) mit steigendem NH;-Fluss in der GaN-Hauptschicht (links) und die zugehorigen in-situ Reflektivi-
tdtsmessungen der Probenserie zur Abschdtzung der GaN-Schichtdicke wihrend des Wachstums (rechts).
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Abbildung 3.97: Nomarski-Aufnahmen der Probenmitte einer Testserie auf 4° fehlorientiertem Si(001) mit
steigendem Ammoniak-Fluss wdhrend des Wachstums der GaN-Hauptschicht. Die beiden Pfeile markieren
die kristalline Stérung in der Plateaumitte.

Flusses von etwa 4 I/min nimmt die Rauigkeit jedoch wieder zu und zusitzlich treten vereinzelt
runde Plateaus von etwa 30 pm bis 50 um Durchmesser auf. Ab etwa 6 I/min ist dann die gesamte
Probenfldache von diesen Plateaus iiberzogen, die exakt in ihrem Zentrum jeweils immer eine kleine
Oberflichenstorung aufweisen und sehr wahrscheinlich auf eine dort lokalisierte kristalline Verset-
zung zuriickzufiihren sind [171]. Als Standard-V/III-Verhéltnis fiir das Wachstum der ersten GaN-
Schicht auf dem Aly12GagssN-Puffer wurde daher ein Wert von 1370 angenommen, der sich bei
einem NH;-Fluss von 3 I/min ergibt. Testreihen, bei denen in der GaN-Schicht verschiedene Gradi-
enten im Ammoniakfluss angeboten wurden, von einem anfanglich sehr hohen Wert zur besseren
Koaleszierung hin zu einem geringeren Wert fiir eine bessere Wachstumsrate und kristalline
Qualitét, zeigten keine weitere Verbesserung der Probeneigenschaften.

Durch eine einfache Vergroferung der Schichtdicken der Aly.GaossN-Pufferschicht bzw. der
AIN-Keimschicht sollte ein zumindest teilweises Uberwachsen der Minorititsanteile durch die
bevorzugte Texturkomponente bereits innerhalb dieser tiefer liegenden Wachstumsstufen erméglicht
werden. Durch eine Variation der jeweiligen Wachstumszeit von 10-30 min bzw. von 1-4 min ergab

sich jedoch nur ein sehr kleiner und nicht reproduzierbarer Einfluss auf die kristallinen Eigen-
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Abbildung 3.98: Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion einer Probenserie auf 4° fehlorien-
tiertem Si(001) mit zunehmender Wachstumszeit der Aly;:GayssN-Pufferschicht (links) und einer Serie mit
zunehmender Wachstumszeit der AIN-Keimschicht (rechts).

schaften der GaN-Deckschicht, wie aus den entsprechenden vergleichenden Messungen in Abbil-
dung 3.98 abzuleiten ist.

Die vervollstindigende Serie mit einer Variation der GaN-Deckschichtdicke brachte dann ein zu
den bisherigen Resultaten abweichendes Messergebnis. Ab dieser Testreihe wurde stets die komple-
mentidre Texturkomponente des GaN mit der um 30° verdrehten azimutalen Ausrichtung, bei
welcher die GaN[1010]-Richtung parallel zu Si[110] verlduft, bevorzugt. Die allgemeine Proben-
qualitdt und der Selektionsgrad blieben dabei nahezu unverdndert. Weitere Untersuchungen und
mogliche Erklidrungen zu diesem Wachstumsverhalten werden spiter noch ausfiihrlicher behandelt.

Die Rontgenbeugungs-¢-scans der GaN(1015)-Reflexionen der Serie mit steigender GaN-
Wachstumszeit in Abbildung 3.99 konstatieren diesen Befund durch die verdnderten Winkelposi-

tionen der lokalen Beugungsmaxima der préferierten GaN-Ausrichtung bei ¢ = 0°, die gegeniiber
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Abbildung 3.99: Réntgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion einer Probenserie auf 4° fehlorien-
tiertem Si(001) mit zunehmender Wachstumszeit der GaN-Deckschicht (links). Und zugehoriger w-@-map
der GaN(1015)-Reflexion der Probe mit 20 min GaN-Wachstumszeit zur Verdeutlichung der auftretenden
Intensitdtsschwankungen durch das Probentaumeln wéihrend der Drehung um @ (rechts).
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Abbildung 3.100: AFM-Aufnahmen einer Probenserie auf 4° fehlorientiertem Si(001) mit steigender Dicke
der GaN-Hauptschicht durch eine Erhéhung der Wachstumszeit.

den bisherigen Messungen genau um 30° verschoben sind. Die deutlichen Intensitdtsschwankun-
gungen der zugehorigen Beugungsmaxima einer Texturkomponente sind durch das Taumeln der
Probe wihrend der Drehung um den Winkel ¢ zu erkldren. Die zunehmende Dicke der GaN-Deck-
schicht induziert in den Rontgenmessungen eine verstérkte Intensitit der GaN-Reflexionen und eine
Abschwichung des verfilschenden Hintergrunds der iiberlagerten Aly.GaossN-Reflexionen. Zur
erginzenden Auswertung wurden daher AFM-Messungen der Probenoberflichen angefertigt
(Abbildung 3.100). Demnach weist die GaN-Schicht nach 9 min Wachstumszeit auf einer Flidche
von 20x20 pm?* noch vereinzelte und nicht koaleszierte Bereiche auf, wihrend nach 20 min die
gesamte Schicht dann deutlich glatter (O.s = 8,84 nm) und vollstindig geschlossen ist. Fiir spétere
und komplexere Strukturen mit nachfolgenden Wachstumsschritten wurde deshalb eine Dicke der
ersten GaN-Schicht auf dem AlGaN-Puffer von mindestens 500 nm bei Standardwachstumsbedin-
gungen (T = 1145°C, p = 200 mbar, V/III = 1370) festgelegt.

Die Korngréf3en der GaN-Kolumnen sowie die lateralen und vertikalen Wachstumsraten kénnen
auBerdem durch eine Verdnderung des totalen Reaktordruckes beeinflusst werden. Durch eine Erho-
hung des Gesamtdruckes ist dabei eine Zunahme des Kristallitdurchmessers infolge der sich verrin-
gernden Keimanzahl zu erwarten [172]. Weil die Minoritdtsanteile im Puffer dadurch héufiger iiber-
wachsen werden konnen, sollte ein ausgeprégteres Selektionsverhalten im GaN erreicht werden.
Zudem sollte die vertikale Wachstumsrate signifikant abnehmen, da durch verstirkt auftretende
Vorreaktionen mehr GaN bereits zum Beispiel an den Reaktorwénden abgeschieden wird [173]. In
einer Probenserie wurde daher der Gesamtdruck wéhrend des Wachstums der GaN-Schicht von
100-400 mbar variiert, wodurch sich die mittels in-situ Reflektivitit bestimmte GaN-Schichtdicke
von ca. 550 nm auf ca. 270 nm reduzierte. Die Rontgenbeugungs-6/26-scans in Abbildung 3.101
zeigen dementsprechend eine kontinuierliche Abnahme der Intensitidt der GaN-Reflexionen. Eine
verstarkte Priaferenz einer azimutalen Texturkomponente konnte aus den zugehorigen ¢-scans
jedoch nicht abgeleitet werden.

Durch die Erhéhung des Reaktordruckes wihrend des AliGa,..N-Pufferwachstums war neben

einer Verdanderung der Abscheiderate, auch ein Einfluss auf die Komposition x zu erwarten, da die
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Abbildung 3.101: Rontgenbeugungs-6/280-scans an der GaN(0002)-Reflexion einer Probenserie auf 4° fehl-
orientiertem Si(001) mit zunehmendem Reaktordruck beim Wachstum der GaN-Deckschicht (links) und zuge-
hérige Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion (rechts).

Zusammensetzung empfindlich von der vorhandenen Quantitit der Ga-Atome im Reaktorgasfluss
abhingt [126]. In einer entsprechenden Probenserie reduzierte sich die Al-Konzentration von
x = 0,18 bei einem Druck von 50 mbar bis hin zu einem fast verschwindenden Al,Ga, (N-Anteil mit
unter 2% Aluminium bei einem Druck von 200 mbar, wie aus der Winkelverschiebung des
Al,Ga; . N(0002)-Rontgenbeugungsmaximums in den 6/26-scans abzuleiten ist (Abbildung 3.102).
Trotz dieses Effektes konnte aber keine Verbesserung im Selektionsverhalten des GaN erreicht
werden.

Ein deutlicher Einfluss zeigte sich jedoch bei der Anderung des Reaktordruckes wihrend der
Keimschichtdeposition innerhalb einer Probenserie von 100 mbar auf 26 mbar. Zusitzlich zur
hoheren vertikalen Wachstumsrate des AIN nimmt dabei der Minoritdtsanteil der azimutalen GaN-
Texturkomponente in der Deckschicht mit fallendem Druck kontinuierlich ab, was durch die héher-

frequenten Fabry-Pérot-Oszillationen der in-situ Laserreflektivitit bzw. die geringer werdende
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Abbildung 3.102: Rontgenbeugungs-0/26-scans an der GaN(0002)-Reflexion einer Probenserie auf 4° fehl-
orientiertem Si(001) mit zunehmendem Reaktordruck beim Wachstum des Al.Ga,..N-Puffers (links) und die
zugehdérigen Rontgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion (rechts).
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Abbildung 3.103: In-situ Laserreflexionsmessung einer Probenserie auf 4° fehlorientiertem Si(001) mit
zunehmendem Reaktordruck beim Wachstum der AIN-Keimschicht (links) und die zugehorigen Rontgenbeu-
gungs-@-scans an der GaN(1015)-Reflexion (vechts).

Intensitit der zugehorigen GaN(1015)-Reflexionen bei ¢ = 30° in den Rontgenbeugungs-¢-scans in
Abbildung 3.103 verdeutlicht wird. Dieser Effekt korrespondiert zum einen mit der Annahme, dass
ein groBerer Unterschied in den Kristallitdurchmessern an der Keimschicht-Pufferschicht-Grenz-
flache, wegen der schmaleren AIN-Kolumnen, ein stirkeres Selektionsverhalten in der darauf wach-
senden Schicht fordert. Zum anderen lésst sich eine bessere epitaktische Korrelation der AIN-Keime
mit der Substratvorgabe vermuten oder ein durch die hohere Wachstumsrate beschleunigtes Uber-
wachsen der Volumenanteile der kleineren Texturkomponente bereits in der Keimschicht.

Trotz der offensichtlich stirkeren Selektion des GaN, der etwa unverdndert bleibenden inhomo-
genen Verspannungen und der Al-Konzentrationen in den oberen Schichten (Abbildung 6.16) sowie
der optisch etwa gleichen Oberfldchenrauigkeiten, zeigen die Proben mit sinkendem Reaktordruck
insgesamt jedoch eine etwas schlechtere kristalline Qualitét. Dies liegt in einer eklatanten Zunahme
der statischen Schwankung der Verdrehungen (Abbildung 3.104) und der Verkippungen (Abbil-
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Abbildung 3.104: Rontgenbeugungs-w-scans unter streifendem Einfall an der GaN(1010)-Reflexion einer
Probenserie mit variiertem Reaktordruck beim Wachstum der AIN-Keimschicht (links) und die entspre-
chenden Peakhalbwertsbreiten zur Abschdtzung der statistischen Kolumnenverdrehungen (rechts).
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Abbildung 3.105: Rontgenbeugungs-w-scans an der GaN(0002)-Reflexion einer Probenserie auf 4° fehlori-
entiertem Si(001) mit variiertem Reaktordruck beim Wachstum der AIN-Keimschicht (links) und die entspre-
chenden Peakhalbwertsbreiten zur Abschdtzung der statistischen c-Achsenverkippungen (rechts).

dung 3.105) der Kristallite begriindet, was mit der hoheren Zahl an initialen AIN-Keimen und dem
daraus folgenden kleineren Kristallitdurchmesser erkliart werden kann. Demnach kommt es bei klei-
nerem Druck zwar zu einer besseren Selektion einer GaN-Texturkomponente, die priaferierte Phase
selbst zeigt dann aber eine deutlich schlechtere Qualitit als bei hoherem Reaktordruck.

Aufgrund der Reaktorkonzeption und der kreisformigen Substratform weisen die hergestellten
Proben im Allgemeinen einen radialen Gradienten in den Schichteigenschaften auf. Zudem ist
bekannt, dass beim Wachstum von nominell reinem AIN immer ein geringer Anteil an Gallium in
die Schicht mit eingebaut wird, welches mutmallich bei hohen Temperaturen aus den Reaktorbe-
standteilen ausgast [149] und insbesondere in den Randbereichen der Wafer nachzuweisen ist.
Dieser Effekt war auch durch ein vorheriges Ausheizen des Reaktors nicht vollstindig zu elimi-
nieren und war zudem von der Art und der Anzahl der Kontaminationen durch Vorgingerproben

beeinflusst. Um reproduzierbare Wachstumsbedingungen zu erreichen, wurde deshalb vorsitzlich

Keim- Ein-

Aufheizen  schicht richten AlGaN
80 T T T T T T T T T T 40000 T T T T T

35000 4
30000 1

~
o
1

007 wi 25000 -
= 2
T 50 Z 20000+
@ ‘ ‘ ‘ 3 15000 -
[0] i ! |
foped e 1B L AN
- 1 : : —— 0 mi/min £ 10000 ]

30 : : ! —— 2 mimin |

‘ ‘ ‘ —— 4 ml/min 5000 + 1
' ' 6 ml/min
20 T : T T : T : T T T T 0 T T T T T
0 300 600 900 1200 1500 1800 2100 2400 0 60 120 180 240 300 360
Zeit (s) ¢ (Grad)

Abbildung 3.106: In-situ Laserreflexionsmessung einer Probenserie auf 4° fehlorientiertem Si(001) mit
unterschiedlichem TMGa-Fluss wéihrend der Keimschichtdeposition (links) und die zugehorigen Rontgen-
beugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion (rechts).



Abbildung 3.107: Nomarski-Aufnahmen der Wafermitte einer Probenserie auf 4° fehlorientiertem Si(001)
mit unterschiedlichem TMGa- Fluss wdihrend des Keimschichtwachstums.

eine geringe, aber definierte Menge an Gallium bereits wihrend der initialen Al-Metallisierung der
Si(001)-Oberflache und der Keimschichtdeposition angeboten. Innerhalb einer Probenserie wurde
dazu der TMGa-Fluss von 0 ml/min auf 6 ml/min gesteigert, wodurch sich eine leichte Erhohung
der vertikalen Wachstumsrate der Keimschicht ergab (Abbildung 3.106). Ein direkter und signifi-
kanter Einfluss auf den Selektionsgrad einer azimutalen GaN-Texturkomponente konnte dabei nicht
festgestellt werden. Durch das zusétzliche Angebot von Gallium wiesen die Schichten jedoch eine
erhebliche Verbesserung der radialen Homogenitét auf. AuBerdem konnte die Oberflichenrauigkeit
der Proben deutlich reduziert werden, wie die Nomarski-Aufnahmen in Abbildung 3.107 belegen.
Bei wiederholenden und direkt vergleichenden Wachstumsdurchgéngen konnte dieser beglinsti-
gende Effekt zudem mehrfach und eindeutig reproduziert werden.

Die Abhéngigkeit der resultierenden Ga-Konzentration in der Keimschicht vom angebotenen
TMGa-Fluss wurden mittels Rontgenbeugungs-6/20-scans am Al,Ga,N(0002)-Reflex untersucht
(Abbildung 3.108). Demnach ist selbst bei einem Fluss von 0 ml/min in der Probenmitte bereits ein
Anteil von etwa 2% Ga in der Keimschicht nachzuweisen. Aufgrund der deutlich hoheren Einbau-
rate des Ga im Vergleich zum Al steigt der Anteil mit zunehmendem Fluss sehr sensibel auf etwa
69% bei 6 ml/min an. Trotz dieses hohen Gallium-Anteils auf der Si(001)-Oberflaiche waren dabei
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Abbildung 3.108: Rontgenbeugungs-0/20-scans im Bereich der GaN(0002)-Reflexion einer Probenserie auf
4° fehlorientiertem Si(001) mit steigendem TMGa-Fluss wdhrend des Wachstums der Keimschicht (links)
und die zugehdérigen w-scans zur Bestimmung der c-Achsenverkippung (rechts).

keine vermehrten Bereiche mit Atzreaktionen auf dem Si-Substrat zu beobachten; vielmehr konnten
diese durch einen kleinen TMGa-Fluss von weniger als 6 ml/min sogar vermindert oder génzlich
eliminiert werden. Als optimaler Wert hinsichtlich der Homogenitét, der Oberflichenmorphologie
und der kristallinen Qualitdt der Proben wurde ein TMGa-Fluss von 2 ml/min ermittelt, weshalb
dieser in den nachfolgenden Untersuchungen als Standardwert angenommen wurde.

Zum direkten Vergleich des Einflusses des zusitzlichen Ga-Angebotes auf die Grenzflichen-
struktur wurde das Wachstum zweier Proben mit 0 ml/min und 2 ml/min TMGa-Fluss direkt nach
der Keimschichtdeposition abgebrochen. Neben einer VergroBerung des Kristallitdurchmessers auf
etwa 20-30 nm verstdrkt das Gallium demnach deutlich die Ausbildung von glatten c-Flachen an
den Kristallitoberseiten und bewirkt somit eine Glattung der Grenzflache insgesamt, wie durch die
FE-REM-Aufnahmen in Abbildung 3.109 konstatiert wird. Eine vollstindig geschlossene Schicht
bildet sich aufgrund der verschiedenen azimutalen Ausrichtungen und den daraus resultierenden
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R A AL

Abbildung 3.109: FE-REM-Aufnahmen von zwei Al(Ga)N-Keimschichten auf 4° fehlorientierten Si(001)-
Substraten in Abhdingigkeit des TMGa-Flusses.
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Abbildung 3.110: Réntgenbeugungs-reciprocal-space-maps um den GaN(1014)-Reflex bei zwei um 30°
verdrehten Azimuten an einer Probe mit einem zusdtzlichen TMGa-Fluss von 1 ml/min wdhrend der Metalli-
sierung und des Keimschichtwachstums auf 4° vizinalem Si(001) [151].

auftretenden Korngrenzen jedoch nicht.

An einer Teststruktur auf Si(001)-Substrat mit einer 500 nm GaN-Deckschicht wurden bei insge-
samt optimierten Wachstumsparametern die kristalline Qualitdt und der erreichte Selektionsgrad der
azimutalen Texturkomponenten analysiert. Durch den direkten Vergleich der Beugungsintensititen
der GaN(1014)-Reflexionen in zwei reciprocal-space-maps mit zwei um 30° verdrehten Azimuten
kann das Verhiltnis der beiden oppositionellen Orientierungsanteile mit kleiner als 1:1000 abge-
schitzt werden (Abbildung 3.110) [151]. Die Verkippungen und Verdrehungen der GaN-Kolumnen
der préferierten Ausrichtung betragen Aw = 0,267° bzw. Aw = 1,24°, wie durch Rontgenbeugungs-
w-scans an der GaN(0002)- bzw. der GaN(1010)-Reflexion ermittelt wurde. Die AFM-Aufnahme
der Probenoberfliche in Abbildung 3.111 zeigt zudem atomare Hohenstufen bei einer mittleren

Oberflichenrauigkeit von O = 0,765 nm in einem untersuchten Bereich von 3x3 um?.

GaN(0002) GaN(1010)

10° - 10°
D L @
8 10°3 g
g 10 £
% 107 5 ;c;
< <

10" 5

o FWHM = 0,267° - FWHM = 1,24° 10’

166 17,1 17,6 181 186 13 15 17 19 21

o (Grad) o (Grad)

Abbildung 3.111: Rontgenbeugungs-w-scans an der GaN(0002)-Reflexion bzw. an der GaN(1010)-Reflexion
unter streifendem Einfall (links) und die AFM-Aufnahme der Probenoberfliche (rechts) einer Teststruktur
mit 500 nm dicker GaN-Deckschicht auf 4° fehlorientiertem Si(001).
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Koaleszierte und monokristalline Schichten aus hexagonalem GaN auf Si(001) waren bisher nur
auf Substraten mit einer leichten Fehlorientierung in Si[110]-Richtung realisiert worden. Eine
mogliche Erklirung fiir dieses vermutlich notwendige Kriterium kann durch die auftretende Asym-
metrie der Flachenanteile mit senkrecht zueinander angeordneten Si-Dimerreihen und der epitakti-
schen Korrelation der Keimschicht zur Substratoberfliche angenommen werden [44, 67]. Der beob-
achtete Wechsel der priferierten Texturkomponente des GaN trotz des gleichen verwendeten Fehl-
schnittes belegt jedoch eindeutig, dass diese Annahme nur ein vereinfachtes Erkldrungsmodell
darstellen kann. Verstarkend kommt hinzu, dass in der Keimschicht auf vizinalen Substraten bisher
kein Selektionsverhalten quantitativ nachzuweisen war, wihrend in der dann nachfolgenden Puffer-
schicht eine azimutale Ausrichtung eindeutig bevorzugt wurde. Um die mdglichen Ursachen dieser
Effekte einzuschrinken, werden nachfolgend die Proben und insbesondere die Keimschichten
hinsichtlich zugrunde liegender physikalischer Charakteristika eingehender analysiert.

Die Oberflichen zweier Teststrukturen mit ca. 80 nm dicken Aly7,Gag,3N-Keimschichten auf
Si(001)-Substraten mit 0° und 4° Fehlschnitt weisen im direkten Vergleich der FE-REM-
Aufnahmen in Abbildung 3.112 keine evidenten Unterschiede in der Kristallitform und -gré8e auf.
Ein zu vermutendes bereits vermehrtes Koaleszieren der Kristallite auf dem vizinalen Substrat ist
ebenfalls nicht offensichtlich. Eine direkte Zuordnung der kristallinen Orientierung zu jedem
Einzelkristallit, um so eine eventuelle laterale Korrelation der beiden Texturkomponenten entspre-
chend der theoretischen geometrischen Vorgaben des Substrates zu iiberpriifen, war aufgrund der zu
geringen Beugungsintensititen in den EBSD-Messungen leider nicht erfolgreich.

Die iiber die Probenoberflache integrierenden Rontgenbeugungs-¢-scans belegen jedoch anhand
der jeweils 12 auftretenden Intensititsmaxima der Al 77Gay2N(1014)-Reflexion, dass in der Keim-
schicht sowohl bei 0° als auch bei 4°-Fehlorientierung genau zwei azimutale Kristallitausrichtungen
existieren. Im Gegensatz zu den bisherigen Messergebnissen an den Puffer- und Hauptschichten, ist
diesmal aber keine sechszdhlige einhiillende Intensititsschwankung zu beobachten, welche aus der

hexagonalen Grundform der Wurtzitstruktur und den ungleichen Texturanteilen folgt, sondern jedes

$4800 30.0kV 7.9mm x200k SE(U)

Abbildung 3.112: FE-REM-Aufnahmen von zwei nominell 80 nm dicken Keimschichten auf Si(001)-
Substraten mit unterschiedlichem Fehlschnittwinkel in Sif110]-Richtung.
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Abbildung 3.113: Rontgenbeugungs-@-scans an der Aly;;Gay:sN(1015)-Reflexion zweier ca. 80 nm dicken
Keimschichten auf Si(001)-Substraten mit 0° bzw. 4° Fehlorientierung in Si[110]-Richtung (links), und
Winkelposition der Aly7,Gay:N(1010)-Beugungsmaxima der Probe mit 0° Fehlschnitt in den @/28-scans
unter streifendem Einfall in Abhdngigkeit des Azimutes (rechts).

dritte lokale Beugungsmaximum im periodischen Winkelabstand von A =90° ist abgeschwicht,
wobei an der 4° fehlgeschnittenen Probe zusétzlich eine leichte Asymmetrie der Enveloppe auftritt
(Abbildung 3.113). Eine mogliche Erkldrung fiir dieses Verhalten kann mit einer monoaxialen
Verspannung der Kristallite parallel zu einer Sill10[HdRichtung, aufgrund der vorgegebenen Oberfli-
chensymmetrie des Substrates, gegeben werden. Dadurch dndert sich der Neigungswinkel der dqui-
valenten {1015}-Flichen mit permutierten Indizes beziiglich der c-Achse unterschiedlich stark. Die
Drehung der Probe um die Oberflichennormale wéihrend der Messung bei konstantem Einfalls-
winkel w fithrt dann zu einer leichten Verkippung zweier Netzebenen zum Braggwinkel, welche
sich jeweils um A¢ = 180° gegeniiber liegen. Zwei verschieden stark ausgepréigte Verspannungen
der beiden Texturkomponenten, infolge der zwei um 90° verdrehten azimutalen Kristallitorientie-
rungen bei jedoch konstant ausgerichteten Oberflachenstufen des vizinalen Siliziums, kdnnte zudem
das bevorzugte Wachstum einer Komponente in der Pufferschicht begriinden. Zur Uberpriifung
dieser Annahmen wurden 6/28-scans an den jeweiligen m-Flachen der Keimschichtkristallite bei
verdnderten Azimuten von Ad = 30° angefertigt (Abbildung 3.113). Innerhalb der Messgenauigkeit
von etwa A20 =0,01° kann demnach eine solche Anisotropie in der Verspannung oder ein Unter-
schied zwischen den kristallinen Ausrichtungen jedoch nicht bestitigt werden.

Fiir eine weitergehende Analyse wurde daher an der 4° vizinalen Probe ein Rontgenbeugungs-
w-¢-map der Aly77GaosN(1015)-Reflexion vermessen (Abbildung 3.114). Dieser zeigt eine zusitz-
liche Schwankung der Untergrundintensitéit bei der Drehung um ¢ im periodischen Abstand von
90°, wihrend die Form und die Halbwertsbreite (ca. Aw = 1,8°) der iiberlagerten Schichtreflexionen
nahezu unverdndert bleiben. Aufgrund der vierzahligen Symmetrie und der breiten, fast konstanten
Intensititsverteilung in ), ist dieser Effekt vermutlich auf den Einfluss der angrenzenden, intensi-
titsreichen Si1{440}-Substratreflexionen zuriickzufiihren. Bei der fehlgeschnittenen Probe sind die

Si{440}-Netzebenen unterschiedlich stark aus der Beugungsbedingung verkippt, weshalb die
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Abbildung 3.114.: Rontgenbeugungs-w-@-maps der Aly7;Gag»sN(1 015 )-Reflexion einer Keimschicht auf 4°
fehlorientiertem Si(001)-Substrat (links) und daraus entnommene w-scans bei ¢ = 0° und ¢ = 60° (vechts).

Winkelpositionen ¢ der lokalen Maxima der Hintergrundintensitdt leicht asymmetrisch von den
theoretischen Werten (45°, 135°, 225°, 315°) verschoben sind. Eine Kontrollmessung an einem
unbewachsenen Si(001)-Substrat mit der gleichen Intensitétsverteilung des Hintergrundes bestdtigt
zudem, dass die beobachteten Intensitdtsschwankungen nicht in einem strukturellen Unterschied der
Keimschichten begriindet liegen, sondern eindeutig alleine auf die Kristallstruktur des Siliziums
zuriickzufiihren sind (Abbildung 6.17).

Wie bereits in den vorangegangenen Messungen nachgewiesen wurde, richten sich die
Kolumnen der Pufferschicht und der GaN-Hauptschicht nicht primér nach der Vorgabe der (001)-
Netzebenen des Siliziums aus, sondern sie wachsen mit ihren c-Achsen nahezu senkrecht orientiert
zur Substratoberfliche auf. Dieses Verhalten wird bereits durch die Keimschicht vorgegeben. Trotz
einer um ca. 4° zur Si(001)-Ebene verkippten Substratoberfliche sind demnach die Keimschicht-
kristallite unverkippt zur Oberfldche ausgerichtet, wie die Vergleiche der c-Achsenorientierungen
von Substrat und Keimschicht in Abhéngigkeit des Fehlschnittes in Abbildung 3.115 belegen. Die
auftretende Schwankung der Winkelposition bei der nominell 0° fehlgeschnittenen Probe ist mit
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Abbildung 3.115: Projektionswinkel zwischen der Si[100]-Richtung und der c-Achse der Keimschicht-
kristallite in Abhdngigkeit des Azimutes bei zwei Substraten mit 0° und 4° Fehlorientierung.
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Abbildung 3.116: TEM-Aufnahmen der Substrat-
Keimschicht-Grenzfliche einer Probe auf 4° in
Richtung  Si[110]  fehlorientiertem  Si(001)-
Substrat.

einem leichten Probentaumeln wihrend der Drehung um ¢ zu erkldren. Dieses entkoppelte
Wachstum tritt bereits nach der Deposition weniger Atomlagen auf, was durch die direkten Visuali-
sierungen der atomaren Anordnungen an der Grenzfliche zwischen Substrat und Keimschicht in
hochaufgelosten TEM-Aufnahmen gezeigt wird (Abbildung 3.116). Demnach wachsen nach einer
unregelméfigen, etwa 1-3 nm dicken und stark kristallin gestdrten oder amorphen Startschicht die
Basalflaichen der hexagonalen Keimschichtkristallite und die Si(001)-Ebenen entsprechend dem
Fehlschnitt um 4° gegeneinander verkippt auf. Dieses Verhalten wurde auch bei MBE gewachsenen
AIN-Schichten auf vizinalen Si(001)-Substraten nachgewiesen, wobei dort jedoch keine amorphen
Zwischenschichten auftraten [45]. Die vizinale Substratoberfliche zeigt zudem starke Fluktuationen
des lateralen Abstandes der atomaren Doppelstufen von 0-20 nm, bei einem durchschnittlichen Wert
von 3,88 nm, was mit einer grofen statistischen Verteilung, aufgrund der notwendigen hohen Bekei-
mungstemperatur von 1165°C zu begriinden ist. Durch diese wellige, gestufte Oberfliche des
Substrates werden kristalline Stapelfehler in der Wurtzitstruktur der Keimschicht begiinstigt und
sind direkt zu lokalisieren. Im Gegensatz zu den FE-REM-Messungen mit senkrechter Aufsicht
(Abbildung 3.112) ist eine Vereinzelung der Kristallite jedoch nicht zu beobachten, woraus ange-
nommen werden kann, dass die uniiberwachsenen Keimschichtkristallite, zumindest in ihrem
oberen Teil, eine pyramidale Form mit abgeschrigten Seitenfldchen aufweisen. Eine direkte Korre-
lation zwischen der azimutalen Ausrichtung der Keimschichtkristallite und der atomaren Oberfla-
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Abbildung 3.117: Obere Reihe: AFM-Aufnahmen der Si(001)-Substrate nach einem Aufheizen auf 1145°C
(links), nach einer zusdtzlichen 10 s Metallisierung (Mitte) und nach einem 8 min Keimschichtwachstum
(rechts). Untere Reihe: Zugehdrige Oberflichenpotentialmessung der jeweils untersuchten Teilfldichen.

chenstruktur des Siliziums war aus den TEM-Aufnahmen jedoch nicht ausreichend nachzuweisen.
Eine weitere mogliche Ursache fiir den auftretenden Selektionsprozess in der Grenzschicht zum
Al 12GagssN-Puffer sind die Polarisationsfelder der Keimschicht. Eine in Abhéngigkeit der beiden
azimutalen Ausrichtungen ungleiche elektrische Spannung an der Oberfldche der Keimschichtkris-
tallite konnte das Aufwachsen der nachfolgenden und ebenfalls polarisierten Pufferschichtkristallite
eventuell begilinstigen oder hemmen, wodurch die energetisch giinstigere Texturkomponente im
Puffer priferiert wird. Um die Oberfldchenpotentiale ortsaufgeldst vergleichen zu konnen, wurden
AFM- und SSPM-Untersuchungen derselben Probenposition angefertigt. Als Referenzen wurden
auBlerdem ein 4° vizinales Si(001)-Substrat im unbewachsenen Zustand nach einem Ausheizen im
Reaktor bei 1165°C, die Si-Oberflache nach einer 10 s Metallisierung sowie die Probe nach dem
Wachstum einer 8 min Aly7,Gao;N-Keimschicht vermessen (Abbildung 3.117). Demnach weist das
reine, polierte Silizium noch keine relevanten Oberflaichenladungen oder Strukturen auf. Die zusétz-
liche Metallisierung ist hingegen deutlich in der Morphologie nachzuweisen. Allerdings ist eine
erst nachtrigliche Clusterung der Al-Schicht durch eine chemische Reaktion mit dem Sauerstoff
oder Stickstoff der umgebenden Luft aullerhalb des Reaktors auch wahrscheinlich. Eine zusétzliche
Aufladung dieser etwa 20-50 nm groflen Strukturen ist jedoch ebenfalls nicht evident. Die verglei-
chenden Messungen der Aly7,Gag,;N-Kristallite der Keimschicht zeigen im Gegensatz dazu eine
ausgeprégte laterale Korrelation zwischen der Morphologie und den auftretenden Oberfldchenpo-
tentialen. Demnach besitzen die in den AFM-Aufnahmen aufzuldsenden Kristallitspitzen jeweils
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Abbildung  3.118: AFM-
Aufnahmen der Keimschicht-
oberfliche  auf  Si(001)-
Substraten mit 0° bzw. 4°
Fehlschnitt (oben) und zuge-
horige Oberflichenpotential-
messungen der jeweils unter-
suchten Teilfldchen (unten).
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eine positive Aufladung von etwa 50 mV. Eine Musterbildung entsprechend der epitaktisch vorge-
gebenen Substratsymmetrie oder eine bimodale Verteilung der jeweiligen Oberflichenpotentiale der
Kristallite aufgrund der zwei azimutalen Ausrichtungen lassen sich aber nicht zuordnen. Um einen
moglichen Einfluss der Substratdotierung auf die gemessenen Potentialverteilungen auszuschlieBen,
wurden die Messungen an hochleitfdhigen, n-dotierten sowie an hochohmigen, p-dotierten
Substraten durchgefiihrt, wobei jeweils die gleichen Ergebnisse reproduziert werden konnten.
Auftillig sind zudem die etwa 500 nm grof3en, geladenen Locher in der Keimschicht, von denen es
zwei deutlich zu unterscheidende, aber nicht ndher spezifizierte Typen gibt: ein Loch mit einem
positivem Potential von iiber 100 mV sowie ein Loch mit iiberhohtem Randbereich, das mit ca.
50 mV etwas weniger stark geladen ist (Abbildung 6.18). Diese charakteristischen Fehlstellen in der
Keimschicht treten aber sowohl bei 0° als auch bei 4° fehlorientiertem Substrat gleichermallen auf
und konnen somit als Grund fiir den Selektionsprozess ausgeschlossen werden.

In Abbildung 3.118 sind die AFM- und SSPM-Messungen zweier identisch gewachsener Keim-
schichten auf unterschiedlich verkippten Substraten vergleichend dargestellt. Dabei ist eine Verdn-
derung der Flichenanteile oder eine symmetrische, deterministische Strukturierung nicht nachzu-
weisen; es scheinen aber etwas groBflachigere Agglomerationen der positiven Oberfldchenpoten-
tiale bei der vizinalen Probe zu existieren.

Die gemessene positive Oberflichenladung an der Spitze der aufzulésenden Kristallite weist, bei
Annahme eines anndhernd unverspannten Wachstums, aufgrund der [0001]-Ausrichtung der spon-
tanen Polarisationsfelder im AIN, auf eine Aluminium-Terminierung der Keimschicht hin. Diese

Wachstumsausrichtung entspricht der Standardorientierung der III-N-Halbleiter auf Si(111)-
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Abbildung 3.119: FE-REM-Aufnahmen der Oberfliche einer mit KOH-Sdure angedtzten GaN-Schicht auf 4°
vizinalem Si(001)-Substrat (links) und die Oberfliche einer identisch behandelten N-terminierten Referenz-
probe auf Si(111) bei gleicher Skalierung (rechts).

Substraten und wird hauptsdchlich durch die verwendeten Depositionsparameter wihrend der
initialen Bekeimung und insbesondere der Al-Metallisierung festgelegt [174]. Diese Konstellation
ist flir die Realisierung von GaN-basierten FET-Strukturen im Allgemeinen vorteilhaft und
auBerdem ist die Wachstumsgeschwindigkeit der GaN-Schichten in [0001]-Richtung hoéher [175].
Zur Bestimmung der resultierenden Terminierung der oberen GaN-Hauptschicht auf Si(001) wurde
eine Probe mit 70°C heifler KOH-Séure fiir 3 min angeétzt. Je nach Terminierung der Oberfldche
verursacht eine solche Behandlung aufgrund der unterschiedlichen chemischen Bindungen zwei
unterschiedliche resultierende Oberflachenstrukturen: wéhrend bei einem Abschluss mit
Ga-Atomen die (0001)-Flachen erhalten bleiben, bilden sich bei einem Abschluss mit N-Atomen
Pyramidenfacetten aus GaN(1011)-Flichen aus [176]. Die GaN-Schichten auf Si(001)-Substraten
besitzen bei den gewdhlten Wachstumsparametern folglich eine Ga-Terminierung, wie die glatten
c-Fliachen einer gedtzten Testprobe in der FE-REM Aufnahme in Abbildung 3.119 belegen. Die
tiefer gelegenen Bereiche, die der oppositionellen azimutalen Ausrichtung zugeordnet werden
konnen, zeigen demnach ebenfalls eine Ga-Terminierung, weshalb eine unterschiedliche Polaritét
der Keimschichtkristallite als alleiniger Grund fiir den Selektionsprozess unwahrscheinlich ist.

Der Wechsel der priferierten azimutalen Ausrichtung der beiden GaN-Texturkomponenten bei
konstantem Fehlschnitt in Si[110]-Richtung beweist aber, dass die Ausbildung von gerichteten
Doppelstufen auf einer vizinalen Substratoberflidche als Erklidrung fiir den Selektionsprozess nicht
ausreichend ist. Ein apodiktischer Nachweis dieses Umschlageffektes wird durch den Vergleich der
Rontgenbeugungs-Polfiguren zweier Proben mit gegensétzlicher bevorzugter Texturkomponente

gegeben, welche gleichzeitig die Orientierung der Si(220)- und der GaN(1012)-Ebenen analysiert.

Der Detektorwinkel wurde dazu mit 20 = 47,8° so eingestellt’, dass die zugehorigen Beugungs-

*  theoretischer Beugungswinkel: Si(220) = 47,32°, GaN(1012) = 48,10°
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Abbildung 3.120: Rontgenbeugungs-Polfiguren an den Si{220}- und den GaN{1120}-Reflexionen zweier

Proben mit GaN[1120]||Si[110] (links) bzw. GaN[1010]||Si[110] (rechts) als bevorzugte azimutale Textur-
komponente.

reflexe, trotz nicht exakt erfiillter Bragg-Bedingungen, noch einen etwa gleich starken Intensitéts-
anteil liefern. In Abbildung 3.120 sind bei zwei Proben jeweils alle Si1{220}-Beugungsmaxima um
genau 4° in dieselbe, definierte Richtung gegeniiber einem Kreis verschoben, der einer Probenver-
kippung von 45° zur c-Achse entspricht, infolge des 4° Fehlschnittes und der resultierenden Winkel
zwischen den Si{l110}-Ebenen und der Substratoberfliche. Trotz der offensichtlich gleichen
Ausrichtung des Fehlschnitts, wird jeweils eine andere der zwei Texturkomponenenten des GaN
priferiert, wie die um A¢ = 30° verdrehten azimutalen Positionen der GaN{1012}-Reflexionen auf
einem Kreis mit 43,1° Probenverkippung nachweisen.

Die leicht unterschiedlich starken Verkippungen der AlGaN/GaN-Kristallite der jeweiligen
Texturkomponenten beziiglich der Probenoberfldche in Richtung des Fehlschnittwinkels sind eben-

falls als Grund des Selektionsprozesses auszuschlieBen. Der direkte Vergleich der Rongtenbeu-
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Abbildung 3.121: Réntgenbeugungs-w-¢ -maps der GaN(1 015)-Reflexion zweier Proben mit GaN[1120]||
Sif110] (links) bzw. GaN[1010]||Si[110] (rechts) als bevorzugte azimutale Texturkomponente [151].



gungs-w-¢-maps an den GaN{1015}-Reflexionen zweier Proben mit unterschiedlicher préferierter
azimutaler Ausrichtung in Abbildung 3.121 belegt eindeutig, dass die stirker verkippte Kompo-
nente, die mit der GaN[1120]-Richtung parallel zur Si[110]-Richtung des Fehlschnitts orientiert ist,
sowohl begiinstigt, als auch unterdriickt werden kann [151]. Die Verkippung der c-Achse zur
Probenoberflache in Si[110]-Richtung (¢ = 0°) kann aber als einfacher Indikator benutzt werden,
um die jeweils bevorzugte Texturkomponente des GaN zu bestimmen.

Die Homogenitét des Selektionsgrades tiber die Waferfliche wurde mit Hilfe von Rontgenbeu-
gungs-Rockingkurven an der GaN(0002)-Reflexion mit ¢ = 180° an verschiedenen Positionen
entlang des Probenradius iiberpriift. Die Proben, bei denen im Zentrum die Komponente mit
GaN[1120]||Si[110] den Majorititsanteil darstellt, weisen gemi Abbildung 3.122 in der Mitte die
starkste Selektion auf, die sich jedoch mit zunehmender Anndherung zum Rand abschwécht, wie
aus der Ausbildung eines Nebenmaxima abzuleiten ist. Im Gegensatz dazu zeigt das Verschwinden
des Nebenmaximas bei der Probe mit der im Zentrum um 30° verdrehten bevorzugten azimutalen
Komponente einen Anstieg des Selektionsgrades zum Rand hin. Die zu beobachtende allgemeine
Winkelverschiebung der Intensitdtsmaxima ist primér auf die Probenkriimmung zuriickzufiihren
und kann eindeutig mit den Verldufen der Beugungsreflexionen der Si-Substrate korreliert werden.
Die leicht verkippten Texturanteile sind dabei am Waferrand etwas stirker in Richtung des Fehl-
schnittes geneigt (Aw = 0,57°) als im Zentrum (Aw = 0,38°), wohingegen die unverkippten Anteile
nahezu unbeeinflusst bleiben (Abbildung 6.19).

Somit kann vermutet werden, dass eine tendenzielle ortsabhingige Verteilung der bevorzugten
Ausrichtungsmoglichkeit auf der Probe existiert: von der GaN[1120]||Si[110]-Ausrichtung des GaN
in der Probenmitte zu einer priferierten GaN[1010]||Si[110]-Ausrichtung des GaN am Waferrand.
Bestérkt wird diese Annahme zudem durch Proben, die entlang des Radius einen kompletten derar-
tigen Umschlag in der azimutalen GaN-Ausrichtung aufweisen, wie die ortsaufgeldsten Rocking-
kurven der GaN(0002)-Reflexionen in Abhingigkeit der Position entlang des Durchmessers mit
einem deutlichen Wechsel der Kristallitverkippung indizieren (Abbildung 3.123). Demnach gibt es
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Abbildung 3.122: Ronigenbeugungs-Rockingkurven der GaN(0002)-Reflexionen in Abhdngigkeit der unter-
suchten Probenstelle entlang des Radius zweier Proben mit GaN[1120]||Si[110] (links) bzw. GaN[1010]||
Si[110] (rechts) als bevorzugte azimutale Ausrichtung in der Probenmitte (bei ¢ = 180°).
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Abbildung 3.123: Rontgenbeugungs-Rockingkurven der GaN(0002)-Reflexion in
Abhdingigkeit der untersuchten Position entlang des Probendurchmessers. Die beiden
roten Kurven markieren den Umschlagbereich zwischen den Gebieten mit gegensdtzli-
cher prdferierter GaN-Orientierung.

einen schmalen, etwa 15 mm von der Mitte entfernten Umschlagbereich zwischen den Gebieten mit
gegensitzlicher priferierter GaN-Orientierung, in welchem beide Ausrichtungen zu etwa gleichen
Anteilen aufwachsen.

Zum direkten Nachweis der unterschiedlichen azimutalen Texturkomponenten wurden die
Rockingkurven der asymmetrischen GaN{1014}-Reflexionen in Abhéngigkeit des Azimutes lokal
begrenzt (ca. | mm?®) jeweils in der Probenmitte, am Probenrand sowie genau im Umschlaggebiet
vermessen. Durch den Intensititsvergleich der zugehdrigen Beugungsmaxima der beiden Ausrich-

tungsmoglichkeiten in Abbildung 3.124 kann der Wechsel der bevorzugten Orientierung des GaN
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Abbildung 3.124: Fotografie einer Probe auf 4° vizinalem Si(001) mit einem kompletten Umschlag der
bevorzugten azimutalen Texturkomponente des GaN innerhalb der Waferfliche (links) und die zugehdrigen

Réntgenbeugungs-Rockingkurven der GaN{1014}-Reflexionen in Abhingigkeit des Azimutes von drei
Probenstellen entlang des Radius (rechts) [158].



iiber den Wafer von GaN[1120]||Si[110] in der Probenmitte zu GaN[1010]||Si[110] am Waferrand,
in Ubereinstimmung mit den gemessenen unterschiedlichen Kristallitverkippungen, voll bestitigt
werden. Aufgrund der auftretenden Korngrenzen und der deswegen nicht koaleszierten Schicht im
Umschlaggebiet ist die Oberflichenmorphologie dort deutlich schlechter und wird als matter,
grauer, anndhernd kreisformiger Bereich auf der Probe deutlich sichtbar [158].

Eine mogliche Erkldrung fiir diesen Umschlageffekt konnte eine radial inhomogene Verteilung
der Wachstumsparameter sein, welche sich aufgrund der vorhandenen Reaktorkonzeption ergibt. An
einer Teststruktur wurden daher ortsaufgeldste Rontgenbeugungs-0/26-scans der GaN(0002)-Refle-
xion von Probenpositionen entlang des Radius angefertigt. Bei der angrenzenden AlGa,.N(0002)-
Reflexion der Pufferschicht ist dabei am Waferrand eine deutliche Verschiebung der Beugungsma-
xima zu groBeren Winkeln hin festzustellen, wahrend die Beugungsreflexe der GaN-Deckschicht
keine signifikante Verdnderung der Form, der Winkelposition oder der Intensitdt iiber die Wafer-
flache aufweisen. Daraus folgt, dass die Aluminiumkonzentration in der AlyGa,N-Schicht von etwa
x = 11,5% im Zentrum auf etwa x = 14% am Waferrand ansteigt. Dieses Verhalten konnte mit einer
etwas geringeren Wachstumstemperatur in der Probenmitte erkldrt werden [126]; die leicht konkave
Probenkriimmung wéhrend der Keim- und Pufferschichtdepositon ldsst jedoch eine genau gegen-
sitzliche Temperaturverteilung erwarten [117]. Allerdings korrespondiert der dargestellte Trend in
Abbildung 3.125 mit einer zu erwartenden Konzentrationsverteilung, die sich auch ohne Temperatu-
reinfluss aufgrund des verwendeten MOVPE-Reaktortyps mit einer einseitigen Gaseinfiihrung und
dem daraus folgenden lateralen Gradienten des Al-Einbaus ergibt [126].

Die auftretenden Schwankungen der Zusammensetzung der Pufferschicht auf einer Probe sind
mit Ax ~ 3% aber deutlich kleiner als die Verdnderungen, die innerhalb der Optimierungsserien iiber
Druck-, Temperatur- und Flussvariationen gezielt eingestellt wurden. Dabei war zwar ein Einfluss
auf die kristalline Qualitit und den Selektionsgrad festgestellt worden, ein Wechsel der priferierten
Ausrichtung trat dabei allerdings nicht auf. Da auBerdem bereits die Al\Ga,N-Pufferschicht eine

leichte Vorselektion der azimutalen Texturkomponenten aufweist, kann der radiale Konzentrations-
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Abbildung 3.125: Rontgenbeugungs-0/280-scans der GaN(0002)-Reflexion von verschiedenen Probenberei-
chen entlang des Radius mit Ax = 4 mm (links) und die daraus bestimmte Aluminium-Konzentration in der
Pufferschicht (rechts).
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gradient daher als alleiniger Grund fiir den Umschlageffekt ebenfalls ausgeschlossen werden.

Bei typischen Reaktortemperaturen fiir das HT-AIN-Keimschichtwachstum von iiber 1165°C
kommt es durch die héhere Temperatur an der beheizten Unterseite des Siliziums im Vergleich zur
abstrahlenden Oberseite bereits ohne zusétzlich gewachsenes Schichtsystem zu einer leichten
konkaven Kriimmung des Substrates [105]. Daher ist bereits wahrend der Keimschichtdeposition
ein radialer Temperaturgradient mit einem kélteren Randbereich auf der Probe anzunehmen [117].
Eine Reduzierung der Wachstumstemperatur der AIN-Keimschicht verursacht zudem eine Abnahme
der c-Achsenorientierung des GaN, wie bereits in Abschnitt 3.3.1 gezeigt wurde. Um zu analy-
sieren, ob dieses Verhalten nur durch die initialen Wachstumsbedingungen wéhrend der Metallisie-
rung und der Deposition der ersten AIN-Monolage bestimmt wird, oder ob sich diese Orientierung
erst spiter in der AIN-Keimschicht durch die langsamer wachsenden c-Ebenen durchsetzt, wurde
ausschlieBlich die initiale Bekeimungstemperatur innerhalb einer Probenserie von 800°C bis
1200°C variiert. Dazu wurden die Si-Substrate jeweils identisch auf 1165°C erhitzt und anschlie-
Bend fiir 4 min unter H,-Atmosphére ausgeheizt. Danach wurde innerhalb von 60 s die Zieltempe-
ratur eingestellt und diese fiir weitere 120 s stabilisiert. Nach der Metallisierung der Si(001)-Ober-
fliche mit Aluminium und etwa 23% Gallium wurde simultan zum Offnen des Ammoniaks die
Temperatur auf den Standardwert von 1165°C gesetzt, welcher unabhédngig von der Temperaturdif-
ferenz nach 60 s erreicht war, sodass jeweils nur die ersten 0 bis 20 Monolagen der Al(Ga)N-Keim-
schicht bei einer von 1165°C abweichenden Temperatur gewachsen wurden. AbschlieBend wurde
dann eine ca. 400 nm dicke Aly;,GaogsN-Schicht aufgebracht. Durch die gezielte Variation von bis
zu 400°C wurde zudem der Betrag einer moglichen radialen Temperaturinhomogenitédt einer
einzelnen Probe aufgrund einer Kriimmung sicher iiberschritten, weshalb die Testserie auch eine

Analyse des Einflusses der initialen Oberflaichentemperatur des Si(001)-Substrates auf die wech-
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Abbildung 3.126: FE-REM-Aufnahmen der Aly;:GagssN-Pufferschicht einer Probenserie auf 4° vizinalem
Si(001) mit unterschiedlicher Depositionstemperatur der ersten Atomlagen der AIN-Keimschicht.



selnde Bevorzugung einer azimutalen Ausrichtung ermoglicht. In Abbildung 3.126 sind FE-REM-
Aufnahmen der Oberfliche der Aly1.GaossN-Pufferschicht der Testserie dargestellt. Bei 800°C
besteht die Pufferschicht demnach noch aus einzelnen und ungeordneten Kristalliten. Mit steigender
Temperatur wéahrend der initialen Metallisierung nimmt die Anzahl der erkennbaren Korngrenzen
dann stetig ab, wodurch die Schicht eine zunehmend geschlossene Oberfliche aufweist und zu
koaleszieren beginnt.

Die kristalline Qualitdit der Schichten wurde mittels Rontgenbeugungs-w-scans an der
Aly12GaggsN(0002)-Reflexion untersucht (Abbildung 3.127). Mit steigender Temperatur ergibt sich
demnach eine kontinuierliche Zunahme der c-Achsenorientierung der Kristallite zur Substratober-
fliche, wie aus der sich deutlich verringernden Halbwertsbreite der Beugungsreflexe abzuleiten ist.
Der kritische und zwingend notwendige Parameter fiir die Realisierung von c-achsenorientiertem
GaN auf Si(001) Substraten ist, im Gegensatz zum Wachstum von GaN auf Si(111), demnach die
hohe initiale Bekeimungstemperatur von iiber 1000°C wihrend der Metallisierung und des Wachs-
tums der ersten AIN-Monolagen. Die Depositionstemperatur der anschlieBenden Keimschicht wirkt
sich hingegen nur nachgeordnet auf die Qualitdt des Puffers und somit der folgenden GaN-Schicht
aus. Die azimutale Ausrichtung der Kristallite in zwei definierte Moglichkeiten nimmt mit stei-
gender initialer Depositionstemperatur ebenfalls stetig zu, wobei das Anteilverhéltnis zwischen
diesen beiden Texturkomponenten jedoch etwa konstant bleibt. Ein Wechsel der bevorzugten Kris-
tallitausrichtung aufgrund einer Anderung der Bekeimungstemperatur kann durch die Rontgenbeu-
gungs-¢-scans an der Aly;,GaogsN(1015)-Reflexion also nicht nachgewiesen werden.

Eine mogliche Erkldrung des Umschlags der azimutalen Ausrichtung des GaN innerhalb eines
Wafers konnte jedoch durch die auftretende Verspannung der unbewachsenen Si(001)-Oberflache
aufgrund der Krimmung nach dem Autheizen gegeben werden. Genau in der Wafermitte sind die
radiale und die azimutale Spannungskomponente betragsméfig gleich und im Allgemeinen positiv

von Null verschieden. Der vertikale Temperaturgradient und die 3-dimensionale Ausdehnung der
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Abbildung 3.127: Rontgenbeugungs-w-scans der Aly1,GassN(0002)-Reflexion (links) und die zugehdrigen
¢-scans der Aly;;GagssN(1 015 )-Reflexion der Pufferschicht einer Serie mit steigender Depositionstempe-
ratur der ersten Monolagen der AIN-Keimschicht (rechts).



Si-Wafer verursacht bei einer konkaven Biegung jedoch an der Oberfliche des Randbereichs der
Substrate einen kompressiven Anteil der azimutalen Spannungskomponente, wihrend der radiale
Anteil dort exakt verschwinden muss. Diese anisotrope externe Verspannung der Oberfléche fiihrt
zu einer Verdnderung des Anteilverhéltnisses der beiden Dimerausrichtungen auf der Si(001)-Fliche
[73] und kann, je nach Orientierung und Betrag, die Vorgabe durch den Fehlschnitt verstirken,
kompensieren oder sogar umkehren [74]. In Abhingigkeit des Durchmessers, der Dicke und der
elastischen Konstanten des Substrates sowie des Temperaturunterschiedes zwischen Ober- und
Unterseite und dessen funktionellen Abfall kann es nun zu Fillen kommen, bei denen die Differenz
der Betrdge der beiden Spannungskomponenten entlang des Radius iiber die Waferoberfldche das
Vorzeichen wechselt (vergl. Abbildung 2.25) [105, 107]. Dadurch kann ein Umschlag im Verhiltnis
der Flichenanteile der beiden Dimerausrichtungen entlang des Radius verursacht werden, welcher
die unterschiedliche bevorzugte azimutale Ausrichtung des GaN auf einer Probe begriinden wiirde.
Anzumerken bleibt jedoch, dass die durchgefiihrten Berechnungsmodelle von einer radialsymmetri-
schen Form der Kriimmung ausgehen. Da aber der Fehlschnitt iiber das komplette Substrat hinweg
prinzipiell einheitlich in die Si[110]-Richtung orientiert ist, sind die resultierenden Héhenstufen im
Randbereich je nach Azimut dann einmal senkrecht (¢ = 0°) als auch parallel (¢ = 90°) zur radialen
Spannungskomponente ausgerichtet, wodurch dort jeweils eine andere Dimerausrichtung gefordert
wird. Somit wiirde sich eine zweizdhlige azimutale Symmetrie der beiden Flachen mit unterschied-
licher préferierter GaN-Texturkomponente ergeben, welche jedoch nicht beobachtet wurde. Eine
iiberlagerte leicht sattelformige Verbiegung der Substrate mit unterschiedlich verspannten Oberfla-
chenanteilen, welche zumindest wéhrend der initialen Metallisierungsphase auftreten miisste,
zusammen mit der ausgezeichneten Si[110]-Richtung durch das genormte Flat, konnte jedoch eine
mogliche Erklarung fiir die experimentellen Befunde geben, wonach sich eine anndhernd kreisfor-
mige Verteilung der Texturkomponenten auf dem Wafer ergibt. Ein direkter experimenteller Nach-
weis der Verteilung der Spannungskomponenten auf der Substratoberfliche beziehungsweise der
Silizium-Dimerausrichtung nach dem Aufheizprozess im MOVPE-Reaktor steht leider noch aus.
Ein weiteres Indiz fiir den nicht zu vernachldssigen Einfluss der verspannten Substratoberfliche
wird durch den Sachverhalt gegeben, dass im Verlauf der Untersuchungen die préferierte GaN-
Texturkomponente im Waferzentrum von der anfinglich steten GaN[1120]||Si[110]-Orientierung
spiter ausnahmslos zur GaN[1010]||Si[110]-Orientierung wechselte (vergleiche Abbildung 3.98 und
Abbildung 3.99). Dieser allgemeine Umschlageffekt konnte durch eine alleinige Verdnderung der
Wachstumsparameter weder riickgéngig gemacht noch reproduziert werden, er korreliert zeitlich
aber mit der Umstellung von 275 um auf 500 um dicke Si-Substrate. Innerhalb einer Ubergangs-
phase von 5 Wachstumsdurchgidngen traten dabei jedoch exakt zwei Proben auf, die eine von dieser
Annahme abweichende Ausrichtung aufweisen, weshalb zusitzlich zur Probendicke weitere
Prozessparameter einen bestimmenden Einfluss haben miissen. Ein Wechsel der TMGa-Quelle, der
zeitgleich durchgefiihrt wurde, oder eine verdanderte Substratmorphologie konnen dabei als alleinige
Ursachen fiir den Umschlageffekt jedoch ebenfalls ausgeschlossen werden. Bei direkt verglei-

chenden Wachstumsversuchen in einer 6x2" Thomas Swann MOVPE-Anlage und in der standard-
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Abbildung 3.128: Rintgenbeugungs-¢-scans an der GaN(1015)-Reflexion zweier

AlGaN/GaN-Teststrukturen, die auf zwei 4° vizinalen Si(001)-Substraten unterschiedli-
cher Dicke und unterschiedlicher Durchmesser gewachsenen wurden.

mafig verwendeten AIX 200/4 RF-S wurden, trotz der Verwendung nominell identischer Schicht-
strukturen und Wachstumsparameter sowie identischer 500 um dicker 2-Zoll Si(001)-Substrate
derselben Charge, genau die gegensitzlichen préferierten GaN-Ausrichtungen in den jeweiligen
Vergleichsproben festgestellt. Dieser Effekt ist daher auf die resultierenden leicht unterschiedlichen
Reaktorbedingungen in den beiden Anlagen zuriickzufiihren. Durch eine Erhdhung des Substrat-
durchmessers auf 150 mm sowie der Substratdicke auf 1,5 mm im Thomas-Swann-Reaktor konnte
bei sonst unveridnderten Wachstumsbedingungen aber wieder ein Umschlag der bevorzugten azimu-
talen Kristallitausrichtung von GaN[1120]||Si[110] nach GaN[1010]||Si[110] bewirkt werden. Die
zugehorigen Rontgenbeugungs-¢-scans der GaN(1015)-Reflexion zweier direkt hintereinander
gewachsenen Proben sind in Abbildung 3.128 vergleichend dargestellt. Diese Abhdngigkeit korre-
spondiert mit den Messergebnissen der Proben aus der AIXTRON-Anlage, womit der Einfluss der
unterschiedlichen Substratparameter und der resultierenden Kriimmungen und Oberflaichenverspan-
nungen voll bestdtigt wird. Die Verdnderung der Oberflichentemperatur aufgrund der unterschiedli-
chen Substratdicken konnte mittels einer pyrometrischen in-situ Temperaturmessung auf etwa 50 K
abgeschitzt werden und ist somit deutlich geringer als die gezielte Temperaturvariation wéahrend der
Keimschichtdeposition innerhalb von Probenserien, bei denen kein Umschlageffekt zu beobachten
war. Ein vollstindiges, geschlossenes Modell, welches sowohl den Einfluss der Prozessparameter
als auch die Eigenschaften der verspannten und fehlgeschnittenen Substratoberflichen beriicksich-
tigt, ist daher anzustreben und ein Thema fiir weiterfithrende Untersuchungen.

Eine weitere Optimierung des Selektionsgrades und der Schichteigenschaften war durch eine
Verénderung der initialen Bekeimungsparameter zu erwarten. Innerhalb einer Testserie wurde daher
das V/III-Verhiltnis beim Wachstum der AIN-Keimschicht durch eine Erhohung des NH;-Flusses
variiert. Der Selektionsprozess wird dabei durch eine Steigerung des Angebotes von NH; tenden-

ziell verstirkt, wie aus den Roéntgenbeugungs-¢-scans an der GaN(1015)-Reflexion der GaN-Deck-
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Abbildung 3.129: Réntgenbeugungs-@-scans der GaN(1015)-Reflexion der GaN-Deckschicht einer
Probenserie mit steigendem NH;-Fluss wdhrend des AIN-Keimschichtwachstums auf 4° fehlorientiertem
Si(001) (links) und das daraus bestimmte Verhdltnis zwischen den jeweils sechs akkumulierten integralen
Beugungsintensitdten der beiden zugehorigen Texturkomponenten (rechts).

schicht und dem Intensititsvergleich der jeweils sechs zugehdrigen Beugungsmaxima der beiden
Texturkomponenten abgeleitet werden kann (Abbildung 3.129). Bei dem gewihlten Reaktordruck
von 100 mbar und der Temperatur von 1165°C ergibt sich ein kritisches Minimum fiir den NHj3-
Fluss von etwa 400 mbar, was durch spétere Vergleichsproben bestitigt wird. Gleichzeitig weisen
die Proben ab einem NH;-Fluss von 1000 ml/min aber verstiirkt Atzreaktionen mit dem Substrat
auf, was einerseits durch die vermutlich kleiner werdende Wachstumsrate und somit geringere
Dicke der AIN-Keimschicht begriindet ist, wodurch die Si(001)-Oberfliche nicht vollstindig
bedeckt und somit nicht passiviert wird. Zum anderen entspricht dies auch der allgemeinen Beob-
achtung, dass ein hohes V/III-Verhiltnis zusammen mit einer hohen Wachstumstemperatur auch bei
nachfolgenden Deckschichten das Meltback-Etching begiinstigt. Als Standardwert fiir das Keim-
schichtwachstum wurde daher, trotz verbesserter Selektion, ein NH;-Fluss von maximal 700 ml/min
gewihlt, was mit dem allgemeinen optimierten Standardwert fiir AlGaN-Schichten in der verwen-
deten MOVPE-Anlage iibereinstimmt.

Zusammenfassend konnen durch eine Optimierung der Wachstumsparameter der Keimschicht
und der Pufferschicht eine weitere Verstarkung des Selektionsgrades einer Texturkomponente sowie
deutlich glattere Grenzschichten bereits in den tiefer liegenden Strukturen unterhalb der GaN-
Hauptschicht erreicht werden. Die FE-REM-Aufnahme der Oberfliche der Pufferschicht einer
anfanglichen Probe mit Si(111)-Standardparametern und 1145°C Wachstumstemperatur ist verglei-
chend mit der Pufferschichtoberfliche einer Probe nach der Optimierung der Wachstumsparameter
in Abbildung 3.130 dargestellt. Die vergleichsweise beste Pufferschichtqualitit wurde durch einen
Gradienten im TMGa-Fluss von 10 ml/min auf 0,5 ml/min wahrend der ersten 10 Sekunden der
8 min Keimschichtdeposition bei einem konstanten Druck von 100 mbar und einer Temperatur von
1165°C erhalten. Die anschlieBende ca. 400 nm dicke Al ,GagssN-Pufferschicht wurde ebenfalls

bei 1165°C und einem Reaktordruck von 100 mbar gewachsen bei einem kumulativen
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Abbildung 3.130: FE-REM-Aufnahme der Oberfldche der 400 nm dicken Aly;,GayssN-Schicht auf 4° vizi-
nalem Si(001) einer anfinglichen Teststruktur (links, vergleiche Abbildung 3.83) und einer Probe mit opti-
mierten Wachstumsparametern (rechts).

V/II-Verhéltnis pxu,/(Prvcatprmar) von 690. In den oberen Bereichen der GaN-Schichten von Test-

strukturen mit derart optimierten Keim- und Pufferschichten sind keine oppositionellen azimutalen
Texturkomponenten des GaN in Rontgenbeugungs-$-scans der GaN(1010)-Reflexion mehr nachzu-
weisen (Abbildung 3.131).

Zur weiteren Verbesserung der kristallinen Qualitdt in der oben liegenden GaN-Hauptschicht
wurde zusitzlich eine, wenige atomare Monolagen dicke, Nano-Maskierung aus SiN in die GaN-
Schicht integriert. Dadurch sollte einerseits eine Reduzierung der Versetzungsdichte iiber den
maskierten Bereichen erreicht werden, da insbesondere Schraubenversetzungen dort gestoppt oder
seitlich abgeknickt werden konnen [81, 167, 168]. In Abhdngigkeit der Maskendicke bzw. des

Durchmessers der nicht geschlossenen Bereiche in der SiN-Maskierung ist die Wahrscheinlichkeit,
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Abbildung 3.131: Rontgenbeugungs-@-scans an der GaN(1010)-Reflexion unter strei-
fendem FEinfall einer GaN-Teststruktur auf 4° fehlgeschnittenem Si(001) mit opti-
mierter Keim- und Pufferschicht.
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Abbildung 3.132: REM-Aufnahmen der Oberfldche einer Probe, bestehend aus einer etwa 1,2 um dicken
GaN-Pufferschicht, gefolgt von einer SiN-Maske und einer abschliefenden, noch nicht vollstindig koales-
zierten, ca. 400 nm dicken GaN-Deckschicht. In der rechten Aufnahme betrdigt die Probenneigung 45°.

dass sich eine solche Offnung, an der das vertikale GaN-Wachstum fortgefiihrt wird, genau ober-
halb eines kleinen Einschlusses mit oppositioneller azimutaler Ausrichtung befindet, aufgrund des
Flachenbelegungsverhéltnisses der Texturkomponenten im GaN sehr gering. Deswegen sollte
durch die SiN-Bedeckung zusitzlich eine weitere Eliminierung von eventuellen einzelnen, klei-
neren Gebieten mit der um 30° verdrehten Kristallitausrichtung ermoglicht werden.

Auf einer Teststruktur mit einem etwa 1,2 um dicken AliGa,.N/GaN-Puffer und einer sich
anschlieBenden SiN-Maskierung wurde eine etwa 400 nm dicke GaN-Deckschicht abgeschieden.
Die Oberfliche dieser Probe wurde mittels REM-Aufnahmen untersucht (Abbildung 3.132). Infolge
der fast geschlossenen SiN-Schicht und dem daraus resultierenden grof3en lateralen Abstand und der

geringen Anzahl der initialen Wachstumskeime in der nachfolgenden GaN-Schicht, ist diese bei
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Abbildung 3.133: Rontgenbeugungs-w-scans an der GaN(0002)-Reflexion (links) bzw.
an der GaN(1010)-Reflexion unter streifendem Einfall (rechts) zur Bestimmung der

Verkippungen und der oberflichennahen Verdrehungen der GaN-Kristallite einer
Probe auf 4° vizinalem Si(001) mit einer SiN-Nanomaske in der GaN-Schicht.
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einer Dicke von etwa 400 nm noch nicht vollstindig koalesziert. Innerhalb der bereits zusammenge-
wachsenen GaN-Gebiete, welche vermutlich die SiN-Maskierung bereits teilweise lateral iiber-
wachsen haben, sind dann keine fehlorientierten Bereiche bzw. keine Korngrenzen zwischen diesen
mehr evident. Durch die Verwendung der SiN-Maskierung konnten dariiber hinaus die statistischen
Verdrehungen der GaN-Kristallite signifikant reduziert werden. Die erreichte Peakbreite im Ront-
genbeugungs-w>-scan unter streifendem Einfall an der GaN(1010)-Reflexion betrigt FWHM = 0,83°
(Abbildung 3.133). Im Gegensatz dazu war ein direkter Einfluss auf die statistischen Verkippungen
der c-Achse jedoch nicht nachzuweisen, bzw. diese konnten in dem Rontgenbeugungs-w-scan an
der GaN(0002)-Reflexion nicht von den Verkippungen der unterhalb der SiN-Maske befindlichen
Kristallite des GaN-Puffers separiert werden.

Um eine schnellere Koaleszierung der GaN-Schicht nach der Nanomaskierung zu erreichen,
wurde die nominelle Maskendicke auf 1-2 Monolagen reduziert und die Depositionszeit der SiN-
Schicht innerhalb einer Probenserie von 60 s bis 180 s variiert. Die GaN-Deckschicht ist dadurch
bei allen Proben nach etwa 500 nm vollstindig geschlossen. Der Effekt, dass die oberen GaN-Kris-
tallite eine kleinere statistische Verdrehung aufweisen, wurde jedoch deutlich abgeschwécht und der
vom unterliegenden Puffer vorgegebene Schwankungswert von etwa FWHM = 1,2° wird wegen der
groBBeren offenen Fldchenbereiche in der Maske mit ungestdrtem, kontinuierlichem vertikalen
Wachstum nahezu unverdndert weitergegeben. Die Versetzungsdichte in der oberen GaN-Schicht
konnte durch die Verwendung der SiN-Nanomaskierung hingegen reduziert werden. In der TEM-
Aufnahme in Abbildung 3.134 der Probe mit 40 s SiN-Abscheidung ist an der Position der Nano-
maskierung ein Abknicken der Versetzungslinien deutlich sichtbar, welche sich nach etwa 200 nm
wieder in Wachstumsrichtung ausgerichtet haben. Eine mdogliche Erkldrung fiir dieses Verhalten
kann durch die bevorzugte Anlagerung der Siliziumatome an den atomaren Stufenkanten von

Schraubenversetzungen gegeben werden, wodurch die lateralen Positionen der Oberfldchenstufen
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Abbildung 3.134: TEM-Hellfeld-Aufnahme einer Teststruktur auf 4° vizinalem Si(001)
mit einer integrierten, 40 s lang abgeschiedenen SiN-Nanomaske in der GaN-Schicht.



im Kiristallgitter fixiert werden. Im anschlieBenden GaN-Wachstum werden die weiter fortlaufenden
Versetzungslinien dann horizontal abgelenkt und konnen an den Korngrenzen auslaufen [177].
Dariiber hinaus konnen sich zwei gegenldufige und aufeinander treffende Schraubenversetzungen
gegenseitig kompensieren [81]. Dieser Effekt konnte an den Teststrukturen auf Si(001) erfolgreich
umgesetzt werden, was in Abbildung 3.134 durch die auftretenden geschlossenen Versetzungs-
schlaufen in mindestens 3 Féllen indiziert wird. Die Verwendung von SiN-Nanomasken in GaN-
basierten Schichtsystemen auf Si(001)-Substraten ist also prinzipiell ein geeignetes Mittel, die kris-
talline Qualitit weiter zu verbessern und somit die Eigenschaften von Bauelementen zu optimieren.
Im Allgemeinen weisen die Proben auf Si(001)-Substraten im Vergleich zu den Proben auf Si(111)-
Substraten aber noch eine schlechtere Puffer- und Keimschichtqualitéit auf, was insbesondere durch
eine hohere Anzahl von Korn- und Kolumnengrenzen deutlich wird. An diesen Grenzen ist die Sili-
ziumoberfldche nicht optimal passiviert. Bei der Verwendung von SiN-Zwischenschichten tritt mit
steigender Maskendicke verstiirkt eine chemische Atzreaktion des Si-Substrates auf, weshalb insbe-
sondere auf der Si(001)-Orientierung und bei langen Depositionszeiten die Probenoberfldche
zerstorte Bereiche aufweist. Daher wurde fiir die Realisierung von GaN-basierten Bauelementen auf
die standardméBige Verwendung der SiN-Nanomasken zugunsten einer groeren Probenhomoge-
nitdt verzichtet. Bei einer besseren Passivierung der Siliziumoberfldche durch beispielsweise opti-
mierte Keimschichten oder bei einer rdumlich nur begrenzten Analyse von Teststrukturen bietet

dieser Ansatz aber noch ein grofles Potential zur Verbesserung der Probeneigenschaften.

3.3.4. Geitzte und strukturierte Substratoberflichen

Werden GaN-basierte Schichtsysteme mittels MOVPE auf Si(001)-Substraten gewachsen,
weisen die c-achsenorientierten GaN-Kristallite aufgrund der epitaktischen Symmetrievorgabe der
Substratoberfldche des Siliziums im Allgemeinen zwei um 30° verdrehte, azimutale Ausrichtungs-
moglichkeiten mit GaN[1120]||Si[110] und GaN[1010]||Si[110] auf. Das Anteilverhiltnis zwischen
diesen beiden Texturkomponenten kann durch eine anisotrope Symmetriebrechung beeinflusst
werden [45, 151]. Zwischen den Probenbereichen mit unterschiedlicher GaN-Kristallitausrichtung
bilden sich Korngrenzen aus, die zum Beispiel in Nomarski-Aufnahmen deutlich nachzuweisen
sind. Die Anzahl der sichtbaren Korngrenzen bzw. die relative Flichenbelegung des Minoritétsan-
teils kann dabei direkt mit dem mittels Rontgenbeugsmethoden bestimmten Volumenverhéltnis der
Texturkomponenten korreliert werden.

Insbesondere bei AliGa;«N/GaN-Teststrukturen auf 4° vizinalem Si(001) mit einem geringen
Selektionsgrad trat dabei der Effekt auf, dass in der Umgebung von lokalisierten Stoérungen des
Schichtsystems die Anzahl der offensichtlichen Korngrenzen signifikant reduziert ist. Die diame-
trale Ausdehnung dieser Gebiete, die teilweise sogar ohne weitere Hilfsmittel als optisch glattere,

meist kreisformige Bereiche auf der Probenoberflidche zu erkennen sind, betrigt bis zu 1000 um. In
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Abbildung 3.135: Nomarski-Aufnahme der Probenoberfliche einer Al.Ga;.N/GaN-
Teststruktur auf 4° vizinalem Si(001) um das Gebiet einer Stérung im Schichtsystem.

Abbildung 3.135 ist die Nomarski-Aufnahme der Probenoberfliche einer Teststruktur mit einer
solchen Storung der Schichtstruktur dargestellt, welche im Bereich mit etwa 100 um Radius um die
Storung die gleichen thermischen Risse in der Schicht sowie eine nahezu unveridnderte Oberfld-
chenmorphologie des Majoritétsanteils im Vergleich zur Standardoberfliche der Probe aufzeigt.
Demnach kann ausgeschlossen werden, dass in der Umgebung der Storung das MOVPE-Wachstum
des GaN inhibiert ist und somit keine, oder nur eine sehr diinne GaN-Schicht abgeschieden wurde
und die Probe nur deshalb glatter erscheint.

Der Effekt der lokal verbesserten Oberflaichenqualitit konnte dabei sowohl bei Verdtzungen, als
auch bei Priaparationsfehlern des Substrates oder bei Partikelablagerungen auf der Probe als Ursache
fiir das gestorte Schichtwachstum beobachtet werden. Durch eingeritzte Grében in der Substratober-
fliche in Si[110]- und Si[110]-Richtung, die wihrend der Priparation vor dem Wachstum mit einer
Diamantnadel in das Silizium eingebracht wurden, sollte daher eine solche Wachstumsstorung
vorsidtzlich evoziert werden. Die entsprechende Teststruktur weist ebenfalls eine deutlich verbes-
serte Oberflachenqualitdt in bis zu 1 mm Entfernung zu diesen Grében auf und in den Nomarski-
Aufnahmen sind dort keine Korngrenzen mehr nachzuweisen (Abbildung 3.136). Die verbesserte
Relaxationsmdglichkeit der Schichtstruktur in der Ndhe der Storungen und der dadurch begriindete
Spannungsgradient [178] ist als alleinige Erkldrung fiir dieses Verhalten unwahrscheinlich, da
zwischen den beiden Texturkomponenten kein Unterschied in den Verspannungseigenschaften fest-
zustellen ist. Zudem tritt der Effekt sowohl bei einem radialen Spannungsfeld um eine punktformige
Storung, als auch bei einem anisotropen Gradienten im Fall der linearen Gridben auf, wobei keine
Abhéngigkeit von deren azimutaler Ausrichtung beziiglich der kristallinen Substratorientierung fest-
zustellen ist. Eine unterschiedliche epitaktische Vorgabe durch die Dimerausrichtungen des

Substrates durch eine anisotrope Verspannung der Si(001)-Substratoberfliche nach dem Autheizen
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Probenoberfliche ca. 2 mm vom Graben entfernt
" -

eingeritzter Graben
b)Y e

Abbildung 3.136: Nomarski-Aufnahmen der Probenoberfliche einer Al.Ga, .N/GaN-Teststruktur auf 4° vizi-
nalem Si(001). Der Vergleich zeigt die unbeeinflusste GaN-Standardoberfliche im Zentrum der Probe (links)
und die davon ca. 2 mm entfernte GaN-Oberfliche in der Umgebung eines vor dem Wachstum in Si[110]-
Richtung eingeritzten Grabens in die Substratoberfldche (rechts).

und vor der AIN-Bekeimung ist ebenfalls zu vernachléssigen, da durch die gewéhlte senkrechte und
parallele Anordnung der Grdben zur Fehlschnittrichtung der Minoritédtsanteil einmal bestirkt und
einmal unterdriickt werden sollte, was jedoch nicht zu beobachten ist. Zur weiteren Analyse des
Effektes wurden die Siliziumsubstrate mittels Photolithografie- und Atzverfahren derart pripariert,
dass eine parallele Streifenstruktur aus 0,5-3 pm breiten Griben und 0,5-5 pm breiten Stegen die
Substratoberfldche bildet, wie sie in Abbildung 3.137 skizziert ist. Zusétzlich wurde die azimutale
Orientierung des Streifenmusters variiert und in die Si[110]-, die Si[110]- und die Si[100]-Richtung
festgelegt. Der mittlere Streifenabstand war somit deutlich geringer als der beobachtete laterale
Einflussbereich der zufillig generierten Stérungen. Dariiber hinaus entspricht diese Struktur einem
Wachstumsansatz mit maskenlosen und strukturierten Substraten, der bereits erfolgreich zur Opti-
mierung von GaN-basierten Schichtsystemen auf zum Beispiel Saphir [179] oder Si(111) ange-
wendet wurde [180]. Auf diese strukturierten Substrate wurde eine Teststruktur abgeschieden, die
aus einer ca. 40 nm dicken AIN-Keimschicht (T =1200°C—1165°C, p =100 mbar—50 mbar)
besteht, gefolgt von einer ca. 400 nm dicken Al ;,GagssN-Pufferschicht und der ca. 1,5 um dicken
GaN-Deckschicht.

Als Referenzprobe wurde das Schichtsystem auf einem 0° fehlgeschnittenen strukturierten
Si(001)-Substrat aufgewachsen. Die entsprechende GaN-Deckschicht weist sowohl in den gedtzten

0,5-5um 0,5-3 um __ GaN,~ 1,5 um, 1145°C
Al ,Ga, N, ~400 nm, 1165°C

0,88

AIN, ~40 nm,
mit Temperatur- und Druckgradient

Abbildung 3.137: Schematischer Schichtaufbau der Teststrukturen mit einer SiN-Streifenmaskierung direkt
auf dem Si(001)-Substrat.
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S$4800 15.0kV 20.3mm x10.0k SE(U)

Abbildung 3.138: FE-REM-Aufnahme der Seitenkante einer GaN-Probe auf 0° fehlgeschnittenem, struktu-
riertem Si(001)-Substrat bei einer Probenneigung von 45° (links). Die Pfeile in der Ausschnittsvergrifierung
markieren die senkrecht verlaufenden Korngrenzen in der GaN-Schicht (rechts).

Grében als auch auf den Si-Stegen die gleichen Korngrenzen zwischen beiden GaN-Texturkompo-
nenten auf (Abbildung 3.138) wie bei den Schichten auf unstrukturierten Substraten ohne Fehl-
schnitt, wodurch die Relevanz des Fehlschnittes erneut bestdtigt wird. An der senkrecht zu den
Streifen und in Si[110]-Richtung verlaufenden Bruchkante der GaN-Schicht wird zudem oftfensicht-
lich, dass sich die an der AIGaN/GaN-Grenzschicht auftretenden Korngrenzen stetig und nahezu
senkrecht durch die gesamte GaN-Deckschicht fortsetzen. Ein Abknicken der Korngrenzen in Rich-
tung der verspannungsirmeren Randbereiche oder ein laterales Uberwachsen einer Komponente mit
zunehmender Schichtdicke ist nicht zu beobachten.

An Proben, die auf 4° vizinalen strukturierten Si(001)-Substraten gewachsen wurden, sind in der
GaN-Deckschicht auf den Si-Stegen hingegen keine Korngrenzen in den zugehorigen FE-REM-
Aufnahmen mehr nachzuweisen (Abbildung 3.139). Die auftretenden facettierten Locher in der
nicht vollstidndig koaleszierten GaN-Schicht konnen mit einer etwas geringeren Oberflichentempe-

ratur der strukturierten Wafer wéhrend des Wachstums erklart werden und durch eine Erh6hung der

S

S4800 15.0kV 20.4mm x2.00k SE(U) 20.0um

Abbildung 3.139: FE-REM-Aufnahmen der Seitenkante einer GaN-Probe auf 4° fehlgeschnittenem, struktu-
riertem Si(001) bei einer Probenneigung von 45° (links) und in vergrofserter senkrechter Draufsicht (rechts).
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Abbildung 3.140: FE-REM-Aufnahmen einer Probe auf 4° vizinalem, strukturiertem Si(001)-Substrat mit
verstdrkt lateralem Wachstum der oberen GaN-Deckschicht.

nominellen Depositionstemperatur des GaN um 20 K konnten diese Fehlstellen génzlich eliminiert
werden (Abbildung 6.20).

Durch ein tieferes Atzen der Griben in das Si-Substrat im Verhiltnis zur Grabenbreite und eine
Reduktion der Stegbreite auf unter 1 um kann sich die obere GaN-Deckschicht seitlich ungestort
ausbreiten und die zwischen den Stegen entstehenden Hohlrdume lateral tiberwachsen. Aus der
Literatur war bekannt, dass bei dieser sogenannten Pendeo-Epitaxie die freistehenden Bereiche
einer solchen GaN-Schicht eine deutlich bessere kristalline Qualitit aufweisen konnen als die
Schichten oberhalb von tragenden Pufferstrukturen, wobei im freien Bereich insbesondere die
Versetzungsdichte reduziert ist. Durch ein nachfolgendes Koaleszieren der einzelnen GaN-
Schichten zu einer geschlossenen Oberfliche kann so eine Ausgangsgrundstruktur fiir beispiels-
weise GaN-basierte Bauelemente auf Saphirsubstrat [181] oder Si(111) erreicht werden [182]. Das
laterale Wachstum der Deckschicht auf Si(001)-Substrat wurde daher durch eine Erhohung des
V/III-Verhéltnisses auf 1370 und einer Steigerung der Temperatur auf 1165°C wihrend der GaN-
Abscheidung verstérkt. Die FE-REM-Aufnahmen in Abbildung 3.140 belegen, dass auf diese Weise
ein zumindest teilweises Uberwachsen der Griben mit einer freistehenden GaN-Schicht erzielt
werden kann.

Die optischen Eigenschaften der so gewachsenen GaN-Schichten auf den strukturierten Berei-
chen des Substrates wurden mittels hochortsaufgeloster Kathodoluminszenz-Messungen untersucht
(Abbildung 3.141). Innerhalb der tiefer liegenden, gedtzten Griaben dominiert demnach die nieder-
energetischere, storstellenkorrelierte Lumineszenz des GaN, wie der direkte Vergleich mit der SEM-
Messung der selben Probenstelle eindeutig belegt, wobei eine starke Schwankung der lokalen Peak-
wellenldngen von 359 nm bis zu groBer 385 nm nachgewiesen werden kann. In dem ca. 1 um
schmalen Streifen, der sich direkt iiber den Si-Stegen befindet, ist ebenfalls eine storstellenkorre-
lierte Lumineszenz nachzuweisen, welche dort jedoch deutlich schwicher ausgeprigt ist. Die frei-
stehenden GaN-Gebiete weisen hingegen eine sehr homogene laterale Verteilung der emittierten

Peakwellenlédnge bei etwa 359 nm auf, was auf eine hohe erreichte kristalline Qualitdt mit wenig
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Abbildung 3.141: Direkter Vergleich der SEM-Aufnahme der Oberfliiche des strukturierten Probenbereiches
(oben links) mit der Peakwellenlingenverteilung der ortsaufgelosten Kathodolumineszenz (oben rechts) und
der spektral integrierten Intensitdtsverteilung desselben Bereiches (unten rechts). Das Diagramm unten links
zeigt das tiber den Probenbereich integrierte Kathodolumineszenzspektrum bei T = 4K.

Versetzungen und Storstellen in der GaN-Schicht hinweist. Dariiber hinaus ist die Intensitit der
spektral integrierten KL-Lumineszenz aus den iiberwachsenen Bereichen um bis zu 3 GréBenord-
nungen hoher als direkt {iber den Si-Stegen oder aus den gedtzten Griaben. Diese hohere Intensitét
indiziert ebenfalls die bessere erreichte Kristallqualitdt des GaN in den freien Bereichen, da dort
weniger kristalline Stdrungen als nichtstrahlende Rekombinationszentren wirken konnen. Die Redu-
zierung kann jedoch teilweise auch mit den Absorptionseigenschaften des unterliegenden Si-
Substrates begriindet werden. Fiir eine Separation und Quantifizierung der beiden Effekte bieten
sich in weiterfithrenden Arbeiten beispielsweise temperaturabhidngige Messungen oder die Bestim-
mung der Lebensdauer der angeregten Zustidnde an.

Das tiber den untersuchten Probenbereich integrierte Spektrum zeigt neben dem Hauptpeak der
bandkantennahen Lumineszenz des GaN bei etwa 359 nm ein ausgepragtes Nebenmaximum bei
etwa 380 nm, welches gewdhnlich Donator-Akzeptor-Paar-Ubergiingen zugeordnet wird. In den
ortsaufgeldsten Einzelspektren tritt diese niederenergetische Lumineszenzbande jedoch nur in den

gedtzten Griaben sowie an den Seitenfacetten der GaN-Schicht auf, wohingegen in den lokalen
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Abbildung 3.142: Réntgenbeugungs-Rockingkurven der GaN(1015)-Reflexion einer Probe auf struktu-
riertem Si(001)-Substrat von drei verschiedenen Probenpositionen: einem unstrukturierten Bereich (A), ca.
1 mm neben dem Streifenmuster (B) und auf dem Streifenmuster (C). Die rechte Messung zeigt den vollstdn-
digen Rontgenbeungungs-w-x-map, aus dem die markierten Einzelkurven entnommen wurden.

Einzelspektren von der Oberflédche der liberwachsenen Gebiete nahezu ausschlieBlich die bandkan-
tennahe Lumineszenz nachzuweisen ist, wodurch die hohe erreichte Schichtqualitit des GaN in
diesen Bereichen erneut bestétigt wird (Abbildung 6.21).

Die kristalline Qualitdt der Proben wurde mittels lateral ortsaufgelosten Rontgenbeugungs-6/26-
scans an der GaN(1015)-Reflexion untersucht, mit einer Schrittweite von Ax =1 mm (Abbil-
dung 3.142). In den unstrukturierten Probenbereichen ist dabei neben dem Beugungspeak der GaN-
Schicht eine zusétzliche Reflexion der Aly1.GagsN-Pufferschicht zu detektieren, entsprechend dem
gewachsenen Schichtaufbau der Teststruktur. In den direkt an den strukturierten Gebieten angren-
zenden Randbereichen von etwa 1 mm Breite ist dann jedoch keine Al ;,GaogsN-Reflexion mehr
festzustellen, wohingegen die Intensitit der GaN-Reflexion deutlich zunimmt. In den Messungen
direkt auf den Streifenmustern ist ebenfalls keine Beugungsintensitit der Pufferschicht mehr nach-
zuweisen. Eine mogliche Erkldrung dieses Effektes ist eine starke Fehlorientierung der

Alp1,GagssN-Kristallite in den strukturierten Bereichen. Zur Verifizierung dieser Annahmen
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Abbildung 3.143: SEM-Aufnahme an einer Bruchkante des strukturierten Probenbereichs (links) im direkten
Vergleich mit der lateralen Peakwellenldngenverteilung der ortsaufgelosten Kathodolumineszenz der identi-

schen Position (rechts).
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wurden KL-Messungen von einer Bruch-
kante der Streifenstruktur angefertigt
(Abbildung 3.143). Demnach konnen die
Lumineszenzmaxima um etwa 335 nm,
welche der Al 1GagssN-Schicht zugeordnet
werden koOnnen, ausschlieSlich in den
Bereichen seitlich der ausgebrochenen Si-
Stege nachgewiesen werden. Daher ist
anzunehmen, dass sich das Alp,GaggN
bevorzugt an den Seitenflichen der
Si-Stege oder an den auftretenden Si(111)-
Teilflachen in den Ecken zwischen Gréiben
und Stegen anlagert. In Abbildung 3.144 ist
eine FE-REM-Aufnahme einer Bruchkante
eines solchen Si-Steges dargestellt, welche

die seitlichen Ablagerungen der gewach-

Abbildung 3.144: FE-REM-Aufnahme der seitlichen
Bruchkante eines Si-Steges einer Aly;:GayssN/GaN-
Struktur auf einem gedtzen 4° vizinalem Si(001)-
Substrat mit Streifenmuster.

senen Schichten verdeutlicht. Die eindeutige lokale Zuordnung der dargestellten einzelnen Kristal-

lite zu den Al-Konzentrationen gelang leider noch nicht, ist aber Thema weiterer Untersuchungen.

Die eigenen Messungen korrespondieren aber mit dhnlichen Ergebnissen iiber Schwankungen der
eingebauten Al-Konzentration von AlyGa,N-Schichten auf strukturierten GaN-Schichten [183].
Zusammenfassend bietet die Strukturierung der Si(001)-Substrate eine einfache Moglichkeit, die

erreichbare kristalline Qualitdt der GaN-Schichten auf dieser Substratorientierung signifikant zu

steigern. Insbesondere konnte innerhalb der GaN-Streifen auf den Si-Stegen auch keine oppositio-

nelle azimutale Ausrichtung der GaN-Kristallite mehr nachgewiesen werden, wodurch der beschrie-

bene Einfluss der Substratverspannung auf den Selektionsprozess fundiert wird, da die Oberflache

der Si-Stege senkrecht zur Streifenausrichtung als nahezu spannungsfrei anzunehmen ist.

Aufgrund der einfacheren Verfligbarkeit und der bereits ausreichenden erreichten Qualitit,

wurde fiir die Realisierung der Bauelementstrukturen aber unstrukturiertes Si-Substrat verwendet.



3.4. GaN-basierte Bauelemente auf Si(001)

3.4.1. Spannungskompensation

Neben einer ausreichenden kristallinen Qualitdt der GaN-Schichtsysteme auf Si(001) ist die
Realisierung von reproduzierbar rissfreien Gebieten ausreichender Grofle auf der Waferoberflache
ein notwendiges Kriterium, um eine Herstellung von ersten GaN-basierten Bauelementen auf dieser
Substratorientierung zu ermoglichen. Im Allgemeinen weisen GaN-Schichtsysteme auf Si-
Substraten nach dem Abkiihlen von Wachstums- auf Raumtemperatur mit wachsender Schichtdicke
eine zunehmende tensile Verspannung von etwa 0,6-0,7 GPa/um [83] auf, aufgrund des groBeren
thermischen Ausdehnungskoeffizienten der III-N-Halbleiter im Vergleich zum Silizium (vergleiche
Tabelle 1). Oberhalb eines kritischen Wertes von etwa 0,2-0,3 GPa wird die Verspannungsenergie
durch die Ausbildung von Rissen abgebaut [84]. Eine Standardmethode zur Vermeidung dieser ther-
misch begriindeten Rissbildung ist die Kompensation des tensilen Stresses durch eine gezielte
kompressive Vorverspannung des Schichtsystems bereits bei hohen Temperaturen wihrend des
MOVPE-Wachstums. Der Einbau von Tieftemperatur-AIN-Zwischenschichten in die Pufferschicht
ist dabei ein moglicher und hiufig verwendeter Ansatz eine solche ausgleichende Vorverspannung
zu erzielen, welcher bereits bei GaN-Schichten auf Si(111) erfolgreich angewendet wurde [85, 86].
Die AlGaN/GaN-Teststrukturen auf Si(001)-Substraten wurden daher mit LT-AIN-Zwischen-
schichten und zusitzlichen GaN-Pufferschichten erweitert, um rissfreie Bauelemente zu realisieren.

Die Wachstumstemperatur der 1 bis 5 AIN-
Zwischenschichten wurde von 630°C bis 1000°C
GaN ~500nm, 1100°C-1165cc  variiert und die Schichtdicken betragen zwischen

ca. 10 nm und 20 nm; die etwa 300 nm-500 nm
. LT-AN,~10nm-20nm,  djcken GaN-Zwischenschichten wurden bei
" 630°C-1100°C, 1-5 mal . .

1100°C-1165°C gewachsen. Eine schematische

GaN ~400nm, TOO°C-TI65°C pyargtellung des verwendeten Schichtaufbaus ist
Al Ga, N ~ 40 nm, 1100°C-1165°C in Ab.blldun.g 3.145 gez?{gt.

— AIN-Keimschicht, Die geringe Depositionstemperatur des AIN

Sioon), 4 ~80nm, 1165° von 630°C fiihrt bereits nach dem Aufwachsen

Abbildung 3.145: Schematischer Schichtaufbau weniger Atomlagen zu einer Relaxation der AIN-

der Teststrukturen mit zusdtzlichen LT-AIN- Schicht, auf der eine nachfolgende HT-GaN-

Zwischenschichten zur Spannungskompensation. Schicht dann anfinglich pseudomorph und



kompressiv verspannt aufwichst [86]. Aufgrund der insgesamt schlechteren kristallinen Qualitét der
GaN-Schichten auf Si(001) mit einer hoheren Versetzungdichte und mehr Korngrenzen im
Vergleich zu den Schichten auf Si(111), ist der maximale absolute Wert der eingebrachten kompres-
siven Verspannung im GaN auf Si(001) reduziert und somit der Effekt der Spannungskompensation
deutlich geringer ausgeprégt, weshalb die Proben auf Si(001) bei Benutzung der iibernommenen
Si(111)-Standardparameter fiir die LT-AIN-Zwischenschichten (630°C, 75s) weiterhin Risse
aufweisen. Um keine zusitzlichen Korngrenzen an den AIN/GaN-Grenzflichen zu generieren und
dadurch den Spannungseinbau in den GaN-Schichten noch weiter abzuschwéchen, wurde die Depo-
sitionstemperatur des AIN erhoht, wodurch die diinnen AIN-Zwischenschichten geschlossen weiter
wachsen sollten und die kolumnare Struktur der unterliegenden Pufferschicht nahezu unveridndert
weiter geben. Wegen der langsameren Relaxation der AIN-Schichten in Wachstumsrichtung bei
hoheren Abscheidetemperaturen [86] mussten die Schichtdicken des AIN durch ldngere Wachstums-
dauern jeweils angepasst und erhoht werden. Die genauen Wachstumsparameter der AIN-Zwischen-
schichten sind dabei abhédngig von der erreichten kristallinen Qualitit der unterliegenden
AlGaN/GaN-Pufferschichten und wurden entsprechend optimiert. Die in-situ Reflexions- und
Kriimmungstransienten einer Probenserie mit unterschiedlichen Reaktordriicken wéhrend der AIN-
Keimschichtdeposition verdeutlichen den Einfluss der Kristallqualitit auf die resultierende
Probenkriimmung aufgrund der Verspannung der Probe nach dem Abkiihlen auf Raumtemperatur
(Abbildung 3.146). Die Reduzierung des Reaktordruckes von 100 mbar auf 35 mbar fiihrt trotz
besserer Selektion zu einer Zunahme der Kristallitverdrehungen (vergl. Abbildung 3.104) und
infolge dessen zu einer geringeren kompressiven Vorverspannung des GaN bei ansonsten identi-
schen Wachstumsparametern, wohingegen der thermisch begriindete tensile Anteil beim Abkiihlen
aufgrund der identischen Gesamtschichtdicke nahezu unveréndert auftritt. Bei einem Standardreak-
tordruck von konstant 100 mbar wihrend der Keimschichtdeposition wurden als effektivste Werte

fiir die AIN-Zwischenschichten eine Temperatur von 1000°C und eine Wachstumszeit von 120 s

ermittelt.
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Abbildung 3.146: In-situ Laserreflexionskurven von vier Proben mit unterschiedlichen Reaktordriicken
wdhrend des Keimschichtwachstums (links) und die zugehorigen Kriimmungstransienten sowie die gekenn-
zeichneten finalen Probenkriimmungen nach dem Abkiihlen nach 120 min Prozesszeit (rechts).



Die kompressiv verspannten GaN-Zwischenschichten weisen mit steigender Schichtdicke eine
stetig zunehmende Relaxation auf, so dass die eingebrachte kompensierende Verspannungsenergie
pro zusétzlicher GaN-Atomlage kontinuierlich abnimmt. Oberhalb einer kritischen Schichtdicke ist
aufgrund des kolumnaren Wachstumsverhaltens des GaN und der auftretenden Korngrenzen sogar
ein Umschlageffekt zu erwarten, ab dem mit weiter steigender Schichtdicke eine zusétzliche tensile
Verspannung des GaN auftritt [184, 185]. Die Anzahl und die Wachstumsparameter der GaN-
Zwischenschichten waren daher so zu optimieren, dass die kumulative induzierte kompressive
Vorverspannung der Probe nicht durch die stirkere tensile Verspannung nach dem Abkiihlen
aufgrund der Zunahme der Gesamtprobendicke iiberkompensiert wird. Als effektivste Dicke der
GaN-Zwischenschichten wurde dabei ein Wert von 320 nm festgestellt.

Ein weiterer begrenzender Effekt der maximalen erreichbaren Vorverspannung der Proben ist die
mogliche plastische Verformung des Siliziums. Insbesondere bei hohen Wachstumstemperaturen
von 1200°C kann die mechanische Belastung der Substrate durch die Verspannung zu einer dauer-
haften, nicht reversiblen Deformierung fiihren”. Auf 250 um dicken, n-dotierten, 2-Zoll Si(111)
Czochralski-Substraten betrdgt die kritische Kriimmung, ab der eine solche Deformierung eintritt,
bei einer Wachstumstemperatur von 1145°C etwa K =0,5 m™ [157]. Die untersuchten Si(001)-
Substrate weisen jedoch eine andere Dicke (500 pm), eine andere Lage der bevorzugten Si(111)-
Gleitebenen zur radialen Verspannungsrichtung, als auch einen anderen Elastizitdtsmodul in der
Si(001)-Ebene auf, weshalb der kritische Kriimmungswert fiir Si(001)-Substrate von diesem Litera-
turwert verschieden sein sollte. Aus den in-situ Reflexions- und Kriimmungstransienten zweier
Proben mit 4 beziehungsweise 5 LT-AIN-Zwischenschichten kann als kritische Kriimmung bei
T =1165°C ein Wert zwischen K =-0,2 m" und K =-0,3 m™" abgeleitet werden (Abbildung 3.147),
was einer Schichtspannung von -0,6 GPa bis -0,9 GPa entspricht, wobei ein genau definierter und
exakter Ubergangswert zur plastischen Verformung nicht reproduziert werden konnte.

Eine vollstindige Spannungskompensation der ca. 2,5 um dicken AlGaN/GaN-Pufferstruktur
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Abbildung 3.147: In-situ Laserreflexionskurven zweier Proben auf Si(001) mit 4 beziehungsweise 5 LT-AIN-
Zwischenschichten im GaN-Puffer (links) und die zugehorigen Kriimmungstransienten (rechts).

* Die Schmelztemperatur von undotiertem Silizium bei Normdruck betragt 1410°C



GaN-basierte Bauelemente auf Si(001) 155

5
§ E 5
2 2 z z z z z =
ci § giiiiz ¢
55 <. : <|: <I (O] I_I I_I I_l _ : [©] : <C 0.20
50 -0.15
45
— -0.10 —
% ;
= -0.05 é
: 2
' S
g 0.00 g
2 --0.05 S
£ 4
+-0.10
10_' . : I +-0.15
5' .j If j. | j. | Iff Iff Iffl . : 1 020
0 20 40 60 80 100 120
Zeit (min)

Abbildung 3.148: In-situ Laserreflexions- und Kriimmungstransiente einer ca. 2,5 um
dicken, optimierten GaN-basierten Pufferstruktur auf Si(001) mit 4 LT-AIN-Zwischen-
schichten und einer vollstindigen Spannungskompensation nach dem Abkiihlen.

wurde durch die Reduktion der Wachstumstemperatur der GaN-Zwischenschichten auf 1100°C

erreicht. Dazu wurde die Temperatur wéhrend des Al,Ga,\N-Pufferschichtwachstums mittels eines

Temperaturgradienten von 1165°C auf 1100°C abgesenkt. Um eine ausreichende kristalline Qualitét

des GaN an der Grenzschicht zu den aktiven Zonen von vollstindigen Bauelementstrukturen zu

gewdhrleisten, wurde in der ca. 740 nm dicken abschlieBenden GaN-Schicht des Puffers die Depo-

sitionstemperatur wieder linear auf 1165°C erhoht. Die in-situ Intensitits- und die Kriimmungs-
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Abbildung 3.149: Schematischer Probenaufbau der spannungsoptimierten AlGaN/GaN-Grundstruktur auf
Si(001) mit 4 LT-AIN-Zwischenschichten (links) und die zugehorige TEM-Hellfeld-Aufnahme zur Verdeutli-
chung der vertikalen Schichtanordnung (rechts) [158].
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Abbildung 3.150: Nomarski-Aufnahme der Oberfliche der spannungsoptimierten und
vollstindig rissfreien GaN-basierten Grundstruktur auf Si(001).

transiente einer solchen Grundstruktur in Abbildung 3.148 konstatieren die erreichte vollstindig
flache Waferkriimmung nach dem Abkiihlen. Der schematische Schichtaufbau der Grundstruktur
und die verwendeten Wachstumsparameter sind in Abbildung 3.149 dargestellt. Der direkte
Vergleich mit einer TEM-Aufnahme eines spannungsoptimierten vollstindigen Bauelementes,
welches auf dieser ca. 2,5 um dicken Grundstruktur basiert, verdeutlicht die verwendete vertikale
Schichtanordnung im Puffer sowie das kontinuierliche vertikale kolumnare Wachstum an den AIN-
Grenzschichten. Durch diesen Ansatz konnte {iber die gesamte Waferfliche eine vollstindig riss-
freie und koaleszierte GaN-Oberfldche realisiert werden. Die Nomarski-Aufnahme in Abbil-
dung 3.150 belegt die erreichte gute Oberflichenqualitit einer undotierten Grundstruktur, die im
Weiteren den prinzipiellen Unterbau der nachfolgend vorgestellten GaN-basierten Bauelemente auf
Si(001) bildet.

3.4.2. Feldeffekttransistoren

Um die erreichte Qualitit der gewachsenen GaN-Schichten auf Si(001) zu verifizieren, wurden
testweise erste GaN-basierte Bauelementstrukturen auf Siliziumsubstraten dieser Oberfldchenorien-
tierung gewachsen. Dabei sollte primér die prinzipielle Realisierbarkeit sowie die erfolgreiche Inbe-
triebnahme dieser anwendungsorientierten Systeme nachgewiesen werden.

Fiir die Herstellung von Feldeffekttransistor-Strukturen wurde auf einem AlGaN/GaN-Puffer mit
4 LT-AIN-Zwischenschichten, dhnlich der Grundstruktur aus Kapitel 3.4.1, zusétzlich eine etwa
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Abbildung 3.151: Schematischer Schicht-
aufbau einer AlGaN/GaN-basierten FET-
Struktur auf Si(001)-Substrat.

16 nm dicke Aly»sGagssN-Deckschicht abgeschieden.
Aufgrund der sich iiberlagernden spontanen und piezo-
elektrischen Polarisationsfelder und der daraus resultie-
renden elektrischen Feldverteilung in der Schichtstruktur
ist im GaN-Puffer an der oberen GaN/Al,,GaysN-Grenz-
fliche die Ausbildung einer lateral hochleitfadhigen
Schicht mit einer hohen Elektronenkonzentration zu
erwarten, die als Stromkanal in einem FET genutzt wird
[186]. Zusidtzlich wurden an der aktiven Grenzschicht
sowie an der Probenoberfliche zwei nur etwa 2 nm
diinne AIN-Schichten abgeschieden, wodurch die Rauig-
keiten und die Potentialschwankungen an den Grenzfli-

chen aufgrund fluktuierender Al-Konzentrationen im

AlpsGagsN vermindert werden sollten, um eine Erhohung der Elektronenbeweglichkeit zu errei-

chen [187]. Die Proben wurden auf hochohmigen Si-Substraten (R > 10* Qcm) abgeschieden.

Dadurch sollten eventuelle parasitire Strome durch das Substrat bei gesperrtem Transistor

moglichst reduziert werden. Zudem wurden die unteren zwei GaN-Schichten der Pufferstruktur mit

Eisen dotiert, welches mutmaBlich als tiefer Akzeptor wirkt und die native n-Leitung des GaN

kompensiert und so den spezifischen elektrischen Widerstand des Puffers sowie die Durchbruch-

feldstarke erhoht [188, 189]. Ein schematischer Schichtaufbau der verwendeten Bauelementstruktur

ist in Abbildung 3.151 gezeigt.

Die gewachsenen FET-Strukturen auf Si(001) weisen eine verringerte Effizienz der Vorkompres-

sion gegeniiber den Grundstrukturen auf. Dieser Effekt ist vermutlich auf die Eisendotierung
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Abbildung 3.152: In-situ Laserreflexions- und Kriimmungstransiente einer ca. 2,5 um
dicken Aly;GaysN/GaN-FET-Bauelementstruktur auf Si(001) mit 4 LT-AIN-Zwischen-

schichten in der Pufferschicht.
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Abbildung 3.153: Tiefenprofil der Konzentration der freien Ladungstriger in einem
AlGaN/GaN-FET auf Si(001)-Substrat [54].

zuriickzufiihren, welche eine Reduktion der lateralen Kohdrenzldnge und zusitzliche Korngrenzen
im GaN verursacht [190], wodurch der eingebrachte kompressive Stress schneller abgebaut wird.
Trotz der dadurch auftretenden integralen tensilen Restspannung von 0,30 GPa im Schichtsystem
(Abbildung 3.152), ist die Oberfldche der Proben komplett rissfrei.

Die Schichtstrukturen wurden nach dem MOVPE-Wachstum vollstindig prozessiert, so dass ein
erster GaN-basierter Feldeffekttransistor auf Si(001) realisiert wurde. Um die Lokalisierung der
relevanten stromleitenden Schichten im Bauelement zu bestimmen, wurde das vertikale Konzentra-
tionsprofil der freien Ladungstriger in der FET-Struktur mittels tiefenaufgeloster Kapazitéts-Span-
nungs-Messungen vermessen. Aus dem entsprechenden Kurvenverlauf in Abbildung 3.153 ist abzu-
leiten, dass die hochste Konzentration von bis zu 8:10" cm™ Elektronen im GaN-Puffer direkt an

der Grenzschicht zur oberen Aly,sGag7sN-Schicht auftritt, wohingegen innerhalb der Aly,sGag7sN-
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Abbildung 3.154: Strom-Spannungs-Kennlinien bei schrittweise erhéhten Steuerspannungen (links) und die
zugehorige Steilheit und Stromstirke bei einer Drain-Source-Spannung von 10V (rechts) eines GaN-
basierten Feldeffekttransistors auf Si(001) [54].
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Abbildung 3.155: In-situ Laserreflexions- und Kriimmungstransiente einer ca. 2,6 um
dicken Aly>GaysN/GaN-FET-Bauelementstruktur auf Si(001) mit 4 LT-AIN-Zwischen-
schichten in der Pufferschicht und kompressiver Restspannung nach dem Abkiihlen [54].

Schicht keine freien Ladungstrager mehr nachzuweisen sind. Der schnelle Konzentrationsabfall im
GaN-Puffer in Richtung Substrat von mehr als vier Gréenordnungen innerhalb von 150 nm lésst
die Ausbildung eines 2D-Elektronengases an dieser Grenzfliche vermuten. Die entsprechenden
Kennlinien des prozessierten FETs mit einer Gateldnge von L =2 pum in Abbildung 3.154 zeigen
zudem den typischen Verlauf eines voll funktionierenden Transistors und belegen somit die erfolg-
reiche Umsetzung.

Fiir eine bessere Spannungskompensation wurde die Depositionstemperatur des GaN nach
einem 10 min Wachstum der ersten GaN-Zwischenschicht von 1165°C auf 1100°C abgesenkt und in
der letzten 780 nm dicken, undotierten GaN-Schicht wieder linear auf 1165°C erhoht. Dadurch
konnte in der insgesamt 2,6 um dicken FET-Struktur eine kompressive Restspannung von etwa
0 =-0,15 GPa nach dem Abkiihlen erreicht werden, wie aus der zugehdrigen Kriimmungstransiente
und der finalen Kriimmung von K =-0,05 m™" abgeschitzt werden kann (Abbildung 3.155). Der
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Abbildung 3.156: Strom-Spannungs-Kennlinien bei schrittweise erhéhten Steuerspannungen (links) und die
zugehorige Steilheit und Stromstirke bei einer Drain-Source-Spannung von 10V (rechts) eines kriimmungs-
optimierten GaN-basierten Feldeffekttransistors auf Si(001) [54].
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Abbildung 3.157: Kennlinien eines GaN-basierten FET auf Si(001) bei Spannungen von bis
zu Ups = 100V zu Uberpriifung der Durchbruchfestigkeit (oben) und Verlustrom durch das
Gate bei geschlossenem Elektronenkanal in Abhéngigkeit der Drain-Source-Spannung [54].

anschlieBend auf identische Weise fertig prozessierte FET zeigt eine deutlich bessere Charakteristik
im Vergleich zu den tensil verspannten Transistoren. Mit einer Gateldnge von Lg =2 pum und einer
Gatebreite von Wg = 100 um wurde ein maximaler Gleichstrom von Ips = 240 mA/mm erreicht. Die
maximale Steilheit betrdgt ca. 90 mS/mm bei einer Steuerspannung von Ugs =0V und einer
Betriebsspannung von Ups =10V (Abbildung 3.156). Ab einer negativen Steuerspannung von
kleiner Ugs =-1,5 V wird eine fast vollstdndige Einschniirung des Elektronenkanals erreicht und der
Stromfluss reduziert sich auf unter Ips = 0,2 mA/mm, wobei bis zu einer Drain-Source-Spannung
von +100V kein Durchbrucheffekt zu beobachten ist und oberhalb der Sittigung bei ca.
Ups =+10V keine signifikante Anderung der Stromstirke festgestellt werden kann (Abbil-
dung 3.157) [54]. Darliber hinaus weisen die realisierten GaN-basierten FETs auf Si(001)-Substrat
einen vergleichsweise geringen und etwa konstanten Verluststrom von ca. Igs = -1-107 mA/mm auf.
Die beschriebenen Leistungsparameter der gewachsenen FET-Bauelemente auf der Si(001)-
Substratorientierung sind noch deutlich schlechter als die publizierten Werte von vergleichbaren
GaN-basierten FETs auf Si(111) [18]. Dies ist primér auf die bislang schlechtere Kristallqualitit auf
Si(001) zuriickzufiihren sowie auf die nicht weiter optimierten Kenngréfen der relevanten oberen
AliGa; \N-Deckschicht. Durch weiterfiihrende Untersuchungen ist eine Verbesserung der erreich-
baren FET-Leistungsparameter aber sehr wahrscheinlich. Die prinzipielle Realisierbarkeit von voll
funktionsfdhigen GaN-basierten Bauelementen auf Si(001)-Substraten konnte jedoch zweifelsfrei

nachgewiesen werden.



3.4.3. Leuchtdioden

Zum Nachweis der Realisierbarkeit von GaN-basierten optoelektronischen Bauelementen auf
Si(001)-Substraten wurden LED-Strukturen gewachsen. Dazu wurde auf die spannungsoptimierte
Grundstruktur mit vier LT-AIN-Zwischenschichten ein 5-fach-In.Ga,..N/GaN-Multiquantumwell-
System abgeschieden, gefolgt von einer etwa 15 nm dicken Al,;GaooN-Schicht, die als Elektronen-
barriere wirkt, und einer abschlieBenden ca. 110 nm GaN-Deckschicht. Um einen guten Stromtrans-
port durch die Bauelementstruktur zu ermdglichen, wurde die gesamte Pufferschicht sowie die
GaN-Barrieren innerhalb der optisch aktiven Schichten mit nominell 3-10" cm™ Silizium dotiert,
um dort eine hohe n-Leitfdhigkeit zu erreichen. Die Schichten oberhalb des MQW wurden mit
Magnesium dotiert, wodurch, nach einer thermischen Aktivierung, p-leitende Deckschichten
erzeugt werden sollten [9]. Ein schematischer Uberblick des verwendeten Schichtaufbaus der LED-
Struktur ist in Abbildung 3.158 dargestellt.

Die TEM-Hellfeld-Aufnahme in Abbildung 3.159 einer seitlichen Bruchkante des Bauelements
bestdtigt die gewachsene vertikale Schichtabfolge in der Probe. Zudem ermdglicht sie eine Bestim-
mung der realen Einzelschichtdicken im Puffer und der resultierenden Gesamtdicke, die ca. 2,5 um
betrigt. Die Spannungskompensation mit Hilfe der LT-AIN-Zwischenschichten im Puffer der LED-
Struktur ist trotz optimierter Wachstumstemperaturen geringer ausgeprégt als bei den einfacheren,
undotierten Grundstrukturen. Dies kann mit der verwendeten Si-Dotierung im Bauelement erklart
werden, welche eine zusdtzliche vom Dotierlevel und der Versetzungsdichte abhéngige tensile
Verspannung von etwa 0,3 GPa/um in den GaN-Schichten induziert [110, 118, 191] und somit die

kompressive Vorspannung des Puffers bei

Wachstumstemperaturen abschwiécht. Der

| R Al Gay N Einfluss der Magnesiumdotierung in den
5-fach-MQW, Deckschichten ist vergleichsweise vernach-

(In,15Gay ,N'GaN) lassigbar [191]. Dieser Effekt fiihrt nach

> ILAIN dem Abkiihlen auf Raumtemperatur zu

/ einer resultierenden tensilen Gesamtver-

GaN:Si spannung des Schichtsystems von etwa

Al ,Ga, (N:Si 0,37 GPa, wie aus der finalen Probenkriim-
— [ AlN-Keimschicht mung von ungefdhr 0,12 m' gemiB der
s Kriimmungstransiente in Abbildung 3.160

Abbildung 3.158: Schematischer Probenaufbau einer abgeschatzt werden kann [52]. Trotz dieser

In.Ga, .N/GaN-LED-Struktur auf Si(001)-Substrat. tensilen  Restspannung  konnte  eine
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Abbildung 3.159: TEM-Hellfeld-Aufnahme der seitlichen Bruchkante einer LED-
Struktur auf Si(001) zur Darstellung des vertikalen Schichtaufbaus.

komplett rissfreie Probenoberfliche der LED-Struktur auf Si(001) realisiert werden.

Die kristallinen Eigenschaften des Bauelements wurden mittels Rontgenbeugungs-6/20-scans
analysiert. Zusétzlich zu den beiden dominierenden Intensititsmaxima der GaN(0002)- und der
Alo.12GapgsN(0002)-Reflexion der Pufferschicht, konnen die Ubergitter-Beugungsreflexe der Multi-
quantumwell-Struktur bis zur 5. Ordnung nachgewiesen werden, was die gute Schichthomogenitit
im MQW dokumentiert (Abbildung 3.161). Das auftretende Minimum der Enveloppe-Funktion
beim SL-3 Peak ermdglicht die Bestimmung der mittleren Schichtparameter der In,Ga,N-Filme

mit einer Dicke von ca. 3,2 nm und einem Indiumanteil von ca. x = 0,18 [53]. Aufgrund des typi-
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Abbildung 3.160: In-situ Laserreflexions- und Kriimmungstransiente einer LED-Bauele-
mentstruktur mit einem S5-fach (In.Ga,;.N/GaN)-MOW auf Si(001)-Substrat [52].
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Abbildung 3.161: Rontgenbeugungs-8/26-scan an der GaN(0002)-Reflexion einer LED
auf Si(001) und die zugehorige Simulation des Beugungsmusters zur Bestimmung der
Schichtparameter [53].

schen kolumnaren Wachstumsverhaltens des GaN, ist die auf dem Puffer abgeschiedene MQW-
Struktur nicht iiber die gesamte Probenfliche durchgingig geschlossen, sondern weist teilweise an
den Korngrenzen eine leichte Schwankung von 0-5 nm in der aboluten vertikalen Position iiber der
Substratoberfliche auf, wie die TEM-Aufnahme in Abbildung 3.162 verdeutlicht. Innerhalb einer
Kolumne ist die Schichtstruktur des MQW hingegen lateral kontinuierlich und homogen
gewachsen. Dieses Verhalten ist charakteristisch fiir GaN-basierte LEDs. Wegen der stirkeren
Schwankung in der Verdrehung der GaN-Kolumnen, ist der Effekt auf Si(001)-Substraten aber
hiufiger und deutlicher ausgeprégt als zum Beispiel auf Si(111).

Zur Analyse der optischen Eigenschaften der LED-Strukturen auf Si(001) wurden Photo-

Abbildung 3.162: TEM-Hellfeld-Aufnahme der Bruchkante einer LED-Struktur auf
Si(001) im Bereich des Multiquantumwells und der Probenoberfliche und mit Korn-
grenzen zu einer langsamer gewachsenen GaN-Kolumne.



10000

8000

6000 +

4000 A

Intensitat (w.E.)
Intensitat (w.E.)

2000 A

T T T T T T T T T T
350 400 450 500 550 600 450 500 550
Wellenlange (nm) Wellenldnge (nm)

Abbildung 3.163: Raumtemperatur-Photolumineszenz-Spektrum einer IngsGagys:N/GaN-LED auf Si(001)-
Substrat (links) [53] und ein Vergleich der Spektren von verschiedenen gekennzeichneten Positionen im
linearen Abstand von 10 mm iiber die Waferfldiche (rechts).

lumineszenz-Untersuchungen durchgefiihrt. Bei einer Anregung ca. 5 mm neben dem Waferzentrum
zeigt das Raumtemperatur-PL-Spektrum der LED ein ausgeprigtes Emissionsmaximum bei einer
Wellenldnge von etwa 455 nm, welches von Fabry-Pérot-Oszillationen iiberlagert ist (Abbil-

dung 3.163). Insbesondere in den &uBeren
 T=42K Randbereichen des 2-Zoll-Wafers ist das

Peakmaximum um bis zu 20 nm zu ldngeren

Wellenldngen verschoben, wobei die Peak-
form nahezu unveréndert bleibt. Da die Probe
wihrend des MQW-Wachstums fast kriim-
mungsfrei war und somit flach auf dem Sus-
zeptor auflag (Abbildung 3.160), ist dieser
Effekt nicht ausschlieBlich mit einer geringe-

KL- Intensitat (w.E.)

ren Oberflichentemperatur am Waferrand zu
erkldren. Vielmehr ist von einem radialen
Anstieg des In-Gehaltes auf dem rotierenden

Wafer wegen des chemischen Konzentrati-

z- Position

onsgradienten im linearen Reaktorgasfluss
auszugehen [126, 192].
Um festzustellen, wo in der LED-Schicht-

struktur das Licht der Hauptemission um

KL-Intensitét (w.E.)

350 400 450 500 550
Wellenlidnge (nm) 455 nm generiert wird, wurden die lokalen

Abbildung 3.164: Integrales Kathodolumineszenz- Spektren der Bruchkante der Probe mittels

Spektrum der seitlichen Bruchkante einer GaN-basier- Kathodolumineszenz vertikal ortsaufgeldst
ten LED auf Si(001)-Substrat bei 4,2 K (oben) und
zugehorige vertikal ortsaufgeloste Wellenlingenvertei-
lung entlang des Probenquerschnitts (unten) [53]. die Peaklumineszenz ausschlieflich innerhalb

vermessen (Abbildung 3.164). Demnach wird
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Abbildung 3.165: Ortsaufgeloste Wellenldngenverteilung des Kathodolumineszenz-Emissionsmaximums bei
T =4,2K einer Iny;5Gags:N/GaN-LED auf Si(001)-Substrat (rechts) und das zugehérige Histogramm mit
angepasster gaufiformiger Verteilung bei einer lateralen Auflosung von 256 x200 Punkten (links) [53].

des Ing15Gays:N/GaN-MQW erzeugt und ist daher diesem zuzuordnen [53]. Die dabei etwas groflere
detektierte mittlere Emissionswellenlinge des MQW von etwa 458 nm, trotz der Abkiihlung auf
T =4,2K und der dadurch zu erwartenden leichten Blauverschiebung, ist mit der ca. 10 mm von der
Mitte entfernten Position des entnommenen Probenstiickes aus dem Wafer zu begriinden.

Ein moglicher Einfluss der GaN-Korngrenzen in der Pufferschicht auf die MQW-Lumineszenz
wurde mit Hilfe lateral ortsaufgeldster Kathodolumineszenz an der Probenoberfliche der LED
untersucht. Durch die geeignete Wahl einer 9x14 um? groBen Teilfliche sollte dabei mindestens

eine Korngrenze zwischen den etwa 0,5-3 pm breiten GaN-Kolumnen sicher erfasst werden. In der
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Abbildung 3.166: Integrales Kathodolumineszenz-Spektrum bei T = 4,2 K einer 9x14 um’ grofSen Fliche

einer Ing;3Gags;N/GaN-LED auf Si(001)-Substrat (oben Mitte) und lokale Einzelspektren aus Teilgebieten
mit unterschiedlicher Peakwellenlinge.



entsprechenden ortsaufgelosten Wellenldngenverteilung des KL-Emissionsmaximums in Abbil-
dung 3.165 ist eine korrelierte laterale Strukturierung nicht zweifelsfrei nachzuweisen. Die iiber
mehr als zwei GroB3enordnungen fast gau3formige Verteilungsfunktion im zugehdrigen Histogramm
bestétigt vielmehr den rein statistischen Charakter der auftretenden Flutaktionen, die daher vermut-
lich auf lokale Schwankungen der In-Konzentration oder der Quantumwelldicke zuriickzufiihren
sind [53]. Die hohere Anzahl der Korngrenzen auf Si(001) im Vergleich zu Si(111) wirkt sich somit
nicht nachteilig auf die spektrale Verteilung der Peaklumineszenz der LED aus. Die lokale Wellen-
langenschwankung von 0~ 15 meV entspricht zudem den typischen Werten vergleichbarer
In,Ga, <N-Schichtsysteme auf Saphir oder Si(111)-Substraten bei gleicher Skalierung [100]. Die
lokalen Einzelspektren von Gebieten mit unterschiedlicher Peakwellenlénge zeigen dariiber hinaus,
insbesondere an der niederenergetischen Flanke, auf der eine Storstellenlumineszenz zu erwarten
wire, keinen signifikanten Unterschied zum Abfallverhalten des integralen Spektrums (Abbil-
dung 3.166), wodurch die Annahme einer rein statistischen Wellenlédngenverteilung bestérkt wird.
Fiir eine elektrische Charakterisierung der LED-Strukturen wurden mit Hilfe von Elektronen-
strahlverdampfung Nickel-Gold-Kontakte auf die Probenoberfliche prozessiert und anschlieBend
ausgeheizt, wodurch diese in den oberen Bereich der p-GaN-Schicht eindiffundieren und optisch
transparent werden [193, 194]. Der Durchmesser dieser kreisformigen ebenen p-Kontakte betridgt
etwa 288 um. Die LEDs wurden mittels metallischen Nadelprobern elektrisch stimuliert, wobei als
n-Kontakt direkt das leitfahige Si-Substrat verwendet wurde. Ab einer angelegten Kontaktspannung
von etwa +5 V zeigen die LED-Strukturen eine mit bloBem Auge wahrnehmbare blaue Elektrolumi-
neszenz an den kontaktierten Bereichen, die insbesondere bei geringen Anregungsstromen von ca.
I=0,5 mA starke laterale Schwankungen in der Intensitdt aufweist und allgemein an den Kontakt-
randern verstarkt ist (Abbildung 3.167). Eine Fotografie bei Tageslicht einer leuchtenden In,Ga; N/
GaN-LED-Struktur auf Si(001)-Substrat bei einem Strom von I =4,0 mA ist in Abbildung 3.168

144,04 ym

Abbildung 3.167: Nomarski-Aufnahme eines prozessierten NiAu-p-Kontakts einer In.Ga, .N/GaN-LED auf
Si(001)-Substrat (links) und eine Fotografie eines identischen Kontakts dieser LED bei elektrisch angeregter
Lichtemission (rechts).
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Abbildung 3.168: Fotografie der LED-Struktur auf Si(001) wdhrend der elektrischen Stimulation mit einem

Nadelprober. Die blaue Lichtemission unterhalb des NiAu-Kontakts bei einer Anregungsstromstdrke von
1 =4 mA ist deutlich sichtbar [52].

dargestellt [52].

Das Elektrolumineszenzspektrum der LED ist im Vergleich zum optisch angeregten PL-Spek-
trum etwas verbreitert und um etwa 20 nm zu groBeren Wellenldngen verschoben (Abbil-
dung 3.169). Die genaue Ursache dieser Verdnderung der energetischen Lage der Emission ist noch
nicht vollstindig verstanden und wird derzeit noch eingehender untersucht. Der Effekt korrespon-
diert aber mit Vergleichsmessungen von LED-Proben auf Si(111) oder SOI-Substraten, die eine
dhnlich grofle Verschiebung der Peaklage aufweisen [195]. Ab einem Anregungsstrom von iiber
4 mA, was einer homogenen Anregungsdichte von ca. 6 A/cm” unter den Kontakten entspricht, ist
keine weitere Steigerung der Lumineszenzintensitét mit steigender Spannung mehr zu erreichen und
die Kontakte werden zerstort. Dieser relativ geringe maximale Stromfluss ist mit dem grof3en
Serienwiderstand dieser ersten Proben zu begriinden, der etwa 3700 Q betrdgt und zu einer starken
lokalen Aufheizung in der Schichtstruktur fiihrt. Eine optimierte Dotierung der Proben mit einer
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Abbildung 3.169: Elektrolumineszenzspektren eine LED auf Si(001) bei verschiedenen Anregungstrémen

(links) und die zugehdrige Strom-Spannungs-Kennlinien, gemessen zwischen einem NiAu-Kontakt
(d =288 um) und der Substratriickseite (rechts).



hoheren Leitfahigkeit des Schichtsystems ermoglicht jedoch eine Steigerung der Leistungspara-
meter der LEDs, wie an den Beispielen im néchsten Kapitel gezeigt wird.

Die prinzipielle und erfolgreiche Realisierbarkeit von IniGa,..N/GaN-basierten LED-Bauele-
menten auf Si(001)-Substraten ist mit diesen erstmals publizierten Proben und den gezeigten zuge-

horigen Spezifikationen aber vollstdndig nachgewiesen worden [52, 53, 196].

3.4.4. Wachstum auf 150 mm Si(001)-Substraten

Eine Hauptmotivation der Untersuchungen zum GaN-Wachstum auf Si(001)-Substraten ist die
angestrebte Integration von GaN-basierter Elektronik und Optoelektronik in die bestehende Stan-
dard-Silizium-CMOS -Technologie. Fiir eine einfachere Eingliederung der hergestellten GaN-
Bauelementstrukturen auf Si(001) in die weiteren Prozessierungsschritte und Abldufe der industri-
ellen Fertigung, ist dazu eine VergroBerung der Substratdurchmesser auf die verwendeten Standard-
malle dieser Si-Technologie anzustreben. In Zusammenarbeit mit dem industriellen Partner
AZZURRO Semiconductors AG wurden deshalb erste GaN-basierte LED-Strukturen auf groB3-
flichigen Si(001)-Substraten mit einem Durchmesser von 150 mm abgeschieden. Eine Haupt-
schwierigkeit beim Wachstum auf diesen Substraten, mit einer im Vergleich zu 2-Zoll-Substraten 9-
mal groBeren Oberflidche, besteht insbesondere in der lateralen Probenhomogenitét und der finalen
Waferkrimmung.

Wegen der erforderlichen Umstellung auf einen TSS 6x2-Zoll Closed-Coupled-Showerhead-
Reaktor war eine erneute Prozessoptimierung notwendig. Dazu wurden anfanglich 2-Zoll-Si(001)-
Substrate verwendet. Im Vergleich mit den Proben, die zeitgleich in einer AIX 200/4 RF-S Anlage
als Referenz gewachsen wurden, trat dabei ein reproduzierbarer Wechsel der préferierten azimutalen
Ausrichtung der GaN-Kolumnen zu GaN[1120]||Si[110] auf, trotz nominell identischer Wachs-
tumsparameter und der Verwendung identischer und 500 um dicker Substrate derselben Charge.
Damit ist der kritische Einfluss der Reaktorparameter auf den Selektionsprozess der bevorzugten
GaN-Texturkomponenten zweifelsfrei bewiesen. Bei der Verwendung von 1,5 mm dicken
Substraten mit 150 mm Durchmesser und bei ebenfalls unverdnderten Wachstumsparametern ist
hingegen die GaN[1010]||Si[110]-Orientierung auf dem gesamten Wafer gewachsen, was somit den
Einfluss des Substratparameter voll bestdtigt (vergleiche Kapitel 3.3.3).

Nach der Anpassung und der Optimierung der Prozessparameter auf den anderen Reaktortyp mit
Hilfe einfacher Teststrukturen, wurde eine komplette In.Ga;..N/GaN-basierte LED-Struktur auf
einem 150 mm Si(001)-Substrat gewachsen. In Abbildung 3.170 ist eine Fotografie dieser Bauele-
mentstruktur dargestellt. Die groBBere Substratdicke von 1,5 mm ermdglicht wegen der geringeren

resultierenden Verformung wéhrend des Wachstums eine stirkere Vorspannung des Schichtsystems

* englisch: Complementary Metal Oxide Semiconductor



Abbildung 3.170: Fotografie einer In,Ga, .N/GaN-basierten LED-Struktur auf einem
150 mm grofsen Si(001)-Substrat [197].

mittels 5 LT-AIN-Zwischenschichten und dadurch eine Erhhung der Pufferschichtdicke auf insge-
samt 2,8 um. Da keine in-situ Kriimmungsmessung zur Verfiigung stand, wurde die finale Wafer-
kriimmung mittels Rontgenbeugungs-w-scans der Si(004)-Reflexionen von zwei verschiedenen
Probenpositionen bestimmt. Aus der Winkelverschiebung der Intensititsmaxima von Aw=0,17°
und dem gewdhlten lateralen Abstand der Messpunkte von Ax = 60 mm ergibt sich unter Annahme
einer sphérischen Kriimmung ein Wert von K = 0,049 m™ (Abbildung 3.171). Die Probenoberfliche
der LED auf 150 mm Si(001) ist nach dem Abkiihlen nahezu rissfrei, lediglich ein schmaler Rand-
bereich von etwa 5 mm Breite weist einige thermisch bedingte Risse auf.

Die Schichtparameter des Puffers sowie des emittierenden (IniGa,..N/GaN)-Multiquantumwell
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Abbildung 3.171: Rontgenbeugungs-w-scans an der Si(004)-Reflexion des Substrates
an zwei um 60 mm voneinander entfernten Positionen einer LED-Struktur auf 150 mm
Si(001) zur Bestimmung der Probenkriimmung.
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Abbildung 3.172: Rontgenbeugungs-&/20-scan der GaN(0002)-Reflexion einer 5-fach

(In.Ga, .N/GaN)-LED-Struktur auf einem 150 mm Si(001)-Substrat (schwarz) und die
zugehorige Simulation zur Bestimmung der Schichtparameter (vot) [197].

wurden mittels eines Rontgenbeugungs-0/20-scan analysiert. Die bis zur 7. Ordnung aufzulésenden
Ubergitterreflexionen in Abbildung 3.172 indizieren die gute erreichte Schichtqualitit im MQW,
und aus der zugehdrigen angepassten Simulation des Beugungsbildes konnen eine Welldicke von
ca. 2,2 nm £ 0,3 nm und eine In-Konzentration von x ~ 0,20 nm =+ 0,03 nm abgeschétzt werden.

Die Ausbildung atomarer Hohenstufen an der p-GaN-Deckschicht belegt die glatte Oberflachen-
morphologie und das 2-dimensionale Schichtwachstum (Abbildung 3.173), und die durch AFM-
Messungen bestimmte Oberflichenrauigkeit betrdgt Orms = 0,44 nm auf einer untersuchten Teil-
flache von 3x3 um?* GroBe.

Um die Homogenitét der optischen Eigenschaften iiber die gesamte Waferfliche der LED auf

Abbildung 3.173: AFM-Aufnahme der GaN-Oberfldche eines LED-Bauelements auf
einem 150 mm Si(001)-Substrat [197].
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Abbildung 3.174: Uber die gesamte Waferfliche lateral ortsaufgeliste Verteilung der Peakwellenlinge des
Photolumineszenzspektrums einer In.Ga; .N/GaN-basierten LED auf einem 150 mm Si(001)-Substrat bei
Raumtemperatur. Die Schrittweite und die Breite des Randbereiches betragen 3 mm (links). Sowie ein
entnommenes lokales Einzelspektrum von der markierten ca. 2 cm vom Waferzentrum entfernten Probenposi-
tion (rechts) [197].

einem 150 mm Si(001)-Substrat zu untersuchen, wurden ortsaufgeloste Photolumineszenz-
messungen der Probenoberfliche bei Raumtemperatur angefertigt (Abbildung 3.174). Die tiber die
Waferfliche von 651 cm? gemittelte emittierte Wellenléinge betriigt demnach ca. 456 nm mit einer
Standardabweichung von nur 0,94% (4,3 nm). Diese Werte entsprechen in etwa den Wellenldngen-
schwankungen vergleichbarer LEDs auf 150 mm Si(111), die in dem selben MOVPE-Reaktor
gewachsen wurden (0 = 3,7 nm) [198]. Die auftretenden relativ scharfen, radialen Schwankungen
der Peakwellenlidnge sind durch einen diskreten Wechsel zwischen den am stirksten angeregten

Moden der iiberlagerten Fabry-Pérot-Oszillationen zu begriinden, welche in dem lokalen Einzel-
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Abbildung 3.175: Fotografie einer LED-Struktur auf Si(001)-Substrat wihrend der elektrischen Stimulation
mit einem Nadelprober (links) und das zugehorige Elektrolumineszenzspektrum bei einer Anregungsstrom-
stirke von I = 20 mA (rechts) [197].
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Abbildung 3.176: Strom-Spannungs-Kennlinien eines LED-Bauelementes auf Si(001)-
Substrat [197].

spektrum von einer ca. 2 cm vom Waferzentrum entfernten Probenposition deutlich sichtbar sind.
Die spektral integrierte Intensitidt des Emissionspeaks variiert dabei liber die Waferflaiche um etwa
7,1% (Abbildung 6.22).

Zur Analyse der elektrisch stimulierten Lumineszenzeigenschaften der LED auf 150 mm Si(001)
wurden auf die Probenoberfldache die gleichen transparenten Nickel-Gold-Kontakte prozessiert, die
bereits im vorherigen Kapitel zu den 2-Zoll-Wafern beschrieben wurden. Eine Fotografie der mittels
eines Nadelprobers elektrisch angeregten LED-Struktur ist in Abbildung 3.175 gezeigt, sowie das
zugehorige EL-Spektrum bei einem Anregungsstrom von I =20 mA. Die Emissionswellenlédnge
von 470 nm ist im Vergleich zum Photolumineszenzspektrum dabei wieder um etwa 10 nm in den
niederenergetischen Bereich verschoben, und die erreichte Peakhalbwertsbreite betrdgt etwa
110 meV. Aufgrund einer verbesserten n-Dotierung im GaN-Puffer mit einem Konzentrationsgradi-

enten der Siliziumatome von ca. 9-10" ¢m™ in den unteren Schichten bis zu ca. 4:10"® ¢cm™ am
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Abbildung 3.177: Elektrolumineszenzspektren einer GaN-basierten LED auf Si(001) mit steigender Anre-
gungsstromstdrke (links) und die entsprechende Entwicklung der Peakintensitdt in Abhdngigkeit der Strom-
stéirke (rechts) [197].
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Abbildung 3.178: Vergleich der normierten Elektrolumineszenzspektren einer GaN-
basierten LED auf Si(001) mit steigender Anregungsstromstdirke.

MQW, konnte im Vergleich zu den ersten LEDs auf 2-Zoll Si(001) eine deutlich bessere Strom-
Spannung-Charakteristik bei den Bauelementen auf 150 mm Si(001)-Substraten erzielt werden
(Abbildung 3.176). Der Serienwiderstand betrégt bei direkter Nutzung des leitfadhigen Si-Substrates
als Riickseitenkontakt etwa 65 Q , wobei flir die Einsatzspannung ein Wert von ungefdhr +2,8 V
ermittelt wird. Dariiber hinaus kann bis zu einem Anregungsstrom von 200 mA, was einer homo-
genen Anregungsdichte von 300 A/cm? unter den Kontakten entspricht, eine kontinuierliche
Zunahme einer zeitlich stabilen Lumineszenzintensitit mit steigender Stromstirke erreicht werden
(Abbildung 3.177).

Aufgrund der Fabry-Pérot-Resonanz in der Schichtstruktur {iber dem Si-Substrat, ist die Peak-
wellenldnge in der EL nahezu unabhingig von der Anregungsstromstirke und wird konstant bei
470 nm emittiert. Im direkten Vergleich der normierten EL-Spektren in Abhdngigkeit der Strom-
starke ist jedoch eine relative Intensititszunahme an der hoherenergetischen Flanke beziiglich des
Peakmaximums festzustellen, wahrend an der langwelligen Seite keine signifikante Beeinflussung
nachzuweisen ist (Abbildung 3.178). Dieser Effekt ist somit priméir mit der Anregung hoherer Ener-
giezustinde im MQW mit groBerer Stromdichte zu erkldren. Eine eventuelle globale Rotverschie-
bung infolge der Autheizung der LED bei hoheren Stromen und der resultierenden, thermisch
bedingten Abnahme des Bandabstandes wird demnach nicht beobachtet.

Die gezeigten Probenparameter belegen somit die erfolgreiche Umsetzung einer GaN-basierten
LED auf einem 150 mm Si(001)-Substrat, sowie die mogliche Skalierbarkeit des Herstellungspro-
zesses auf grof3flachige Substrate.



4. Zusammenfassung

Das Thema dieser Arbeit war die Untersuchung des Wachstumsverhaltens von GaN-basierten
Schichtsystemen auf Siliziumsubstraten, die eine Si(001)-Oberflaichenorientierung aufweisen. Das
Ziel bestand primér darin, mit Hilfe der metallorganischen Gasphasenepitaxie, erstmals hochquali-
tative und moglichst einkristalline Schichtsysteme aus III-N-Halbleitern auf dieser speziellen
Substratorientierung abzuscheiden. Die erfolgreiche Umsetzung in erste funktionierende Bauele-
mente auf Si(001) war dabei anzustreben. Ergénzend sollte ein Kriimmungssensor-Prototyp am
verwendeten MOVPE-Reaktor derart optimiert werden, dass eine routinemifige in-situ Kriim-
mungs- und Reflexionsmessung wéhrend der Wachstumsdurchgénge ermdglicht wird. Eine optio-
nale Erweiterung des in-situ Messsystems mit einer pyrometrischen Oberflichentemperaturmessung
war zu gewéhrleisten.

Durch die erfolgreiche Kombination von simultaner Kriimmungs-, Reflexions- und Temperatur-
messung konnte erstmals der Einfluss der Substratbiegung auf die resultierende Oberflichentempe-
ratur der Probe wihrend des Abscheideprozesses direkt nachgewiesen werden. Eine konvexe
Probenbiegung verursacht demnach in der Probenmitte einen geringeren vertikalen Warmeiibertrag
vom Suszeptor auf das Substrat und es kommt dort mit zunehmender Kriimmung zu einer
kontinuierlichen Abnahme der Oberflichentemperatur. An einer Probe auf 2-Zoll-Si-Substrat mit
einer Dicke von 250 pm konnte bei einer konvexen Kriimmung von K = -0,5 m™ eine Reduzierung
der Oberflichentemperatur von 45 K im Waferzentrum festgestellt werden. Eine konkav gekriimmte
Probe zeigt hingegen eine bessere thermische Kontaktqualitdt in der stirker aufliegenden Proben-
mitte. Eine resultierende Temperaturerhhung von bis zu 7 K konnte bei einer Kriimmung von
K =0,15 m™ belegt werden. Durch die Optimierung der Auswerteroutine und des Messaufbaus der
in-situ Kriimmungsmessung konnte eine Standardauflosung von etwa AK =0,02 m’ bei einer
Abtastrate von etwa 20 Messungen pro Sekunde erreicht werden. Das Messsystem wird mit diesen
Spezifikationen nun routineméfig bei der universitdren Forschungsarbeit verwendet.

Die Ubernahme der standardisierten MOVPE-Wachstumsparameter des GaN-Wachstums auf
Si(111), insbesondere der etablierten Tieftemperatur-AIN-Keimschicht, resultiert in einer nahezu
pulverartigen Verteilung der Orientierungen der GaN-Kristallite auf den Si(001)-Substraten. Eine
rein statistische Streuung liegt jedoch nicht vor, da trotz der polykristallinen Schichtstruktur dieje-
nigen kristallographischen Ausrichtungen des GaN, bei denen die c-Achse parallel zu der Si(001)-
Substratoberflidche orientiert ist, im Allgemeinen nicht nachgewiesen werden konnen. Im speziellen

sind somit auch keine m-plane und keine a-plane orientierten Kristalle auf Si(001) bei den iiber-



nommenen Wachstumsparametern zu beobachten. Stattdessen ergibt sich eine bevorzugte Ausrich-
tung der GaN-Kristallite, bei der die GaN[1012]-Richtung senkrecht zur Si(001)-Substratoberfliche
orientiert ist. Durch eine Reduzierung der Dicke der Tieftemperatur-AIN-Keimschicht auf unter
40 nm sowie der Verwendung von mehreren Tieftemperatur-AIN-Zwischenschichten (630°C) in der
Pufferstruktur kann der c-achsenorientierte Anteil der Kristallite in den GaN-Schichten auf Si(001)
ginzlich eliminiert werden und der GaN[1012]-orientierte Anteil wird dominant. In der Kristallit-
orientierung dieser GaN-Schichten auf Si(001) tritt eine vierzdhlige azimutale Symmetrie auf, bei
der die GaN[1011]-Richtung jeweils parallel zu einer der vier dquivalenten Sil110Richtungen
ausgerichtet ist. Dieses Wachstumsverhalten kann mit der Ausbildung eines anndhernden Koinzi-
denzgitters zwischen der Si(001)-Oberfliche und den epitaktisch gewachsenen AIN/GaN-Schichten
erklart werden. Der Unterschied zwischen dem lateralen Abstand der Dimerreihen auf der Substrat-
oberfliche und der Linge der GaN[1012]-Schnittfliche mit der hexagonalen Einheitszelle betrigt
dabei ca. 1,3%. Durch eine 4° Fehlorientierung der Substrate in Si[110]-Richtung kann genau eine
der vier auftretenden GaN[1012]-orientierten Texturkomponenten priferiert werden. Der erreichte
Selektionsgrad betrdgt dabei 60% zugunsten derjenigen Komponente, bei der die c-Achsenprojek-
tion der GaN-Kristallite auf der Substratoberfldche senkrecht in Richtung der abfallenden Oberfla-
chenstufen verlduft (GaN[1011]||Si[110]). Eine vollstindig koaleszierte und einkristalline GaN-
Schicht auf Si(001) mit dieser kristallinen Ausrichtung konnte jedoch noch nicht realisiert werden.
Eine Verinderung der initialen Depositionstemperatur der ersten Atomlagen der AIN-Keim-
schicht auf Si(001) erlaubt eine sehr sensible Beeinflussung der Kristallitorientierung des GaN. Mit
steigender Temperatur nimmt der Anteil der pulverartig verteilten Orientierungen sowie der Anteil
der GaN[1012]-orientierten Kristallite stetig ab, wohingegen der c-achsenorientierte Anteil kontinu-
terlich zunimmt. Oberhalb einer Depositionstemperatur des AIN von etwa 1100°C ist dann
ausschlieBlich die GaN[0001]-Orientierung in den Schichtsystemen festzustellen. Trotz der kubi-
schen Kristallstruktur des Si-Substrates und der nominell vierzdhligen epitaktischen Symmetrievor-
gabe der Si(001)-Flache sind in den GaN-Schichten keine Einschliisse von ¢c-GaN in Zinkblende-
Struktur nachzuweisen. Die c-achsenorientierten GaN-Kristallite auf Si(001) weisen zwei um 90°
zueinander verdrehte azimutale Ausrichtungen mit GaN[1120]||Si[110] bzw. GaN[1010]||Si[110]
auf, welche beide zu gleichen Volumenanteilen in der gewachsenen Schicht auftreten. Dieses
Verhalten lédsst sich mit der epitaktischen Vorgabe der Si(001)-Fldche der Substrate erkldren, die
zwei gegensdtzliche, um 90° zueinander verdrehte Oberflichenkonstruktionen aufweist. Die beiden
resultierenden auftretenden azimutalen Texturkomponenten des GaN fiihren zur Ausbildung von
Korngrenzen zwischen einkristallinen Teilbereichen, die ein vollstdndiges Koaleszieren der GaN-
Schicht auf Si(001) verhindern. Durch einen Fehlschnitt der Substrate in Si[110]-Richtung kann
eine azimutale Texturkomponente in den GaN-Schichten bevorzugt werden. Der stirkste Selek-
tionsgrad tritt dabei ab einem Winkel der Fehlorientierung von etwa 4° auf, welcher mit dem theo-
retischen Wert des Auftretens von atomaren Doppelstufen auf der Si(001)-Flache korrespondiert.
Eine weitere Steigerung der Fehlorientierung bewirkt keine signifikante Verbesserung der GaN-

Schichtqualitdt. Durch eine abrupte Vergroferung der Kristallitdurchmesser an den Grenzflichen



einer Pufferstruktur kann eine weitere Zunahme des Selektionsgrades erzielt werden. Wéhrend in
der AIN-Keimschicht keine Priferenz einer azimutalen Texturkomponente quantifiziert werden
kann, betrdgt das erreichte Verhiltnis der Volumenanteile in der nachfolgend gewachsenen
Aly12Gay gsN-Pufferschicht etwa 5:1 und in der GaN-Deckschicht etwa 1000:1. Durch ein begrenztes
und definiertes Angebot von Ga-Atomen bereits wihrend der Metallisierung der Si-Oberfldche und
der Keimschichtdeposition kann eine deutlich bessere Homogenitit der Proben iiber die Substrat-
flache realisiert werden. Zudem wird eine Abnahme der Oberflichenrauigkeit und eine Erhéhung
des Selektionsgrades erreicht. Nach der Optimierung der AIN-Keimschicht durch einen zusitzlichen
TMGa-Fluss von 2 ml/min ist den oberen Bereichen der GaN-Deckschicht keine oppositionelle
azimutale Texturkomponente des GaN mehr nachzuweisen. Die besten Proben auf Si(001)-Substrat
besitzen eine Verkippung von FWHM = 0,27° und eine Verdrehung von FWHM = 0,8° der GaN-
Kolumnen. Die erzielte Schichtqualitit ist somit noch etwas schlechter als bei vergleichbaren Stan-
dard-GaN-Schichten auf Si(111)-Substraten mit Werten von ca. 0,1° bzw. 0,4°. Die c-achsenorien-
tierten GaN-Schichtsysteme auf Si(001) weisen eine Ga-Terminierung der Oberfliache auf.

Mit Hilfe der Integration von 4 bzw. 5 Tieftemperatur-AIN-Zwischenschichten in der GaN-
Pufferstruktur gelingt eine kompressive Vorspannung der Proben wéhrend des Wachstums, welche
die beim Abkiihlen entstehende tensile Verspannung des Schichtsystems vollstindig kompensiert.
Dadurch kénnen komplett rissfreie, ca. 2,5 um dicke und einkristalline GaN-Templates auf Si(001)
ermoglicht werden. Auf Basis dieser Grundstruktur konnte durch die Erweiterung des Probenauf-
baus mit einem InGaN/GaN-MQW-System erstmals eine GaN-basierte LED-Struktur auf Si(001)-
Substrat hergestellt werden; die erhaltene Emissionswellenlédnge betrdgt ca. 455 nm. Des Weiteren
wurde die Realisierbarkeit von GaN-basierten FET-Strukturen auf Si(001) anhand vollstindig
prozessierter und funktionierender Bauelemente erfolgreich nachgewiesen. Dariiber hinaus wurde
der Wachstumsprozess und die prinzipielle Schichtstruktur auf groBflichige 150 mm Si(001)-
Substrate adaptiert, und eine entsprechend hergestellte LED-Struktur belegt die mogliche Skalier-
barkeit des Wachstumsansatzes fiir eine industrielle Fertigung.

In den fortfithrenden Arbeiten zu der Thematik des GaN-Wachstums auf Si(001) ist eine weitere
Optimierung der Wachstumsparameter obligatorisch, um so die kristalline Qualitit und die Leis-
tungsparameter der GaN-basierten Bauelemente auf Si(001) zu steigern. Eine anschlieBende erfolg-
reiche Weiterprozessierung dieser Bauelementstrukturen in den industriellen Fertigungsstrecken der
Standard-Si-Technolgie wiirde dann die Integrationsmoglichkeit der GaN-basierten Elektronik und
Optoelektronik in die Si-CMOS-Technologie abschlieBend nachweisen. Fiir ein besseres
Verstindnis des epitaktischen Wachstumsverhaltens wéhrend der initialen Metallisierung und der
Keimschichtdeposition ist zudem eine detailliertere Untersuchung des Einflusses der Verspan-
nungen auf die Oberfldchenrekonstruktion der Si(001)-Flache notwendig. Insbesondere die resultie-
rende 3-dimensionale anisotrope Substratverformung und die resultierende inhomogene Verspan-
nungsverteilung sind dabei auszuwerten, beispielsweise durch eine Finite-Elemente-Analyse.

Zusammenfassend konnten die primédren Aufgabenstellungen dieser Arbeit jedoch erfolgreich

umgesetzt werden.
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6. Anhang

6.1. Erginzende Berechnungen und Skizzen

6.1.1. Verbotene Beugungsreflexe des Siliziums

Die Suszeptibilitdt ist eine Materialeigenschaft, die sich periodisch mit der Gitterstruktur eines
Kristalls dndert. Da die Probe als unendlich grof3 im Vergleich zur Elementarzelle des Kristallgitters
angenommen werden kann, ldsst sich die Suszeptibilitit als eine Fourierreihe darstellen. Die

Fourierkoeffizienten berechnen sich dann durch Integration iiber das Einheitszellenvolumen.

iG7 1 o\ G 5o
X=ZGIXG-GG cmit Xg = 5= [ X(F)e'7d7 6.1)

Z  Zelle

Zerlegt man das Integral iiber das Einheitszellenvolumen weiter in Einzelintegrale iiber jedes
einzelne Atom der Elementarzelle, so erhilt man mit 7, = Vektor vom Zellenursprung zum 0O-ten

Atom und 7, = Vektor um den jeweiligen Atomkern, folgende Summe:

1 LG N -7 g - 1 —igr
Y= T [ xipear, = LS, -
« Z o

Z Atom

Der Vektor 7, wird definiert durch die Positionen der einzelnen Atome in der Elementarzelle und

kann allgemein durch die Basisvektoren des realen Gitters ausgedriickt werden:
Foa = Uyl tVod,tWwed; mit 0<ug v, w,<l (6.3)

Der Summenwert in Gleichung (6.2) ist abhingig vom reziproken Gittervektor G und direkt propor-

tional zum Strukturfaktor und lasst sich schreiben als:
< _ =270 (Mt ot kvatIw,)
S = Z S e ' h, k, [ : Millersche Indizes (6.4)

Da im elementaren Silizium alle Atome identisch sind, liefert das Integral in Gleichung (6.2) fiir
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alle @ immer den selben Wert £, . In einem kubisch flachenzentrierten (kfz) Gitter befinden sich die
Atome an den Positionen (0[0|0), (0]3|%),(3013), (31310). Der Siliziumkristall besteht aus zwei um
ein Viertel der Gitterkonstanten verschobene kfz-Gitter, so dass sich fiir den Strukturfaktor ergibt:

2i(0h+0k+07)  2mi(ln+ ety 27ri(0h+0k+01) 2ni(0h+%k+ll) 2mi(Lhvok+Ln) 2ni(lh+%k+01)
: +e +e

Shklocfo('[e +e 4 4 4 2 2 2 +e 2

h+k+1

S, o f(x-[l-ki .[1+(_1)k+l+( h+l h+k] 65)

I
[S—
+

—

I

~

Der Strukturfaktor ist demnach genau immer dann identisch Null, wenn mindestens einer der

beiden eingeklammerten Terme zu Null wird. Dies ist der Fall wenn:

e gerade und ungerade 4, k, / gemischt auftreten, oder

o htk+tl=2+4n, (n€Z) ist.

6.1.2. UV-pyrometrisch gemessener, radialer Temperaturverlauf gekriimmter Wafer

GaN/sapphire GaN/SiC
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Abbildung 6.1: Radiale Temperaturverteilung der Probenoberfliiche bei gekriimmten Wafern [123].



6.1.3. Berechnungen bei Annahme einer sphirischen Waferkriimmung

Nach Abbildung 6.2 gilt wegen f <<'1 :

@ ~ BR
2

d=d . Hp1
2

und somit folgt fiir einen Spotabstand d unter

Annahme einer sphirischen Kriimmung:

1 _ 2B do=d
R do 2d0L

Nach Abbildung 6.3 folgt mit D < R:
—~ = B-R , mit D als Waferdurchmesser

und somit fiir den Waferabstand zum Suszeptor:
Az = R— R-cos(B)

2]

Az = R

einfallender
Strahl

d, |@-ay2

reflektierter
Strahl

Abbildung 6.2: Reflexionsgeometrie
der Kriimmungsmessung.

Wafer Y i
/ \AZ

Y

\ > il

Suszeptor

A

Abbildung 6.3: Abstand der Wafer-
unterseite zum Suszeptor.
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6.1.4. Wachstumsdoméinen des EL.O-GaN auf SiN-maskierten Pufferschichten

GaN

Abbildung 6.4: Ausrichtung der Wachstumsdomdnen des GaN auf einer in Si[110]-
Richtung orientierten SiN-Streifenmaske auf Si(001)-Substrat. Die azimutale Ausrich-
tung vom Typ A, mit der GaN[1120]-Richtung senkrecht zu den Streifen, sollte
demnach iiber der SiN-Maske einen gréfseren Fldchenanteil belegen.
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6.2. Zitierte und erginzende Messungen
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Abbildung 6.5: In-situ Laserreflektivititstransi-
enten einer AlGaN/GaN-Teststruktur auf Si(001)
mit angepasster Simulation der Fabry-Pérot-Oszil-
lationen der GaN-Schicht.
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Abbildung 6.7: Rontgenbeugung-Polfigur des
GaN(0002)-Reflexes einer GaN-Probe auf 4° fehl-
geschnittenem Si(001)-Substrat mit einem 60-fach
(AIN/GaN)-Ubergitter in der Pufferschicht.
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Abbildung 6.6: Entwicklung der Peakhalbwerts-
breite des GaN(1012)-Reflexes einer GaN-Schicht
auf  Si(001) in Abhdngigkeit der Wachstumszeit
einer LT-AIN-Zwischenschicht (630°C) im GaN-
Puffer.
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Abbildung 6.8: Rontgenbeugungsspektrum einer
HT-AIN-Schicht (1145°C) auf einer AIN-Keim-
schicht (680°C) auf Si(001)-Substrat.
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Abbildung 6.9: Rontgenbeugungsspektrum einer Abbildung 6.10: Rontgenbeugungsspektren einer

Hochtemperatur-AIN-Keimschicht auf Si(001). AlyGagoN-Probenserie auf Si(001) Substraten in
Abhdingigkeit des NH;-Flusses wdhrend des
Wachstums der 10-fach (Al/AIN)-Keimschicht.
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Abbildung 6.11: FE-REM-Aufnahme der Oberfldche einer Probe auf Si(001)-Substrat mit einer bei 1145°C
gewachsenen AIN-Keimschicht. Durch einen abrupten Wechsel der Gruppe-I11I-Quelle von TMAI nach TMGa
ohne weitere Anderung der Reaktorparameter wurde anschliefiend eine nominell 400 nm dicke GaN-Schicht
gewachsen (rechts). Vergleichend dazu die identische Schichtstruktur auf Si(111) (links).
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SiN-Maskierung

Abbildung 6.12: Nomarski-Aufnahme der Oberfldche einer SiN-maskierten Probe mit
einer nominell 4 um dicken GaN-Schicht auf Si(001). Die Atzreaktionen mit dem
Substrat breiten sich unabhdngig von der SiN-Maskierung aus.
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Abbildung  6.13:  Relatives  Anteilverhdltnis
zwischen den integrierten Intensitdten der jeweils
6 zugehérigen Beugungsmaxima der GaN(1015)-
Reflexionen der beiden azimutalen Texturkompo-
nenten in Rontgenbeugungs-@-scans von GaN-
Schichten auf Si(001)-Substraten mit zunehmender
Fehlorientierung.
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Abbildung 6.14: Réntgenbeugungs-w-scans an
der GaN(0002)-Reflexion in Abhdngigkeit des
TMGa-Flusses wdhrend der Al.Ga,,.N-Puffer-
schichtdeposition.
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Abbildung 6.15: Roéntgenbeugungs-@-scans der
GaN(1015)-Reflexionen einer GaN-Schicht auf 4°
vizinalem Si(001) mit und ohne zusdtzliches 235-
miniitiges Ausheizen des Substrates bei 1145°C vor
der Keimschichtdeposition.
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Abbildung 6.16: Rontgenbeugungs-60/20-scans um
die GaN(0002)-Reflexion einer Probenserie mit
steigendem Reaktordruck wdhrend des Keim-
schichtwachstums.
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Abbildung 6.17: Rontgenbeugungs-@-scan eines

unbehandelten und

unbewachsenen  Si(100)-

Substrates mit 4° Fehlorientierung bei einer
Detektor- und Probenorientierung entsprechend
der Messung der GaN(1014)-Reflexion.
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Abbildung 6.18: AFM-Messungen (oben) und zugehorige SSPM-Messungen (unten) einer GaN-Teststruktur
auf niederohmigem, n-leitendem Si(001) und auf hochohmigem, p-leitendem Si(001).
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Abbildung 6.19: Winkellagen der Beugungsmaxima in Rontgenbeugungs-cw -scans der GaN(1015)-Refle-
xionen einer GaN-Schicht auf 4° vizinalem Si(001) an verschiedenen Positionen entlang des Probendurch-
messers bei jeweils 2 um 30° verdrehten Azimuten (Quadrate). Vergleichend dazu die w -scans an der
Si(004)-Reflexion derselben Probe an denselben Positionen.
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$4800 15.0kV 19.7mm x2.00k SE(V)

Abbildung 6.20: FE-REM-Aufnahmen der Seitenkante einer GaN-Probe auf 4° fehlgeschnittenem, struktu-
riertem Si(001)-Substrat. Die Orientierung der gedtzen Siliziumstege ist in Si[100]-Richtung.
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Abbildung 6.21: Lokale KL-Spektren einer GaN-Schicht auf strukturiertem, 4° vizinalem Si(001) und die
ortliche Zuweisung der Einzelspektren zu den Probenpositionen mittels der SEM-Aufnahme.
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Abbildung 6.22: Laterale Verteilung auf der Waferfldiche der
spektral integrierten Intensitit des Photolumineszenzspek-
trums bei Raumtemperatur einer In,Ga,.N/GaN-LED auf

Si(001)-Substrat.
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Abbildung 6.23: Lateral aufgeloste Peakwellenlingenverteilung des EL-Spektrums einer LED auf Si(001)
fiir steigende Anregungsstromstdirken. Im Vergleich dazu das PL-Signal (oben links).
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Abbildung 6.24:

Haupt-Routine — allgemeine Auswerteschleife der Kriimmungsmessung.
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Abbildung 6.25: Sub-Routine: ,,spot search* — Initialisierung des auszuwertenden
Detektorbereiches.
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Zentrierung der Laserpunkte.
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