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1 Einleitung

Zinkoxid ist ein derart vielfaltig nutzbares Material, dass es wahrhaft als ,Hans Dampf in allen
Gassen“ bezeichnet werden kann.! Unter anderem wird es in Malerfarbe und medizinischen Pr-
paraten?, als UV-Blocker in Sonnenschutzmitteln, bei Vulkanisierungsprozessen und als Beimi-
schung zu Zement und im Kiihlwasser von Kernreaktoren®, als Luminophor in Leuchtstoffrohren,
als Katalysator bei der Synthese von Methanol und gar als Zusatz zu Schweinefutter verwen-
det [Win02, Aut03, Pos04, Kli06]. Die halbleitenden Eigenschaften des ZnO werden genutzt bei
der Verwendung als transparente, leitfahige Schicht beispielsweise als Frontelektrode in Solarzel-
len (als Alternative zu den teureren Indium-Zinn-Oxid-Schichten); als Gassensor, in Varistoren,
in Schottky-Dioden oder als SAW-Einheit® beispielsweise in UV-Photodetektoren [Lev75, Mit80,
Cho83, Lee01, Ema04, Miy04, Kl1i06, Lia07b].

Obwohl sich ZnO als direkter Halbleiter mit einer Bandliicke von ca. 3,3eV [Hiim73] als opto-
elektronisches Bauelement im blauen und nahen ultravioletten Spektralbereich férmlich anbie-
tet, wurden in den 50er bis 80er Jahren des vorigen Jahrhunderts vor allem ZnO-Einkristalle
untersucht [Mol54, Tho57, Lau60, Die61, Sch70, Shi71, Tom76, Gru81|. Dies ist sicherlich den
Umstéanden zuzuschreiben, dass man fiir derartige Elemente hochqualitative diinne Schichten
und sowohl n-Typ als auch p-Typ ZnO benétigt. Letzteres war (und ist) das grofe Problem
bei der Realisierung von beispielsweise Leucht- und Laserdioden auf Basis von Zn0O.% Mit der
Entwicklung und Verbesserung neuartiger Epitaxiemethoden, welche die Abscheidung diinner,
hochqualitativer Schichten erlauben, und dem Siegeszug des GaN auf diesem Gebiet setzten
insbesondere nach dem Bericht iiber, mittels chemischer Gasphasendeposition” abgeschiedenes,
p-leitendes ZnO von Minegishi et al. in Referenz [Min97| Ende der 90er Jahre weltweit starke
Forschungsaktivitdten zum ZnO ein. Dies ist sicherlich den vielen Vorteilen, die ZnO gegeniiber
anderen halbleitenden Materialsystemen der Optoelektronik hat, zuzuschreiben. Einige dieser

Vorteile seien hier kurz genannt.

In Anlehnung an die Hauptperson Hans Dampf aus der gleichlautenden Erziahlung des in Magdeburg geborenen
Schriftstellers Johann Heinrich Daniel Zschokke (1771 — 1848). Die Erzéhlung ist beim Projekt Gutenberg-DE
unter http://gutenberg.spiegel.de/zschokke/hansdmpf/hansdmpf.htm fiir jedweden online gestellt.

2In Pflastern und Salben und in der Zahnheilkunde bei Wurzelkanalbehandlungen.

3Um das Korrosionsverhalten der Teile zu verbessern die mit dem Kiihlwasser in Beriihrung kommen.

4Vor allem bei Ferkeln als Medikament gegen Durchfallerkrankungen (aufgrund antibakterieller Effekte) und
aufgrund leistungsfordernder Effekte. Dabei werden etwa 4 g bis 7g ZnO pro Kilogramm Futter beigemischt.
Grofsere Beimengungen wiirden toxisch wirken, da Zink ein Schwermetall ist.

5Surface Acoustic Wave

Scf. Abschnitt 2.2

"CVD; engl.: Chemical Vapor Deposition



2 Kapitel 1: Einleitung

e Die Exzitonenbindungsenergie von 59,8 meV [Hiim73] ist sehr grof® und kann in Quanten-
wellstrukturen sogar noch grofer werden [Sun00, Col01, Chi03]. Dadurch ist exzitonische

Lumineszenz sogar bei Raumtemperatur moglich.

e Durch Legierungsbildung mit Cd und Mg zu CdZnO bzw. MgZnO ist der Bandabstand
variierbar zwischen 2,9¢eV und 4 eV [Oht98, Mak01, Tak03, For03, Gru03, Gru04].

e 7ZnO weist eine hohe Resistenz gegeniiber jedweder Art von (Teilchen)Strahlung auf und

ist somit besonders geeignet fiir Raumfahrtapplikationen [Loo99b, Tuo03, Lor05].

e Es stehen grofiflachige ZnO-Substrate fiir die Homoepitaxie zur Verfiigung, was prinzipi-
ell das Wachstum defektarmer Schichten ohne grofsen epitaktischen Aufwand ermdoglichen
sollte”.

Aufgrund dieser Eigenschaften eignet sich ZnO fiir die Realisierung neuartiger (opto)elektro-
nischer Bauelemente, von denen ich kurz auf zwei eingehen mdochte, da diese die Grundlage fiir
die Motivation meiner Arbeit sind.'®

Theoretische Uberlegungen [Die00, Pea03] fiihren zu dem Schluss, dass durch die Implantation
von Ubergangsmetallen ZnO in einen ferromagnetischen Halbleiter umgewandelt werden kann,
mit Curietemperaturen oberhalb der Raumtemperatur. Tatséchlich ist Ferromagnetismus beim
ZnO auch beobachtet worden, gar mit Curietemperaturen von bis zu 550 K [Han02, Nor03],
allerdings werden diese Ergebnisse kontrovers diskutiert. So bilden sich beispielsweise Cluster
und oxidische Ablagerungen der Ubergangsmetallatome im ZnO die ferromagnetisches Verhal-
ten besitzen [Guo00, Nor03, Kim04|, wihrend an Proben, in denen die Ubergangsmetallatome
nachweislich homogen verteilt sind, kein ferromagnetisches Verhalten festgestellt werden konn-
te [Che03b]. Hinzu kommt eine grofe Variation in dem berichteten magnetischen Verhalten,
sodass gesagt werden muss, dass der mikroskopische Ursprung des Ferromagnetisumus in ent-
sprechend priiparierten ZnO Schichten noch nicht vollstindig verstanden ist [Ozg05]. Bei erfolg-
reicher Umsetzung, der den theoretischen Berechnungen zugrundegelegten Annahmen'!, bietet
diese Klasse von Materialen allerdings ein hohes Potenzial fiir Bauelemente mit (neuartigen)
magnetischen, elektronischen und optischen Anwendungen. Dazu zdhlen beispielsweise effiziente
Datenspeicher, elektrisch kontrollierte magnetische Sensoren und Schalter oder spinpolarisierten
Lichtemittern. Dies alles wird unter dem Begriff ,Spintronik* zusammengefasst, da bei derarti-
gen Bauelementen zusétzliche zur Ladung des Elektrons dessen Spin kontrolliert und ausgenutzt
wird.

ZnO eignet sich aukerdem fiir die Realisierung eines Polaritonenlasers'?, der auch bei Raumtem-

8Im Vergleich zu z. B. 20 meV bei ZnSe oder 26 meV bei GaN [Loo02].

bei entsprechender Qualitit der Substrate; cf. Kapitel 6 und 7

¥Davon abgesehen sind dies spannende und aktuelle Themen nicht nur im Bereich der Grundlagenforschung,
sondern auch in der Industrie.

"Das zur Zeit groRte Problem sind die geforderten hohen Lécherkonzentrationen im Bereich bis 10%° - cm
sein [Die00].

2Ein Polariton ist eine Kopplung zwischen einem Exziton und einem Photon.

3



peratur arbeitet [Gil02, Zam02|. Diese Laser benotigen nur sehr geringe Schwellwerte, um den
lasenden Zustand herbeizufiihren. Ebenso benoétigen solcherart Laser keine Besetzungsinversion.
Deswegen kann auch Licht mit allen Eigenschaften von Laserlicht durch spontane (anstatt stimu-
lierte) Emission abgestrahlt werden. Dies ermoglicht theoretisch gar das Ein-Photonen-Lasing,
was fiir die Quanteninformationsverarbeitung von grofter Bedeutung wére. Dass ein Bauelement
mit solch phantastischen Moglichkeiten moglicherweise tatsédchlich realisierbar ist, zeigen bei-
spielsweise Untersuchungen an CdTe-Mikrokavitédten, an denen bereits Polaritonen-Lasing nach-
gewiesen wurde [Dan98, Beeu00|.

Die Grundlage fiir die Realisierung (opto/spin)elektronischer Bauelemente auf der Basis von ZnO
ist die Herstellung hochqualitativer diinner Schichten und deren bipolare Dotierung. Dies war
die unmittelbare Motivation dieser Arbeit. Das Ziel dieser Arbeit war die Implementierung eines
Prozesses zum homoepitaktischen Wachstum hochqualitativer ZnO-Schichten. Fiir den Prozess
des Wachstums wurde die metallorganische Gasphasenepitaxie'? gewihlt. Nach dem Wachstum
wurden die Schichten standardméfig charakterisiert. Diese Arbeit gliedert sich nach dieser Ein-

leitung wie im Folgenden geschildert.

e Im Anschluss an die Einleitung stelle ich zunéchst die grundlegenden Eigenschaften des ZnO
(Kapitel 2), der MOVPE (Kapitel 3) und der Charakterisierungsmethoden (Kapitel 4) dar,

die unbedingt vonnoten sind fiir das Verstédndnis der im Anschluss vorgestellten Ergebnisse.

e In Kapitel 5 werden einige Limitierungen der Heteroepitaxie von ZnO geschildert, die

unmittelbar der Anlass waren, einen Prozess fiir die Homoepitaxie von ZnO zu finden.

e Da eine thermische Vorbehandlung der ZnO-Substrate vor dem eigentlichen Wachstum und
eine detaillierte Kenntnis der Eigenschaften der Substrate vonnéten ist, wurde ein Prozess
dafiir ausgearbeitet und die derart behandelten Substrate genauestens charakterisiert. Dies

ist in Kapitel 6 dargestellt.

e In Kapitel 7 schlieflich werden die Experimente zum homoepitaktischen Wachstum von

ZnO-Schichten und deren Charakterisierung ausfiihrlich beschrieben.

e Mit Arsen als Akzeptor wurden Versuche zur p-Dotierung dieser Schichten durchgefiihrt.

Die Untersuchungen an diesen Schichten sind in Kapitel 8 wiedergegeben.
e Abschliefend folgt eine Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse dieser.

Jedes Kapitel, in dem meine eigenen Ergebnisse wiedergegeben werden, schliefst mit einem Ab-
schnitt ,,Abschliefende Bemerkungen® ab. Dieser Abschnitt dient nicht der Zusammenfassung des
vorher Dargestellten, sondern in diesem werden die Ergebnisse in einem iibergeordneten Kontext

eingeordnet.

BMOVPE; engl.: Metal Organic Vapor Phase Epitaxy






2 Physikalische Eigenschaften von ZnO

Um die in den spéteren Kapiteln dargestellten Ergebnisse zu verstehen, sind zumindest einige
Kenntnisse iiber das Materialsystem ZnO vonndten. Aus diesem Grunde geht dieses Kapitel auf
grundlegende kristallografische, elektrische und optische Eigenschaften des ZnO ein. Dabei sei
beziiglich der Wahl der Substrate zum heteroepitaktischen Wachstum auf die Dissertation [Ole07]

von N. Oleynik verwiesen, da meine Arbeit auf diese fritheren Ergebnisse aufbaut.

2.1 Die Kristallstruktur des ZnO

ZnO kann in drei verschiedenen Phasen kristallisieren: der hexagonalen Wurtzit-Phase, der kubi-
schen Zinkblende-Phase und der kubischen Kochsalz-Phase. Die thermodynamisch stabile Phase
(unter normalen Wachstumsbedingungen) ist die Wurtzitstruktur. Da die letzten beiden Struk-
turen ausschlieflich auf kubischen Substraten bzw. unter sehr hohen Driicken gewachsen werden
konnen [Des98, Ash00|, gehe ich hier exklusiv auf die wurtzitische Phase ein.

Jedes Zn-Kation ist von vier O-Anionen umgeben und umgekehrt (tetraedische Koordination).!

Abb. 2.1 zeigt die Kristallstruktur von ZnO.

In—" | WA
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Abb. 2.1: Kristallstruktur von der hexagonalen
Wurtzit-Phase von ZnO. Grofe volle Kugeln 2 i A
repréisentieren Zn-Atome, kleine leere Kugeln re- . " NPt )\
prisentieren O-Atome. Die Farben korrespondieren W/ 77777 a
zur Stapelfolge ABABAB. .. (cf. Text). N o

Die Wurtzitstruktur hat eine hexagonale Einheitszelle mit den Gitterkonstanten a und c. Die
theoretischen und experimentellen Befunde schwanken dabei zwischen 3,2475 A bis 3,2501 A fiir
den a-Gitterparameter und 5,2042 A bis 5,2075 A fiir den ¢-Gitterparameter bei Raumtemperatur

'Dies gilt auch bei der Zinkblende-Phase.
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und Zink-Volumenkristallen [Ozg05]. Diese Phase besteht aus zwei hexagonalen Untergittern.
Diese sind dicht gepackt mit jeweils einer Atomsorte und um 5/8 - ¢ in ¢-Richtung verschoben.
Die Stapelfolge in ¢-Richtung ist ABABAB. .. von paarweise angeordneten Schichten aus Zn- und
O-Atomen. In Abb. 2.1 entspricht A beispielsweise den blauen und B den roten Kugeln.

Die Einheitszelle wird durch die drei Basisvektoren @;, ds und ¢ aufgespannt. Die ersten beiden
stehen in einem Winkel von 120° zueinander und ziehen die Basalebene auf. Darauf senkrecht
steht die Hauptachse ¢. Abb. 2.2 zeigt die Anordnung der Basisvektoren und einige Netzebenen
der Wurtzitstruktur.

(0001)
/

-——-—-g
i

(]- 100) (0110) Abb. 2.2: Basisvektoren und einige indizierte Kristallflachen

/

120° (1010) der hexagonalen Wurtzit-Struktur.

In c-Richtung wichst ZnO am schnellsten [Lau60]. Beim Wachstum bilden sich zahlreiche Kolum-
nen. Das dreidimensionale Wachstum startet an Wachstumskeimen auf der Oberflache, welche die
Zentren der hexagonalen Kolumnen sind. Die Wachstumsinseln werden mit fortdauernder Epita-
xie grofer, treffen schlieflich aufeinander und bilden eine geschlossene Schicht. Dennoch sind
die einzelnen Kolumnen verdreht und verkippt zueinander, was die kristallografische Qualitét
solcherart Schichten beeinflusst [For03, Ole07].

2.2 Dotierung von ZnO

Fiir die Realisierung optoelektronischer Bauelemente auf der Basis von ZnO ist sowohl n-leitendes
als auch p-leitendes ZnO von Noten. ZnO erweist sich allerdings als renitent der bipolaren Do-
tierung gegeniiber. Wahrend die n-Dotierung keinerlei Schwierigkeiten bereitet, wurde es trotz
grofser Anstrengungen in den letzten Jahren nicht geschafft, reproduzierbar und langzeitstabil
p-Typ ZnO herzustellen. Auch beispielsweise beim ZnSe gab es lange Zeit Probleme bei der
bipolaren Dotierung [Neu89|, allerdings konnten diese iiberwunden werden durch Entwicklung
neuer Methoden diesbeziiglich, was der Einsatz dieses Halbleiters in Lasern eindrucksvoll be-
weist [Kat98, Str01, Sch02].

Es gibt zwar zahlreiche Berichte zu p-Typ ZnO, allerdings sind in nur wenigen Arbeiten plausible
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Ergebnisse diesbeziiglich dargestellt und die allermeisten Berichte sind in Frage zu stellen. Oft
wird beispielsweise anhand von Hall-Messungen die p-Leiftfahigkeit nur weniger Mikrometer di-
cker Schichten festgestellt, ohne dabei den Einfluss des Substrates genau zu erfassen. Aufserdem
ist zu beobachten, dass der generelle Trend bei derartigen Arbeiten dahin geht, dass nur ZnO
mit einer schlechten Kristallqualitat p-leitend wird [Yan05, Sun06, Guo07, Zha07, Tva0§].

2.2.1 Donatoren im ZnO

Zinkoxid ist intrinsisch n-leitend. Dies kommt durch tiberschiissige Defekte wie Zn-Atome auf
Zwischengitterplidtzen, Sauerstofffehlstellen oder Zn-Atome auf Sauerstoffplitzen zustande, die
alle als flache Donatoren wirken [Mol54, Kob83, Koh00, Zha01, Che03a|. Mithilfe der Gruppe I1I-
Elemente B, Al, Ga, In und T1, dem Gruppe IV-Element Si oder dem Gruppe VII Element Fluor
kann die Elektronenkonzentration ebenso erhht werden [Kob83, Min85, Min86, Lia07al. Spezi-
fische Widerstiande bis 1,9-107% Q-cm und Elektronenkonzentrationen bis 1,5:102! cm ™ konnten
mit diesen Elementen erreicht werden [Min85]. Das Gruppe I-Element Wasserstoff wirkt ebenso
als flacher Donator in ZnO. Dies ist unabhéngig davon, ob der Wasserstoff auf einem Zn- oder
O-Platz oder ins Zwischengitter eingebaut wird [Mol54, Wal00, Hof02].

2.2.2 Akzeptoren im ZnO

Trotz groflem Aufwand ist es bisher nur sehr wenigen Arbeitsgruppen erfolgreich gelungen p-
Typ ZnO herzustellen. Der erste Bericht iiber eine p-Typ ZnO-Schicht stammt von Butkhu-

zi et al. in Referenz [But92] aus dem Jahre 1992. Diese dort vorgestellte Schicht weist eine
11
ST aus.

Auch in den nachfolgenden Jahren konnten nur Ladungstrigerdichten im Bereich 106 cm ™3,

Locherkonzentration von 4 - 104 em™ und eine Locherbeweglichkeit von 23 cm™2V~

spezifische Widerstande um 10-100 Q-cm und Beweglichkeiten von 2 — 12cm?V—1s™! in p-Typ
ZnO-Schichten erreicht werden, was allerdings nicht ausreichend ist fiir optoelektronische Appli-
kationen [Min97, Ash02, Loo02, Krt05].

Die Gruppe I-Elemente Li, Na und K wiirden, wenn sie auf einem Zinkplatz eingebaut werden,
einen flachen Donator bilden. Allerdings tendieren diese Elemente dazu, als Zwischengitteratom
eingebaut zu werden. Auf einem derartigen Platz wirken diese dann allerdings als flacher Dona-
tor [Tom76, Kob83, Par02].

Die Gruppe V-Elemente N, P, As, Sb, Bi eingebaut auf einem Sauerstoffplatz, wirken als Akzepto-
ren. Allerdings gibt es im ZnO eine Reihe von Selbstkompensationseffekten, die der p-Dotierung
entgegenwirken [Kob83, Twa00, Zha0l, Par02, Yan0§|:

e Bildung natiirlicher Donatordefekte;

e wie bei den Gruppe I-Elementen, wirken die Gruppe V-Elemente eingebaut im Zwischen-

gitter oder auf dem Zinkplatz als Donatoren;



8 Kapitel 2: Physikalische Eigenschaften von ZnO

e Bildung elektrisch inaktiver Komplexe mit natiirlichen Defekten.

Ein kontrolliertes Wachstum hochqualitativer ZnO-Schichten mit wenigen intrinsischen Donator-
defekten ist also vonndten, um p-Typ-ZnO herzustellen. Weiterhin ist es so, dass die potentiellen
Akzeptorspezies nur eine geringe Loslichkeit im ZnO haben, bzw. deren Bindung zum Zink weni-
ger stabil ist als die Bindung des Zinks zum Sauerstoff. Letzteres ist vermutlich der Grund dafiir,
dass p-Typ ZnO sich bisher immer als langzeitinstabil erwiesen hat. Die Loslichkeit sauerstoff-
substituierender Dotanden kann durch Wachstum unter zinkreichen Bedingungen oder mittels
der Methode der Co-Dotierung erhoht werden [Min97, Yam02, Mat03, Zun03|. Da bei der Co-
Dotierung zusétzlich Liganden eingebaut werden, zu denen der Akzeptor eine starke Bindung
hat, konnte damit theoretisch auch das Problem der Langzeitinstabilitdt gelost werden. Leider
koénnen diese codotierten Atome auch als Donator wirken. Da dies ebenso fiir tiberschiissiges Zink
gilt, welches sich beim Wachstum unter sauerstoffarmen Bedingungen zwingend im ZnO befinden
muss, bedeutet die Anwendung dieser Methoden nicht zwangslaufig die Herstellung von p-Typ-
ZnO. Als neuester Ansatz zum Uberkommen dieser Probleme ist méglicherweise das Wachstum
von nicht polarem ZnO. Gangil et al. konnten in Referenz [Gan07| tiber p-Typ-ZnO berichten,
welches mittels dieser Methode gewachsen wurde.

Als letztes Hindernis auf dem Weg zu p-Typ ZnO sei genannt, dass auf einem Sauerstoffplatz
eingebaute Gruppe V-Elemente Akzeptorniveaus haben, die tiefer in der Bandliicke liegen als
die der Gruppe I-Elemente und nicht mehr als ,flache” Akzeptoren gelten konnen [Par(02]. Bei
normalen Arbeitstemperaturen von Bauelementen sind demnach mitnichten alle Akzeptoren io-
nisiert.

Wiéhrend N. Oleynik in seiner Dissertation [Ole07]| ausfiihrlich auf die in Magdeburg erhaltenen
Ergebnisse zur Stickstoffdotierung einging, konzentrierte ich mich bei meinen Arbeiten zur Do-
tierung vor allem auf Arsen als Akzeptor, da mit diesem bereits vielversprechende Resultate in

vorherigen Untersuchungen erzielt wurden [Dad05, Krt05, Hei07].

2.2.3 Arsenkomplexe als flache Akzeptoren in ZnO

Arsen als Sauerstoffsubstituens wirkt als Akzeptor, dessen Energieniveau liegt allerdings ca. 1eV
tiber der Valenzbandkante [Par02]. Dieser ist also mitnichten als flacher Akzeptor einzustufen. Als
weitere Punkte gegen eine p-Dotierung mittels dieses Mechanismus spricht der grofse Unterschied
in den Ionenradien (1,20 A von Arsen gegeniiber 0,73 A von Sauerstoff ) und dass eine Energie von
mehr als 6 eV aufgewendet werden muss, um Sauerstoff durch Arsen zu ersetzen |[Par02, Lim04].
Dies widerspricht den Artikeln, in denen bei As-dotierten ZnO-Schichten der erfolgreiche Einbau
eines flachen Akzeptors, mit einem Energieniveau um 120 meV iiber dem Valenzbandmaximum,
berichtet wurde, der eindeutig mit Arsen im Zusammenhang steht [Ryu03, Loo04, Dad05, Hei07].
Limpijumnong et al. schlagen deshalb in Referenz [Lim04| eine anderen mikroskopische Ursache
vor, welche die experimentellen Befunde erkldaren kénnte. Dabei wird Arsen auf einem Zinkplatz

eingebaut und wirkt dort als Donator. Das Arsenatom umgeben Zinkvakanzen, die ihrerseits
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tiefe Akzeptoren sind [Hau75, Mah83, Zha01, Tuo03|]. Zwei Zinkvakanzen und ein Arsenatom auf
einem Zinkplatz bilden insgesamt einen (Asgz, — 2Vyz,)-Komplex bei einer Bildungsenergie von
nur 1,59eV. Dieser Komplex wirkt als flacher Akzeptor mit einem Energieniveau von ca. 150 meV
iiber der Valenzbandkante. Die Reaktion
AP+ VI 4 V2 s (Asgy +2Vz,) ™

ist exotherm und hat eine Bindungsenergie von 2,84 eV zur Folge. Der (Asz, — Vyz,)-Komplex
bildet sich aufgrund der Coulombwechselwirkung zweier gegensitzlicher Ladungen. Durch die
Optimierung der potentiellen Energie des Gitters und einer Transformation des Arsen-Atoms in
eine neue fiinffache Koordinierung bildet sich anschliefend der (Asy, — 2Vz,)-Komplex. Die drei
Valenzelektronen des As werden an die zwei Zinkvakanzen abgegeben. Das As3*-Ion ist umgeben
von negativ geladenen Sauerstoffionen. Ein fiinftes Sauerstoffion kann sich dem As-Ton néhern,
was durch die benachbarten Zinkvakanzen unterstiitzt wird, da diese zu einer ,Erweichung” des
Gitters fithren. Dadurch bildet sich eine weitere starke As—O-Bindung aus (die zudem 5 % kiirzer
ist als eine Zn—O-Bindung), was einen zuséatzlichen Energiegewinn von 0,61 eV zur Folge hat. Im
linken Bild in Abb. 2.3 ist die atomare Struktur des (Asz, — 2Vzy,)-Komplexes und im rechten

Bild die fiinffache Koordinierung des Arsens zu sehen.

Abb. 2.3: Linkes Bild: atomare Struktur des (Asz, — 2Vz,)-Komplexes; Sauerstoff (weife Kugeln), Zink (griine
Kugeln), Arsen (rote Kugel), fehlende Zn-Atome ((hell)griine gepunktete Kugeln). Die Pfeile zeigen die
Verschiebung des fiinften Sauerstoffatoms. Rechtes Bild: Bindungsldngen zwischen dem Arsenatom und
den Sauerstoffatomen. Die Prozentangaben geben die Verkiirzung der Bindungslédngen im Vergleich
zur Zn-O-Bindung wieder (nach [Lim04]).

Unterstiitzt wird diese These durch Ergebnisse von Wahl et al., die in Referenz [Wah05] vorge-

stellt werden. Sie konnten mit Hilfe von Elektronen, die beim Zerfall von radioaktivem Arsen

2

emittiert werden und dabei eine bestimmte Winkelverteilung aufweisen”, nachweisen, dass Arsen

sich tatsdchlich auf einem Zn-Platz einbaut, anstatt Sauerstoff zu substituieren.

2Diese Winkelverteilung ist davon abhingig davon auf welchem Gitterplatz das Arsen sich befindet.
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Damit sich dieser Komplex bildet, muss wiahrend des Wachstums eine sauerstoffreiche Umgebung
vorliegen. Dies ist allerdings giinstig, da dadurch die Bildung von Sauerstoffvakanzen zumindest

unterdriickt, unter Umsténden gar verhindert wird [Oga00, Bor06].

2.3 Lumineszenz im ZnO

Da ZnO ein direkter Halbleiter ist [Die61], ist das Lumineszenzspektrum eine Quelle vielféltiger
Informationen iiber den Kristall. Insbesondere kann man Aussagen dariiber treffen, ob (und unter
Umsténden gar welche) Fremdatome im Gitter eingebaut wurden.

ZnO besitzt ein Leitungsband und drei Valenzbénder (A, B, C) mit unterschiedlichen Energien.
Bei der Temperatur von fliissigem Helium betragt die Bandliicke des ZnO Ey; = 3,4376eV. Der
Energieunterschied zwischen dem A- und B-Valenzband ist AFap = 4,9 meV und zwischen dem
B- und C-Valenzband AEpc = 43, 7TmeV [Hiim73|. In Abb. 2.4 ist die Bandstruktur des ZnO am
Punkt k = 0 (P-Punkt) schematisch dargestellt.

____________ /

Abb. 2.4: Schematische Darstellung der Bandstruktur des ZnO am I'-Punkt.

k& AExg = 4,9 meV

2.3.1 Exzitonen im ZnO
Freie Exzitonen im ZnO

Da es drei Valenzbinder gibt, existieren auch drei freie Exzitonen?. Da die Lochmassen aller
drei Valenzbénder gleich ist, ist auch die Bindungsenergie aller FExzitonen gleich und betrigt
Eb .o, = 59,8meV [Hiim73, Pre88, Mey04, Kli07]. Durch Absorption von ausreichend viel

Energie entstehen vor allem A-Valenzbandexzitonen, da diese die niedrigste Energie haben. Wird

3Exzitonen sind gebundene Elektronen-Loch Paare. Da N. Presser in ihrer Diplomarbeit [Pre88] die exzitonische
Lumineszenz im ZnO sehr detailliert untersucht hat und dementsprechend genau auch auf die Theorie des
Exzitons im Halbleiter eingeht, sei hier diesbeziiglich auf diese Arbeit verwiesen.
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Licht zur Anregung verwendet, bestimmt die Polarisation desselbigen, ob transversale, longitu-
dinale oder sogenannte Triplett-Exzitonen, A, Ar, bzw. Ap entstehen. Die Energie dieser drei
freien Exzitonen ist zusammen mit den Energien aller bekannten gebundenen Exzitonen in Ta-
belle 2.1 im néchsten Abschnitt aufgefiihrt.

Gebundene Exzitonen im ZnO

Es existieren zahlreiche, an Gitterfehler wie beispielsweise Fremdatome, gebundene Exzitonen
im ZnO. Die experimentellen Untersuchungen iiber die Natur der Storstellen an denen die Exzi-
tonen gebunden sind (beispielsweise hinsichtlich der Frage, ob es sich dabei um Donatoren oder
Akzeptoren handelt), sind widerspriichlich [Rey65, Pre88, Rod04, Rey98|. Die chemische Iden-
titdt der allermeisten Storstellen ist nicht bekannt und konnte nur fiir vier exzitonische Linien
bestimmt werden. In Tabelle 2.1 sind einige Daten zu den gebundenen exzitonischen Linien zu-
sammengefasst. Die Referenz zur Ermittlung der Lokalisierungsenergien ist darin die Energie des

Ar-Exzitons.

Tabelle 2.1: Bezeichnung, Energien und (sofern bekannt) chemische Identitét der zugehorigen Storstelle der
exzitonischen Rekombinationslinien im ZnO (aus [Mey04]).

Lokalisierungs- Donator-
Linie Wellenldnge Energie energie bindungs- chemische
(nm) (eV) (meV) energie (meV) Identitit

AL 367,12 3,3772

A 367,26 3,3759

Ap 367,38 3,3748

Ip 367,63 3,3725 3,4

I 367,71 3,3718 4,1

I1a 368,13 3,3679 8,0

I 368,19 3,3674 8,5

I3 368,29 3,3665 9,4

I3, 368,34 3,3660 9,9

1y 368,34 3,3628 13,1 46,1 H
I5 368,86 3,3614 14,5

Ig 368,92 3,3608 15,1 51,55 Al
Iga 368,96 3,3604 15,5 53

17 369,01 3,3600 15,9

Ig 369,03 3,3598 16,1 54,6 Ga
Is, 369,08 3,3593 16,6

Ig 369,37 3,3567 19,2 63,2 In (7)
T 369,76 3,3531 22.8 72,6

I11 370,26 3,3484 27,5

Wie in Kapitel 6 gezeigt wird, kann die Zuordnung von Iy zu Indium nicht als feststehend angese-

hen werden. Es konnte sich dabei ebenso um ein Exziton handeln, welches an einen intrinsischen
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Gitterdefekt gebunden ist.
Bei qualitativ hochwertigem ZnO konnen auch die B-Valenzbandexzitonen im Spektrum auf-
tauchen, die dann um ca. 4,9meV zu héheren Energien verschoben sind. Abb.2.5 zeigt den

spektralen Bereich der gebundenen Exzitonen einer undotierten heteroepitaktisch abgeschiede-
nen ZnO-Schicht.

T=2K

i
oo
N |

norm. Intensitit (w.E.)

.  <«—— gebundene Exzitonen ———»

3355 3,365
Energie (eV)

3,345

Abb. 2.5: Spektral hoch aufgeléstes Tieftemperaturphotolumineszenzspektren einer undotierten heteroepitak-
tisch abgeschiedenen ZnO-Schicht. Die grauen Linien markieren die Positionen der bekannten Lumi-
neszenzlinien der gebundenen Exzitonen nach Tabelle 2.1.

Von diesen direkt den gebundenen Exzitonen zuzuordnenden Lumineszenzkanéilen abgesehen,
existieren weitere, niederenergetischere Rekombinationskanéle im bandkantennahen Spektralbe-
reich. Diese sind indirekt den gebundenen Exzitonen zuzuordnenden.

Bei der Rekombination eines gebundenen Exzitons kann ein Teil der Energie an die Storstelle ab-
geben werden. Die Storstelle wird dabei in den ersten angeregten Zustand angehoben. Bei den zu
dieser Art von Rekombination gehorenden Linien spricht man von Zwei-Elektronen-Satelliten?.
Ebenso kann eine elementare Gitterschwingung, ein Phonon angeregt werden. Nur fiir die so-
genannten optischen-Phononen ist die Abhéngigkeit vom Wellenvektor fiir nicht zu grofe Be-
trage von k verschwindend klein. Bei der Rekombination muss die Energie und der k-Vektor
aller beteiligten Teilchen erhalten bleiben. Obwohl sowohl fiir Photonen als auch fiir gebundene
Exzitonen k ~ 0 gilt, kénnen diese dennoch longitudinal-optische Phononen (LO-Phononen)
anregen. Die Energie der longitudinal-optischen-Gitterschwingungen im ZnO um k ~ 0 be-
tragt 72meV [Gia68|. Bei Anregung mehrerer Phononen finden sich im Spektrum die (Phono-

nen)Repliken in entsprechenden ganzzahligen Energieabstanden von der energetischen Position

4TES-Linien; engl.: Two-Electron-Satellites
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des anregenden Rekombinationskanals. Dass der die Phononen anregende Rekombinationskanal
kein Exziton sein muss, zeigt das in Abb. 2.6 dargestellte Tieftemperaturphotolumineszenzspek-
trum einer Stickstoff dotierten ZnO-Schicht. In diesem Falle sind fiinf LO-Phononenrepliken eines
Donator-Akzeptor-Paar-Uberganges ((DAP) - siehe niichster Abschnitt) zu erkennen, deren Ab-
stand jeweils ca. 72meV betragt.

E-T =4 K '
Lﬂ: I ]
B [ DAP-LO ]
3 | v '
i DAP-2LO
2 v E
= ]
St DAP-3LO ]
= v
g’ DAP—4Li) DAP -
8 DAP-5LO gebundene

Exzitonen -
2,8 3,0 3,2 3,4

Energie (eV)

Abb. 2.6: Tieftemperaturphotolumineszenzspektren einer Stickstoff dotierten heteroepitaktisch abgeschiedenen
ZnO-Schicht. Die Schicht wurde von N. Oleynik hergestellt und in seiner Dissertation [Ole07| vor-
gestellt. Im Originalzusammenhang werden Spektren von anderen Proben in der selben Darstellung
gezeigt (sieche auch die Arbeiten von Dadgar et al. in den Referenzen [Dad04a, Dad05]). Da diese nicht
der Intention dieser Abbildung in diesem Zusammenhang (Veranschaulichung von Phononenrepliken)
dienlich sind, wurden diese hier weggelassen .

2.3.2 Uberginge zu (und von) bandkantennahen Zustinden in der Bandliicke

Beim sogenannten Donator-Akzeptor-Paar-Ubergang (DAP) rekombiniert ein Donator gebun-
denes Elektron mit einem Akzeptor gebundenen Loch und es bleiben zwei ionisierte Stérstellen
zuriick. Diese Rekombination ist nur bei tiefen Temperaturen zu beobachten, da mit steigen-
der Temperatur die teilhabenden Komplexe dissoziieren und die Intensitdt der DAP-Linie stark
abnimmt. Ebenso ist die Rekombination freier Elektronen aus dem Leitungsband mit einem Ak-
zeptor gebundenen Loch, bzw. eines Donator gebundenen Elektrons mit einem freien Loch im
Valenzband méglich. Ersteres nennt man auch free-to-bound- (e, A) und Letzteres bound-to-
free-Ubergang (D°, h).

Die Energie dieser Linien ist dabei abhéngig von der Lage der Energieniveaus der beteiligten
Stérstellen. So befindet sich beispielsweise die (e, A?)-Linie in Stickstoff dotiertem ZnO bei
3,232¢eV [Wan04| hingegen in Arsen dotiertem ZnO bei 3,305eV [Hei07].
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2.3.3 Lumineszenz tiefer Storstellen im ZnO

Um ca. 550 nm, im gelb/griinen Spektralbereich, befindet sich im ZnO-Spektrum ein breiter
Peak, dessen mikroskopische Ursache verschiedenen tiefen Storstellen zugeordnet wird. Sowohl
intrinsische als auch extrinsische Defekte haben Rekombinationskanile ungefdhr an der glei-
chen spektralen Position zur Folge. So beispielsweise liegen die Maxima der Sauerstoff- bzw.
Zinkleerstellen Vo und Vyz, zuzuordnenden Lumineszenz um 510nm [Van95, Lei03, Sha05]
bzw. um 530nm [Koh00, Zha05, Bgr06|. Allerdings liegen im selben spektralen Bereich die
Maxima der Rekombinationskanile, die Kupfer bzw. Lithium zugeordnet werden, ndmlich um
510 nm [Din69, Gar02| bzw. 570 nm [Sch70, Bgr06|. Hochstwahrscheinlich tragen all diese Defek-

te® gleichzeitig zu diesem breiten, gelb/griinen Lumineszenzkanal bei [Ozg05].

Sund auch andere wie z. B. Ga, Al, Cl oder Br [Kro54]



3 Metallorganische Gasphasenepitaxie

Zur Interpretation der in den nachfolgenden Kapiteln vorgestellten Ergebnisse ist ein Verstdndnis
der grundlegenden Wachstumsprozesse vonnoten. Dies gilt ebenso, um die technischen Gegeben-
heiten der verwendeten Anlage — des AIXTRON AIX 200/4 RF-S Reaktors — handhaben zu
kénnen und damit die Epitaxie von ZnO zu kontrollieren. Dieses Kapitel stellt die Grundlagen
des Wachstums in der metallorganischen Gasphasenepitaxie dar. Dabei wird bei allen prozesss-

pezifischen Parametern nur auf das Wachstum von ZnO eingegangen.'

3.1 Allgemeine Grundlagen der MOVPE

Bei der metallorganischen Gasphasenepitaxie werden die gasférmigen Ausgangsstoffe mittels ei-
nes Tragergases liber ein erwirmtes Substrat geleitet. Die Precursoren werden thermisch zersetzt,
wodurch die Wachstumsspezies frei werden und auf dem Substrat eine Schicht abgeschieden wird.
Die Epitaxie aus der Gasphase wird bereits seit den 1960er Jahren erfolgreich zur Herstellung von
Halbleitern und Halbleiterschichten wie beispielsweise GaAs [Man68] genutzt. Im Zuge der Kom-
merzialisierung des I1I-V-Halbleiters GaN, insbesondere durch optoelektronische Anwendungen,
hat die MOVPE einen hohen Stellenwert in der industriellen Fertigung epitaktisch abgeschie-
dener, qualitativ hochwertiger Schichten eingenommen. Dies liegt unter anderem an der ho-
hen Kontrolle der Wachstumsprozesse, der Flexibilitdt und den vergleichsweise niedrigen Kosten
beispielsweise durch Verzicht auf Hochvakuumanlagen und dem leicht méglichen Scale-Up vom

Forschungsreaktor zur kommerziellen Fertigung im Gegensatz z. B. zur Molekularstrahlepitaxie?.

3.1.1 Thermodynamik des Wachstums

Das chemische Potential p; einer Komponente ¢ in einem thermodynamischen System mit k£ Kom-
ponenten bezeichnet die Anderung der Gibbs-Energie G dieses Systems, wenn eine infinitesimale

Stoffmenge n; unter Konstanthaltung von Druck p, Temperatur 7" und allen anderen Stoffmengen

oG
i = <6n> . (3.1)
v/ pTmje;

!Wesentliche Teile dieses Kapitels wurden den Referenzen [Her04] und [Str96] entnommen.
2MBE; engl.: Molecular Beam Epitaxy

dem System hinzugefiigt wird:
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Ein System befindet sich im Gleichgewicht, wenn gilt:
Z,u@' dm =0 s (3.2)
i

wenn also das Abfiihren eines Teilchens aus Teilsystem i genauso viel Energie bringt, wie es
Energie kostet, ein Teilchen zum Teilsystem j hinzuzufiigen. Unter der Annahme, dass in der
Gasphase tiber dem Substrat der Festkorper gasformig vorliegt (bzw. dessen Komponenten),
heifst dies:

(1) HGas = HFestkorper; €S herrscht Gleichgewicht zwischen beiden Systemen,

(i) pGas > HFestkorper; €8 kommt zum Stofftransport von der Gasphase hin zum Festkorper
(Wachstum),

(ili) pGas < WRestkorper; €8 kommt zum Stofftransport vom Festkorper in die Gasphase (Desorp-

tion, Atzen).

Die treibende Kraft hinter dem Wachstum ist also das Ungleichgewicht der chemischen Poten-
tiale und sich selbst iiberlassen wiirde das System immer zum Gleichgewicht streben. Damit
das Wachstum der Schicht nicht stoppt, ist bei der MOVPE die Gasphase iiberséattigt. Unter
Vernachlassigung nicht erwiinschter Reaktionen und Zwischenprodukte l&sst sich das Wachstum

aus der Gasphase chemisch vereinfacht wie folgt beschreiben:

AZngastsrmig + BOgastormig = Z0Orest + Nebenprodukte (3.3)

gasformig *

Wobei A den organischen Bestandteil des Zinkprecursors und B die Restatome des Sauerstoff-
precursors darstellen. Die Pyrolyse (thermische Zerlegung) der Vorstufen erfolgt getrennt vonein-
ander, sodass Zn und O unabhéngig voneinander zum Wachstum beitragen. Die Nebenprodukte

sind {iblicherweise fliichtige Gase und werden mit dem Tragergas aus dem Reaktor transportiert.

3.1.2 Stréomungs- und Temperaturprofile im Reaktor

Der Reaktordruck ist ein wesentlicher Parameter bei der MOVPE, da durch diesen die Strémung
der Prozessgase (und damit das Wachstum) direkt beeinflusst wird. Fotiadis et al. haben in Refe-
renz [Fot90| die Stromungslinien von Wasserstoff in einem horizontalem Reaktor in Abhéngigkeit
vom Reaktordruck und Gesamtfluss berechnet und mit Experimenten verglichen. Einige dieser
berechnte Stromungslinien fiir zwei verschiedene Gasfliisse bzw. Reaktordriicke sind in Abb. 3.1
gezeigt.

Wiéhrend es in dieser Simulation bei einem Gesamtfluss von 2 Standardlitern pro Minute (SLM)
(Abb. 3.1 (a)) im linken oberen Teil des Reaktors zu Riickstromungen kommt, verschwinden diese
bei einem doppelten Gesamtfluss (Abb. 3.1 (b)). Eine Verminderung des Drucks um eine Grofsen-

ordnung fiihrt ebenso zu einem gleichférmigeren Stromungsbild. Hohe Gesamtfliisse und niedrige
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Abb. 3.1: Berechnete Stromungslinien fiir verschiedene
Fliisse von, in einem horizontalem Reaktor stromenden,
Wasserstoff. (a) 2 SLM, 1000 mbar; (b) 4 SLM, 1000 mbar;

(¢) 2SLM, 100mbar. Linge und Breite des Reaktors:
375 mm und 72 mm, H6he des Reaktors iiber dem Suszep- (C)
tor: 30 mm (nach [Fot90]).

Reaktordriicke verhindern demnach Turbulenzen. Dadurch erlangt man eine héhere Kontrolle
iiber das Wachstum und glattere Schichten, da in stabilen Turbulenzen das Gas lange im Reak-
tor verweilen kann, was ldngere Gasumschaltzeiten zur Folge hétte.
Neben den Stromungsprofilen ist die Verteilung der Temperatur iiber dem Suszeptor wichtig
fiir das Wachstum, da die chemischen Reaktionen temperaturaktiviert sind. Fiir ein uniformes
Wachstum ist die Ausbildung einer definierten und gleichméfsigen Grenzschicht zum Substrat ge-
wiinscht (siehe Abschnitt 3.1.3). Bei kleinen Gasfliissen ist der Prozess der Warmeleitung schnell
genug in Bezug zu Konvektionsprozessen und es bildet sich ein Isothermenprofil, in dem die Tem-
peratur linear mit der Hohe iiber dem Suszeptor abnimmt. Bei hoheren Fliissen dominiert der
Wirmeiibertrag durch Konvektion und es bildet sich eine Grenzschicht. Anderungen des Reak-
tordruckes fithren nur zu kleinen Anderungen des Temperaturprofils, da der Wirmetransfer bei
konstantem Massenfluss unabhéngig vom Druck ist [Fot90]. Abb. 3.2 zeigt die Abhéngigkeit des
Temperaturprofils vom Tragergas Wasserstoff oder Stickstoff.

(&) H, 21/min (b)N,  21/min

20 20
450 K

7 E)

§ g
10 ® 10 =

_>> 600 K
400K 700 K 5
800 K
o 10 20 (zom) 30 o 10 20 (xom) 30
Graphitsuszeptor Graphitsuszeptor

Abb. 3.2: Temperaturprofil iiber einem Suszeptor in verschiedenen Trigergasen: (a) Ha, (b) N2 bei Fliissen von
2SLM und einer Suszeptortemperatur von 1000 K (nach [Kop90]).

Da die thermische Leitfdhigkeit von Stickstoff ca. sieben mal geringer ist als die von Wasserstoff,
dominiert die Konvektion in Ny. Dadurch bildet sich eine deutliche und einheitliche Grenzschicht
nahe am Suszeptor. Darauf wird die bessere Deposition in Wachstumsstudien unter No als Tra-

gergas beispielsweise bei InP zuriickgefiihrt [Kop90].
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3.1.3 Die Diffusionsgrenzschicht

In der Ndhe der Substratoberfliche kommt es zu einem Konzentrationsgefille der Wachstums-
spezies und dadurch zu einem Stofftransport durch Diffusion. Es entsteht eine Grenzschicht zum
umgebenden Gas, in dem die Konzentration der Spezies in der Ndhe des Substrates nahezu

unabhéngig ist von der Hohe iiber dem Substrat. Fiir die Dicke § der Grenzschicht gilt

5~ 7, (3.4)

wobei x der Abstand vom Suszeptorrand ist. Der Gasstrom in der MOVPE verlduft parallel und
laminar zur Oberfliche des Substrates. An der Substratoberfliche wird die Stromungsgeschwin-
digkeit nahezu null, die Temperatur nimmt hingegen zu. Abb. 3.3 zeigt den Verlauf der Dicke ¢

und das Verhalten wachstumsrelevanter Grofsen in der Diffusionsgrenzschicht.

TMGa Dekomposition AsH3z Dekomposition

Abb. 3.3: Dicke § (gestrichelte Linie), Temperatur- (T"), Geschwindigkeits- (v), und Konzentrationsgradienten ¢
(TMGa = Trimethylgallium, AsHs = Arsin), am Beispiel von GaAs, in der Diffusionsgrenzschicht
(nach [Dap84]).

3.1.4 Prozesse beim Wachstum in der MOVPE

Die Prozesse, die beim Wachstum einer ZnO-Schicht auftreten, sind in Abb. 3.4 schematisch
dargestellt.
Im Wesentlichen kann das Wachstum einer Schicht in vier Schritte unterteilt werden. Zunéchst

werden die Metallorganika zum Substrat transportiert. Hierbei kénnen nicht erwiinschte parasi-
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Abb. 3.4: Schematische Darstellung der am Wachstum beteiligten Prozesse.

tare Reaktionen auftreten. Im ungiinstigsten Fall bilden sich bereits ZnO-Kristallite, die ausfallen.

Nahe der Substratoberfliche kommt es zur thermischen Zerlegung der Ausgangsstoffe und die

frei werdenden Wachstumsspezies werden adsorbiert. Auf der Oberflache konnen sich die Atome

aufgrund ihrer kinetischen Energie noch eine Zeit lang bewegen und bauen sich in die bereits

vorhandene Kristallstruktur ein. Als letztes kommt es zur Desorption und zum Abtransport nicht

eingebauter Atome und der gasférmigen Nebenprodukte der Pyrolyse. Die Geschwindigkeit des

Wachstums ist dabei durch den langsamsten der vier Schritte bestimmt. Abb. 3.5 veranschaulicht

anhand der Anderung des chemischen Potentials zwischen den Quellengasen und dem Festkorper

die Begrenzung der Wachstumsgeschwindigkeit. Das linke Bild in Abb. 3.6 zeigt schematisch die

Abhéngigkeit der Wachstumsrate von der Temperatur.

HFestk. Z:ﬂi

Quelle
Transport
Grenz-
flache
Fest-
korper
allgemeiner Grenzfléchen-
Fall reaktionen
limitiert

Massen-

transport
limitiert

Abb. 3.5: Schematische Darstellung der chemischen Potentiale innerhalb der vier in Abb. 3.4 definierten Zonen

(nach [Her04]).

Die Differenz zwischen den chemischen Potentialen ist die treibende Kraft hinter dem Wachstum.

Im allgemeinen Fall fallt das Potential sowohl wahrend der Transportphase als auch wihrend der
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Grenzflachenreaktionen ab. Wenn der Transport schnell vonstatten geht, wird der grofte Teil
des chemischen Potentials am Interface abfallen. Ist dies der Fall, wird das Wachstum durch
die Schnelligkeit der Reaktionen auf der Oberfliche bestimmt. Man spricht dann vom reaktions-
oder kinetisch limitierten Wachstum. Dies ist bei tiefen Temperaturen und hohen Partialdriicken
der Fall. Steigt die Temperatur, nimmt die Wachstumsraten, ebenso wie die Reaktionsraten,
exponentiell zu (Regime (1) in Abb. 3.6).

Transport Oberflachen- '

I reaktionen

= _ a

EF { B

8 % 20 i

= & 10

§ g cl h e—o—g—%

® F - s ¥ A )

< Eb

% 2

= | . ‘

(3) (2) (1) : 1| Y
S 10 " 12 13

T! (K7 inverse substrate temperature (104 K1)

Abb. 3.6: Linkes Bild: schematische Darstellung der drei Hauptregime der temperaturabhéngigen Wachstumsra-
te. Rechtes Bild: MOVPE Wachstumsgeschwindigkeit von GaAs in Abhéngigkeit von der Temperatur
fiir zwei verschiedene Partialdriicke (aus [Her04]).

Bei hohen Temperaturen und niedrigen Partialdriicken sind die Oberflichenreaktionen schnell
und der Massentransport ist der limitierende Faktor. Dadurch wird die Wachstumsgeschwindig-
keit unabhéngig von der Temperatur (Regime (2) in Abb.3.6). Bei noch hoheren Temperatu-
ren nimmt die Wachstumsrate wieder ab (Regime (3) in Abb. 3.6). Dies passiert aufgrund von
Desorption der Wachstumsspezies von der Oberfliche und weil es aufgrund eines ausgedehnten
Temperaturfeldes auflerhalb des Substratbereichs bereits zu einer Pradeposition kommt.

Die Temperaturabhéngigkeit der Wachstumslimitierung konnte beispielsweise am Beispiel von
GaAs, wie im rechten Bild von Abb. 3.6 gezeigt, nachgewiesen werden.

Auch wenn die allgemeine Chemie und Physik hinter dem MOVPE-Wachstum gut verstanden
ist, so sind doch nur bei sehr wenigen speziellen Materialsystemen die genauen chemisch /physi-
kalischen Abldufe bekannt. Es ist davon auszugehen, dass die in Gl. (3.3) gegebene Relation im
Endeffekt korrekt ist, aber im Detail die involvierten Prozesse sehr viel komplizierter sind. So
zum Beispiel treten bei der metallorganischen Gasphasendeposition von GaAs aus Trimethylgal-
lium und Arsin bereits in der Gasphase mindestens 15 und auf der Oberfliche des Substrates

nochmals mindestens 26 chemisch/physikalische Prozesse auf [Jen91].
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3.2 Das verwendete MOVPE-System

3.2.1 Aufbau der Anlage

Die Magdeburger MOVPE-Anlage ist eine AIX 200/4RF mit einem horizontalen Reaktor.? Zink
wird in Form des Metallorganikums Dimethylzink (siche néchster Abschnitt) in einem Edel-
stahlbehélter (dem sogenannten Bubbler) aufierhalb des Reaktors in einem Temperaturbad auf-
bewahrt. Das Gruppe VI-Element Sauerstoff wird bei tiefen Temperaturen durch den Alkohol
2-Methyl-2-Propanol* [Kro04] und bei hohen Temperaturen durch ein sauerstoffhaltiges Gas
(Lachgas (N2O) [Dad05] oder reiner Sauerstoff) zugefithrt. Das t-BuOH wird ebenfalls in einem
Bubbler und die gasférmigen Sauerstoffverbindungen in Gasflaschen zur Verfiigung gestellt. Do-
tanden sind, je nach Art des verwendeten Dotierstoffes, sowohl als Metallorganika (MO) als auch
als Gas verfiigbar. Die Menge der angebotenen Spezies wird durch Steuerung der einzelnen Gas-
strome durch Massenfluss-Controler® vorgegeben. Dies erlaubt die nahezu unabhingige Regelung
der Quellenfliisse.

Der Gesamtdruck im Reaktor ist wahlbar zwischen 20 mbar und 1000 mbar. Beim Wachstum von
Zn0O wird iiblicherweise ein Gesamtdruck um 200 mbar eingestellt. Das Substrat liegt auf einem
Graphitsuszeptor, der durch eine induktive Radiofrequenzheizung (RF-Heizung) auf Wachstums-
temperaturen bis 1200°C erhitzt werden kann.

Die Gase der Gruppe II- und Gruppe VI-Ausgangsstoffe werden getrennt zum Reaktor gefiihrt.
Eine horizontale Platte gewihrleistet auch die Separation der Gase im Reaktor bis unmittelbar
vor die gewiinschte Reaktionszzone, dem Suszeptor. Der Reaktordruck lasst sich unabhéngig von
den eingestellten Fliissen regeln. Abb. 3.7 zeigt die schematische Darstellung der MOVPE-Anlage
und den Reaktor, bzw. Suszeptor mit eingezeichneten Gasstromrichtungen.

Die duftere Reaktorrohre ist wassergekiihlt und enthélt die innere auswechselbare Reaktorréhre,
den sogenannten Liner. Um einen laminaren Gasstrom zu gewahrleisten, hat der Liner besonders
glatte Innenwénde. Der Suszeptor liegt in einer Vertiefung einer wassergekiihlten Quarzglasplat-
te und kann sich quasi reibungsfrei drehen. Dies ist durch das konstante Strémen von Stickstoff
unter dem Suszeptor gewéhrleistet, durch den dieser ebenso in Rotation versetzt wird. Dadurch
wird keine Mechanik beansprucht und ein partikelfreies Wachstum ist gewéahrleistet. Durch die
Rotation ist die Deposition der Schichten gleichméfiger. Der Suszeptor besteht aus Kohlenstoff
und ist von einer SiC-Schicht ummantelt, die eine Reaktion mit Oy in einer sauerstoffreichen
Umgebung, wie beim ZnO-Wachstum, verhindern soll.

Der Druck im Reaktor wird mittels eines Baratrons gemessen. Aufgrund der kapazitiven Mess-
methodik ist die Ermittlung des Druckes gasunabhéngig. Der Druck-SOLL-Wert wird mit dem
Druck-IST-Wert elektronisch verglichen und die Stellung eines Drosselventils zwischen Reaktor-

kammer und Drehschieberpumpe geregelt. Dadurch kann im Reaktor zu allen Zeiten, auch nach

$Wesentliche Teile dieses Abschnitts sind aus Referenz [Aix98].
“auch Tertisir-Butanol, tert-Butylalkohol, tert-Butanol oder t-BuOH, (CH3);COH
SMFC, engl.: Mass Flow Controller
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Abb. 3.7: Oberes Bild: schematische Darstellung der MOVPE-Anlage. Unteres, linkes Bild: Reaktor mit einge-
zeichneten Gasstromrichtungen; unteres, rechtes Bild: Quarzglasplatte mit Suszeptor und eingezeich-
neter Gasstromrichtung.

dem Zu- oder Abschalten von Prozessgasen, ein konstanter Druck aufrecht erhalten werden.

Das Gasmischsystem besteht im Wesentlichen aus den Quellen, welche die Ausgangsstoffe enthal-
ten und den Massenfluss-Controllern. Die MFC arbeiten nach einem Prinzip des Wérmeiibertrags
durch Messung der Temperaturdifferenz entlang einer geheizten kapillaren Rohre, die vom Gas
durchstromt wird. Die Temperaturdifferenz ist proportional zum Massenfluss und abhéngig von
der Gasart. Durch das Messsignal wird ein Ventil im eigentlichen Gasstrom geregelt [Aix97].
Wihrend N2O bzw. Oy in Gasflaschen vorliegen und aufgrund des hohen Dampfdruckes di-
rekt tiber einen MFC in den Reaktor geleitet werden konnen, sind Alkohole, DMZn und andere
Metallorganika {iblicherweise fliissig®. Das Trigergas (Wasserstoff bzw. Stickstoff) wird in die
Fliissigkeit (im Bubbler) geleitet und durchstromt das MO. Dabei reichert sich im Tragergas das
MO an und wird so zum Reaktor transportiert. Fiir den Fluss Qno an MO in den Reaktor gilt:

pmo(T)

) 3.5
PBubbler ( )

QMO = QQuelle '

wobel Qquelne der Gesamtfluss aus dem Bubbler (hauptséchlich also das Trégergas), pmo(T') der
temperaturabhéngige Dampfdruck des MO und ppuppler der Gesamtdruck im Bubbler ist. Der

5Einige MO sind fest, solche wurden allerdings nicht benutzt.
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Partialdruck des MO im Reaktor wird also iiber die Temperatur und den Druck im Bubbler und
den Massenfluss des Tragergases durch den Bubbler geregelt. Ist eine weitere Verdiinnerstufe
hinter den Bubbler geschaltet (z. B. um kleinste Flussmengen zur Dotierung zur Verfiigung zu

stellen) so gilt:
QQuelle

QQuelle + QVerdiinnung

QMO = anjektion : 5 (36)

mit Qnjektion als dem Fluss der letztlich in den Reaktor geleitet wird und Qverdiinnung als dem
(zusétzlichen) Fluss an Triagergas zur Verdiinnung.

Jede Quelle hat eine separate Zuleitung zum Reaktor. Damit ist ein definiertes Zu- und Abschal-
ten der Wachstumsspezies moglich. Uber Dummylinien werden Druckschwankungen bei Gaszu-

bzw. -abschaltungen ausgeglichen.

3.2.2 Physikalische Eigenschaften der Quellenmaterialien

Die verwendeten Ausgangsstoffe fiir das Wachstum von ZnO und einige wesentliche physikali-

schen Eigenschaften sind in Tabelle 3.1 aufgefiihrt.

Tabelle 3.1: Verwendete Ausgangsstoffe fiir die Epitaxie von ZnO.

Dimethylzink Tertidrbutanol Lachgas Sauerstoff
Kurzbezeichnung DMZn t-BuOH — —
Strukturformel (CH3)2Zn (CH3)3COH N>O (O]
Schmelzpunkt —40°C 25°C -91°C —219°C
Siedepunkt 46°C 83°C —88°C —183°C
Dampfdruck 401 mbar bei 20°C 57 mbar bei 26°C 50,8 bar bei 20°C —
Referenz [ALf06] [ALfO5] [Air06] [Pra06]

Die metallorganischen Quellen miissen langzeitstabil und thermisch dissozierbar sein sowie einen
hinreichend hohen Dampfdruck und eine hohe Reinheit besitzen.

Das Gruppe-II-Element Zn wird als metallorganische Verbindung Dimethylzink” angeboten.
Ebenso ist Diethylzink® als Precursor geeignet [Oda85, Kau89, Kir03], wurde aber bei den in
meiner Arbeit dargestellten Experimenten nicht genutzt. Aufgrund des hohen Dampfdruckes
bei Raumtemperatur wird die DMZn-Quelle auf unter 0°C abgekiihlt. Bei beispielsweise —10°C
hat DMZn einen ca. vierfach verringerten Dampfdruck als in Tabelle 3.1 angegeben. Die De-
komposition von DMZn beginnt in Wasserstoffatmosphére bei ca. 150°C [Mul81]. Detaillierte
Untersuchungen unserer Magdeburger Arbeitsgruppe zur Verwendbarkeit verschiedener Sauer-
stoffprecursoren sind in den Referenzen [Ole07, Ole03a, Ole03b] vorgestellt.” Dabei stellte sich

heraus, dass die kristallographischen und morphologischen Eigenschaften bei tiefen Temperatu-

"DMZn, (CH3)2Zn

8DEZn, (C2Hs)2Zn

9Ebenda ist auch detailliert erklért, warum als Trigergas Wasserstoff bei tiefen Temperaturen (bis ca. 450°C)
und Stickstoff bei hohen Temperaturen eingesetzt werden.
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ren mit t-BuOH und bei hohen Temperaturen mit NoO deutlich besser werden als beispiels-
weise mit Isopropanol oder Aceton als Gruppe-VI-Quelle. Tertidrbutanol muss aufgrund der
hohen Schmelztemperatur leicht erwdarmt werden. Ebenso ist darauf zu achten, dass die t-BuOH-
Zuleitungen nicht zu kalt sind, damit es nicht zu einer Kondensation (und damit Verschmutzung
bzw. nicht mehr definierten Fliissen) in den Leitungen kommt. Dies lasst sich durch einen sim-
plen Heizdraht bewerkstelligen. Als Sauerstoffprecursoren zum Wachstum von ZnO eignen sich
ebenso reines Wasser (H20) [Lau80], COq [Shi81], heterozyklische Verbindungen (z. B. Furan —
C4H40) [Wri84], NOg2 [Sol83, Zeu02| und natiirlich reiner Sauerstoff [Gha81, Shi81]. Bei einigen
dieser Stoffe kommt es zu starken Vorreaktionen, welche der eigentlichen uniformen Depositi-
on der Schicht entgegenwirken, oder diese zeigen zu langsame Wachstumsraten oder es kommt
zum vermehrten Einbau von nicht erwiinschten Fremdatomen [Lau80, Shi81, Oda85|. Die in der
Literatur beschriebenen Schwierigkeiten beim Wachstum von ZnO-Schichten mit reinem Sauer-
stoff als Vorstufe [Shi81] konnten in dieser Arbeit nicht beobachtet werden, was vermutlich auf
die wesentlichen technologischen Verbesserungen und dem Verwenden von DMZn anstatt DEZn
zuriickzufiihren ist. So beispielsweise werden die Precursoren erst unmittelbar vor der Reaktions-
zone zusammengefithrt und die Bindungsstiarke der Methylgruppe an das Zinkatom ist stéarker
als die der Ethylgruppe [Str96]. Dadurch wird die Pyrolyse beim DEZn bereits bei kleineren
Temperaturen initialisiert und es kommt zu heftigen Vorreaktionen.

Zur Dotierung mit Arsen wurde Arsin verwendet. Einige Eigenschaften dieses Precursors sind in
Tabelle 3.2 aufgefiihrt.

Tabelle 3.2: Einige Eigenschaften des As- Strukturformel AsH;
Precursors Arsin.
Schmelzpunkt —117°C
Siedepunkt —62,5°C

Dampfdruck 15 bar bei 20°C
Referenz [Mes05]




4 Grundlagen zu den verwendeten

Charakterisierungsverfahren

In diesem Kapitel wird kurz auf die verschiedenen verwendeten Untersuchungsmethoden einge-
gangen, die zur Charakterisierung der gewachsenen Proben verwendet werden. Die Darstellungen
zur Theorie oder den grundsétzlichen Aufbauten der Apparaturen hinter den Mess- und Unter-
suchungsmethoden sind dabei bewusst kurz gehalten und darauf beschréankt, dass die spéater
vorgestellten Ergebnisse verstanden werden konnen, weil der Schwerpunkt meiner Arbeit vor
allem auf dem Wachstum der ZnO-Schichten liegt.

4.1 Untersuchung der Kristallstruktur mittels Rontgenbeugung

Zur Erforschung der Kristallstruktur nutzt man die Beugung von Rontgenstrahlung®, mit Wel-
lenldngen, die vergleichbar sind mit dem Abstand der Atome, aus.? In dieser Arbeit wird die
charakteristische Strahlung des Kupfers benutzt, welche bei 1,54056 A eine intensive Linie (die
Kq1-Linie) aufweist. Die Kupferanode wurde mit Elektronen bestrahlt, die eine Beschleunigungs-
spannung von 40keV durchliefen bei Stromen zwischen 10mA und 20mA. Bei der Rontgen-
diffraktometrie wird die gebeugte Rontgenstrahlung in Abhéngigkeit vom Einfalls- und vom
Ausfallswinkel gemessen. Der Verlauf der Intensitédt in Abhéngigkeit von diesen Winkeln heifst
Diffraktogramm und enthélt Informationen iiber die Kristallstruktur® der Probe.

Die Amplitude der gestreuten Welle entspricht der Gesamtheit aller Wellen, die mit den Streu-
zentren in Wechselwirkung getreten sind. Gemessen wird die gestreute Intensitit, also das Be-

tragsquadrat der Amplitude:

2
I(k) ~ fp(ﬁe‘i(E‘EO)FdF , (4.1)

'Réntgenstrahlung wechselwirkt mit den Elektronen der Atomhiille. Ebenso kann man mittels Elektronen oder
Neutronen die Kristallstruktur untersuchen. Neutronen wechselwirken in unmagnetischen Materialen mit den
Atomkernen, in magnetischen Materialien aufgrund ihres magnetischen Moments mit den magnetischen Elek-
tronen. Elektronen wechselwirken aufgrund ihrer elektrischen Ladung sehr stark mit Materie und haben des-
wegen geringe Eindringtiefen. Aus diesem Grund eignen sie sich in diesem Zusammenhang nur zur (Struktur)
Analyse von Oberflichen und hochstens einige Mikrometer dicken Kristallen/Schichten.

#Wesentliche Teile und Ergebnisse dieses Abschnitts sind den Referenzen [Kit73] und [Kro07] entnommen, was
nicht gesondert zitiert wird. Die Terminologie wurde dabei dem heutigen Standard angepasst.

3Eigentlich iiber die Dichte der Streuzentren, also die Elektronendichte.
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wobei 7 den Ort, ]20 und % den Wellenvektor der einfallenden bzw. der gestreuten Welle und
p(r) die Dichte der Streuzentren bezeichnet. Durch den Messaufbau ist gewéhrleistet, dass nur
elastisch gestreute Strahlung gemessen wird, die Energie bleibt beim Streuprozess also erhalten,

k und Eo sind also vom Betrag gleich und die Differenz der beiden Vektoren

— —

K=k—k (4.2)

wird als Streuvektor bezeichnet. Gl. (4.1) ist aber nichts anderes als eine Fouriertransformation
der Streudichte. Anschaulich gesprochen iiberfiihrt eine Fouriertransformation eine im Ortsraum
periodische Struktur in mehrere scharfe Peaks im reziproken Raum. Dabei gilt: je kleiner die
Periode der Struktur ist, umso grofer ist der Streuvektor. Da ein Kristall als eine periodische
Anordnung von Atomen im Raum angesehen wird, kann somit unsere (bisher als noch voéllig ohne

Struktur angenomme) Streudichte als Fourierreihe geschrieben werden:

o) = o', (43)
G

wobei mit G der reziproke Gittervektor eingefiihrt wurde. Gl. (4.3) in Gl. (4.1) eingesetzt und
unter Beachtung, dass der dabei entstehende exponentielle Term im Integral der Diracschen Del-
taverteilung entspricht, fithrt zu der fundamentalen Erkenntnis der Rontgenbeugung, dass im
Diffraktogramm nur dann ein Peak auftritt, wenn der Streuvektor gleich dem reziproken Gitter-

vektor der Ebenenschar an der gestreut wird ist. Es gilt also die sogenannte Beugungsbedingung
K=k—k=3G. (4.4)

Aus dieser Gleichung folgt nahezu unmittelbar die bertihmte Braggsche Gleichung (4.6), da nach
der Definition des reziproken Gittervektors einer Ebenenschar hkl der Betrag desselben gleich

dem zwei-pi-fachen des reziproken Abstandes d dieser Gitterebenen ist. Es folgt also:

(d27r>2 = ‘éhklf = (k- /2;’0)2 =2 ‘Ef (1 —2cos20) . (4.5)
hkl

wobei bei dem Term auf der rechten Seite dieser Gleichung die Energieerhaltung und die Definiti-
on des Skalarproduktes zweier Vektoren mit einflieffen. Der Notwendigkeit den Winkel zwischen
k und EO als 26 zu bezeichnen ergibt sich unmittelbar aus Abb. 4.1 und fithrt unter Zuhilfenahme
trigonometrischer Beziehungen und der Relation zwischen der Wellenldnge und dem Betrag des

Wellenvektors einer Welle direkt zu der Relation:
ni = thkl sin 6 ,ne N (46)

welche auf anschauliche Weise die bekannten Grofien Einfalls- bzw. Ausfallswinkel und Wellen-
lange der Rontgenstrahlung, mit dem Abstand der Netzebenen verbindet (cf. Abb.4.1).
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Abb. 4.1: Veranschaulichung zur Bragg-Gleichung und zur Geometrie der Vektoren. Nach Gl. (4.6) kommt es
nur dann zu einem Peak im Diffraktogramm durch Interferenz der hier rot bzw. griin dargestellten
Wellenziige, wenn der griin gestrichelte (zusitzliche) Weg (m-2dsin 6 ,m € N hier m = 3) ein Vielfaches
der Wellenlénge der einfallenden Strahlung betrigt.

Mittels Rontgenbeugung léasst sich nicht nur der Abstand der Gitterebenen voneinander bestim-
men sondern bedeutend mehr Informationen iiber den Kristall. Je nachdem welche Informationen
man benotigt, sind unterschiedliche Beugungsgeometrien erforderlich. Der prinzipielle Aufbau zur
Aufnahme von Rockingkurven, 2 zu 1 Scans und w-Scans an Netzebenen parallel zur Oberfliche
ist in Abb. 4.2 dargestellt.*

Q =i s M [ 9

Abb. 4.2: Prinzipieller Aufbau einer rontgenografischen Anlage zur Aufnahme von Rockingkurven, 2 zu 1 Scans
und w-Scans an Netzebenen parallel zur Oberflache. Q: Quelle der Rontgenstrahlung, S: Multilayerspie-
gel, M: Monochromator, A: Analysatorkristall, D: Detektor; die Streifen innerhalb der schematisierten
Probe deuten die Lage der Netzebenen an.

Aus der Rontgenquelle Q tritt divergentes panchromatisches Licht aus. Ein Multilayerspiegel S
dient der (Vor)Parallelisierung des Lichtes. Nach Durchgang durch einen Monochromator M ist
das Licht derart parallelisiert, dass in der Beugungsebene die kleinste Divergenz des Strahls
vorliegt. Desweiteren passiert nur die CuK,;-Strahlung den Monochromator. Das Licht trifft
unter einem bestimmten Winkel 8 auf die Probe und der Winkel des Detektors betragt 26. Der

4Die realen Anlagen zu den verschiedenen Réntgenbeugungmethoden werden in den entsprechenden folgenden
Abschnitten vorgestellt.
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Analysatorkristall A dient der Selektierung der gebeugten Strahlen, die mit dem Detektor D
aufgenommen werden sollen. Nur die gebeugte Strahlung die unter dem Braggwinkel auf den
Analysatorkristall fallt, kann diesen passieren. Samtliche Strahlung, die diese Bedingung nicht
erfiillt (beispielsweise durch nicht passende Winkel oder Wellenldngen), wird absorbiert. Der
Analysatorkristall wird mittels des Primérstrahles in der Nullstellung (20 = 0) und auf die
CuK,1-Strahlung justiert und dann starr mit dem Detektor verbunden.

Der prinzipielle Aufbau einer Rontgenanlage zur Aufnahme von 2 zu 1 Scans und w-Scans an
Netzebenen senkrecht zur Wachstumsrichtung ist in Abb. 4.3 dargestellt. Da der Winkel « zwi-
schen Probe und einfallendem Roéntgenstrahl sehr klein sein muss, spricht man von Messungen
unter streifendem Einfall oder GIID-Messungen®. Wie in der Einfiigung in Abb. 4.3 dargestellt,
ist (anders als im symmetrischen Fall) der (Einfalls) Winkel « nicht mit dem Braggwinkel 0 (dieser

ist auf die Netzebenenschar an der die Streuung stattfindet bezogen) gleichzusetzen.

Abb. 4.3: Prinzipieller Aufbau einer Rontgenanlage zur Aufnahme von 2 zu 1 Scans und w-Scans an Netzebenen
senkrecht zur Oberfliche. Q: Quelle der Rontgenstrahlung, S: Multilayerspiegel, M: Monochromator
oder Sollerkollimator, A: Analysatorkristall oder Sollerkollimator, D: Detektor. Einfiigung: Veran-
schaulichung des Unterschiedes zwischem dem Einfallswinkel der Strahlung beziiglich der Probeno-
berfliche o und dem Braggwinkel unter dem die Streuung stattfindet. Die Streifen innerhalb der
schematisierten Probe deuten die Lage der Netzebenen an.

Da bei GIID-Messungen der Einfallswinkel o der Rontgenstrahlung im Bereich des Winkels der
Totalreflexion liegt (ca. 0,3°), ist das wechselwirkende Volumen sehr klein und somit auch die
Intensitédt der gebeugten Strahlung. Da insbesondere bei heteroepitaktisch gewachsenen Proben,
aufgrund der Mosaizitét, ohnehin nur ein kleiner Teil der Kristallite die Beugungsbedingung er-
fiillt, kann bei GIID-Messungen an solcherart Proben kein Monochromator verwendet werden, da
dieser einen zu hohen Intensitdtsverlust der Rontgenstrahlung zur Folge hat. Aus diesem Grunde
wird nur ein Sollerkollimator zur Parallelisierung des Rontgenlichts und anstelle des Analysa-
torkristalls verwendet. Die Auflésung bei der Verwendung von Sollerkollimatoren ist deutlich
geringer und dieser filtert auch nicht der CuKge-Strahlung. Deswegen konnen diese nur dann
verwendet werden, wenn der Einfluss der Kristallqualitit auf die Breite und Form der Reflexe,

beispielsweise durch Verdrehung der einzelnen Kristallite zueinander, grofer ist als der Einfluss

Grazing Incidence In plane Diffraction
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der Gerédtefunktion. Der gerdtebedingte Einfluss auf diese Groéfsen ist bei der Bestimmung phy-
sikalischer (Proben)Parameter zu beachten.

Bei der Untersuchung von Einkristallen (oder anderen Proben mit herausragenden kristallogra-
fischen Qualitéiten)® wiirde mit dieser Anordnung allerdings nur die Geritefunktion gemessen
werden, welche keinerlei Informationen {iber die Probe enthélt. Deswegen muss in solch einem
Fall die bereits beschriebene Kombination aus Multilayerspiegel, Monochromator und Analysa-
torkristall verwendet werden. Da hierbei deutlich mehr Kristallvolumen die Beugungsbedingung
erfiillt, stellt die verminderte Intensitét der Rontgenstrahlung anders als im ersten Fall kein

Problem dar. Solcherart Messungen werden als hochauflésende GIID-Messungen bezeichnet.

4.1.1 Rockingkurven

Zur generellen Bestimmung der kristallografischen Qualitdt einer Probe nutzt man zunéchst
eine sogenannte Rockingkurve. Bei der Aufnahme von Rockingkurven mittels der in Abb. 4.2
dargestellten Anordnung der Elemente wird kein Multilayerspiegel zur (Vor)Parallelisierung des
Lichtes und kein Analysatorkristall verwendet. Der Detektor erfasst jedwede Strahlung, die in
einen bestimmten Raumwinkelbereich gebeugt wird. In diesem Fall spricht man von einem so-
genannten offenen Detektor. Die Probe wird zur Analyse um den Winkel w gedreht. Bei einer
Rockingkurve handelt es sich um einen w-Scan bei offenem Detektor. Es wird also iiber eine
Verteilung von Streuvektoren unterschiedlicher Lange und Richtung integriert.

Zur Aufnahme von Rockingkurven wurde ein Philips MRD” mit einer Kupferfeinfokusrohre in
Punkt Fokus Geometrie benutzt. Die Groke des Brennflecks betrug ca. 1 mm?. Die wesentlichen
Elemente dieser Anlage sind in Abb. 4.4 dargestellt.

Strahlungs-
quelle

e . =
= Monochrorhator'

Abb. 4.4: Philips MRD; realer Aufbau zur
Aufnahme von Rockingkurven (cf. Text).

Die Geometrie des Bartelsmonochromators® ist derart, dass der Strahl nach dem Durchgang

durch diesen seine Richtung nicht &ndert. Dieser Monochromator absorbiert jedwede Strahlung,

6¢cf. Abschnitt 6.6
"Materials Research Diffractometer
8vierfach Ge(220)-Einkristallmonochromator
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die nicht die Beugungsbedingung an den Netzebenen des Monochromators erfiillt?, was zu einem
Verlust in der Intensitat der Rontgenstrahlung fiihrt. Durch den Bartelsmonochromator betriagt

der Durchmesser des Rontgenstrahls in der Beugungsebene!”

nur noch ca. 1mm (was bei der
Aufnahme von lokalen Rockingkurven durch einen Schlitz noch weiter auf 0,12 mm verkleinert
werden kann'!), womit auf der Probe ein Gebiet von ca. 4mm Breite bestrahlt wird (bzw.
ca. 400 pm bei lokalen Rockingkurven). Der Winkelbereich, iiber den der Detektor integriert,
betragt ca. 2°.

Handelt es sich bei der untersuchten Probe um einen perfekten Einkristall, so reicht diese relativ
simple Messung bereits aus, um dies festzustellen. Dies ist leider bei den im Zuge dieser Arbeit
untersuchten Proben nicht der Fall. Simtliche Abweichungen vom perfekten Einkristall wirken
sich auf die Breite und Form der gemessenen Rockingkurven aus, allerdings lédsst sich mittels
dieser Methode meist nicht feststellen, welcher Art diese Stérungen sind. Aus diesem Grund

miissen weitere Untersuchungen durchgefiihrt werden.

4.1.2 2 zu 1 Scans

2 zu 1 Scans (auch 2:1-Scans oder /260-Scans) liefern eine Vielzahl von Informationen iiber die
Kristallstruktur einer Probe. Die vermutlich fundamentalste Aussage iiber einen Kristall, die
man aus 2 zu 1 Scans gewinnen kann, ist der Abstand der Netzebenen'?. Des Weiteren lisst
sich beispielsweise auf Verspannungen'®, Schichtdicken®, Mischverhéltnisse'® oder bestimmte
Eigenschaften von Ubergittern schliefen [Kro96]. Dabei unterscheiden sich die Aufbauten zu den
Rontgenmessungen je nachdem, ob man die Netzebenen parallel oder senkrecht zur Oberfliche
untersuchen will. Fiir den ersten Fall wird die selbe prinzipielle Anordnung wie der zur Aufnahme
von Rockingkurven, in Abb. 4.2 dargestellte, verwendet. Der Unterschied im Aufbau liegt in nur
zwei Dingen. Es befindet sich zum einen zwischen dem Bartelsmonochromator und der Quel-
le ein Multilayerspiegel, der das divergente Licht der Quelle bereits vor Durchgang durch den
Monochromator parallelisiert, wodurch der Intensitéatsverlust durch selbigen wesentlich geringer
ist. Auferdem ist zum anderen zwischen der Probe und dem Detektor noch ein Analysatorkris-
tall'®. Die zur Aufnahme von 2:1-Scans verwendete Anlage war ein Seiffert XRD 3003 mit einer
Kupferfeinfokusréhre im Strichfokusbetrieb, deren wichtigsten Elemente in Abb. 4.5 gezeigt sind.
Bei der Messung wird der Einstrahlwinkel 8 gedndert und simultan der Winkel des Detektors
um 26. Durch dieses Prinzip ist gewahrleistet, dass der Streuvektor der detektierten Strahlung
immer senkrecht auf der Netzebenenschar steht. Andert sich der Abstand der Netzebenen, so

dndert sich zwar die Lange des reziproken Gittervektors, aber nicht dessen Richtung. Prinzi-

9durch ,falsche® Winkel oder Wellenléngen

¥Die Beugungsebene wird durch die Strahlungsquelle und den Detektor aufgespannt.
Hcf. Abschnitt 6.6

12Gitterkonstanten

13 Aufgrund einer Verschiebung des Beugungsreflexes bzgl. unverspannten Einkristallen.
durch Oszillationen

157, B. in terniren Verbindungen wie AlInN

16Ge(220)-Einkristall
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Abb. 4.5: Seiffert XRD 3003; realer Aufbau zur Aufnahme von 2:1 Scans und w-Scans an Netzebenen parallel
zur Oberflache und fiir hochauflésende GIID-Messungen (cf. Text).

piell ist es moglich, dass beispielsweise verkippte Netzebenen mit anderem Netzebenenabstand
zum Signal beitragen, aber dabei hat dann der Beugungsvektor auch eine andere Richtung als
der, der eigentlich untersuchten Netzebenenschar und wird durch den Analysatorkristall gefil-

t17. Verkippte Netzebenen tragen also nicht zum Signal bei. Eine Abschitzung hat ergeben,

ter
dass bei heteroepitaktisch gewachsenen Proben nur ca. 10% aller Kristallite zum Signal beitra-
gen |BIa08|. Alle zu den Beugungsreflexen im Diffraktogramm beitragenden Netzebenenscharen
sind also parallel zueinander. Unterschiedliche Abstdnde zwischen den Netzebenen dufern sich
durch Beugungsreflexe, die an unterschiedlichen Positionen (Winkeln) liegen.

Abb. 4.6 zeigt zwei Beispiele fiir 6/20-Scans von ZnO-Schichten. Bei der schwarzen Kurve handelt
es sich um einen 2 zu 1-Scan am (0002)-Reflex einer heteroepitaktisch auf einem GaN/Saphir-
Template abgeschiedenen ZnO-Schicht. Bei 20 = 34,532° ist der GaN-Reflex zu erkennen und
bei 20 = 34,467° der ZnO-Reflex. Aus diesen Positionen ldsst sich auf c-Gitterkonstanten von
cGaN = 5,191 A und ¢z,0 = 5,200 A schliefen. Bei der blauen Kurve wurde eine auf einem ZnO-
Substrat homoepitaktisch abgeschiedene ZnO-Schicht vermessen. Aus dem Nichtvorhandensein
von mehreren Peaks kann man darauf schliefen, dass die Schicht mit derselben c-Gitterkonstante
gewachsen ist wie das Substrat. Aus der Position des ZnO-Reflexes bei 20 = 34, 428° leitet sich
direkt ab, dass ¢zn0 homoepitaktisch = 9,207 A, was mit dem von Kisi und Elcombe in Refe-
renz |Kis89|] berichteten Wert fiir unverspanntes ZnO iibereinstimmt. Der Vergleich der beiden
Positionen der ZnO-Reflexe zeigt, dass das heteroepitaktisch gewachsene ZnO tensil verspannt
ist.

Bei 2:1-Scans zur der Bestimmung der Gitterkonstante senkrecht zur Wachstumsrichtung wur-

Der Analysatorkristall selektiert nach der Richtung des gebeugten Lichts.
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2:1 Scan (0002)

Zno Zn0 ¢(ZnO) = 0,5200nm
¢(GaN) = 0,5191 nm

¢(Zn0) = 0,5207 nm

norm. Intensitit (w.E.)

34,50 3455

20 (Grad)

34,40 34,45

Abb. 4.6: 2 zu 1-Scans von ZnO-Schichten am. Schwarze Kurve: auf GaN /Saphir heteroepitaktisch abgeschiedene
ZnO-Schicht; blaue Kurve: auf ZnO-Substrat homoepitaktisch abgeschiedene ZnO-Schicht.

de fiir normale GIID-Messungen ein Seiffert URD 6 verwendet!'®, dessen zentrale Elemente in
Abb. 4.7 gezeigt sind. Fiir hochauflésende GIID-Messungen wurde die bereits oben vorgestellte
Seiffert XRD 3003 verwendet, wobei die Probe um 90° gekippt wurde. Die Auflésung des Gerétes

ist in diesem Fall 12 Bogensekunden.

Strahlungs- 4SS
quelle

Abb. 4.7: Seiffert URD 6; realer Aufbau zur Aufnahme von GIID-2:1 Scans und -w-Scans (cf. Text).

Abb. 4.8 zeigt je einen 2:1-Scan einer normalen GIID-Messung und einer hochauflésenden GIID-
Messung am (1010)-Reflex.

B Universelles Rontgen Diffraktometer
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Abb. 4.8: GIID 2 zu 1-Scans von ZnO-Schichten um den (1010)-Reflex. Schwarze Kurve: heteroepitaktisch abge-
schiedene ZnO-Schicht; blaue Kurve: hochauflésende GIID-Messung einer homoepitaktisch abgeschie-
denen ZnO-Schicht.

Die schwarze Kurve ist wiederum eine Messung an einer heteroepitaktisch abgeschiedenen Schicht.
Zu grofseren Winkeln hin ist der Einfluss der CuKs-Strahlung als Schulter zu erkennen. Dies
muss bei der Bestimmung der Gitterkonstante aus der Peakposition beriicksichtigt werden,
was aber automatisch durch das benutzte Auswerteprogramm Analyze geschieht. Der ermit-
telte Wert fiir die a-Gitterkonstante betragt a = 3,253 A. Die Unterschiede zur hochauflésen-
den GIID-Messung an einer homoepitaktisch abgeschiedenen Schicht (blaue Kurve) sind zum
Teil sehr gravierend und offenbaren die deutlich bessere strukturelle Qualitdt dieser Schicht. In
diesem Fall kann auch wieder direkt aus der Lage des ZnO-Reflexes die a-Gitterkonstante zu
(homoepitaktisch = 35 250 A bestimmt werden. Wiederum ist eine tensile Verspannung der hetero-

epitaktischen Schicht direkt aus dem Unterschied dieser zwei Werte zu erkennen.

4.1.3 w-Scans

Mit den oben beschriebenen Methoden kann nichts iiber die Verkippung oder Verdrehung der
einzelnen Kristallite einer Schicht ausgesagt werden.'® Dazu muss man sogenannte w-Scans von
den entsprechenden Reflexen machen. Ein Maf fiir die Verkippung der einzelnen Kristallite zu-
einander ist die Halbwertsbreite (FWHM?’)) eines w-Scans am (0002) Reflex. Hingegen ist die

19 Tm folgenden ist bei Verwendung der Begriffe ,Verkippung® bzw.,Verdrehung® (und Entsprechendes) immer
dasselbe beziiglich der ZnO-Kristallite zueinander gemeint; damit werden also die Parameter bezeichnet, welche
oft mit den englischen Begriffen ,tilt“ bzw. ,twist“ bedacht werden. Bei Verwendung dieser zwei Begriffe ist in
der gesamten Arbeit nicht die Verkippung bzw. Verdrehung der Schicht (Kristallite) beziiglich des Substrates
gemeint.

20engl.: Full Width at Half Maximum; volle Breite auf halber Héhe
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Halbwertsbreite eines w-Scans am (1010) Reflex ein MaR fiir die Verdrehung der einzelnen Kris-
tallite zueinander.

Zur Aufnahme von w-Scans werden die gleichen Beugungsanordnungen verwendet wie fiir die
2 zu 1 Scans, die in Abb. 4.5 und Abb. 4.7 gezeigt sind. Hierbei ist allerdings 26 fest und die Pro-
be wird um w gedreht. Es muss also zunéchst durch einen 2:1-Scan die Lage der interessierenden
Reflexe bestimmt werden. Hat die zu untersuchende Schicht Bereiche mit unterschiedlichen Git-
terkonstanten, so kann man die Verdrehungen bzw. Verkippungen dieser verschiedenen Bereiche
unabhéingig voneinander untersuchen. Durch Variation des Winkels w bei festem 26 ist der Be-
trag des Streuvektors immer gleich, aber die Richtung &ndert sich stdndig. Bei einem 2:1-Scan
wiirden derart gestreute Wellen vom Analysatorkristall gefiltert werden. Durch Anderung von w
wird die Probe derart gedreht, so dass nach und nach die verkippten Kristalle dergestalt in die
Richtung des Detektors zeigen, dass deren zugehoriger Streuvektor die Beugungsbedingungen im
Analysatorkristall erfiillt. Im linken Bild von Abb.4.9 sind schematisch einige (ausschlieflich)
zueinander verkippte Kolumnen und die Richtung des Beugungsvektors, einer an Netzebenen

parallel zur Probenoberflache gestreuten Welle, dargestellt.

w (0002)

E FWHM = 266"
—~ [ FWHM = 35"
=
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Abb. 4.9: Linkes Bild: schematische Darstellung zueinander verkippter ZnO-Kolumnen und Streuvektor dieser
Kolumnen; die Netzebenen an denen die Welle gestreut wird sind angedeutet. Rechtes Bild: w-Scans am
(0002)-ZnO-Reflex einer heteroepitaktisch (schwarze Kurve) und einer homoepitaktisch gewachsenen
Probe (blaue Kurve).

Im rechten Bild von Abb. 4.9 sind zwei w-Scans am (0002)-ZnO-Reflex einer heteroepitaktisch
(schwarze Kurve) und einer homoepitaktisch (blaue Kurve) gewachsenen Schicht zu sehen. Die
heteroepitaktische Schicht weist aufgrund der sich ausbildenden Mosaizitéit einen sehr viel héhe-
ren Grad an Verkippung auf als die homoepitaktische Schicht. Dies zeigt deutlich die fast achtfach
hohere Halbwertsbreite des w-Scans. Im Gegensatz zu den zwei hier gezeigten w-Scans stehen
die in Abschnitt 6.6 gezeigten w-Scans verschiedener ZnO-Substrate. Dort tauchen beispielsweise
in den in Abb. 6.13 gezeigten (hochauflésenden) GIID-w-Scans mehrere deutlich voneinander zu
trennende Reflexe auf. Dies ist durch Grobkristalle, aus denen das untersuchte Substrat besteht,

zu erkléren, die alle die gleiche a-Gitterkonstante haben aber eben (in diesem dort gezeigten Fall)
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verdreht zueinander sind. Da es sich dabei um nur einige wenige Grobkristalle handelt, fiihrt dies

nicht zu einer homogenen Verbreiterung des w-Scans.

4.1.4 2 zu 1 Scans in Bragg-Brentano Geometrie

Die Intensitét der gebeugten Rontgenstrahlung von polykristallinen Schichten ist in 2 zu 1 Scans,
mit der bereits vorgestellten Anordnung der Elemente des Versuchsaufbaus, sehr gering. Dies ist
der zueinander beliebigen Orientierung der Kristalle zuzuschreiben, sodass nur ein verschwin-
dend kleiner Anteil Kristallite dieser Schicht die Beugungsbedingung erfiillt. Ein Ausweg bietet
die Bestrahlung einer grofen Fliche auf der Probe mit einem divergenten Strahl. Dabei ist der
Einstrahlwinkel fiir jede Stelle auf der Probe ein anderer. Allerdings befinden sich auch an je-
der (makroskopischen) Stelle gentigend Kristallite mit passender Orientierung, sodass diese die
Beugungsbedingung erfiillen und die gebeugte Intensitét stark erhoht wird. Dieses Prinzip ist
durch einen 2:1-Scan in Bragg-Brentano Geometrie zu realisieren. Die Anordnung der Elemente
bei diesem Versuchsaufbau ist in Abb. 4.10 dargestellt.

Abb. 4.10: Prinzipieller Aufbau einer Réntgenanlage
zur Aufnahme von 2 zu 1 Scans an Netzebenen pa-
rallel zur Oberfliche in Bragg-Brentano Geometrie.
Q: Quelle der Rontgenstrahlung, B: (motorisierte)
Blenden, M: Sekundérmonochromator, D: Detektor.

Die Quelle der Rontgenstrahlung Q und der Detektor D (eigentlich der Detektorschlitz, was
aber unerheblich ist) befinden sich auf einem Kreis, in dessen Mitte die Probe liegt. Dies ist
deswegen sinnvoll, weil das gebeugte Licht auf den Kreis fokussiert wird. Die Blenden dienen
zur Einstellung der Divergenz des Rontgenstrahles. Das Diffraktogramm solcherart Messungen
ist ein 2 zu 1 Scan iiber einen groffen Winkelbereich. Dadurch werden Informationen zu allen
Netzebenen, die parallel zur Probenoberflache liegen, gewonnen. Der Nachteil dieser Methode
liegt vor allem in der schlechteren Auflésung im Vergleich zu den oben vorgestellten 6/26-Scans.
Solcherart Messungen wurden an einem Siemens D5000 mit Kupferfeinfokusréhre in Strichfo-
kusbetrieb durchgefiihrt. Die wesentlichen Elemente dieser Anlage sind in Abb. 4.11 gezeigt. Der

Sekunddrmonochromator ist ein gekriimmter, hochtexturierter Graphit (0002) Kristall. Durch
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utomatische
SBlchden
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Monochro-
mator

Strahlung_s.—'

Abb. 4.11: Siemens D5000; realer Aufbau zur Aufnahme von 2 zu 1 Scans in Bragg-Brentano Geometrie
(cf. Text).

die Motorisierung der Blenden wurde die beleuchtete Probenfliche konstant gehalten. Zur Aus-
wertung der auftauchenden Reflexe diente eine umfangreiche elektronische Datenbank?!.

Abb. 4.12 zeigt einen 2:1 Scan in Bragg-Brentano Geometrie an ZnO-Pulver und einem c-Achsen

orientierten ZnO-Substrat.

2:1 Scan (ZnO-Pulver)

2:1 Scan (ZnO-Substrat)
L (0002) (1011)

(0002)

- B (2ﬁ2)'_:
(1072) (2170) (1013) ¢

(1010)

Umweg- 3
anregung ]
(0003) 3

norm. Intensitét (w.E.)
norm. Intensitit (w.E.)

20 30 40 50 60 70 20 30 40 50 60 7(.)
20 (Grad) 26 (Grad)

Abb. 4.12: 2:1 Scan in Bragg-Brentano Geometrie an ZnO-Pulver und einem c-Achsen orientierten Substrat mit
Zuordnung der Beugungsreflexe zu den entsprechenden Kristallebenen.

Die verschiedenen Beugungsreflexe geben die beliebige Orientierung der vielen einzelnen Kris-
talle, aus denen sich das Pulver zusammensetzt, wieder. Bei dem c-Achsen orientierten Substrat
(oder entsprechenden epitaktischen ZnO-Schichten) sind natiirlich nur entsprechende Beugungs-

reflexe zu sehen, die Gitterebenen parallel zur Oberfliche zuzuordnen sind. Der (0002)-Reflex

21powder Diffraction File des Joint Committee on Powder Diffraction Standards
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zeigt eine um sechs Grofsenordnungen hoéhere Intensitidt, da wesentlich mehr Volumen als bei
einem Pulver nur zu diesem einen Reflex beitrégt. Deswegen ist auch ein (0002)- und ein (0004 )-
Beugungsreflex zu sehen, der durch die CuKg-Linie zustande kommt. Ebenfalls diesem Umstand
sind die breiten Peaks um 20 ~ 18° und 20 ~ 55° zuzuschreiben. Bei diesen handelt es sich
um (0001)- bzw. (0003) Umweganregungen.?? Als besonders erstaunlich, aber ebenso dem oben
genannten Umstand zuzuschreiben, sind die als a-e markierten Beugungsreflexe. An exakt diesen
Stellen treten bei Messungen an unterschiedlichen Substraten gleicher Art immer diese (wenn
auch sehr schwachen) Reflexe auf. Diese Linien kommen durch die charakteristische Strahlung
des Wolframs zustande. Wolfram ist der Elektronenemitter in der Rontgenrdhre und auf dem
Kupfertarget lagert sich mit zunehmender Zeit der Benutzung dieser Réhre nach und nach Wolf-
ram ab. Diese Strahlung ist also bei Nichtverwendung eines Monochromators immer vorhanden.
Die Reflexe a und b bzw. ¢ und d sind der Beugung der WL1 o2- bzw. WLg; go-Strahlung und
der Reflex e gar der Beugung der WL,;-Strahlung an der (0002)-Ebene zuzuordnen.

Dieser letzte Abschnitt ist absichtlich etwas ausfiihrlicher formuliert. Ich mdchte deutlich ma-
chen, dass in 2:1 Scans eigentlich immer alle Reflexe, auf jeden Fall solche mit hohen Inten-
sitdten, identifiziert werden konnen, da seit langer Zeit ganze Generationen von (im weitesten
Sinne) Materialforschern die Methoden der Rontgenbeugung nutzen, um alle denkbaren Stoffe zu
charakterisieren. Dennoch traten in dieser Arbeit im Zuge solcher Messungen Ergebisse zutage,
welche im Kapitel 8 zu finden sind, deren endgiiltige Identifizierung sich unter anderem darauf

stiitzt, dass eben nicht alle auftretenden Reflexe identifiziert werden koénnen.

4.1.5 Scherreraufnahmen

Wiéhrend normale Diffraktogramme mit Punktdetektoren immer nur einen Schnitt durch den
Scherrerkegel®® sind, erlaubt der Vantec 2000 Flichendetektor an der D8 Bruker mit seiner
14 cm Kantenldnge die Aufnahme eines ganzen Abschnittes aus diesem Kegel. Die bestimmenden
Elemente der D8 Bruker sind in Abb. 4.13 gezeigt.

Zur Aufnahme von (Abschnitten aus) Scherrerringen wird auf der Probe ein Gebiet von ca. 1 mm?

punktuell bestrahlt. Scherrerringe entstehen nicht an epitaktischen, in eine Kristallrichtung ori-
entierten, Schichten. Jeder Scherrerring préasentiert eine Netzebenenschar und der Ring kommt
durch die willkiirliche Lage der Kristallite in einem Pulver zustande. Wie die in Abb.4.14 dar-
gestellte Scherreraufnahme von ZnO-Pulver zeigt, entsprechen die wesentlich Informationen aus

diesen Aufnahmen denen von 2:1-Scans.?*

22 Aus Symmetriegriinden kommt es an dieses Netzebenen zu destruktiver Interferenz, sodass diese eigentlich
nicht im Diffraktogramm auftauchen. Durch Mehrfachreflexionen an asymmetrischen Kristallebenen (die-
se liegen ,schief* im Kristall) kann es allerdings doch zu konstruktiver Interferenz kommen, wenn gilt:
(h1k1iali) — (hakaizlz) = (0001) bzw. (0003), (0005) . ...

23Kegel der Erfiillung der Beugungsbedingung

?cf. linkes Bild in Abb. 4.12
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=Monochromataor

Abb. 4.13: D8 Bruker; realer Aufbau zur Aufnahme von Scherrerringen und Beugungstopografien (cf. Text).

o) |

(0002)

‘ ZnO-Pulver
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30 35 40 45 50

20 (Grad) Abb. 4.14: Scherraufnahme von ZnO-Pulver. Die x-Achse
gilt nur fiir die Mitte des Bildes.

4.1.6 Beugungstopografie

Bei der Aufnahme der Beugungstopografie wird die im vorigen Abschnitt vorgestellte D8 Bruker
verwendet und die Mitte des Substrats in Beugung zu einem bestimmten Reflex gebracht. Nun
vollfithrt das Diffraktometer einen z-Scan. Dabei wird die Probe nach hinten bzw. vorne bewegt.
Bei lateraler Bewegung der Probe wiirde zwar der Rontgenstrahl iiber die Probe wandern, aber

der gebeugte Stahl wiirde auf dem Detektor immer auf die gleiche Stelle treffen; man wiirde also



4.2 Differenzielles Interferenz-Kontrast-Mikroskop 39

keine Ortsinformationen erhalten, da die beleuchtete Stelle immer im Mittelpunkt des Goniome-
ters ist. Durch die Bewegung in z-Richtung dndert der Strahl auch seine laterale Position auf der
Probe (da diese schief im Strahl steht) und der gebeugte Strahl trifft auf verschiedene Stellen im
Detektor. Dieses Prinzip ist in Abb. 4.15 vereinfacht dargestellt.

\/ |

| < > 1
z (lateral)

Abb. 4.15: Vereinfachte Darstellung der Bewegung der Probe zur Aufnahme der Beugungstopografie.

Zur Aufnahme der Beugungstopografie wird der Rontgenstrahl strichférmig auf der zu untersu-
chenden Probe abgebildet.

4.2 Differenzielles Interferenz-Kontrast-Mikroskop

Das differenzielle Interferenz-Kontrast-Mikroskop (oder auch Nomarski-Mikroskop) ist ein In-
strument, das im Wesentlichen mit zwei Strahlen weifen Lichts arbeitet [Mil80]. Abb. 4.16 zeigt

schematisch den Aufbau und die Funktionsweise eines Auflicht-Nomarski-Mikroskops.

I o
Analysator
Lichtquelle

halbdurchlassiger
Spiegel

Polarisator
Nomarski- pOla'riSiﬁljﬁz »
Prisma /%
Linse KleSbebindung
—— Objekt

Abb. 4.16: Linkes Bild: schematische Anordnung der wesentlichen zur Funktion eines Differenziellen Interferenz-
Kontrast-Mikroskops beitragenden Elemente. Rechte Bild: Illustrierung der Aufspaltung des Licht-
strahles im Nomarski-Prisma (nach [Mil80]). Die schnellere der beiden Komponenten der Lichtwelle
ist jeweils rot und die langsamere blau dargestellt (cf. Text).

Das von der Quelle emittierte weifte Licht passiert einen auf 45° eingestellten Polarisator. Das

Nomarski-Prisma teilt den Lichtstrahl in zwei separate Teilstrahlen. Diese treffen auf das Ob-



40 Kapitel 4: Grundlagen zu den verwendeten Charakterisierungsverfahren

jekt, werden reflektiert, passieren wieder das Nomarski-Prisma, welches auf dem Riickweg beide
Strahlen wieder zu einem vereint. Dieser Strahl passiert den auf 135° eingestellten Analysator und
wird vom Auge oder einer Kamera detektiert. Die wesentlichen Elemente, welche die Funktion
des Nomarski-Mikroskops bestimmend, sind der Polarisator und das Nomarski-Prisma. Letzteres
besteht aus zwei einzelnen, doppelbrechenden Prismen, die derart miteinander verklebt wurden,
dass die optischen Achsen ungefidhr einen rechten Winkel zueinander bilden. Wie im rechten Bild
von Abb.4.16 schematisch dargestellt, wirken auf die parallele und die senkrechte Komponente
des 45° polarisierten Lichts im ersten Prisma unterschiedliche Brechungsindizes. Eine der Kom-
ponenten (im dargestellten Fall die Senkrechte) propagiert schneller durch den Kristall als die
andere. Wenn die zwei Wellen an die Verbindung der beiden Prismen treffen, bilden sich zwei
divergente Strahlen. Da die optische Achse des zweiten Prismas um 90° gedreht ist, wird die
vorher schnelle Komponente nun zur langsamen und umgekehrt. In der Nullstellung des Prismas
ist der Weg der beiden Teilstrahlen im Prisma gerade so, dass die Phase beider Teilstrahlen beim
Verlassen des zweiten Kristalls nicht zueinander verschoben ist. Der Winkel der Divergenz ist
derart, dass er mit der Fokallinge der Objektivlinse zusammenpasst.

Befindet sich das Nomarski-Prisma in der Nullstellung und die beiden Strahlen werden von ei-
ner glatten Oberflache reflektiert, so ist deren Gesamtweg gleich, sie vereinen sich wieder an
der Verbindungsstelle der beiden Prismen und der Analysator blockiert die resultierende Welle.
Eine Verschiebung aus der Nullposition fiihrt zu einer Phasenverschiebung der beiden Strah-
len, die sich auf dem Riickweg durch das Prisma noch vergrofert. Dadurch bildet sich elliptisch
polarisiertes Licht, welches nicht vollstdndig durch den Analysator gestoppt wird. Eine erhoh-
te Lichtintensitat wird detektiert. Bei weiterer Verschiebung von der Nullposition weg sind die
Strahlen irgendwann so weit aufser Phase, dass die kiirzesten Wellenldngen destruktiv mitein-
ander interferieren und damit vom weiflen Licht subtrahiert werden. Dies fithrt zu einer gelben
Farbe in den resultierenden Bildern. Zusétzliche Farben tauchen auf bei weiterer Verschiebung
aus der Nullposition. Dieser Effekt ist unabhéngig von den absoluten Erhohungen der Objekte
auf der Oberflache.

Auf einer Oberflache mit Erhebungen oder Vertiefungen ergibt sich in einem Nomarski-Bild dann
ein Kontrast?®, wenn die zwei Strahlen innerhalb ihrer kleinen lateralen Auslenkung von 0,2 pm
unterschiedliche Wege zuriicklegen. Flachen mit gleicher Kriimmung ergeben auch den gleichen
Kontrast. Mit leichter Verschiebung des Prismas aus der Nullposition heraus in eine Richtung,
kann eingestellt werden, dass ein erhohtes Merkmal auch als solches (subjektiv) wahrgenom-
men wird. Eine Verschiebung in die andere Richtung bewirkt eine Wahrnehmung als Vertiefung.
Abb. 4.17 illustriert dies.

In der Nullstellung ergeben (scharfe) Kanten, egal ob ansteigend oder abfallend, immer einen
weiflen Kontrast. Bei diesen drei Bildern handelt es sich um ein und dasselbe Plateau auf einer
homoepitaktisch abgeschiedenen ZnO-Schicht. Dass es sich dabei tatséchlich um eine Erhebung

handelt, wurde mittels Atom-Kraft und Rasterelektronenmikroskopie determiniert. In der Null-

Zbzgl. des als glatt angenommen Untergrundes
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Nullstellung

Abb. 4.17: Aufnahme einer Erhebung auf einer homoepitaktisch abgeschiedenen ZnO-Schicht bei verschiedenen
Auslenkungen des Nomarski-Prismas.

stellung fithren Kanten zu einem weiffen Kontrast. Wird hingegen das Prisma leicht aus der
Nullstellung verriickt, so wird die dadurch hervorgerufene leichte Phasenverschiebung der Welle
an einer Kante entweder verstéarkt oder reduziert, was eine héhere bzw. niedrigere detektierte
Intensitét zur Folge hat. Eine eindeutige Zuordnung, ob das beobachtete Objekt beziiglich der
glatten Schicht erhoben oder erniedrigt ist, ist nur mittels anderer Messverfahren moglich. Ist
dies aber bekannt, so ist die Darstellung bei Messungen an anderen Proben immer dann korrekt,
wenn das Prisma in die gleiche Richtung ausgelenkt wird wie (in diesem Falle) im rechten Bild
von Abb.4.17.26

In dieser Arbeit wurde als differenzielles Interferenz-Kontrast-Mikroskop ein Axioplan 2 Imaging
mit einer AxioCam MRC5 der Firma Zeiss verwendet. Das Prisma wurde derart eingestellt, dass
Erhebungen auch immer als solche wahrgenommen werden. Der Kontrast der Bilder kann nicht
miteinander verglichen werden. Dies liegt daran, dass die absolute Verschiebung des Prismas (und
damit die detektierte Helligkeit glatter Fldchen) immer unterschiedlich war. Nomarski-Bilder sind

in dieser Arbeit in den meisten Fallen am leicht blaulichen Kontrast zu erkennen.

4.3 Rasterelektronenmikroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) ist eines der meistbenutzten Verfahren zur Untersu-
chung von Oberflichen.?” Ein Elektronenstrahl rastert die Oberfliche ab und je nach deren
Beschaffenheit enthalten die detektierten Elektronen einen unterschiedliche Informationsgehalt.
Die Erste der zwei wesentlichen ,,Arten von Elektronen sind die Sekundérelektronen, welche
durch den eindringenden Elekronenstrahl in der Probe erzeugt werden. Nur die Sekundérelek-
tronen, die nahe der Oberfliche entstehen, kénnen die Probe wieder verlassen und detektiert

werden. Die detektierten Sekundérelektronen entstehen in Tiefen zwischen 5-50 nm. Deswegen

26Durch Drehen des Bildes um 180° kann die Wahrnehmung zwischen Erhdhung oder Vertiefung ,umgeschaltet
werden, da das Gehirn in seiner Entwicklung lernt, dass Licht (im Bild der hellere Kontrast) von oben kommt
und abgeschattete Stellen (im Bild der dunklere Kontrast) somit immer tiefer liegen miissen. Das ungedreh-
te Nomarski-Bild bei korrekter Stellung des Prismas stellt allerdings natiirlich die wahre Gegebenheit dar,
unabhéngig dieser psychologischen Effekte!

2"In der lesenswerten und sehr anschaulichen Referenz [Rei77] kénnen die (theoretischen) Grundlagen zur Arbeits-
und Funktionsweise und der technischen Implementation der REM nachgelesen werden.
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sind Sekundérelektronenbilder (SE-Bilder) besonders geeignet bei der Abbildung der Oberfla-
chemorphologie. Riickstreuelektronen hingegen sind, wie der Name schon sagt, Elektronen des
abrasternden Elektronenstrahls, die durch Streuprozesse in der Probe eine Richtungsdnderung er-
fahren und die Probe wieder verlassen. Diese sind besonders sensitiv auf chemische Unterschiede
innerhalb der untersuchten Probe. Die Eindringtiefe ist abhéngig von der Beschleunigungsspan-
nung, also der Energie der Elektronen des Primérstrahls, aber mindestens eine Gréffenordnung
weiter als die der Sekundérelektronen und kann sogar weiter als ein Mikrometer reichen. Des-
wegen ist deren Sensitivitdt auf nicht plane Oberflichenmerkmale deutlich geringer als die der
Sekundérelektronen.

Die Erzeugung des Primérstrahles erfolgt in den allermeisten Rasterelektronenmikroskopen durch
thermische Emission beispielsweise aus einer Wolframkathode. Das Feldemissions-Rasterelek-
tronenmikroskop (FE-REM) hingegen nutzt eine kalte Feldemission. Durch das Anlegen eines
starken elektrischen Feldes in der Nahe der Kathode werden Elektronen ganz ohne thermische
Aktivierung emittiert. Deswegen haben die Elektronen eine so kleine Energieverteilung?®, dass
der Elektronenstrahl als monochromatisch bezeichnet werden kann. Sdmtliche in dieser Arbeit
gezeigten FE-REM-Bilder wurden mit einem Hitachi S4800 Feldemissionsrasterelektronenmikro-

skop und einer typischen Beschleunigungsspannung von 25kV aufgenommen.

4.4 Atom-Kraft-Mikroskopie

Von allen hier vorgestellten Methoden zur Abbildung der Oberfliche eines Festkoérpers hat das
Atom-Kraft-Mikroskop (AFM??, auch Rasterkraftmikroskopie) die beste vertikale Auflosung im
Bereich von Bruchteilen eines Nanometers.?? Bei der AFM tastet eine an einer Blattfeder®! fi-
xierte Nadel aus Silizium oder Siliziumcarbid zeilenweise die Oberfliche ab.3? Strukturen auf der
Oberflache verbiegen, abhéngig von ihren vertikalen Ausdehnungen, den Cantilever unterschied-
lich stark.?3 Mittels optischer Sensoren wird diese Verbiegung gemessen. Ein Controller wertet
die Signale aus und steuert die piezoelektrische Elemente, welche die prizise laterale Bewegung
des Cantilevers ermoglichen.

Im linken Bild von Abb.4.18 ist schematisch die Arbeitsweise eines AFM und im rechten Bild

ein Cantilever dargestellt.

Zinsbesondere verglichen mit ,klassischen® Elektronenmikroskopen

engl.: Atomic Force Microscope

30Die Grundlagen zur Rasterkraftmikroskopie kénnen beispielsweise in Referenz [Sar91] nachgelesen werden.
Da dieses Buch fiir eine Einfiihrung in dieses Thema vermutlich zu sehr theoretisch orientiert ist, sei
hier zusatzlich auf das deutlich anschaulichere Script zu einer AFM-Vorlesung von P. E. West, welches auf
http://www.AFMUniversity.org online gestellt ist, verwiesen.

Lauch Cantilever genannt

32Deswegen ist der Begriff ,Mikroskopie* etwas irrefithrend, da dieser den Prozess des Sehens impliziert. Vielmehr
nimmt das AFM Oberflichen wahr wie ein Blinder.

33Natiirlich kénnen auch andere Kriifte auf die Spitze wirken; beispielsweise kapillare, elektrische oder magneti-
sche Kréfte. Dies fiihrte zu erweiterten Messmethoden der Rasterkraftmikroskopie, die aber u. U. besonders
beschichtete Nadeln erfordern.

3
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Controller

Laser

Cantilever

Abb. 4.18: Linkes Bild: schematische Darstellung der Arbeitsweise eines AFM. Rechtes Bild: REM-Aufnahme
eines Cantilevers.

Die AFM-Bilder in dieser Arbeit wurden mit einem Dimension 3100 AFM der Firma Digital

Instruments im Tapping-Modus aufgenommen.

4.5 Transmissionselektronenmikroskopie

Anders als bei der Rasterelektronenmikroskopie wird bei der Transmissionselektronenmikrosko-
pie (TEM) das Objekt von Elektronen durchstrahlt.>* Das Kondensor-Linsensystem lenkt die
Elektronen aus der Elektronenquelle derart ab, dass alle parallel auf das Objekt treffen und die-
ses gleichméfig ausgeleuchtet wird. In der Probe werden die Elektronen meist elastisch gestreut.
Alle Elektronen, die die Probe im gleichen Winkel verlassen, werden in der hinteren Brennebene
in einem Punkt fokussiert. Blenden in dieser Ebene lassen nur die nichtgebeugten Elektronen
passieren.®® Jede lokale Anderung der Kristallstruktur3® trigt zum Beugungskontrast bei. Dies
erlaubt die direkte Abbildung der realen Struktur der Probe.

Da CCD-Kameras durch hochenergetische Elektronen zerstort werden wiirden, wird die Elektro-
nenintensitit mittels eines Szintillators vorher in Licht umgewandelt.

Zur Aufnahme von TEM-Bildern miissen die Proben sehr diinn sein. Dazu werden aus den Pro-
ben diinne Scheiben geschnitten und auf eine Dicke von ca. 0,1 mm geschliffen. Anschlieftend
schleift ein Dimpler eine Mulde in die Probe, die nur noch ca. 10 pm diinn ist. Danach wird
beim Ionenstrahlitzen die zu untersuchende Stelle der Probe mit Ar-Ionen bestrahlt, was zu
weiterem Materialabtrag und schlieflich zur Elektronentransparenz der Probe fiihrt. Die zu un-
tersuchenden Stellen der Probe sind dann ca. 100 pm bis 150 pm diinn. Diese Vorbereitung kann
zu Artefakten fiihren, die nichts mit der zu untersuchenden Probe zu tun haben, was bei der

Auswertung der TEM-Messungen beachtet werden muss.

34Eine besonders gute und anschauliche, aber dennoch tiefer gehende Einfithrung in die Transmissionselektronen-
mikroskopie wird in der sehr lesenswerten Referenz [Wil96] gegeben.

35Dies sind sogenannte Hellfeld-Bilder. Im Gegensatz dazu, werden bei Dunkelfeld-Bildern nur Elektronen unter-
sucht, die in eine bestimmte Richtung gebeugt werden.

36Beispielsweise Anderungen des Atomabstands oder der Neigung der Kristallebenen in der Nihe von Versetzun-
gen, innere Spannungen oder Kompositionsfluktuationen.



44 Kapitel 4: Grundlagen zu den verwendeten Charakterisierungsverfahren

Eine Erweiterung des TEM ist die energiedispersive Réntgenanalyse (EDX37). Diese wird zur
Bestimmung der Konzentration und Verteilung chemischer Elemente in der Probe genutzt. Der
kleine Durchmesser des Elektronenstrahls erlaubt die Untersuchung sehr kleiner Bereiche des
Objekts.

Die TEM-Bilder in dieser Arbeit wurden mit einem Philips CM200 Transmissionselektronenmi-

kroskop bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV aufgenommen.

4.6 Elektrische Charakterisierung der ZnO-Schichten

Fiir eine Verwendung in kommerziellen Applikationen ist die Kenntnis der elektrischen Eigen-
schaften von Halbleiterbauelementen von besonderer Bedeutung. Dies ist dem Umstand geschul-
det, dass diese Bauelemente zwangslaufig in Kontakt zu anderen elektronischen Bauelementen
stehen und zum Betrieb an eine Spannungsquelle angeschlossen werden miissen. Bei den hier
vorgestellten elektrischen Untersuchungen an den von mir hergestellten ZnO-Schichten stehen
vor allen Dingen die Ladungstrigerdichte und -beweglichkeit im Vordergrund. Zur elektrischen
Charakterisierung der ZnO-Schichten muss ein Metallkontakt hergestellt werden. Deswegen gehe
ich in diesem Kapitel zunéchst auf die Eigenschaften eines Metall-Halbleiterkontaktes ein, um

danach kurz die Methoden der Kapazitiits-Spannungs- und Hall-Messungen vorzustellen.3®

4.6.1 Der Metall-Halbleiter-Kontakt

Bei einem Metall-Halbleiter-Kontakt unterscheidet man zwischen Schottky- und Ohmschen-
Kontakten. Wahrend bei einem Schottky-Kontakt gleichrichtendes Verhalten zu beobachten ist,
ist dies beim Ohmschen-Kontakt nicht so. Letzterer hat einen vernachliassigbaren Kontaktwi-
derstand und ist in elektronischen Gerdten vonnéten zur Verbindung der verschiedenen Bauele-
mente. Abb. 4.19 zeigt den Bandverlauf beim Kontakt zwischen einem Metall und einem n-Typ-
Halbleiter.?"

Aus den Bedingungen, dass im thermischen Gleichgewicht die Fermienergien Er der beiden
Materialien gleich und dass das Vakuum (energie)niveau kontinuierlich sein muss, ergibt sich der
gezeigte Bandverlauf. Die Energiedifferenz zwischen dem Vakuumniveau und dem der Fermiener-
gie ist die sogenannte Austrittsarbeit des Metalls ¢n bzw. des Halbleiters ¢y,. Die Differenz aus
der Austrittsarbeit des Metalls und der Energie des Leitunsgbandes des Halbleiters Ep, direkt am

Kontakt bestimmt die Barrierenhéhe ¢pg. Ein Maf fiir die Bandverbiegung ist das sogenannte

37engl.: Energy-Dispersive X-Ray Analyse; Hierbei l6sen Elektronen aus den inneren Schalen der Atome Elek-
tronen aus. Der frei gewordene Platz wird durch ein Atom einer héheren Schale besetzt und die Differenz der
Bindungsenergie wird in Form charakteristischer Réntgenstrahlung abgegeben. Also quasi die ,,Umkehrung*
der XPS (cf. Abschnitt 4.10). Diese Erweiterung ist auch beim REM méglich.

% Die Referenzen [Sze85] und [Sch98| bieten beide eine umfangreiche Einfiihrung in die Charakterisierung von
Halbleitern und Halbleiterbauelementen.

39Da die vertikale Achse eine Energieachse ist, miissen samtliche nicht direkt einer Energie zuzuordnenden Gréfen
mit der Ladung multipliziert werden, damit die Einheiten korrekt sind, also beispielsweise @ = gopm. Der
Ubersichtlichkeit wegen wurde in der Darstellung und im Weiteren darauf verzichtet.
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Vakuumniveau

------------- -

Abb. 4.19: Schematische Darstellung des év )
Bandverlaufs beim Kontakt eines Metalls ¢B0f \ b iEL
und eines n-Typ Halbleiters im thermischen < 4:;‘ ________ - EF
Gleichgewicht (nach [Sze85]). Die hori- w
zontale Achse stellt den Ort, die vertikale
Achse die Energie dar. Erklarungen zu den \ -
physikalischen Grofsen erfolgt im Text. Metall Halbleiter

eingeprigte Potential, gelaufiger unter dem englischen Begriff build-in-Voltage Vy,;. Diese Span-
nung entspricht der Differenz aus der Austrittsarbeit des Metalls und der Austrittsarbeit des
Halbleiters. Die Grofe der Austrittsarbeit des Metalls (beziiglich der des Halbleiters) bestimmt,
ob es am Kontakt zur Anreicherung oder Verarmung von Ladungstriagern kommt. Da in Abb. 4.19
éMm > ¢ur, bildet sich nahe des Kontaktes eine Verarmunszone (Raumladungszone) der Wei-
te w. Flir ohmsche Kontakte sollte das Metall derart gewéhlt werden, dass keine Bandverbiegung
auftritt, da in diesem Fall die Ladungungstriger keine Barriere beim Fluss hinein oder heraus

aus dem Halbleiter iberwinden miissen.

4.6.2 Kapazitidts-Spannungs-Spektroskopie

Kapazitits-Spannungs-Messungen (C'—V-Messungen) bieten eine Méglichkeit, die Differenz zwi-
schen der Anzahl der ionisierten Donatoren Np und Akzeptoren N zu bestimmen. Dabei wird
die Ausbildung einer Raumladungszone ausgenutzt. Diese verhélt sich wie ein Kondensator und
deren Ausdehnung ist von der angelegten Spannung abhéngig. Letzteres wird bei der Berechnung
von Dotierprofilen genutzt. Fiir die Abhéngigkeit der Kapazitdt C' von der angelegten Spannung
V bei einem Schottky-Kontakt in Sperrrichtung gilt:

CNJ( Np=Na (4.7)

Vi = V — &)

Dabei entspricht kT'/q der thermische Energie der Elektronen und muss nur beriicksichtigt wer-
den, wenn das Ferminiveau sehr nahe an einer der Bandkanten des Halbleiters liegt oder wenn Vy;
(und dann auch V') sehr klein ist. Aufgrund der geringen Grofse dieses Terms (25 meV bei Raum-
temperatur) wird selbiger im Allgemeinen vernachlissigt. Triigt man 1/C? iiber der Spannung
auf, so gilt:

(Np = Na) ~ < (49)

(1/C?) /av’
und Vy; kann direkt am Schnittpunkt des Grafen mit der Abszisse abgelesen werden. Wenn

Np » Na oder umgekehrt kann die aus der C — V-Messung ermittelte Grofe direkt der La-
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dungstragerkonzentration gleichgesetzt werden.

Durch Anlegen einer Vorspannung kann man die Weite der Raumladungszone vergrofern und
Tiefenprofile der effektiven Storstellenkonzentration erstellen.

Fiir die C — V-Messungen wurde ein selbstgebauter C' — V-Profiler verwendet. Dabei kam als
Metall Quecksilber zum Einsatz. Da Hg bei Raumtemperatur fliissig ist, kann es an die Proben
angesaugt werden. Durch Bohrungen im Probentisch ist deshalb garantiert, dass bei allen Mes-
sungen die Kontaktfliche gleich grof ist. Bei Schottky-Kontakten betrug die Fliche 8,14-10~8 m?.
Ohmsche-Kontakte konnten durch eine grofere Kontaktfliche mit 9,05-107° m? realisiert werden,
da durch die grofere Flache der Serienwiderstand deutlich kleiner ist [Tie06]. Mit einer 10 mV
Wechselspannung (50 kHz) wurden die Kapazitidten vermessen. Diese Wechselspannung ist der
Spannung des C' — V-MefRgerites, einer 4284 A Préazisions LCR Mefbriicke der Firma Hewlett
Packard, iiberlagert.

4.6.3 Hall-Messungen zur Bestimmung der Ladungstriagerkonzentration und
-beweglichkeit

Dieserart Messungen erlauben die direkte Bestimmung der Ladungstragerkonzentration n und
-beweglichkeit ppr und basieren, wie der Name schon sagt, auf dem Hall-Effekt. Bei diesem wird
durch das Anlegen eines Magnetfeldes mit der Flussdichte B eine Spannung Uy senkrecht zur

Richtung des Stromes I gemessen fiir die gilt:°
Uy = Ry—— , (4.9)

wobei d die Dicke der Schicht ist und auf die Vektorschreibweise verzichtet werden kann, da bei
Hall-Messungen Stromrichtung und Magnetfeld senkrecht zueinander stehen. Die Ladungstra-

gerkonzentration lisst sich iiber den Hallkoeffizienten Ry direkt bestimmen?®!, da gilt:
Ry =——, (4.10)

wobei das Vorzeichen der Ladung (also ob es Locher oder Elektronen sind) zu beachten ist. Der
Hallfaktor rg wird durch den Streumechanismus der Ladungstriger bestimmt. Da dieser in den
meisten Fillen nicht bekannt ist, wird er gleich eins gesetzt.*?

Die Hall-Beweglichkeit py ist definiert als:

_ | Ru|
g =

o (4.11)

10 Auf eine Herleitung oder eine Referenz sei an dieser Stelle verzichtet, da dies in jedem (guten) Buch zur
Einfiihrung in die Experimental- oder Festkorperphysik nachgelesen werden kann.

41'Unter der Voraussetzung, dass einer der beiden Ladungstriagertypen im Halbleiter dominiert! Dies ist meistens
der Fall. Andernfalls ist die Relation zwischen der Ladungstrigerkonzentration und dem Hallkoeffizienten
deutlich komplizierter.

42Bei geniigend groRen Magnetfeldern ist 71 ohnehin gleich eins.
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wobei p der spezifische Widerstand ist, dessen Bestimmung weiter unten ausgefiihrt wird. Wenn
rg = 1 so kann die Hall-Beweglichkeit mit der Ladungstrigermobilitat u,, gleichgesetzt werden.
Die Bestimmung der Hallspannung und der Leitfahigkeit erfolgt mittels einer van-der-Pauw An-
ordnung, die schematisch in Abb. 4.20 dargestellt ist.

@1 1@ @1 1@
ofo¥oly
OXOXO):] Un Uss

I (OJOXO) Iio

Qz 3’ @ 2 3@

T
]

Abb. 4.20: Anordnung der Kontakte bei einer van-der-Pauw Hall-Messung. Linkes Bild: Bestimmung der Hall-
spannung bei angelegtem Magnetfeld; rechtes Bild: Messanordnung zur Bestimmung des spezifischen
Widerstandes (hier zur Bestimmung der Komponente R1234).

Der spezifische Widerstand errechnet sich dann nach:

_ wd Ri234 + Ro3 41
In(2) 2

P F (4.12)
wobei fiir R34 der Potentialunterschied zwischen Kontakt drei und vier bestimmt wird bei
Stromfluss von Kontakt eins zu Kontakt zwei. Entsprechendes gilt fiir Ra341. Da die Kontakt-
positionen beliebig angeordnet sein kdnnen, muss p korrigiert werden, denn im Allgemeinen ist
das Verhéltnis der Widersténde Ri2 34 und Ra3 41 ungleich eins. Bei symmetrischer Anordnung
jedoch wird der Korrekturfaktor /' = 1 und die beiden Widersténde sind prinzipiell auch gleich.
Es reicht also eigentlich die Bestimmung eines der beiden Widerstinde aus. Durch Mittelung
iiber die einzelnen gemessenen Widerstandswerte aus allen Kontaktpermutationen erhélt man
jedoch ein genaueres Ergebnis.

Hall-Messungen erfordern Ohmsche-Kontakte, die durch die Eindiffusion von Indium beim L&ten
bei 300°C realisiert wurden. Die Messungen wurden mittels des Hall-Effekt-Meftsystems RH 2010
der Firma PhysTech durchgefiihrt. Der Elektromagnet N38 der Firma Oxford Instruments er-
laubte eine magnetische Flussdichte von bis zu 220mT. Da sich die Proben immer in einem
Kryostaten befinden, der mittels fliissigem Stickstoff gekiihlt wird, sind temperaturabhéngige
Hall-Messungen zwischen 79 K und 400 K moglich.

4.7 Photolumineszenzmessungen

Bei Messungen der Photolumineszenz (PL) wird die Probe mit der 325 nm Linie (ca. 3,8¢€V) ei-
nes He-Cd-Lasers bestrahlt. Bei dieser Wellenldnge hat ZnO einen Absorptionskoeffizienten von
~ 2-10°cm™! [Yos97] und der Laser damit eine Eindringtiefe*® von ca. 50nm. Das Licht der

Probe wird mittels eines Linsensystems auf den Eintrittsspalt eines Spektrometers mit Czerny-

43 Abfall der (normierten) Intensitét auf 1/e
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Turner-Anordnung fokussiert und im Anschluss daran von einer CCD-Kamera aufgenommen.
Die CCD-Kamera wird mit Hilfe eines Peltierelements auf -35°C gekiihlt. Die Probe befindet
sich in einem Kryostaten, der mit einem Quarzglasfenster ausgestattet ist. Der Kryostat wird
mit Helium gekiihlt, welches sich in einem geschlossenen Kreislauf befindet. Temperaturen bis
zu 10 K kénnen erreicht werden. Durch einen eingebauten Heizdraht sind temperaturabhéngige
Photolumineszenzmessungen bis 350 K moglich. Einige der Proben wurden in der Abteilung Fest-
korperphysik der Fakultét fiir Natuturwissenschaften der Otto-von-Guericke Universitdt mittels
Photolumineszenz untersucht. Dabei wurde ein Heliumdurchflusskryostaten verwendet, mit dem
Temperaturen hinunter bis zu 4 K erreichbar sind.

Die Ausdehnung des Laserstrahls auf der Probe betrigt ca. 1mm?. Dadurch erhilt man im-
mer Ortlich integrale Photolumineszenzspektren, allerdings auch héhere Intensitéaten als bei der
Kathodolumineszenz (siehe néchster Abschnitt). Deswegen liegen Integrationszeiten bei der PL
im Bereich von Millisekunden bis weniger Minuten, je nach Intensitét des detektierten Lichtes.
Abb. 4.21 zeigt den schematischen Aufbau der Anlage fiir Photolumineszenzmessungen. Beispiele

fiir Photolumineszenzspektren von ZnO sind in Abschnitt 2.3 gezeigt.

Probe
Mono- | CCD-
chromator | | Kamera
Kryostat mit Linsensystem
Quarzfenster

Abb. 4.21: Schematischer Aufbau der Anlage fiir Photolumineszenzmessungen.

4.8 Kathodolumineszenzmikroskopie

Bei der Kathodolumineszenzmikroskopie wird die zu untersuchende Probe mittels Elektronen
lokal angeregt und die Lumineszenz (KL) global detektiert.** Somit kann &rtlich sehr genau
die Verteilung der Rekombinationszentren bestimmt werden. Die Einrichtung zur Detektion des

Lichtes besteht aus einem fokussierenden Spiegel, einem Spektrometer und einem Retikon. Die

44Die Abkiirzung KL steht sowohl fiir den Term Kathodolumineszenzmikroskopie, als auch nur fiir die durch
Elektronen angeregte (Kathodo)Lumineszenz. Entsprechendes bzw. Ahnliches gilt fiir einige der (auch weiter
oben bereits eingefithrten) Abkiirzungen fiir Messmethoden worauf allerdings nicht weiter hingewiesen wird.
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zu untersuchenden Proben sind auf einem mittels fliissigem Helium kiihlbaren Kryostaten aufge-
klebt. Sie befinden sich in einem Brennpunkt eines elliptischen Spiegels. Der andere Brennpunkt
ist direkt der Eintrittsspalt des Spektrometers. Das MCP*-intensivierte Si-Retikon detektiert
Licht im Wellenldngenbereich zwischen 330 nm und 920 nm. Somit ist es ausreichend fiir die
Untersuchung der ZnO-Lumineszenz vom bandkantennahen Spektralbereich bis hin zum Leuch-
ten der tiefen Storstellen. Durch die Kiihlung mit Helium sind Messungen zwischen 4 K und
300 K moglich (weitere Beschreibungen der Anlage werden von F. Bertram in dessen Dissertati-
on |Ber99| gegeben).

Die Ortsauflosung ist im Wesentlichen limitiert durch das Generationsvolumen der Ladungs-
tragerpaare (der sogenannte Bethe Range) und Diffusionsprozesse. Bei einer Beschleunigungs-
spannung von 5kV kann Ersteres kleiner als 45nm sein. Im ZnO betrigt die Reichweite des
Elektronenstrahls ca. 200 nm bei 5kV. Deswegen kann die Kathodolumineszenzmikroskopie als
eine oberflachensensitive Untersuchungsmethode bezeichnet werden. Allerdings hat natiirlich ei-
ne Erhohung der Beschleunigungsspannung auch immer eine Vergroferung des Bethe Range zur
Folge. Durch die Wahl des Strahlstroms liisst sich die Anregungsdichte in der KL von 10 mW /cm?
bis 5 W /cm? bei 5kV einstellen [For03]. Durch die eine Integrationszeit von nur 5ms pro Daten-
punkt ist die Probe nur einer geringen Belastung ausgesetzt.

Durch das Elektronenmikroskop wird auf der Probe ein Gebiet skaliert, auf dem 200 x 256 lo-
kale Spektren und das Sekundérelektronenbild gewonnen werden. Man erhélt somit in jedem
Punkt (z, y) der untersuchten Stelle fiir jede Wellenldnge A\ die Intensitdat I. Aus diesem vier-

dimensionalen Datenpaket lassen sich folgende Informationen gewinnen:
e integrales Spektrum I(\),
e lokale Spektren I(x, y, A),
o KL-Spektrum-Linescans I(s, A) (s = beliebige Ortslinie),
e Monochromatische Intensititsbilder®® I(z, y, \;),
e Panchromatische Intensitétsbilder I(x, y, Ai...A;),

e Wellenlingenbilder®”, welche die Wellenlinge des Rekombinationskanals wiedergeben, der
im lokalen Spektrum eines Messpunktes in einem bestimmten Wellenlédngebereich, die ma-

ximale Intensitat aufweist.

Abb. 4.22 zeigt den schematischen Aufbau der verwendeten Anlage zur Kathodolumineszenzmi-
kroskopie.

An dem in Abb.4.23 dargestellten Beispiel einer KL.-Messung, an einer Arsen dotierten hetero-
epitaktischen ZnO-Schicht, zeigen sich sehr schon die Mdoglichkeiten und Vorteile der KL. Das

45Multi Channel Plate
46engl.: CLI = Cathodoluminescence Intensity
“Tengl.: CLWI = Cathodoluminescence Wavelength Image
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Abb. 4.22: Schematischer Aufbau der Anlage zur Kathodolumineszenzmikroskopie [Rie99|.
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Abb. 4.23: Sekundarelektronenbild, monochromatisches Intensitéatsbild, Wellenldngenbild, integrales KL - Spek-
trum und lokale KL-Spektren einer As-dotierten ZnO-Schicht bei T' = 4 K.

Sekundérelektronenbild zeigt eine sehr raue Oberflache. Das integrale Spektrum zeigt den do-
minanten Rekombinationskanal Is und einen zweiten, den als Ubergang eines freien Elektrons
zu einem Akzeptorniveau (e, A®) identifizierten, besonders auffallenden Peak. Bei einer Pho-
tolumineszenzmessung wére dieses integrale Spektrum alles an Information, was man erhalten
wiirde. Oft ist es so, dass die Lumineszenz mit den morphologischen Eigenschaften korreliert,
dass beispielsweise Krater zu einer Verschiebung des Emissionswellenlinge und einer Anderung
der Intensitédt, bzgl. der Matrix, fithren. Durch die Auswertung monochromatischer Bilder (hier

nur fiir den (e, A%)-Rekombinationskanal gezeigt), des Wellenlingenbildes und lokaler Spektren
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konnte gezeigt werden, dass dies in diesem Falle nicht so ist, sondern dass vermutlich das Arsen
(unabhéngig von der Morphologie) Cluster bildet [Hei07]. KL-Messungen bieten also die Mog-
lichkeit, den mikroskopische Ursprung von Rekombinationskanélen zu bestimmen. Da ZnO ein
direkter Halbleiter ist, ist zu erwarten, dass Anderungen in den Wachstumsparametern sich auch
immer auf die Lumineszenzeigenschaften niederschlagen. Deswegen ist die KL ein ganz besonders

wichtiges Werkzeug zur Charakterisierung der Schichten.

4.9 Sekundarionen-Massenspektrometrie

Die Sekundéarionen-Massenspektrometrie (SIMS) ist die empfindlichste aller Oberflachen-Analy-
setechniken*® mit der die chemische Zusammensetzung einer Probe untersucht werden kann.*
Bei der SIMS wird die Oberfliche der Probe mit dem Primé&rionenstrahl abgesputtert. Dabei
entstehen Sekundéarionen. Diese durchlaufen einen Massenanalysator, der die Ionen entsprechend
ihrer Masse und Ladung trennt. Aus der Intensitdt des vom Detektor gemessenen Signals kann
man auf die in der Probe vorhandene Menge der interessierenden Atomsorte schliefsen.

Durch das Abtragen von Material konnen Profile bis zur Tiefe von einigen Mikrometern erstellt
werden.

Die SIMS-Messungen in dieser Arbeit wurden von der RTG Mikroanalyse GmbH in Berlin an
einer Cameca ims 4f-E6 durchgefiihrt. Die Primirionen waren Cs'-Ionen mit einer Energie von
14,5 keV. Die Massenauflosung m/Am betrug 4000. Der Primérstrahl bestrahlte eine Fliache von
150 x 150 pm? und die untersuchte Fliche betrug 50 x 50 pm?.

4.10 Rontgen-Photoelektronenspektroskopie

Die Rontgen-Photoelektronenspektroskopie (XPS™) ist ebenfalls eine Oberflichen-Analysetech-
nik zur chemischen Analyse einer Probe.’! Hierbei werden allerdings mittels Rontgenstrahlen
Photoelektronen aus dem Material gelost. Im Gegensatz zur SIMS kann die XPS also auch zer-
storungsfrei arbeiten, allerdings ist die Empfindlichkeit deutlich geringer.’? Nur die Elektronen
aus den oberen ca. 10nm konnen die Probe verlassen. Abhiingig von ihrem Ursprung®® haben
diese eine bestimmte kinetische Energie. Der Analysator wird derart eingestellt, dass ihn nur

Elektronen einer bestimmten Energie passieren kénnen. Ein Sekundérelektronenvervielfacher de-

48Teilchenvorkommen im ppb-Bereich, gar einzelne Ionen kénnen detektiert werden.

“9Referenz [Ben87| ist eine #uferst umfangreiche Einfithrung in die SIMS, in der detailliert insbesondere
auch auf die grundlegenden Aspekte eingegangen wird. Weniger umfangreich, aber fiir eine schnelle Ein-
fiihrung in das Thema absolut geeignet ist das SIMS-Online-Tutorial der Evans Analytical Group auf
http://www.eaglabs.com/training/tutorials/.

50engl.: X-Ray Photoelectron Spectroscopy

51Bin sehr umfangreicher Uberblick, iiber die verschiedenen Methoden und Techniken der Photoelek-
tronenspektroskopie, von denen die XPS nur eine ist, wird in Referenz [Hf95] gegeben. Auf
http://www.lasurface.com/xps/index.php findet sich eine kurze Online-Einfiihrung in die XPS.

52Im Material muss die zu untersuchende Atomsorte mindestens im Promillebereich vorliegen.

53Das Material bestimmt die Austrittsarbeit und das Atom bzw. Orbital die Bindungsenergie.
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tektiert anschliefend die Elektronen, die den Analysator passiert haben. Die Zé&hlrate, in Abhén-
gigkeit von der kinetischen Energie der detektierten Elektronen, ist wiederum ein Mak fiir die
Héufigkeit des Vorkommens eines bestimmten Elements. Des Weiteren léasst sich aus der Position
eines Peaks auf die chemische Bindung eines Atoms schliefsen.

Die XPS-Messungen dieser Arbeit wurden an der ESCA®* 5006 der Firma Perkin Elmer durchge-
fiihrt. Diese ist mit einer doppelten Strahlungsquelle ausgestattet, was die Untersuchung sowohl
mittels CuK,- als auch AlK,-Strahlung erlaubt. Ublicherweise wird die CuK,-Strahlung zur
Untersuchung verwendet. Die Grofse des untersuchten Gebietes auf der Probe hat einen Durch-
messer von ca. 800 pm. Da die detektierten Elektronen nur aus einem Bereich sehr nahe der
Oberflache stammen, sind XPS-Messungen empfindlich gegen Verunreinigungen durch Adsorba-
te.” Deswegen wurde immer ca. 20 nm Material durch Absputtern mittels Argonionen entfernt,
um Informationen {iber das eigentlich zu untersuchende, nicht verunreinigte, Material zu erhal-

ten.

54 Electron Spectroscopy Chemical Analyzer
5*Wie beispielsweise der allgegenwirtige Kohlenstoff.



5 Heteroepitaktisches Wachstum
undotierter ZnO-Schichten

Das Wachstum von ZnO ist auf einer Vielzahl unterschiedlicher Substrate, wie beispielwei-
se CaF [KoOOb], Si [Lad80], GaAs [Shi%4|, ScAIMgO, [Oht99]|, Glas [Gha81, Yam80|, Dia-
mant [Hac94|, Saphir [Che97, Kas81, Mit80, Oht99] oder GaN [Dad04a, Fan04b, Kro04, Mey04,
Ole03a, Vis98|, moglich. Aufgrund geringer Kosten, der Verfiigbarkeit grofer Wafer und der ho-
hen Bandliicke wurden die Schichten der meisten Arbeiten zum Thema auf Saphir gewachsen,
trotz der grofen Unterschiede der thermischen Ausdehnungskoeffizienten bzw. der Gitterkon-
stanten [Ozg05].

Unsere Arbeitsgruppe hat grofe Erfahrungen mit dem epitaktischen Wachstum von GaN ho-
her kristallographischer Qualitét auf Silizium und Saphir [Dad03].! Dadurch stehen derartige
Substrate nahezu instantan und vor allem relativ kostengiinstig zur Verfiigung. Alle in diesem
Kapitel besprochenen Proben wurden deswegen auf GaN/Al,Os-Substraten gewachsen.
Ausgehend von fritheren Ergebnissen dieser Arbeitsgruppe [Dad04a, Dad04b, Dad05, Dei04,
Kro04, Ole03a, Ole03b| wurden undotierte Schichten gewachsen und optimiert. In diesem Kapitel
zeige ich anhand dieser Schichten, dass das heteroepitaktische Wachstum von ZnO-Schichten an
gewisse Grenzen stofht. Dies betrifft insbesondere die kristallografischen und elektrischen Eigen-
schaften der Schichten.

5.1 Behandlung der GaN/Al,O3 Substrate vor der Epitaxie

Die ZnO-Schichten wurden auf ca. 2,2 pm dickem GaN auf Saphir abgeschieden. Die Substrate?
wurden von der Firma Azzurro bereitgestellt. Vor dem Wachstum wurden diese immer der glei-
chen Reinigungsprozedur unterworfen. Um organische Verunreinigungen von der Oberfliche zu
entfernen, wurden die Substrate fiinf Minuten in einem Ultraschallbad behandelt und anschlie-
flend weitere fiinf Minuten in deionisiertem Wasser gespiilt. Hinterher wurden die Substrate fiir
eine Minute in konzentrierter Schwefelsdure (96%) geschwenkt um eventuell immer noch an der
Oberflache haftende Restverunreinigungen zu entfernen. Danach erfolgte wiederum eine griindli-
che Spiilung fiir zwei Minuten in deionisiertem Wasser. Die nun hinreichend sauberen Substrate
werden abschliefend mit technischem Stickstoff getrocknet und sodann zum darauf folgenden

Wachstum in den Reaktor gelegt.

'Dies fithrte zur Griindung der Firma Azzurro, die dieses Wissen erfolgreich umsetzt.
2engl.: Template
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5.2 Wachstum der Niedertemperatur-Puffer-Schicht

Das Wachstum qualitativ hochwertiger ZnO-Schichten mittels MOVPE erfordert zunéchst die
Deposition einer Niedertemperatur-ZnO-Puffer-Schicht?. Dies fiihrt zur Reduktion von Verspan-
nungen und Versetzungen und zur generellen Verbesserung der Morphologie der darauf gewachse-
nen Hochtemperatur-ZnO-Schicht?. Die quasi zwangsweise Verwendung eines LT-Puffers zur Her-
stellung geniigend guter Hochtemperatur-ZnO-Schichten wurde trotz Verwendung unterschied-
licher Substrate und Wachstumsmethoden generell beobachtet [Dad05, Hon01, Kat03a, Ko00a,
Nak01, Oga03, Par01, Zeu0O2| und gilt beispielsweise auch beim ZnSe [Mul81]. Die typischen
Wachstumstemperaturen und Reaktordriicke liegen zwischen 200°C bis 550 °C bzw. 200 mbar bis
500 mbar. In diesem Temperaturbereich stellte sich t-BuOH als optimaler Sauerstoffprecursor
heraus, der beispielswiese hohere Wachstumsraten oder bessere morphologische Eigenschaften
als bei Verwendung von beispielswiese Isopropanol®, HoO, Methanol®, Ethanol” oder Azeton®
zur Folge hat [Kir03, Ole03a, Oda85|. Im Anschluss an das Wachstum bewirkt ein in situ
Annealing? eine Verbesserung der kristallografischen und morphologischen Merkmale des LT-
ZnO-Buffers und der darauf gewachsenen Hochtemperatur-ZnO-Schicht. Hierbei kommt es zu
einer weiteren Reduktion von Verspannung, dem Zusammenwachsen der einzelnen kleinen Kris-
tallite zu gréfkeren und der Migration von Atomen auf der Oberfliche, wodurch diese sich an
energetisch gilinstigeren Positionen einbauen kdnnen, was zu einer generell glatteren LT-Schicht
fithrt [Ber04b, Dad04a, Ko0OOa, Oga03|. Die Annealingzeit ist verglichen zur Gesamtwachstums-
zeit der gesamten Schicht relativ kurz, denn diejenigen Prozesse welche die Qualitét der Schicht
verbessern, haben den stérksten Einfluss bereits wiahrend des Aufheizens [Dad04b| und der ersten
wenigen Minuten des Annealings, sodass lange Annealingzeiten keine weiteren positiven Auswir-
kungen auf die Schichtqualitét haben [Kro04, Puc96].

Die Ergebnisse umfangreicher Vorarbeiten dieser Magdeburger Arbeitsgruppe zum Wachstum der
Tieftemperatur-ZnO-Schicht, die von Oleynik et al. bzw. Krost et al. ausfiihrlich in den Referen-
zen [Ole03b] und [Kro04| dargestellt wurden, wurden beim Wachstum der LT-Schichten der hier
diskutierten ZnO-Schichten zugrunde gelegt. Die Deposition der LT-ZnO-Schichten fand unter
Verwendung von Wasserstoff als Trégergas und DMZn bzw. t-BuOH als Zink- bzw. Sauerstoffpre-
cursoren statt. Die Fliisse des DMZn- und t-BuOH betrugen jeweils 2,5 ml/min und 100 ml/min,
was bei vollstdndiger Zerlegung der Precursoren einem angebotenen Sauerstoff zu Zink Verhélt-
nis'® von 40 entspricht. Der Reaktordruck betrug 200 mbar und die Wachstumstemperatur 450 °C.

3engl.: Low Temperature buffer; auch LT-Schicht, LT-Puffer, LT-ZnO und Kombinationen daraus; anstelle von
Niedertemperatur-ZnO-Schicht auch als Tieftemperatur-ZnO-Schicht bezeichnet

4HT-ZnO, HT-Schicht oder HT-ZnO-Schicht

°C3H;OH

®CH30H

"C2HsOH

®CHsCOCHs

Yengl.: to anneal = ausgliithen

10V /11-Verhiltnis; bei allen folgenden Angaben dieser Groke wird auf den Hinweis, dass dieses nur bei vollstéan-
diger Zerlegung der Ausgangsstoffe gilt, verzichtet.
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Nach zwanzig Minuten wurde das Wachstum bei einer Schichtdicke von ca. 0,45 pm durch Schlie-
fen der Zn-Quelle unterbrochen und die Temperatur auf 850°C erhoht. Beim Hochheizen und
wahrend des anschliefenden vier mintitigen Annealens wurde weiterhin t-BuOH (mit einem um
den Faktor drei verminderten Fluss) und zusétzlich NoO (mit einem Fluss von 21/min) zugefiihrt.
Direkt nach dem Wachstumsstopp erfolgt ein Tragergaswechsel auf Stickstoff, da Wasserstoff bei
hohen Temperaturen zu einer starken Degradation der Oberfliche fiihrt [Kro04].

Die Dicke der LT-ZnO-Schicht und Annealingzeit und -temperatur haben natiirlich alle einen
Einfluss auf die Qualitét der LT-Puffer-Schicht [Dei04, Kro04, Puc96] und damit auch auf die
darauf gewachsene Hochtemperatur-ZnO-Schicht. Solcherart Einfluss wurde im Laufe zahlreicher
Experimente auch beobachtet, wird aber aufgrund der Intention dieses Kapitels und weil auch
keine nicht bereits publizierten Erkenntnisse aus den Beobachtungen gefolgert werden konn-
ten in dieser Arbeit nicht dargestellt. Die oben beschriebenen Parameter zum Wachstum der

Tieftemperatur-ZnO-Pufferschicht stellten sich (reproduzierbar) als optimal heraus.

5.3 Optimierung der Hochtemperatur-ZnO-Schicht

5.3.1 Morphologische Untersuchungen

Der Ausgangspunkt dieser Untersuchungen (Probe (A)) bildete ein Rezept, bei dem die Hoch-
temperatur-ZnO-Schicht bei einem Reaktordruck p = 200 mbar und einer Wachstumstemperatur
von T = 850°C abgeschieden wurde. Das VI/II Verhéltnis war 400, wobei die HT-Schichten nur
unter Lachgas gewachsen wurden und die Wachstumszeit eine Stunde betrug. In der oberen Reihe
in Abb. 5.1 sind Nomarski- und AFM-Aufnahmen dieser Schicht zu sehen

Die Schicht ist zwar geschlossen, aber mitnichten glatt. Auf der Oberfliche finden sich die typi-
schen, grofsen hexagonalen Locher mit typischen Durchmessern von 5pm, die aber auch grofer
sein konnen. Die hexagonalen Kolumnen, aus denen sich die Schicht zusammensetzt, sind in
beiden Aufnahmen klar zu erkennen. Der Hohenunterschied einzelner nebeneinanderliegender
Kolumnen betragt bis zu ca. 250 nm.

Probe (B) wurde unter einem hdheren Reaktordruck von 300 mbar und einer etwas geringeren
Temperatur von 800°C abgeschieden.!! Die Morphologie verbessert sich deutlich. Es treten er-
kennbar weniger hexagonale Locher auf und deren durchschnittlicher Durchmesser verringert
sich um den Faktor zwei. Die Kolumnen sind immer noch klar voneinander zu unterscheiden. Die
laterale Ausdehnung selbiger nimmt etwas zu, aber zwischen den Strukturen bilden sind immer
noch tiefe Locher.

Bei der unter einem Druck von 100 mbar und einer Temperatur von wiederum 850°C gewach-
senen Probe (C) ist die Grofe und Anzahl der hexagonalen Locher wieder wie bei Probe (A).
Allerdings lassen sich in der Matrix (die glatten Bereiche zwischen den hexagonalen Lochern)

in den Nomarski-Aufnahmen keine signifikanten Hohenunterschiede mehr feststellen. Wie die

" Natiirlich wurde von Experiment zu Experiment immer nur ein einzelner Parameter variiert, aber hier stelle
ich nur die wesentlichen Ergebnisse vor.



56 Kapitel 5: Heteroepitaktisches Wachstum undotierter ZnO-Schichten

250 nm

125 nm

0 nm
250 nm

125 nm

0 nm

25 nm

12,5 nm

Abb. 5.1: Nomarski- (linke Spalte) und AFM-Aufnahmen (rechte Spalte) von, unter unterschiedlichen Parame-
tern gewachsenen (siehe Text), undotierten Schichten.

AFM-Aufnahme zeigt, kommt es zu einer nahezu vollstdndigen Koaleszenz der Kolumnen. Die
einzelnen Strukturen grenzen sich nicht mehr scharf voneinander ab und nur durch den 10-fach
kleineren Hohenkontrast ist iiberhaupt zu erkennen, dass es zwischen den Strukturen Formatio-
nen gibt, deren Hohe sich von denen der koaleszierten Bereiche unterscheidet.

Diese beiden wesentlichen Anderungen der Wachstumsparameter flossen bei der Konzipierung
eines dreistufigen Wachstumsverfahrens ein. Die erste Stufe ist dabei die LT-Schicht, die unter
den oben beschriebenen Parametern gewachsen wurde. Nach dem Annealing dieser Schicht wurde
darauf dreifig Minuten lang eine Schicht bei 300 mbar und 800 °C abgeschieden, um anschlietend
die abschlieffende Schicht bei 100 mbar und 900°C zu wachsen. Diese Parameter gelten fiir die in
Abb. 5.2 dargestellte Probe (D), der abschliefenden dieser Optimierungsserie.

Die Anzahl der hexagonalen Locher dieser Schicht ist nicht wesentlich anders als die der Pro-
ben (A) und (C), aber deren Grofe ist merklich reduziert und zwischen den Lochern befinden sich
ausgedehnte glatte Bereiche. Die erste HT-Schicht bewirkt eine Verbesserung des Verhéltnisses

der von den Lochern okkupierten Flache zur Flache der Matrix um den Faktor fiinf. Die etwas



5.3 Optimierung der Hochtemperatur-ZnO-Schicht 57

10 nm

5 nm

0 nm

Abb. 5.2: Nomarski- (linkes) und AFM-Aufnahme (rechts) von, im einem dreistufigen Wachstumsverfahren her-
gestellten, Probe (D) (Wachstumsparameter siehe Text).

hohere Wachstumstemperatur der zweiten Schicht von 900°C (im Vergleich zur Wachstumstem-
peratur von 850°C bei Probe (C)) ergab sich aus Versuchen mit dem dreistufigen Verfahren, da
dadurch ein zweidimensionaler Wachstumsmodus erreicht wurde. Dies gibt die AFM-Aufnahme

in Abb. 5.2 wieder, denn dort sind die Wachstumsstufen klar zu erkennen.

5.3.2 Kristallografische Untersuchungen

Die Wachstumskeime der Schicht sind nicht gleich orientiert, sondern verkippt und verdreht
zueinander.'? Durch das kolumnare Wachstum des ZnO bleibt diese Verkippung und Verdrehung
erhalten. Bei jeder Probe wurden am (0002)- und am (1010)-Reflex w-Scans durchgefiihrt, um
eine Aussage iiber die Qualitét der Schichten machen zu kénnen. Abb. 5.3 zeigt nur die Ergebnisse
der im vorigen Abschnitt vorgestellten Proben.

Auch wenn sich aus den in Abb. 5.3 mit aufgefiihrten Halbwertsbreiten der w-Scans am (0002)-
Reflex scheinbar ein Einfluss der unterschiedlichen Wachstumsparameter auf die Verkippung der
ZnO-Kristallite zueinander abzuleiten ist, muss ich an dieser Stelle sagen, dass dies fiir diesen
Parameter nicht gilt. Alle GaN/Saphir-Templates wurden in einem Durchgang hergestellt. Ob-
wohl die Schichten somit eigentlich alle auf Substraten gewachsen wurden, die eine vergleichbare
Kristallqualitdt hatten haben sollen, war die kristallographische Qualitdt der Substrate nicht
konstant. Die Halbwertsbreiten der w-Scans vom Substrat weichen um bis zu 70 Bogensekunden
um den Mittelwert von ca. 330 Bogensekunden ab. Wie der beispielhaft eingefiigte w-Scan (graue,
gestrichelte Kurve) zeigt, ibernimmt die ZnO-Schicht im Wesentlichen die Verkippung des zu-
grundeliegenden GaN. Die beiden w-Scans (graue und blaue Kurve) haben nahezu die gleiche
Form, nur die Halbwertsbreite des w-Scans der ZnO-Schicht ist etwas kleiner. Diese Verbesserung
betrug aber bei den besten Proben maximal zehn Prozent.

Anders sieht es bei dem Parameter der Verdrehung aus. Hier weisen die Substrate Halbwertsbrei-
ten der w-Scans am (1010)-Reflex von iiber 1000 Bogensekunden auf. Das rechte Bild in Abb. 5.3
legt nicht nur nahe, dass die ZnO-Schicht deutlich weniger verdreht ist als das zugrundeliegen-

de Substrat, sondern dass die Anderung der Wachstumsparameter ebenso einen signifikanten

12Cf. Fufnote 19 in Abschnitt 4.1.3.
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Abb. 5.3: w-Scans am (0002)- und (1010)-Reflex der in Abschnitt 5.3.1 vorgestellten Proben (A) - (D) und
deren Halbwertsbreiten. Graue gestrichelte Linien: exemplarische w-Scans des jeweiligen Reflexes des
Templates.

Einfluss auf diesen Parameter hat. Die Halbwertsbreite der Schicht, welche nach dem urspriing-
lichen Rezept gewachsen wurde, betrigt 756 Bogensekunden. Die Anderung in den Parametern
die zu (morphologischen) Verbesserungen bzgl. zu den hexagonalen Lochern (Probe (B)) fiihren,
reduziert die Halbwertsbreite auf 510 Bogensekunden. Da die Matrix den groften Anteil zur In-
tensitdt des Signals beitragt, fiihrt eine Verbesserung derselbigen (Probe (C)) natiirlicherweise
auch zu einer drastischen Verminderung der Verdrehung der Schicht. Dies zeigt sich in einer auf
einen Wert von 394 Bogensekunden verminderten Halbwertsbreite des w-Scans. Die im dreistu-
figen Wachstumsverfahren abgeschiedene Probe (D) weist mit 336 Bogensekunden die kleinste
aller gemessenen Halbwertsbreiten auf.

Die Rontgenergebnisse zeigen, dass die Verkippung der Schichten nur dann weiter verbessert
werden konnte, wenn sich die Substratqualitiat diesbeziiglich verbessert. Die Verdrehung der
Schicht betreffend konnte durch die Etablierung des Drei-Stufen Wachstums die Qualitat der
Schicht deutlich verbessert werden. Aber auch hier ist zu erwarten, dass, selbst bei einer mas-
siv verbesserten Substratqualitit bzgl. der Verdrehung des GaN, eine Grenze erreicht ist mit
w-Scan-Halbwertsbreiten im Bereich um 200 Bogensekunden. Moglicherweise konnte das Einfii-
gen mehrerer optimierter Zwischenschichten zu einer weiteren Verbesserung der Qualitét der
obersten Schicht fithren. Dies ist eine Methode, die bereits bei der Produktion von auf GaN-
basierten LEDs'3 auf Si erfolgreich angewendet wird, um GaN mit geniigend hoher Qualitit zu
erhalten [Sch06a].

BLight Emitting Diode
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5.3.3 Kathodolumineszenzuntersuchungen

An den Proben (A) und (D) wurden KL-Untersuchungen vollfiihrt, um zu sehen, wie sich die
verbesserte morphologische und kristallographische Qualitdt der Schichten auf die Lumineszenz

auswirkt. Abb. 5.4 zeigt die Ergebnisse dieser Messungen an Probe (A).

369,3

369,2

(wu) oSugrus|E M

369,1

norm. KL Intensitét (w. E.)

3,33 j 3,35 j 3,37
Energie (eV)

Abb. 5.4: Integrales Spektrum, SE-, integrales Intensitdts- und Wellenldngenbild der Kathodolumineszenzunter-
suchungen an Probe (A) bei T' = 4K.

Das integrale Spektrum ist typisch fiir eine heteroepitaktisch auf GaN abgeschiedene ZnO-
Schicht [For03, Dad04b, Ber04a, Hei07]. Im Spektrum dominiert Ig. Die einzigen weiteren sicht-
baren gebundenen Exzitonen sind I; und I;. Im SE-Bild sind tiefere und héhere Bereiche zu
erkennen, die in Abschnitt 5.3.1 den ZnO-Kolumnen zugeordnet wurden. Wie das integrale In-
tensitatsbild zeigt, ist die Intensitét regellos verteilt. Zwar scheinen die tiefer gelegenen Bereiche
im Allgemeinen dunkler zu sein, aber auch dort finden sich grofere helle Bereiche (z. B. beim wei-
fen Kreis), genauso wie sich auf den hoher gelegenen Strukturen grofere dunkle Bereiche finden
(z. B. beim schwarzen Kreis). Dazu im Gegensatz steht das Wellenldngenbild. Die hoher gelegenen
Bereiche emittieren grundsétzlich bei kleineren Wellenlédngen (dunkelblau/violetter Kontrast) als
die niedrigeren Bereiche (griin/gelber Kontrast). Vermutlich aufgrund innerer Felder kommt es
also zu einer Rotverschiebung in den tiefer gelegenen Gebieten [Ber04a].

Dazu im Gegensatz stehen die KL-Aufnahmen der Probe (D), die in Abb. 5.5 gezeigt sind.

Da das integrale Spektrum dieser Messung dem der Probe (A) im Wesentlichen dhnelt, wird an
dieser Stelle nicht nochmals gesondert darauf eingegangen. Die dufserst glatte Oberfliche, mit
Ausnahme der hexagonalen Krater, ist im SE-Bild wiedergegeben. Diese beinahe perfekte Ober-
flache spiegelt sich auch im integralen Intensitétsbild wider. Die emittierte Intensitdt ist nahezu

homogen verteilt. Die einzigen Ausnahmen bilden (natiirlich) die hexagonalen Krater und einige
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Abb. 5.5: SE-, integrales Intensitdts- und Wellenldngenbild der Kathodolumineszenzuntersuchungen an Pro-
be (D) bei T'=4K.

(wenige) dunkle Stellen.! Tm Intensitéitsbild haben diese Stellen eine laterale Ausdehnung von
weniger als einem Mikrometer. Dabei konnte es sich um Stellen handeln, an denen (z.B. die
Ecken) zwei(er) Kolumnen aneinander stofen. Solche Korngrenzen sind tiblicherweise mit zahl-
reichen Defekten verbunden, was wiederum eine Verminderung der Intensitét zur Folge hétte.
Auf jeden Fall finden diese keine Entsprechungen im SE-Bild und auch nicht im Wellenldngen-
bild. Letzteres zeichnet sich durch seine Homogenitéit aus. Auch hier korelliert die emittierte
Wellenlédnge mit der Morphologie, aber da die Matrix sehr glatt ist, ist keinerlei Verschiebung
der Wellenlénge auszumachen. Davon ausgenommen sind die Krater. Hier ist die emittierte Wel-
lenldnge eine andere als in der Matrix. Dies ist typisch fiir ZnO und héchstwahrscheinlich auf
den priferentiellen Einbau von Defekten an diesen Stellen (aufgrund anderer Netzebenen) zu-
riickzufithren, was zu anderen, strahlenden Rekombinationskanélen fiihrt [Dad05, Ber0O4a).

Ganz allgemein ist zu sagen, dass sich das optimierte dreistufige Wachstum auch positiv auf die

Lumineszenz der Schichten auswirkt.

5.4 Nachweis der Bildung einer leitfahigen Zwischenschicht
zwischen dem Substrat und der HT-ZnO-Schicht

Stephan Tiefenau hat in seiner Diplomarbeit [Tie06] zahlreiche heteroepitaktisch gewachsene
Proben hinsichtlich ihrer elektrischen Eigenschaften untersucht. Dabei war ein Ergebnis, dass
sich eine hochleitfahige Schicht im ZnO ausbildet. Die Absicht dieses Kapitels betreffend, sind

an dieser Stelle deswegen nochmals einige Ergebnisse aus diesen Untersuchungen (zusammen mit

Dje generell hohere Intensitit in der Mitte des Bildes ist geriitebedingt.
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neuen Ergebnissen diesbeziiglich) dargestellt.

Proben unterschiedlicher Dicke wurden mittels Hall- und C' — V-Messungen auf ihre Ladungs-
trager- bzw. Storstellenkonzentration untersucht. Dabei handelte es sich sowohl um reine LT-
ZmO-Schichten und Schichten, die nur aus einer HT-Schicht bestanden, als auch um Schichten,
die nach dem oben beschriebenen optimierten dreistufigen Verfahren gewachsen wurden. Zu den
elektrischen Untersuchungen der einzelnen Proben verweise ich an dieser Stelle auf die oben
zitierte Arbeit, denn in diesem Abschnitt sind nur die Eigenschaften dieser Proben in ihrer Ge-
samtheit von Interesse.

Die Proben zeigten ausschliefslich n-Typ Leitung. In Abb. 5.6 ist Np — N4 iiber der aus Hallmes-
sungen ermittelten Ladungstrigerkonzentration aufgetragen; jeder Punkt steht fiir eine Probe.
Die ermittelten Ladungstrigerkonzentrationen unterscheiden sich um bis zu drei Groflenordnun-

gen von den Stérstellenkonzentrationen der (selben) Proben.!®
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Abb. 5.6: Storstellenkonzentration als Funktion der Ladungstrigerkonzentration fiir Proben unterschiedlicher
Dicke. Punkte die iiber dem senkrechten Strich liegen, kennzeichnen Schichten, deren Gesamtdicke
insgesamt 1 pm nicht {iberschreitet.

Fiir diinne und reine LT-Schichten ist dieser Unterschied kleiner als fiir dickere Schichten. Fiir
eine ungetemperte LT-Schicht (linker, oberer, roter Punkt) ist gar der Unterschied dieser beiden
Grofsen nicht signifikant. Dies liegt daran, dass das Signal aus C' — V-Messungen im Wesentli-
chen aus einem oberflichennahen Bereich stammt, hingegen bei der Ermittlung von n immer die

gesamte Schicht vermessen wird. Fiir diinne Schichten ist die Tiefe innerhalb der Schicht, aus

5Unter der Voraussetzung, dass sich das ZnO im Bereich der Storstellenerschépfung befindet und dass eine
Ladungstragerart dominiert (in diesen Fillen Elektronen) ist die Differenz Np — Na der aus Hallmessungen
ermittelten Elektronenkonzentration n ungeféhr gleich. Zur besseren Unterscheidung der zwei verschiedenen
Messverfahren werden dennoch diese beiden Terme weiter benutzt.
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denen diese beiden Messmethoden ihre Informationen erhalten, gleich. Eine leitfahige Zwischen-
schicht wird im Signal der Hallmessungen allerdings dominieren und zu diesen hohen Werten fiir
n fiihren, wahrend sie von der Raumladungszone bei C'— V-Messungen an dicken Schichten nicht
erfasst wird. Im Schluss bedeutet dies, dass bei Untersuchungen von dickeren Schichten die In-
formationen aus C'— V-Messungen aus einer anderen Tiefe innerhalb der ZnO-Schicht stammen,
als die Informationen aus Hall-Messungen.

Als positives Ergebnis dieser Untersuchungen stellt sich aber heraus, dass die mittels des opti-
mierten dreistufigen Verfahrens abgeschiedene Proben die besten Np — Na Werte, im unteren
10" cm~3-Bereich, aufweisen.'®. Dies bedeutet, dass zahlreiche, n-Typ Verhalten verursachende
Defekte nicht mehr in der oberen (besten) Schicht enthalten sind. Dies sind also eigentlich ideale
Voraussetzungen, um letztlich p-Typ ZnO herzustellen.

Im linken Bild in Abb.5.7 ist die Abhéngigkeit von Np — N von der Gesamtdicke der ZnO-
Schicht dargestellt.
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Abb. 5.7: Storstellenkonzentrationen in Abhéngigkeit von der Schichtdicke.

Fiir diinne Proben ist Np — N am grofiten und nimmt mit zunehmender Schichtdicke linear ab.
Dies ist ein Hinweis auf einen Gradienten in der Storstellenkonzentration. Die im rechten Bild in
Abb. 5.7 dargestellte Abhéngigkeit der Storstellenkonzentration einiger Proben von einer ange-
legten Vorspannung unterstiitzen diese These. Je grofier die angelegte Vorspannung ist, aus umso
groflerer Tiefe erhilt die C' — V-Messungen die Informationen iiber Np — Na. Da die Verteilung
der Storstellen innerhalb der Schicht nicht isotrop (gar unbekannt) ist, ist eine Umrechnung der
Vorspannung in eine Tiefe nicht méglich. Np — Na nimmt zu bei den HT-ZnO-Schichten mit N&-
herung an die LT-Schicht. Die Proben, die 2-HT-ZnO-Schichten aufweisen, haben aufgrund der
geringen Storstellenkonzentration der obersten Schicht insgesamt immer noch niedrigere Np — N
Werte in den Profilen als die aus nur einer HT-Schicht bestehenden Proben. Np — Np ist bei

den reinen LT-Schichten nahezu konstant und zeigt kein systematisches Verhalten. Diese bei-

10Mit dieser Ausnahme (der groben Aussage, dass die morphologisch besten Schichten auch die giinstigsten
Np — Na Werte aufweisen) sind etwaige durch gednderte Wachstumsparameter hervorgerufene Unterschiede
in Np — Na bzw. n nicht nachweisbar, bzw. gehen innerhalb der ohnehin grofen Streubreite der einzelnen
Proben unter.
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den Beobachtungen sind ein Indiz dafiir, dass sich die leitfahige Zwischenschicht im Bereich
der LT-Schicht bzw. des GaN/ZnO-Interface erstreckt. Dies wird durch die Abhéngigkeit der
Flichenladungstrigerdichte!” in Abhingigkeit von der Schichtdicke, welche im linken Bild in
Abb. 5.8 gezeigt ist, bestétigt.
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Abb. 5.8: Flachenladungstrigerdichte in Abhéngigkeit von der Schichtdicke (linkes Bild) und temperaturabhén-
gige Hallmessungen einiger unterschiedlich gewachsener Proben (rechtes Bild).

Die Ausbildung der leiftdhigen Zwischenschicht wird impliziert durch den Anstieg von ng bis
zu einer Schichtdicke von ca. 1,2 1m. Diese dominiert das Signal bei Hallmessungen an dickeren
Proben und ist dort vollstédndig ausgebildet, da bei diesen die Werte fiir np unabhéngig werden
von der Dicke. Im rechten Bild von Abb. 5.8 sind temperaturabhéngige Hallmessungen gezeigt.
Waéhrend die ungetemperte LT-Schicht die niedrigsten Ladungstrigerkonzentrationen aufweist,
erhdht sich diese bereits nur durch den Annealingschritt um eine Grofenordnung. Da die diinns-
te Probe mit einer HT-Schicht ungefdhr die gleichen Ladungstrigerkonzentrationen aufweist wie
die getemperte LT-Schicht und eine 2-HT-Schicht Probe (stellvertretend fiir dickere Schichten)
weiter erhhte Werte von n zu eigen hat, kann mit dem oben gesagten geschlussfolgert werden,
dass sich die leitfahige Zwischenschicht vermutlich nur auf den Bereich des LT-ZnO erstreckt.
Anders als das linke Bild in Abb. 5.8 suggeriert, ist also die Ladungstragerkonzentration nicht von
der Gesamtschichtdicke abhéngig (bis zu einer gewissen Grenze) sondern von der Wachstums-
dauer. Das Wachstum der HT-Schicht kann einem (unbeabsichtigten) Annealing der LT-Schicht
gleichgesetzt werden. Dieses fithrt zur Ausbreitung oder Bildung von Defekten in der LT-Schicht,
die eine hohere Ladungstréagerkonzentration zur Folge haben. Den stéarksten Einfluss auf diese
Grofe hat der bewusste Annealingschritt direkt nach dem Abscheiden der LT-Schicht. Die (dies-
beziiglich) langeren Zeiten des Wachstums der HT-Schicht fiihren nur noch zu weniger starken
Anderungen von n.

Die Bildung einer hochleitfdhigen Zwischenschicht und deren Stelle in der ZnO-Schicht ldsst

"Ein Nachteil bei Hallmessungen ist, dass diese immer integrale Signale liefern. Dies gilt insbesondere bei La-
dungstrigergradienten innerhalb der untersuchten Schicht deren funktionelle Abhéngigkeit nicht bekannt ist.
Aus diesem Grunde wird durch Benutzung der Flichenladungstrégerdichte nr anstatt n das Signal unabhéngig
von der Dicke der leitfadhigen Zwischenschicht gemacht.
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sich somit eindeutig nachweisen. Die Ursache der Erhchung der Ladungstragerkonzentration
ist unklar, in Betracht gezogen werden kann aber die Diffusion von Ga ins ZnO und die Bil-
dung von Defekten, die als Donatoren wirken durch das Annealing. Dass sich Ga in diesen
ZnO-Schichten befinden muss, wird durch Lumineszenzuntersuchungen nahe gelegt, da bei ZnO-
Schichten auf GaN der Lumineszenzkanal Ig in den meisten Fillen das Lumineszenzspektrum
dominiert [Ber04b, Dad05, Ole03b] und Ig Gallium zugeordnet wird [Mey04]. Nachweislich er-
hoht Gallium die Elektronenkonzentration, wenn es auf einem Zn-Platz oder einem Zwischen-
gitterplatz ins Gitter eingebaut wird [Kob83, Min85]. Dadurch, dass das Wachstum unter sau-
erstoffreichen Bedingungen stattfindet, sollten hinreichend viele Zn-Leerstellen vorhanden sein.
Das Gallium konnte aus dem GaN/Saphir-Template stammen, von dem es durch Diffusion bei
hohen Temperaturen ins ZnO gelangt.

Krost et al. berichten in Referenz [Kro04]|, dass durch das Annealing solcherart LT-Schichten ein
anderer Lumineszenzkanal dominant wird - Ig. Wie in Abschnitt 6.7 dargelegt wird, tritt dieser
Lumineszenzkanal auch neu in ZnO-Substraten nach deren thermischer Behandlung auf. Dann
aber immer in Verbindung mit einem von Meyer et al. in Referenz [Mey04| als defektgebundenes
Exziton identifizierten weiteren Peak. Dies sind starke Indizien dafiir, dass sich innerhalb der
LT-Schicht Defekte bilden, die dann als Donatoren wirken.

Tampo et al. berichten in Referenz [Tam04| ebenso davon, dass der LT-ZnO-Puffer in mittels
MBE auf Saphir gewachsenen ZnO-Mehrschichtsystemen als leitfahige Zwischenschicht agiert.
Auch hier wird durch das Annealing der Einfluss dieser Schicht verstirkt. Wenckstern et al. be-
richten in Referenz [Wen07b| ebenso von leitfdhigen Zwischenschichten nahe des Heterointerface,
obwohl hier die mittels PLD'® auf Saphir gewachsenen Schichten ohne vorherige Abscheidung
eines LT-ZnO-Puffers gewachsen wurden. In beiden Féllen wird dieses Phanomen darauf zuriick-
gefiihrt, dass diese Schichten zahlreiche Defekte enthalten, die die Leitfahigkeit drastisch erhchen.
Die Bildung leitfahiger Zwischenschichten wird beispielswiese auch in GaN auf Saphir beobachtet
und auch dort auf defektreiche Regionen am Heterointerface —zurtickgefiihrt [Loo97]. Dies alles
weist darauf hin, dass die letztgenannte der beiden Mdglichkeiten zur Erklarung des Ursprungs
dieses Phidnomen am wahrscheinlichsten ist, bzw. dass die Bildung von Defekten den grofsten
Einfluss hat bei der Entstehung einer hochleitfdhigen Schicht. Dennoch kann die Diffusion von
Fremdatomen aus dem Substrat ins ZnO, als Prozess der die Erhchung der Leitfdhigkeit zu-
mindest begiinstigt, nicht ausgeschlossen werden, denn auch das im Saphir reichlich vorhandene
Aluminium wirkt in ZnO als Donator [Kob83, Min85|, was die von Wenckstern et al. berichteten

Ergebnisse sicherlich ebenso erklaren kénnte.

¥ Pulsed Laser Deposition
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5.5 AbschlieBende Bemerkungen zu den Limitierungen der

Heteroepitaxie von ZnO

Durch die Optimierung der Wachstumsparameter und die Etablierung eines dreistufigen Wachs-
tumsverfahrens konnten ZnO-Schichten mit einer ausgezeichneten morphologischen Qualitdt und
exzellenten optischen Eigenschaften hergestellt werden. Die kristallographische Qualitdt wurde
dadurch ebenso deutlich verbessert, ist aber durch die verwendeten Substrate beschrinkt. Bei
diesen Schichten lagen die Np — Na Werte im unteren 10 cm™3-Bereich. Dies alles sind hervor-
ragende Bedingungen, um mittels Dotierung gezielt Schichten herzustellen, die p-Typ Verhalten
zeigen. Dies wurde auch durch verschiedene Ansétze fiir die Dotierung versucht. Sdmtliche Do-
tierversuche fithrten zu einer deutlich verschlechterten Morphologie und hoheren Elektronenkon-
zentrationen der Schichten. Die einzigen Hinweise auf den Einbau eines Akzeptors fanden sich in
Kathodolumineszenzmessungen an Arsen monodotierten Proben. An diesen liefen sich Cluster
nachweisen, in denen ein Lumineszenzkanal aktiv ist, der mit einem theoretisch hervorgesagten
Ubergang eines freien Elektrons zu einem Arsen zuzuordnenden Akzeptorkomplex zusammenfillt

wie Abb. 5.9 zeigt.!”
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Abb. 5.9: Integrales Spektrum, SE-, CLI des (e, A?)-Ubergangs und Wellenldngenbild der Kathodolumines-
zenzuntersuchungen einer unter einem Arsinfluss von 0,5 ml/min heteroepitaktisch gewachsenen ZnO-
Schicht bei T' = 4 K.

Nichtsdestotrotz zeigten diese Proben nur n-Typ Verhalten in elektrischen Untersuchungen und
da diese Daten nur eine Wiederholung alter, bereits mehrfach veréffentlichter Ergebnisse sind
(cf. Abb.4.23 in Abschnitt 4.8 und die Referenzen [Dad05, Hei07]), wird in dieser Arbeit nicht
weiter darauf eingegangen.

Selbst wenn die Herstellung von Schichten gelungen wére, die eindeutig p-Typ Verhalten mit

19¢f. Abschnitt 2.2.3
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geniigend hohen Ladungstrégerkonzentrationen zeigen, so wére ein grofes Hindernis bei der Rea-
lisierung von Bauelementen aus derartigen Schichten die hochleitfdhige Zwischenschicht. Die
Ausbildung dieser Schicht l&sst sich nicht vermeiden, da der LT-Puffer und hohe Temperaturen
beim Wachstum der funktionellen ZnO-Schicht unbedingt von Né&ten sind, um Schichten mit
hinreichend guter Qualitiat herzustellen.

Schichten mit einer derart guten Qualitdt sind offensichtlich hinreichend fiir GaN und dessen
Anwendung in Bauelementen, aber anscheinend ist die Qualitdt nicht ausreichend, um all dies
mit ZnO zu realisieren.

Da sich in den letzten Jahren die Qualitdt kommerziell verfiigbarer ZnO-Substrate deutlich ver-
bessert hat [Zeu02, Gra07b|, war die Entscheidung, die Versuche zum heteroepitaktischen Wachs-
tum an dieser Stelle abzubrechen und anstatt dessen die Homoepitaxie von ZnO mittels der me-
tallorganischen Gasphasenepitaxie zu etablieren, naheliegend. Diese Arbeiten und Ergebnissen

werden in den anschliefsenden Kapiteln vorgestellt.



6 Thermische Vorbehandlung der Substrate

Bevor ZnO auf ZnO abgeschieden werden kann, miissen die Templates thermisch vorbehandelt
werden. Dies gilt nicht nur fiir (kommerzielle) ZnO-Substrate [Kat03b, Mat06, Sak00, Smi04] son-
dern auch fiir ZnO-Schichten, welche beispielsweise mittels MBE auf Fremdsubstraten gewachsen
wurden und auf denen dann eine folgende Homoepitaxie stattfindet [Oga02]. In der Regel haben
epitaktisch gewachsene Schichten keine Kratzer oder Partikel auf der Oberfliche, im Gegensatz
zu Bulk-ZnO Substraten, bei denen Kratzer durch das chemisch mechanische Polieren [Loo98|
entstehen. Die notwendige thermische Vorbehandlung dient demnach nicht nur dem Ausheilen
der Kratzer bzw. dem Entfernen der Partikel, sondern es muss zu einer fundamentalen Um- bzw.
Restrukturierung der ZnO Oberfliche kommen, um darauf wachsen zu kénnen.

Des Weiteren fithrt das Annealing von ZnO zum Ausheilen von sowohl intrinsischen Punktdefek-
ten wie beispielsweise interstitiellem Sauerstoff [Gup96|, als auch von Defekten, die durch und an
Korngrenzen entstehen [Puc96]. Dies fiihrt in gewachsenen ZnO-Schichten zu einer Reduzierung
der Verspannung. Des Weiteren werden bei der Heteroepitaxie Tieftemperatur-ZnO-Pufferschich-
ten normalerweise in situ annealed, um deren Oberflache deutlich zu glatten, um anschliefend
hochqualitative epitaktische ZnO-Schichten herzustellen [Che00, Kro04]

In diesem Kapitel wird auf den Einfluss der thermischen Behandlung auf die Oberflichenmor-
phologie, die kristallografische Qualitdt und die optischen und elektrischen Eigenschaften der

Substrate eingegangen.

6.1 Wahl der Substrate

Die Eigenschaften der Substrate, wie beispielsweise deren Kristallinitdt (Mosaizitét), die Oberfla-
chenpolaritit, im Besonderen natiirlich die Beschaffenheit der Oberflache (moglichst ohne weitere
Praparation bereit zur Epitaxie) und natiirlich deren Grofe, Verfiigharkeit und ihr Preis spielen
fiir die Epitaxie eine entscheidende Rolle. Aus diesem Grund wird in diesem Abschnitt néher
auf deren prinzipielle Herstellung eingegangen, ohne dabei zu sehr ins Detail zu gehen, da dies
nicht Thema der Arbeit ist. Anschlieffend werden kurz die Vor- und Nachteile von sauerstoff-
bzw. zinkterminierten Substraten beschrieben, um abschliefend auf die bei einem Temperschritt

auftretenden Prozesse einzugehen.
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6.1.1 Herstellung von zur Epitaxie geeigneten ZnO-Substraten

Zn0O Substrate konnen durch verschiedene Methoden wie beispielsweise dem Wachstum aus der
Schmelze [Sch06b], der Gasphase (SCVT! [Shi71, Loo98|, oder hydrothermal [Sek00, Sak01,
Ohs04, Pet07] geziichtet werden. Die Qualitat der Substrate, die Restverunreinigungen betref-
fend, sollte beim Wachstum aus der Gasphase am besten sein, da dieses Verfahren génzlich ohne
zusétzliche Stoffe beim Wachstum auskommt [Loo98|. Allerdings dauert das Wachstum von Sub-
straten hinreichender Gréfse mittels SCVT sehr lange, was deren Verfiigbarkeit und Preis nachtei-
lig beeinflusst. Das Ziichten von Substraten aus der Schmelze fithrt zu besonderen Anforderungen
an die verwendeten Anlagen, insbesondere an den Schmelztiegel, da der Schmelzpunkt von ZnO
bei ca. 1975°C liegt [Ozg05]. Die meist unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
der Tiegelwand und des ZnO fiihren auflerdem zu Rissen im Kristall wihrend des Abkiihlens,
was die Herstellung hinreichend grofser Substrate fiir die Epitaxie bisher erschwert [Sch06b|. Die
praktikabelste Methode zum Wachstum grofler ZnO-Substrate ist die hydrothermale Ziichtung,
insbesondere aufgrund der hierbei benétigten geringen Temperaturen. Wenisch et al. evaluierten
in Referenz [Wen01] hydrothermal und aus der Gasphase gewachsene ZnO-Substrate. Dabei fan-
den sie heraus, dass hydrothermal geziichtete Kristalle eine sehr viel bessere und einheitlichere
Kristallstruktur haben als die Substrate geziichtet aus der Gasphase. Wihrend die Gitterparame-
ter gleich sind, bestanden Letztere aus sehr vielen einzelnen Kristallen, was zu Halbwertsbreiten
der w-Scans am (0002) Reflex von nahezu einen halben Grad fiihrte, wihrend die Halbwerts-
breiten der Ersteren um 200 Bogensekunden lagen. Beziiglich der aus der Gasphase geziichteten
Kristalle bedeutet dies eine Verbesserung der Kristallqualitdt um nahezu eine Groflenordnung.
Im Vergleich zu perfekten Einkristallen ist der Wert dieser Gréfe aber immer noch ca. einen
Faktor zehn zu grof, denn bei solchen sollte die Halberwetsbreite der w-Scans durch die Auf-
16sung des Gerétes bestimmt werden. Aufgrund des Messaufbaus konnte eine Verbreiterungen
durch Kriimmung der Substrate ausgeschlossen werden.

Abb. 6.1 zeigt den prinzipiellen Aufbau einer Anlage zur hydrothermalen Ziichtung von ZnO-

Substraten.

Sekiguchi et al. in Referenz [Sek00] folgend werden einige Keimkristalle (K) an einen Platindraht
in einen Tiegel (T) aus Pt gehdngt. Im unteren Teil des Tiegels befindet sich eine geeignete
(N&hr)Losung aus ZnO (z. B. in gesinterter Form), KOH und LiOH. Der Tiegel selber befindet
sich in einem sogenannten Dampfkessel. Mittels der Heizungen H; und Hy wird die Temperatur
auf einige hundert Grad Celsius erhdht. Durch genaue Regelung von H; wird die Temperatur
der Keimkristalle um einige Grade kleiner gehalten als die Temperatur der N&hrlésung. An
geeigneten Stellen im (realen) Aufbau befinden sich Temperatursensoren (in Abb. 6.1 nicht ein-
gezeichnet). In alkalischen Losungen 16st sich das ZnO leicht bei Temperaturen tiber 100°C und
KOH wird bei der Ziichtung von ZnO-Substraten bevorzugt. Durch Dotierung mit Li wahrend

des Wachstums wird verhindert, dass im ZnO-Substrat kein Zn-Uberschuss vorhanden ist; es

'Seeded Chemical Vapor Transport
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Abb. 6.1: Schematischer Aufbau einer Anlage zur hydrothermalen Ziich-
tung von ZnO-Substraten. Hi, Ha: Heizung, D: Dampfkessel, T: Tiegel H,
aus Pt, B: Blende, N: Néahrlosung, K: Keimkristalle.

wird also die korrekte Stochiometrie gewahrt. Der Einbau von Li verhindert die Entstehung von
Zn auf Zwischengitterplatzen, fiihrt aber leider zur Verunreinigung des Kristalls. Die beiden
Wachstumsspezies gelangen in Form von [Zn(OH)4|2 aus der Losung zur Kristalloberfliche.
Dort kommt es zur Dekomposition dieses Komplexes, wobei sich iiber mehrere Prozesse direkt
ZnO bildet, welches sich dann im Kristall einbaut. Diese Prozesse werden genauer beispielsweise
von Dem’yanets et al. in Referenz [Dem02| betrachtet. Bei geeigneter Wahl der Parameter lassen
sich auf diese Art und Weise innerhalb einiger Stunden mehrere hinreichend grofse ZnO-Kristalle
rissfrei und kostengiinstig herstellen.

Aus Griinden der (relativ) leichten Verfiigharkeit und der Kosten wurden die in dieser Arbeit
vorgestellten homoepitaktischen ZnO-Schichten sdmtlich auf, von der Firma CrysTec bereitge-

stellten, hydrothermal geziichteten Substraten abgeschieden.

6.1.2 Die Polaritat der Substrate

Zum c-Achsen orientierten Wachstum von ZnO bendtigt man Substrate mit (0001) oder (0001)
Orientierung. Nach der tiblichen Nomenklatur (z. B. in den Referenzen [Koh74, Mak99]) bezeich-
net Ersteres eine zinkpolare (Zn-Face) und Letzteres eine sauerstoffpolare Oberfliche (O-Face).
Die Polaritéat einer Oberfliche bestimmt mafsgeblich die chemischen und physikalischen Eigen-
schaften dieser [Gru81l, Mak99, Mar63] und beeinflusst somit wesentlich die Epitaxie [Hon01,
Neu07, Xu06, Zhu00|. Das linke Bild in Abb. 6.2 zeigt einen Ausschnitt aus einem ZnO-Kristall,
der oben Zn-polar und unten O-polar ist.

Von einem Zn-Atom geht in positiver c-Richtung eine Bindung zu einem O-Atom. Dieses wieder-
um hat drei Bindungen zu drei weiteren Zn-Atomen. Die Zinkatome spannen also in
+c-Richtung blickend einen umgedrehten Tetraeder auf. Die Zinkatome der Basis dieses Te-
traeders sind dreifach (in den Volumenkristall) gebunden und haben eine freie Bindung. Die
Oberflache ist zinkterminiert. Bei O-Face Oberflachen gilt das oben Gesagte bei Vertauschung
von Zn- mit O-Atomen und Umkehrung der c-Achse; der aus Sauerstoffatomen aufgebaute Te-

traeder steht also in negativer c-Richtung blickend auf der Spitze. Im Gegensatz dazu steht eine
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Abb. 6.2: Schematische Darstellung eines oben Zn- und unten O-terminierten ZnO-Kristalls (linkes Bild); Zn-
bzw. O-terminierte Oberfliche bedeckt mit der jeweils anderen Spezies (rechtes Blld)

O-polare (O-terminierte) Oberfliche, die mit einer Monolage Zink bedeckt ist.? Hierbei ist das
Zinkatom nur einfach an den Kristall gebunden und besitzt drei freie Bindungen. Dies ist im
rechten Bild von Abb. 6.2 fiir beide Polaritdten (mit der jeweils entsprechend anderen Atomspe-
zies als oberste Schicht) dargestellt. Es ist sofort ersichtlich, dass diese Oberflachenkonfiguration
nicht stabil ist aufgrund der hoheren Reaktivitat dreier freier Bindungen verglichen mit einer
freien Bindung. Allerdings kann (und wird) dieser Fall wihrend des Wachstums auftreten.

Aus den folgenden Griinden wurden bei den, in den spéteren Kapitel ausfiihrlich vorgestellten,
ZnO-Schichten O-Face Substrate verwendet. Als erster und wichtigster Grund ist zu nennen,
dass im Allgemeinen das Wachstum auf O-Face Substraten zu glatten Schichten fithrt, wéhrend
sich auf Zn-Face Substraten dreidimensionale Strukturen bilden [Hon01, Neu07, Zhu00|. Zum
erfolgreichen epitaktischen Wachstum beno6tigt man eine dafiir geeignete Oberfliche. Diese sollte
im besten Fall bereits deutlich eine stufenartige Morphologie aufweisen, wobei die Stufen nicht
zu hoch (eine oder zwei Monolagen) sein sollten. Durch die bereits erwéhnte thermische Be-
handlung soll dieser Zustand erreicht werden. Ohnishi et al. und Graubner et al. konnten in den
Referenzen [Ohn98| bzw. [Gra07b| zeigen, dass sich bei O-Face Substraten eine gleichméfige Stu-
fenstruktur auf der Oberfliche durch die thermische Behandlung ausbildet. Ganz im Gegensatz
zu Zn-Face Substraten, die zwar auch eine Stufenstruktur zeigen, diese allerdings sehr ungleich-
mahig ist, sowohl was die Hohe der Stufen, als auch deren laterales Auftreten betrifft. Teilweise
dazu im Gegensatz stehen die Resultate von Zhu et al. ,die in Referenz [Zhu00] zeigen, dass eine
thermische Behandlung zwar ebenfalls zu einer verbesserten Morphologie bei O-Face-Substraten
fithrt, aber nur einen geringen Einfluss auf Zn-Face-Substrate hat. Dies konnte allerdings dar-
an liegen, dass die Annealingtemperatur bei dieser Arbeit mit 800°C deutlich niedriger als die
1000°C und mehr bei Ohnishi et al. und Graubner et al. ist. Derart widerspriichliche Ergebnisse

tauchten auch in den weiter unten vorgestellten Experimenten und auch nur an Zn-Face Sub-

’Die Verwendung des Begriffes ,,Terminierung® (der Oberfliche) erfolgt in dieser Arbeit nach der eigentlichen
Bedeutung dieses Wortes im Sinne eines (stabilen) rdumlichen (und zeitlichen) Abschlusses des Kristalls (des
Wachstums des Kristalls).



6.1 Wahl der Substrate 71

straten auf.®> Auf jeden Fall ist festzuhalten, dass das Annealing von O-Face Substraten zu einer
sehr guten (zur ohne weitere Praparation zur Epitaxie geeigneten) Morphologie fithrt, wihrend
selbiges bei Zn-Face-Substraten nicht der Fall ist. Zeuner et al. zeigten in Referenz [Zeu02|, dass
in Tieftemperaturphotolumineszenzmessungen O-Face Substraten deutlich schérfere exzitonische
Lumineszenz zeigen als Zn-Face Substrate. Eine bessere Photolumineszenz ldsst im Allgemeinen
auch auf eine bessere Kristallqualitéit schlieften [Ber05]. Als letzter wichtiger Grund fiir die Ver-
wendung von O-Face anstatt Zn-Face Substraten muss in Hinblick auf die Akzeptordotierung
mit Gruppe-V-Elementen und die Fahigkeit zur Chemisorption von Fremdatomen auf der Ober-
fliche genannt werden. In Referenz [Ohs04| berichten Ohshima et al. dariiber, dass Fremdatome
bevorzugt auf der Sauerstoffseite von ZnO-Substraten eingebaut werden. Levine et al. zeigen in
Referenz [Lev72|, dass (0001)-Oberflachen selbst nach aggressiver Behandlung mit HCI frei von
Chemisorbaten sind im Gegensatz zu (0001)-Oberflichen. Auch im Materialsystem GaN ist eine
Abhéngigkeit des Einbaus von Akzeptoren bzw. Fremdatomen im Allgemeinen von der Polaritét
der Oberfliche bekannt [Bun99, Sum00, Pta01].

6.1.3 Physikalische Prozesse auf der Substratoberfliche wiahrend der
thermischen Behandlung

Durch das chemisch mechanische Polieren [Loo98| bleiben auf der Oberflache kleinste Partikel zu-
riick [Gra07a, Zhu0O] und es entsteht woméglich eine kaputte oberflichennahe Schicht [Gra07b,
Wen01, Zhu00]. Das Annealing fithrt zu einer Evaporation von Zink und Sauerstoff von der
Oberflache und einer Rekristallisierung derselbigen [Zhu00, Kim07]. Ein weiterer Prozess, die
Vergroferung von Kristallkbrnern, sollte hier ausgeschlossen werden, da ja ad hoc die Substra-
te als aus sehr wenigen (im Idealfall einem) Kristallen zusammengesetzt angenommen werden.
Dieser Prozess tritt aber bei der thermischen Behandlung diinner, aus vielen kleinen Kornern
bestehenden Schichten auf und die treibende Kraft dahinter ist die Minimierung der Grenzfla-
chenenergie der Korner [Gup96, Tho00, Kim07]. Kohl et al. zeigten in Referenz [Koh74], dass die
Verdampfung der Konstituenten von der Oberfliche bei einem Zn-Face Kristall im Ultrahochva-
kuum bereits bei 380°C einsetzt, bei O-Face Kristallen allerdings erst bei 600°C und dann auch
mit einer geringeren Rate. Wie die Evaporation von Zink und Sauerstoff (und ZnO-Molekiilen)
zu einer (nahezu) perfekt ebenen Oberfliche fithrt (Oberflichenflattening?), ist anschaulich in
Abb. 6.3 gezeigt.

Kim et al. in Referenz [Kim07] folgend kann das Oberflachenflattening verstanden werden, indem
man die freien Energien der ZnO-Fldchen betrachtet. Nach Fujimura et al. in Referenz [Fujo3|
sind beim ZnO die (0001)-, (1120)- und (1010)-Kristallflichen die Ebenen mit den kleinsten
Oberflichenenergien von jeweils 0,099eV /A, 0,123V /A und 0,209 ¢V /A. Die lateralen (prisma-
tischen) Ebenen haben also eine hohere Oberflichenenergie als die Basalebene. Dies bedeutet,

dass sie energetisch instabiler sind. Daraus kann man ableiten, dass bevorzugt an den latera-

3¢f. Abschnitt 6.5
4engl.: flattening = die Ebenung
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Abb. 6.3: Schematische Darstellung des Oberflichenflattenings wihrend des Annealings (nach [Kim07]).

len Kristallebenen die Konstituenten verdampfen. In ¢-Achsen orientiertem ZnO sollten sich die
(1120)- und (1010)-Flidchen in den Seiten von Unebenheiten befinden und die daraus resultie-
rende Oberflache der energetisch weniger stabilen Ebenen sollte sehr grofs sein. Dies wiederum
fiihrt zu zundchst hohen Abdampfraten, die kleiner werden mit fortschreitender Annealingzeit,
da die von den energetisch ungiinstigen prismatischen Kristallebenen gebildete Oberflache mit
fortschreitendem Abdampfprozess immer kleiner wird. Dies wurde ebenso von Grunze et al. in
Referenz |Gru81| gezeigt. Final bleibt die energetisch stabile (flache) Basalebene mit (0001)-

Orientierung zuriick.

6.2 Experimenteller Aufbau zur thermischen Behandlung der
Substrate

Wihrend iiblicherweise Ofen fiir die thermische Behandlung verwendet werden und lange An-
nealingzeiten von einer Stunde und mehr vonnéten sind, um zur Epitaxie geeignete Oberfla-
chen zu erhalten [Gra07b, Ko04|, wurden die in dieser Arbeit verwendeten Substrate in einem
Rapid-Thermal-Annealer (RTA®) behandelt. Dadurch konnte die Annealingzeit auf 15 Minuten
verringert werden. Der Aufbau der RTA-Anlage ist in Abb. 6.4 zu sehen.

Eine Quartzrohre (Durchmesser ca. 10 cm) ist in einen wassergekiihlten Aluminiumrahmen ein-
gefasst. Um diese sind 12 aktiv luftgekiihlte Halogenlampen angeordnet. Der Gaseinlass wird
manuell durch einen Gasflusscontroller geregelt, der Gasauslass durch ein Uberdruckventil. In
der Mitte der Rohre befindet sich eine mit SiC beschichtete Graphitplatte. In direktem Kontakt
mit der Graphitplatte ist ein Temperatursensor. Der Temperatursensor ist mit einem Tempera-
turcontroller verbunden und dieser wiederum mit einem Kontroll- und Steuerprogramm auf einem
PC. Mittels dieses Steuerprogramms wird die Leistung der Halogenlampen geregelt und damit
die erwiinschte Temperatur. Das zu tempernde Substrat liegt auf der Graphitplatte. Um den
Sauerstoffpartialdruck konstant zu halten, wird die Quartzréhre stéandig von Sauerstoff durch-
stromt.

Vor dem Tempern wird das Substrat in Isopropanol liegend fiir fiinf Minuten in einem Ultra-

schallbad behandelt und anschliefend mit deionisiertem Wasser gespiilt. Es wurden zwei Untersu-

Sauch fiir Rapid-Thermal-Annealing
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Abb. 6.4: Schematischer und realer Aufbau der Rapid-Thermal-Annealing Anlage.

chungsreihen durchgefiihrt. Zunachst wurde der Einfluss der Temperatur auf die Oberflichenmor-
phologie untersucht (siche Abschnitt 6.3). Dazu wurde das Substrat in ZnO-Pulver eingebettet
und dies alles in ein kleines Quartzrohrchen gepackt. Das ZnO-Pulver dient dem Konstanthalten
des Zinkpartialdruckes. Dieses Setup musste gedndert werden, da der direkte Kontakt der zur
Epitaxie gedachten Oberflaiche mit dem Pulver zu dreidimensionalen Artefakten auf derselbigen
fithrt (siehe Abb.6.6 im folgenden Abschnitt). Dazu wurde eine Box aus gepresstem und an-
schliefsend gesintertem ZnO hergestellt. In dieser Box liegt das Substrat mit der polierten Seite
nach oben auf einem ZnO-Pulver Reservoir. Abb. 6.5 zeigt schematisch das Setup dieser zwei
Experimente. Bei einer optimalen Temperatur von 1100°C stellte sich dann nur die Menge des
angebotenen ZnO-Pulvers als weiterer wesentlicher Parameter wahrend des Annealings heraus.
Dies wurde in einer zweiten Versuchsreihe systematisch untersucht (siehe Abschnitt 6.4).

ZnO-Box mit Deckel
Quarzréhrchen

-\ i
/ \ ! -

Substrat ZnO-Pulver
Substrat ZnO-Pulver

Abb. 6.5: Experimentelles Setup zur Untersuchung des Einflusses der Temperatur (linkes Bild) und der Menge
des angebotenen ZnO-Pulvers (Bild in der Mitte) auf die Morphologie der Substrate. Rechtes Bild:
Box aus gepresstem und anschliefsend gesintertem ZnO.
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6.3 Einfluss der Temperatur auf die Morphologie

Zunéchst wurde mit dem in Abb.6.5 (a) gezeigten Versuchsaufbau der Einfluss der Tempera-
tur auf die Rekonstruktion der Oberfliche untersucht. Abb.6.6 (a) zeigt das AFM-Bild eines

ungetemperten Substrates.

Abb. 6.6: Einfluss der Annealingtemperatur auf die Oberflichenmorphologie. Substrate getempert Dbei:
700°C (b), 900°C (c), 1000°C (d), 1100°C (e) und ungetempert (a). Der Hohenkontrast ist fiir al-
le AFM-Bilder der selbe.

Auf der Oberfliache finden sich kleine Partikel und Kratzer. Beide rithren vermutlich vom Polier-
prozess her. Die typische Grofe dieser Partikel liegt zwischen 50 nm und 250 nm und deren Hohe
ist kleiner als 10 nm. Sie sind isotrop iiber die Oberfliche verteilt mit einer Dichte von 3-108c¢m 2.
Die Partikel kénnen weder durch die Vorbehandlung des Substrates im Ultraschallbad noch durch
mechanisches Abwischen mittels eines in Aceton getrankten Wattestédbchens entfernt werden.

Bereits das Annealen fiir 15 Minuten bei einer relativ geringen Temperatur von 700°C fiihrt
zu drastischen Verdnderungen. Die Partikel verschwinden vollstdndig von der Oberfliche wie in
Abb.6.6 (b) zu sehen ist. Die Polierkratzer sind hingegen immer noch présent und es sind auch
keine Anzeichen einer Oberflachenrekonstruktion zu erkennen. Dies gilt ebenso fiir Annealing bei
800°C. Abb.6.6 (c) zeigt, dass die ersten relevanten Oberflichenrekonstruktionen hin zu einer
flachen Stufenstruktur ab 900 °C auftreten. Annealing fithrt bei dieser Temperatur zu Stufen und
terrassenartigen Strukturen auf der Oberfliche. Im Gegensatz dazu berichten Graubner et al. in
Referenz [Gra07b|, dass sie zwar ab 950 °C Nukleationsinseln mit der Hohe einer c-Gitterkonstante
beobachten, sich aber erst ab 1050°C Stufen auf der Oberflache ausbilden. Dabei ist aber zu be-

achten, dass Graubner et al. einen anderen experimentellen Ansatz zur Temperung der Substrate
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verwenden. Die Stufen haben noch unregelméfige Kanten und auch die Kratzer sind noch nicht
verschwunden. Ab 1000°C (Abb. 6.6 (d)) treten die Stufen deutlicher hervor. Gleichzeitig sind sie
regelméfkiger und deren Kanten werden glatter. Ebenso fangen die Polierkratzer an auszuheilen.
Ungliicklicherweise sind wieder kleine dreidimensionale Inseln auf der Oberflache zu beobach-
ten. Eine anschlieffende Behandlung im Ultraschallbad fiihrt nicht zum Verschwinden der Inseln.
Abb. 6.6 (e) zeigt die Oberfliche eines bei 1100°C behandelten Substrates. Das Problem der drei-
dimensionalen Inseln tritt nun aufféllig hervor. Die erwiinschte zugrundeliegende &ufserst gleich-
formige Stufenstruktur ist allerdings deutlich zu erkennen. Nach der Behandlung der Substrate
bei dieser Temperatur sind keine Polierkratzer mehr auf der Oberfliache zu erkennen. Annealing
bei 1200°C fithrt zu keinen weiteren erwiinschten Verbesserungen der Oberfliche. Die Bildung
dieser 3D-Inseln ist entweder dem direkten Kontakt der Oberflaiche mit dem Zinkpulver, in wel-
chem das Substrat eingebettet ist, geschuldet oder sie entstehen durch Zinkdiffusioneffekte auf
der Oberfliche. Uber die spontane Bildung von ZnO-Nanostrukturen auf oxidierten Zinkoberfli-
chen wird beispielsweise in Referenz [Fan04a| berichtet. Ebenso ist das absichtliche Wachstum
von sogenannten ZnO-Nanorods ein sehr bekannter physikalischer Prozess [Fan04b, Mof06]. In
Hinblick auf die Vorbereitung der Oberfliche zur anschliefflenden epitaktischen Abscheidung von
diinnen ZnO-Schichten ist die Bildung von dreidimensionalen Inseln allerdings nicht erwiinscht.
Aus diesem Grund wurde der Aufbau zur thermischen Behandlung der Substrate zu dem im
mittleren Bild in Abb. 6.5 gezeigten gedndert, um Effekte durch die direkte Beriihrung der Ober-

flache mit dem Pulver zu vermeiden.

Der Einfluss verschieden langer Annealingzeiten wurden nicht untersucht, da frithere Untersu-
chungen diesbeziiglich von beispielsweise W. Gopel in Referenz [Gop77| oder Puchert et al. in
Referenz [Puc96]| ergaben, dass die (fiir die entsprechende Temperatur beobachteten) wesentlichen
Verdnderungen des ZnO, unabhéngig von der Temperatur, innerhalb der ersten zehn Minuten
stattfinden. Ladngere Annealingzeiten bei kleinen Temperaturen hétten also vermutlich keine ver-
bessernde Wirkung auf die Morphologie der Substrate und die beobachteten Verbesserungen der

Substratoberflichen sind demnach rein auf die erhhten Temperaturen zuriickzufiihren.

6.4 Einfluss der Pulvermenge auf die Morphologie

Die vorher beschriebenen Experimente zeigten, dass die optimale Annealingtemperatur bei
1100°C liegt. Bei dieser Temperatur wurde systematisch der Einfluss der Menge des angebo-
tenen Zinkpulvers auf die Oberflichenmorphologie untersucht. Annealing fiir 15 Minuten ohne
Pulver in der Box fiihrt zu einer Oberfléache, wie sie in Abb. 6.7 (a) zu schen ist.

Die Topologie ist sehr rau und wird dominiert von hexagonalen Séulen, die hoher als 10 nm sind.
Es ist keine Stufenstruktur zu erkennen. Wird nur eine kleine Menge von ZnO-Pulver in die Box
hinzugegeben, ca. 0,1 g, entwickelt sich die Oberflache dahingehend, wie in Abb.6.7 (b) zu se-

hen. Die Oberflache ist sehr eben. Die zugrundeliegende Stufenstruktur ist deutlich zu erkennen.
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Abb. 6.7: Einfluss der Menge des angebotenen Pulvers auf die Oberflachenmorphologie. (a) - ohne Pulver; (b) -
wenig Pulver (~ 0,1g); (c) - viel Pulver (~ 1g). Der Héhenkontrast ist fiir alle AFM-Bilder der selbe.

Allerdings ragen aus dieser ebenen Fliche eine grofte Zahl sehr regelméfiger kleiner Séulen her-
aus. Der Durchmesser dieser Séulen betrégt typischerweise 30 nm und sie sind héher als 10 nm.
Die Siulen sind isotrop iiber die Oberfliche verteilt mit einer Dichte von 1,5 - 10°cm™2. In
Referenz [Ko04] wird ebenso iiber das Auftreten von kleinen Sdulen auf thermisch behandel-
ten Substraten berichtet. Im Gegensatz zu den hier vorgestellten Ergebnissen treten in dieser
Arbeit die Séulen bei Temperaturen iiber 1000°C nicht mehr auf. Diese Sdulen sind eindeutig
keine Artefakte, die durch einen direkten Kontakt des Pulvers mit der Oberflache entstehen. Mit
steigender beigegebener Pulvermenge nimmt die Anzahl der S&ulen deutlich ab. Bei ungefihr
doppelt so viel Pulver sinkt die Zahl der Sdulen um ca. eine Grofkenordnung. Die Grofe und
Hohe bleibt gleich. Fiigt man sehr viel Pulver in die Box ein, ca. 1g, so erhélt man eine ebene
Stufenstruktur auf der Oberfliche ohne Anzeichen von Sdulen oder groferen Defekten, wie in
Abb. 6.7 (c) zu sehen. Vermutlich liegt wéhrend des Annealings Zn gasférmig in der Atmosphére
vor. Da das ZnO-Pulver hochstwahrscheinlich vorrangig als Zn-Reservoir dient, ist entsprechend
weniger Zn bei weniger Pulver vorhanden. Solange nicht hinreichend viele Zn-Atome vorhanden
sind, um die Oberflache vollstandig zu ,benetzen”, bilden sich an willkiirlichen Stellen auf der
Oberfliache zunéchst ZnO-Kondensationskeime an denen dann bevorzugt weiteres Material an-
gelagert wird. Das Wachstum in die Hohe ist natiirlich, da die Wachstumsrate in c-Richtung am
groften ist [Lau60| und die Orientierung der Kondensationskeime durch das Substrat bestimmt
wird.

Eine thermische Behandlung der Substrate fiir 15 Minuten bei 1100°C unter konstantem Sauer-
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stofffluss in einer ZnO-Box bei Beigabe von viel ZnO-Pulver fiihrt zu der erwiinschten Oberfla-
chenrekonstruktion hin zu atomaren Stufen. Abb. 6.8 zeigt, dass diese Rekonstruktion auch auf
grofser Flache erfolgt und die Oberfliche somit fiir eine anschliefsende Epitaxie von ZnO geeignet

ist.

5 nm

2,5 nm

0 nm

Abb. 6.8: AFM-Bild einer Oberflache eines fiir 15 Minuten bei 1100°C thermisch behandelten Substrates, bei
Zugabe von viel ZnO-Pulver.

Die Hohe der Stufen wurde zu 0,5 nm bestimmt. Das entspricht der Hohe zweier Monolagen ZnQO,
bzw. der vollen ¢-Achse und wurde auch von Ohnishi et al., Xu et al. und Graubner et al. in den
Referenzen [Ohn98|, [Xu06] und [Gra07b| berichtet. Bei Betrachtung der in Abb. 6.9 dargestellten

Struktur des ZnO wird deutlich, warum dies so ist.

4

ermittelte
Stufenhohe

F

Abb. 6.9: schematische Darstellung der ZnO-Kristallstruktur mit Doppelstufe; (nach [Hen73]).

Zwei aufeinander folgende ZnO-Monolagen sind nicht identisch zueinander. Die zweite Monolage

ist beziiglich der ersten gedreht.® Erst die dritte Lage ZnO ist wieder kongruent zur ersten Schicht

5Tm Gegensatz beispielsweise beim Silizium, bei dem die Monolagen nur eine Translation erfahren.
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und aus Symmetriegriinden muss deswegen die Stufenhohe eine volle c-Achse betragen [Hen73|.
Anscheinend ist allerdings auch das homoepitaktische Wachstum von ZnO méglich mit Stufen-
hohen von nur einer Monolage wie von Wenckstern et al. und Lorenz et al. in den Referen-
zen [Wen07a| und [Lor08|] berichtet wird. Die ZnO-Schichten in diesen Arbeiten wurden mittels

PLD abgeschieden, sodass dies moglicherweise auf die Wachstumsmethode zuriickzufiihren ist.

6.5 Einfluss des Annealing auf die Morphologie von Zn-Face

Substraten

Unter den in den vorherigen Kapiteln dargestellten optimalen Bedingungen wurden verschiedene
Zn-Face Substrate getempert. Die Folgen der thermischen Behandlung auf die Morphologie un-
terscheiden sich grundsétzlich von denen bei O-Face Substraten. Es wurden verschiedene vollig
unterschiedliche Effekte beobachtet und zwar nicht nur im Vergleich mit getemperten O-Face
Substraten, sondern auch im Vergleich von Zn-Face Substraten untereinander.

Vor dem Annealing ist kein Unterschied in der Oberflichenmorphologie verglichen mit den O-Face
Substraten festzustellen. Abb. 6.10 zeigt die drei hauptséchlichen morphologischen Erscheinungen

auf der Oberfliche von getemperten Zn-Face Substraten.”

15 nm 10 nm

7,5 nm 5 nm

0 nm 0 nm

5 nm 5 nm

2,5 nm 2,5 nm

0 nm

Abb. 6.10: AFM-Aufnahmen der Morphologie dreier verschiedener Zn-Face Substrate die unter nominell gleichen
Bedingungen getempert wurden.

Am auffélligsten sind die bei Substrat 1 auftretenden Locher. Die Locher zeigen nicht die an-

"Bei den Proben in Abb. 6.10 handelt es sich um drei verschiedene Substrate. In keinem der Fille traten mehrere
der dort dargestellten morphologischen Merkmale auf ein und dem selben Substrat auf.
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sonsten typische hexagonale Form, sondern sind unregelméfig mit einem Durchmesser von un-
gefihr 500 nm und sind isotrop iiber die Oberfliche verteilt. Eine Stufenstruktur ist zu erken-
nen. Bedingt durch die Locher sind die Stufen allerdings sehr unregelméfig, sowohl was die
Breite, als auch was die Kanten der Stufe betrifft. Die Locher sind anscheinend ebenso Aus-
gangspunkt (bzw. Endpunkt) der Stufenkanten und die Stufen haben die bekannte Héhe von
ca. 0,5nm. Dieses Phdnomen von Lochern in der Oberflaiche von Zn-Face Substraten nach der
thermischen Behandlung wurde beispielsweise auch von Grunze et al. in Referenz [Gru81| be-
richtet. Im Allgemeinen wird dieses Phdnomen mit der, von verschiedenen Autoren berichteten,
hoheren Abdampfungsrate von Material von der (0001)-Flache (ungefahr drei mal hoéher als
bei der (0001)-Fliche) [Gru8l, Koh74, Leo69, Leo71] in Zusammenhang gebracht. Ursachen fiir
diese verschiedenen Abdampfraten konnen beispielsweise die unterschiedliche Adsorption von
Verunreinigungen auf den verschiedenen Oberflichen oder Restverunreinigungen im umgeben-
den Sauerstoff, die mit der Zn-Seite stérker (respektive schneller) reagieren als mit der O-Seite,
sein |Leo71].

Um auszuschliefen, dass beim Tempern dieses Substrates etwas nicht innerhalb der gewohnten
Parameter verlief, wurde direkt anschliefend eine O-Face Probe getempert. Die Morphologie nach
dem Tempern dieses Substrates war iiblich exzellent. Eine weitere direkt im Anschluss daran ge-
temperte Zn-Face Probe zeigte hingegen wieder diese Locher. Es handelt sich also tatséchlich
um ein Phdnomen, dass der Polaritat des Substrats zugeschrieben werden kann.

Im deutlichen Gegensatz dazu steht die Morphologie eines zweiten Zn-Face Substrates. Auf die-
sem lassen sich keinerlei Strukturen feststellen. Einzig die nach dem chemo-mechanische Polieren
zuriickbleibenden Verunreinigungen sind nicht mehr zu beobachten. Das Substrat ist allerdings
sehr glatt und hat eine herausragend gute RMS-Rauhigkeit® von nur 0,16 nm. In der Litera-
tur wird auch dieses Phénomen beschrieben beispielsweise von Kohl et al. in Referenz [Koh74]
und insbesondere auch das Fehlen einer Stufenstruktur z. B. von Leonard und Searcy in Refe-
renz [Leo69|. Erklarungen dafiir wurden meinem Wissen nach bisher nicht gefunden.

Auf nur einem untersuchten Substrat war {iberhaupt eine regelméftige Stufenstruktur ohne gra-
vierende Stérungen zu erkennen. Die Stufen haben allerdings sehr unregelméfige Kanten und
deren laterale Dimensionen sind #uferst inhomogen. Die Stufenhohe? weicht mit ca. 0,7 nm von
dem ansonsten iiblichen Wert von 0,5nm ab. Ohnishi et al. und Xu et al. berichten in den Re-
ferenzen |[Ohn98| bzw. [Xu06] iiber Stufenhohen von mehr als 1nm auf getemperten Zn-Face
Substraten. Dies wird mit einer sogenannten Zusammenlagerung von einzelnen Stufen wéhrend
des Temperns begriindet. Erste Anzeichen fiir diesen Prozess sind unter Umstédnden bereits im
AFM-Bild dieses Substrates zu erkennen, denn an vielen der gréfseren Stufen scheinen sich klei-
nere Stufen anzulagern. Da die Annealingzeit in den zitierten Arbeiten mit 2 Stunden deutlich
grofer war als die der hier dargestellten Proben, kann nicht ausgeschlossen werden, dass dieser

Effekt aufgrund der langen Annealingzeit auftritt und hier noch nicht vollstdndig ausgeprigt ist.

8engl.: Root Mean Square, quadratischer Mittelwert
9gemessen an verschiedenen Positionen
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All diese Effekte an Zn-Face Substraten waren nur bedingt reproduzierbar. Da die Zn-Face Sub-
strate nur unter den fiir O-Face Substrate optimalen Bedingungen thermisch behandelt wurden,
ist nicht auszuschlieffen, dass die optimalen Parameter fiir eine Temperung Ersterer signifikant
anders sind als diese. Dies wiirde allerdings auch nicht unbedingt die Vielzahl und Verschiedenheit
der beobachteten Effekte erkléaren.

6.6 Einfluss des Annealing auf die Kristallstruktur der Substrate

Wie in den Abschnitten 6.3 und 6.4 dargelegt, hat die thermische Behandlung einen funda-
mentalen Einfluss auf die Struktur der Oberflache der Substrate. Um in Erfahrung zu bringen
inwiefern das Annealing die Kristallstruktur des Volumenkristalls beeinflusst, wurden Rontgen-
beugungsmessungen an den Substraten vor und nach dem Tempern durchgefiihrt. Dabei wurden
nur Substrate untersucht, welche bei 1100°C und viel ZnO-Pulver getempert wurden, da nur auf
solcherart behandelten Substraten eine anschliefende Epitaxie stattfand. Dabei zeigte sich, dass
verschiedene Substrate aus ein und der selben Lieferung von drastisch unterschiedlicher Qualitét
sein konnen.

Zur generellen Bestimmung der Kristallqualitdt wurden zundchst Rockingkurven am (0002) - Re-
flex aufgenommen. Diese sind in Abb. 6.11 dargestellt, wobei schwarze Kurven immer Messungen

vor und rote Kurven Messungen nach dem Annealing kennzeichnen.

Integrale Rocking Kurven (0002) Lokale Rocking Kurven (0002)

vor ]
Annealing ]

norm. Intensitéit (w.E.)
norm. Intensitéit (w.E.)

nach
Annealing

w (Grad)

Abb. 6.11: Integrale (linkes Bild) und lokale Rockingkurven (rechtes Bild) am (0002)-Reflex eines 1 x 1cm?
ZnO-Substrates vor (schwarze Kurven) und nach dem Annealing (rote Kurven) bei 1100°C.

Die schwarze Kurve im linken Bild wurde aufgenommen unter grofflichiger Bestrahlung
(Bestrahlungsfliche 10 x 5mm?) des Substrates. Die Halbwertsbreite dieser Rockingkurve ist
mit 220 Bogensekunden sehr grofs und viel zu grof fiir einen Einkristall. Geméafs der dynamischen
Theorie der Rontgenbeugung miisste die FWHM der (0002) Bragg-Reflektion eines perfekten
ZnO-Kristalls ca. 18 Bogensekunden betragen [Zeu02]. Der Ursprung dieser stark verbreiterten

Rockingkurve offenbart sich, wenn man lokale Rockingkurven von verschiedenen Gebieten auf
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dem Substrat betrachtet. Dabei ist die bestrahlte Fliche mit 10 x 0, 5mm? in einer Richtung auf
dem Substrat um eine Gréfsenordnung reduziert und das analysierte Gebiet wandert systematisch
von einem Rand des Substrates zum gegeniiberliegenden Rand. Im rechten Bild von Abb.6.11
sind fiinf ausgewéhlte lokale Rockingkurven dargestellt. Dabei korrespondieren die zwei dufseren
zu lokalen Rockingkurven vom Rand und die mittlere zu einer Rockingkurve aus der Mitte des
Substrats. Hier zeigt sich ein vollig anderes Bild als bei der integralen Kurve. Die Halbwerts-
breiten sind in der Mitte der Probe mit 25 Bogensekunden nahezu eine Grofenordnung kleiner
und damit die Kristallqualitdt deutlich besser, als durch die integrale Rockingkurve antizipiert
werden kénnte. An den Réndern ist die FWHM der Rockingkurven mit 40 Bogensekunden etwas
breiter. Dies rithrt vermutlich vom chemomechanischen Polierprozess her, der den Rand stér-
ker belastet als die Mitte des Substrats. Ahnliche Werte um 30 Bogensekunden werden auch von
Graubner et al. in Referenz [Gra07b] berichtet, die ihre Substrate von der selben Firma beziehen.
Gleichzeitig wandern die Peaks der Kurven abhéngig vom untersuchten Gebiet auf der Probe.
Dies resultiert aus einer starken Kriimmung des Substrates. Aus dieser Verschiebung wurde der
Kriimmungsradius zu ca. 2,6 m bestimmt. Die breite FWHM der Rockingkurve unter grofsflachi-
ger Bestrahlung kommt also durch die Uberlappung all dieser lokalen Kurven zustande.

Nach der thermischen Behandlung ist eine drastische Verdnderung zu beobachten, denn die Halb-
wertsbreite der integralen Rockingkurve reduziert sich auf 35 Bogensekunden. Ein Vergleich der
lokalen Kurven aus der Mitte des Substrates zeigt, dass die Kristallstruktur des Substrates durch
das Annealing nicht veréndert wird, da die Halbwertsbreite gleich bleibt. Dies ist in Ubereinstim-
mung mit den von Graubner et al. berichteten Ergebnissen. Aufgrund der viel kleineren FWHM
unter grofflachiger Bestrahlung kann davon ausgegangen werden, dass durch Annealing unter
geeigneten Bedingungen die Kriimmung des Substrates entfernt wird.

Wenisch et al. zeigten in Referenz [Wen01|, dass die Kriimmung des Substrates vermutlich durch
eine defektreiche oberflichennahe Schicht zustande kommt.

Wie sich im Zuge der Untersuchung weiterer Substrate herausstellte, zeigen nur sehr wenige
aller gelieferten Substrate diese nahezu perfekten Rockingkurven wie in Abb.6.11 dargestellt.
In Abb. 6.12 sind ausgewahlte lokale Rockingkurven dreier anderer Substrate gezeigt, wobei die
Oberflachen von Substrat (A) und (C) sauerstoff- und von Substrat (B) zinkterminiert sind.
Wiéhrend Substrat (A) mit Halbwertsbreiten um 30 Bogensekunden sogar besser ist als das in
Abb. 6.11 gezeigte, sind in den Kurven von Substrat (B) Schultern zu sehen und bei Substrat (C)
sogar zwei deutlich zu unterscheidende Peaks. Bei den Substraten (B) und (C) ist also mitnich-
ten davon auszugehen, dass diese perfekte Einkristalle sind, sondern vielmehr bestehen diese aus
einigen zueinander unterschiedlich orientierten Kristallen. Die Dynamik der Intensitét des guten
Substrats (A) reicht iiber vier Grofenordnungen, die des weniger guten Substrats (B) und des
besonders schlechten Substrats (C) nur tiber drei Grofenordnungen. Ein objektiver Vergleich der
Substrate iiber die Halbwertsbreiten ist nicht sinnvoll, denn beispielsweise ist die FWHM des
Hauptpeaks der rechten Kurve von Probe (C) mit 31 Bogensekunde vergleichbar exzellent wie

die FWHMs von Probe (A). Nur die, zugegebenermafen nicht auf einen oder zumindest wenige
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Abb. 6.12: Lokale Rockingkurven verschiedener Substrate.

yhandfeste physikalische Parameter reduzierbare, visuelle Begutachtung der Form der Rocking-
kurven (z.B. die subjektiv wahrgenommene Breite der Kurve, Schultern, mehrere Peaks) und
der Vergleich mit objektiv guten Substraten offenbart erst die Qualitdt der Substrate. Ungliick-
licherweise zeigen ca. 80-90% der Substrate Rockingkurven, die &hnlich denen von Substrat (B)
sind. Dies ist unabhéngig von der Polaritdt der Substrate.

An diesen drei deutlich unterschiedlichen (zumindest was die Form der Rockingkurven betrifft)
Substraten wurden auch Untersuchungen unter streifendem Einfall am (1010)-Reflex durchge-
fiihrt. Die 2:1-Scans der unterschiedlichen Substrate sind im Wesentlichen deckungsgleich. Bei al-
len Substraten ist also (trotzdem sie z. T'. aus mehreren Kristallen bestehen) die a-Gitterkonstante
gleich. Die zugehorigen w-Scans sind in Abb. 6.13 gezeigt, wobei schwarze Kurven wiederum zu

Untersuchungen vor und rote Kurven nach der thermischen Behandlung korrespondieren.

Vor dem Annealing weist von allen drei Substraten Probe (A) den schmalsten und Probe (C) den
breitesten w-Scan auf. Der w-Scan von Substrat (A) weist nur eine, in der Intensitiat um ca. ei-
ne Grofenordnung reduzierte, Schulter zu hoheren Winkeln hin auf. In den w-Scans der anderen
beiden Substrate sind hingegen immer mehrere Peaks und Schultern zu erkennen und dazwischen
z.T. sehr breite Ubergangsbereiche. Dies ist ein weiterer Hinweis darauf, dass die Substrate (B)
und (C) aus mehreren Kristallen bestehen, die zwar alle die gleiche a-Gitterkonstante haben, aber
zueinander verdreht sind. Wahrend die Peaks mit den einzelnen (nahezu perfekten) Kristallen

korrespondieren, indizieren die Ubergangsbereiche, dass zwischen den Kristalliten die Verdre-
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Abb. 6.13: Hochauflgsende GIID-w-Scans am (1010)-Reflex verschiedener Substrate vor (schwarze Kurven) und
nach dem Annealing (rote Kurven) bei 1100°C. Rechtes Bild: Variation der Orientierung eines Sub-
strates um jeweils 60°.

hung sich auch allméhlich &ndert. Die Schulter bei Substrat (A) kénnte aus der oben erwiahnten
defekten oberflichennahen Schicht resultieren. Wére dies der Fall, so miisste die Schulter durch
das Annealing verschwinden oder zumindest deren Intensitit stark abnehmen. Dies ist allerdings
nicht der Fall, wie man der roten Kurve entnehmen kann. Dies wiirde bedeuten, dass der Mate-
rialabtrag bei der thermischen Behandlung zu vernachléssigen ist. Im Wesentlichen zeichnen die
w-Scans, die nach dem Annealing aufgenommen wurden, die w-Scans vor dem Annealing nach.
Die kleineren Unterschiede resultieren daraus, dass bei der Messung nach dem Annealing nicht
exakt dasselbe Gebiet auf der Probe untersucht wurde. Zur besseren Veranschaulichung, dass
auch eine nur kleine Verschiebung des auf der Probe bestrahlten Gebietes einen nicht von der
Hand zu weisenden Einfluss auf den w-Scan hat, ist dieser Sachverhalt nochmals im rechten Bild
von Abb. 6.13 dargestellt. Dabei wurde Substrat (B) nach jeder Messung um 60° gedreht (Posi-
tion 1 bis 3). Dadurch wird die Beugungsbedingung von jeweils anderen Kristallen im Substrat
unterschiedlich gut erfiillt, wodurch es zu Anderungen in den Intensitéiten der Peaks/Schultern
des w-Scans kommt.

Die in Abb. 6.14 dargestellte Beugungstopografie zeigt auf sehr anschauliche Art und Weise, die
durch die oben geschilderten Einzeluntersuchungen gewonnenen Erkenntnisse. Bei diesen Mes-
sungen wurde Substrat (C) derart justiert, dass die Intensitét des (1124)-Reflexes, bei integraler

Beleuchtung, maximal ist, der Kristall wird also in Beugung gebracht. Nach der Justierung wird
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die Probe vom dann nur 100 pm breiten Primérstrahl abgetastet und die Intensitdt mit einem
Fléachendetektor aufgezeichnet. Dadurch erhélt man ein direktes Abbild der (kristallinen) Qua-
litat der Probe.
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Abb. 6.14: Beugungstopografie des (1124)-Reflexes von Substrat (C); Substratgrofe: 10 x 10 mm?.

Alle Teile der Probe, die optimal beugen, zeigen eine hohe Intensitdt und alle Teile, die dies nicht
tun, sind entsprechend dunkler. Bei einem perfekten Substrat wiirde die Intensitét eine homoge-
ne Verteilung aufweisen und Intensitdtsabweichungen haben dann je nach untersuchtem Reflex
eine entsprechende physikalische Bedeutung. Durch die Verwendung des (1124)-Reflexes ist die
physikalische Ursache der geringeren Intensitét nicht erkennbar, da ja bei diesem Reflex Verdre-
hungen, Verkippungen und unterschiedliche a- bzw. c-Gitterkonstanten der einzelnen Kristalle
einen Einfluss auf die Intensitét haben. Dieser Reflex eignet sich nur zur Untersuchung, ob die
Kristallqualitdt homogen ist oder nicht.

Es sind deutlich voneinander getrennte Bereiche unterschiedlicher Intensitat zu erkennen. Dies
sind die unterschiedlichen Kristalle. Durch die oben geschilderten Untersuchungen wissen wir be-
reits, dass die Intensitétsunterschiede durch Verdrehungen und Verkippungen zustande kommen.
Dadurch, dass sich die Verdrehung zwischen den Kristallen auch allméahlich &ndern kann (siehe
auch die Ubergangsbereiche zwischen den einzelnen Peaks in den w-Scans am (1010) - Reflex in
Abb.6.13), sind die Grenzen zwischen den einzelnen Kristallen in der Beugungstopografie nicht
scharf.

Als Essenz dieses Abschnittes muss leider festgehalten werden, dass die verwendeten Substrate
zumeist aus mehreren (wenn auch wenigen) Grobkristallen bestehen. Es ist zu erwarten, dass
dieser Umstand die kristallographischen Eigenschaften der spéter epitaxierten ZnO-Schicht be-
einflussen wird. Die thermische Behandlung der Substrate hat keinerlei Einfluss auf die kris-
tallographischen Eigenschaften des Volumenkristalls. Einzig die Kriimmung der Substrate wird

reduziert.
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6.7 Einfluss des Annealing auf die Lumineszenz der Substrate

Eine thermische Behandlung sollte einen Einfluss auf die optischen Eigenschaften der Substrate
haben. Durch das Annealing kénnen sich strukturelle Defekte bilden [Bor06, Mey04] oder aushei-
len [Bor06|. Auferdem kénnen sich in ungiinstigen Fallen sogar nicht erwiinschte Fremdatome,
die in der Atmosphére, in der getempert wird, enthalten sind oder die aus den Wéanden der zum
Annealing verwendeten Anlage ausdampfen [Gra07b], einbauen. Auch hier wurde wiederum nur
die Anderungen in der Lumineszenz solcher Substrate untersucht, welche bei 1100°C getempert
wurden.

Mittels Tieftemperaturphotolumineszenz wurden von ein und dem selben Substrat (O-Face)
Spektren vor und nach der thermischen Behandlung aufgenommen. Abb. 6.15 zeigt die Ergeb-
nisse im bandkantennahen Spektralbereich, wobei schwarze Kurven mit dem ungetemperten und

rote Kurven mit dem getemperten Substrat korrelieren.
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Abb. 6.15: Tieftemperatur-PL eines O-Face Substrates vor (schwarze Kurven) und nach (rote Kurven) dem
Tempern bei 1100°C. Linkes Bild: exzitonischer Spektralbereich, graue Linien entsprechen den in
Tabelle 2.1 in Abschnitt 2.3.1 aufgefiihrten exzitonischen Linien; rechtes Bild: exzitonischer Spek-
tralbereich und Bereich der ersten LO-Phononenreplik.

Vor dem Tempern zeigt das Substrat die dominierende Lumineszenz an der Position des ge-
bundenen Exzitons Ig, mit einer Halbwertsbreite von nur 0,72 meV. Dies ist ein iiberraschendes
Ergebnis, denn die chemische Identitét der zu Ig, gehorigen Storstelle wird Aluminium zugeord-
net [Sch85|. Bei der Herstellung der Substrate ist allerdings intentional kein Aluminium involviert.
Aluminium kénnte durch den Polierprozess ins Substrat gelangen, denn dabei wird eine Paste
verwendet, die Saphir enthélt [Pet07]. Dann sollte allerdings bei PL-Messungen der Riickseite
nicht Ig, der dominante Rekombinationskanal sein. Bei einer Kontrollmessung stellte sich her-
aus, dass die Intensitdt der Lumineszenz der Riickseite aufgrund der hohen Rauhigkeit mehrere
Grofsenordnungen geringer ist als die der polierten Seite. Es findet sich ein Peak bei ungefahr der
Position wie Ig,, aber dadurch, dass dort die exzitonischen Linien sehr dicht beieinander liegen,
kann dies aufgrund der Breite und dem stark verrauschten Spektrum nicht genau verifiziert wer-

den. Eine weitere Erkléarung dafiir, dass Ig, am intensivsten ist, konnte darin liegen, dass die beim
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hydrothermalen Wachstum verwendeten ZnO-Quellen Aluminium enthalten kénnen [Vol07].
Ebenso iiberraschend ist, dass an der spektralen Position von Iy keine Lumineszenz auszuma-
chen ist, denn die Ijg-Linie wird mit dem Vorhandensein von Lithium im ZnO in Verbindung
gebracht [Mey04, Tom76|. Die einzige weitere, wenn auch schwache, aber dennoch eindeutig
zu identifizierende, einem gebundenen Exziton zuzuordnende Linie ist an der spektralen Po-
sition von Iy zu erkennen. Um ca. 1,3meV zu hoheren Energien verschoben findet sich bei
3,362¢eV der Rotationszustand der dominierenden Linie If, [Mey04|. Bei 3,365€V sieht man
die B-Valenzbandanregung der dominierenden Lumineszenz IE,. Das Auftreten dieser beiden
letztgenannten Linien deutet auf eine exzellente Qualitét des Kristalls hin [Wen0O7a]. An der
energetischen Position des freien Exzitons (FX) ist keine deutlich aus dem Rauschen hervortre-
tende Lumineszenz zu erkennen. Dies ist nicht weiter verwunderlich, unter der Annahme, dass
die freien Exzitonen sehr effektiv, d.h. sehr schnell, von der Ig, zuzuordnenden Storstelle ein-
gefangen werden. Dies ist wiederum ein Indiz fiir eine exzellente Kristallqualitéat [Koi03], denn
nur bei einer Lebensdauer, die geniigend lang ist, und dies ist nur in ZnO hoher Giite der Fall,
koénnen nahezu alle freien Exzitonen vor der Rekombination eine Verbindung mit dieser Storstelle
eingehen.

Bei der Wahl eines etwas weiteren spektralen Bereiches (rechtes Bild in Abb. 6.15) erkennt man
bei 3,321eV die TES-Linie von Ig, und die erste Phononenreplik I,-LO der selben Linie bei
3,288 ¢eV. Anders als von Zeuner et al. in Referenz [Zeu02] berichtet, unterscheidet sich die band-
kantennahe Lumineszenz von O-Face und Zn-Face Substraten nicht! Die in Abb.6.15 gezeigten
Spektren stammen von einem O-Face Substrat. Die Peaks bei Zn-Face Substrate sind an den
selben energetischen Positionen und auch die Halbwertsbreiten sind im Wesentlich nicht ver-
schieden von denen der O-Face Substrate.

Nach der thermischen Behandlung sind alle auch vorher beobachteten Linien zu sehen. Die do-
minierende Lumineszenz ist auch weiterhin Ig,. Das Annealing scheint die Halbwertsbreite des
Peaks nicht zu beeinflussen. Die Ip-Linie tritt etwas deutlicher hervor und die Intensitdt der an-
geregten Zustinde IGBa bzw. I, nimmt ungefihr um den Faktor zwei zu bzw. ab. An der Stelle
des freien Exzitons tritt nun scheinbar ein Rekombinationskanal deutlicher aus dem Rauschen
hervor. Allerdings ist dessen Intensitdt verglichen mit der Intensitdt von Ig, absolut die glei-
che wie beim nicht getemperten Substrat, sodass hier von keiner Anderung ausgegangen werden
kann. All diese Unterschiede sind nicht zwangsldufig auf das Tempern zuriickzufiihren, da diese
nicht deutlich genug sind und auch dem Umstand geschuldet sein kénnten, dass diese Messung
zwangslaufig an einer anderen Stelle (respektive einem anderen Grobkristall) stattgefunden hat.
Ganz im Gegensatz zu diesen kleinen Anderungen, der bereits vor dem Tempern auftretenden
Linien, steht der plotzlich neu erscheinende, dufserst schmale (FWHM = 0,59 meV) und intensive
Rekombinationskanal bei 3,356 eV - Ig. Auch wenn die Intensitit dieser Linie bzgl. Ig, von Sub-
strat zu Substrat variiert, so ist das Auftreten derselben stets auf das Annealing zuriickzufiithren
und tritt unabhéngig von der Polaritdt immer auf. Der chemische Ursprung der Iy zuzuordnen-

den Storstelle ist nicht abschliefsend geklart. Zwar wird Ig von Meyer et al. in Referenz [Mey04]
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Indium zugeordnet, aber das Vorhandensein von Indium im Substrat (ebenso wie eigentlich auch
Aluminium) ist weder durch den Herstellungsprozess noch durch Kontamination wéhrend des
Annealings erklarbar. Tomzig und Helbig bringen hingegen in Referenz [Tom76| diese Linie mit
Natrium in Verbindung. Dies wiederum wére durch den Prozess der Herstellung erklarbar, da
NaOH ebenso wie KOH beim hydrothermalen Wachstum als alkalische Losung benutzt werden
kann [Dem02].

Ein weiterer, scharfer (FWHM = 0,82¢eV) neu auftretender Rekombinationskanal bei 3,332 eV
wurde von Meyer et al. in Referenz [Mey04] als ein an einen (wie auch immer gearteten) Defekt
gebundenes Exziton (DBX!Y) identifiziert. Dieser Defekt bildet sich erst durch die thermische Be-
handlung. Da Iy und das DBX immer gleichzeitig auftreten, denke ich, dass das Erscheinen von Iy
ebenso der Entstehung von Defekten zuzuschreiben ist. Dies steht im Gegensatz zu der von Schil-
ling et al. in Referenz [Sch85] geduferten Vermutung, die dies als eine drastische Verbesserung der
Kristallqualitét (in diesem Fall insbesondere der, durch den Poliervorgang beschidigten obers-
ten Schichten) deuten. Hingegen schlieft Look in Referenz [Loo01] darauf, dass das Erscheinen
bzw. die Intensivierung dieses Peaks der Bildung von Defekten zugeordnet werden kann. Da die
PL diesbeziiglich eine sehr empfindliche Untersuchungsmethode ist, weil die Substrate ohnehin
eine sehr hohe Qualitéit haben!! und weil die Intensitéit von Iy und DBX sehr stark schwanken
kann von Substrat zu Substrat, denke ich, dass durch das Annealing der Substrate sehr viel
weniger Defekte neu entstehen als beim Tempern der LT-ZnO bei der Heteroepitaxie wie in Ab-
schnitt 5.4 besprochen. Beide Male handelt es sich sicherlich um den selben Prozess, aber die
schlechte Qualitat des LT-ZnO (bzgl. der Qualitit der Substrate) scheint die Bildung der Defekte
zu erleichtern, sodass diese die elektrischen Eigenschaften dort derart stark beeinflussen und dass
Iy gar am intensivsten wird in Kathodolumineszenzmessungen [Kro04]. Dennoch ist der Einfluss
auf beispielsweise die Ladungstrigerkonzentration auch in diesen Féllen klar zu erkennen, wie in
Abschnitt 6.8 gezeigt wird.

Weitere Unterschiede zwischen Zn- und O-Face Substraten zeigen sich in der Lumineszenz nach

dem Annealing.'?

Waéhrend vor dem Annealing die Intensitat des dominierenden Peaks - Ig, - bei beiden Substra-
ten vergleichbar ist (cf. Abb.6.16), so ist dies nach dem Tempern mitnichten der Fall. Wahrend
die Intensitét beim O-Face Substrat nicht einmal um einen Faktor zwei abnimmt (was wiederum
darauf zuriickzufiihren ist, dass eine andere Stelle auf dem Substrat vermessen wurde), so betrigt
der Intensitétsabfall beim Zn-Face Substrat mehr als eine Gréffenordnung. Damit ist die absolute
Intensitdt von lg, sogar vergleichbar geworden mit der Stérke der Lumineszenz der tiefen Stor-
stellen. Dies ist im Allgemeinen ein Anzeichen dafiir, dass sich die Kristallqualitit verschlechtert.

Wie im Abschnitt 2.3.3 dargestellt, hat die griine, gelbe und rote Lumineszenz im ZnO vermutlich

0Defect Bound Exciton

"dass diese u. U. aus einigen Grobkristallen bestehen sei hier aufer Acht gelassen

12R{ir die im folgenden geschilderten Ergebnisse wurden, damit die Vergleichbarkeit gewshrleistet ist, je ein Stiick
von einem O- bzw. einem Zn-Face Substrat gleichzeitig getempert und alle Spektren wurden unter den selben
Bedingungen aufgenommen.
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Abb. 6.16: Tieftemperatur-PL eines O- ()linkes Bild bzw. Zn-Face Substrates (rechtes Bild) vor (schwarze Kur-
ven) und nach (rote Kurven) dem Tempern bei 1100°C, mit dem Schwerpunkt auf die Lumineszenz
der tiefen Storstellen.

zahlreiche unterschiedliche mikroskopische Ursachen, die alle zu elektronischen Zustanden tief in
der Bandliicke fithren und einen breiten Lumineszenzpeak um 550 nm zur Folge haben. Wie in
Abb.6.16 zu sehen, weisen sowohl Zn-Face als auch O-Face Substrate eine breite Lumineszenz
mit dem Peakmaximum um 530 nm auf. Sowohl von der Intensitét als auch von der Kurvenform
sind die Peaks nahezu deckungsgleich. Dies zeigt, dass unterschiedliche Substrate, zumindest was
das Auftreten und die Zahl, der fiir die gelb/griine Lumineszenz verantwortlichen, intrinsischer
Gitterfehler bzw. externer Verunreinigungen betrifft, vergleichbar gut (oder eben vergleichbar
schlecht) sind. Nach dem Annealing nimmt die Intensitdt an der Stelle des Peakmaximums fiir
beide Substrate um ungeféhr eine Grofenordnung ab. Das Peakmaximum vor dem Annealing
liegt nahe dem Lumineszenzkanal um 570 nm, bei dem Lithium als Ursache gilt [Ber06]. Es ist
davon auszugehen, dass wihrend des Temperns Lithium aus dem Substrat diffundiert. Dies heifst
also, dass dieser Defekt durch die thermische Behandlung in betréchtlichem Mafle ausheilt. Dies
wird durch SIMS-Messungen an gleicherart behandelten Substraten bestétigt, bei denen die Li-
Konzentration um ca. eine Grofenordnung zuriickgeht [Neu06].

Eigentlich ist ein positiver Effekt Zn- und O-Vakanzen betreffend ebenfalls zu erwarten, da
durch den Sauerstofffluss bzw. die Bereitstellung des ZnO-Pulvers stindig Zink und Sauerstoff
zur Verfiigung stehen und entsprechende Fehlstellen besetzt werden kénnen. Durch die absolute
Dominanz des durch Li verursachten Peaks ist allerdings nicht zu quantifizieren, ob diese Defek-
te durch das Annealing reduziert werden oder entstehen (dieses Thema wird in Abschnitt 6.8
genauer diskutiert). Nach dem Tempern scheint sich die gelb/griine Lumineszenz aus je min-
destens einem Lumineszenzkanal um 500 nm und um 630 nm zusammenzusetzen. Scheinbar ist
die Intensitdt um 500 nm beim O-Face Substrat stérker als beim Zn-Face Substrat. Da dieser
Sauerstoffvakanzen zugeordnet wird [ZhaO1, Van95, Ber06], entsteht der Eindruck, dass vielleicht
diese Art von Defekt bei sauerstoffpolarem ZnO verstéarkt auftritt. Ein Vergleich der Intensitéten
der beiden Substrate an den Stelle zeigt aber, dass der Unterschied nur ca. einen Faktor zwei

betriagt. Es ist also wiederum davon auszugehen, dass dies der ,Individualitdt der Substrate*
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zuzuschreiben ist.

Durch die Lumineszenzuntersuchungen wird wiederum bestétigt, dass das Tempern positive Aus-

wirkungen auf die Qualitdt von O-Face Substraten hat. Insbesondere heilt zumindest eine Art

der tiefen Storstellen gravierend aus. Allein aus PL-Daten ist auch von einem positiven Effekt

auf Zink- und Sauerstofffehlstellen auszugehen, was auch von Berseth et al. in Referenz [Ber06]

berichtet wird. Die von Zeuner et al. in Referenz [Zeu02| gezeigten gravierenden Unterschiede

in der bandkantennahen Lumineszenz bei Substraten unterschiedlicher Polaritat konnten nicht

bestatigt werden. Dies ist vermutlich der seitdem generell deutlich besser gewordenen Qualitét

der Kristalle zuzuschreiben.

6.8 Einfluss des Annealing auf die elektrischen Eigenschaften der

Substrate

An den Proben, deren Lumineszenz in Abb. 6.16 vorgestellt wurde, wurden temperaturabhéngige

Hallmessungen durchgefiihrt die in Abb.6.17 gezeigt sind.
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Abb. 6.17: Temperaturabhéngige Hallmessungen an einem Zn- und einem O-Face Substrat, die unter identischen

Bedingungen getempert wurden.

Bei beiden Substraten verringert sich durch das Tempern die Beweglichkeit der Elektronen. Dies

ist ein Zeichen, dass Inhomogenitéiten im Gitter entstehen.'®. Dabei handelt es sich vermutlich

13Was konsistent wire zu den PL-Messungen, in denen ja nach dem Tempern ein neuer, (defektgebundener)
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um flache Donatoren, die dann auch fiir den Anstieg der Elektronenkonzentration verantwortlich
sind. Dies wird von einigen Autoren beobachtet und es gibt drei Standpunkte, welcher Art der
dominierende Donator ist.

Flache intrinsische Donatoren mit geringer Bildungsenthalpie sind Sauerstoffvakanzen Vo und
Zink auf einem Zwischengitterplatz Zn; [ZhaOl, Mah83, Hau75|. Bei den &lteren Arbeiten von
Mahan bzw. Hausmann und Utsch die in den Referenzen [Mah83| bzw. [Hau75] préasentiert wer-
den, wird noch Vg als dominierender flacher Donator in ZnO favorisiert. In den neueren Arbeiten
von Chen et al. bzw. Ogata et al., die in den Referenzen [Che03a| bzw. [Oga00| dargestellt sind,
gehen die Autoren davon aus, dass neben Vg auch Zn; einen vergleichbar hohen Anteil an der
Erhohung der Elektronenkonzentration hat. Dies wird von Zhang et al. in Referenz [ZhaOl]
ebenfalls postuliert. Die Autoren dieser Arbeit behaupten aber auch, dass sich Zink auf einem
Sauerstoffplatz Zno einbaut und dort ebenfalls als Donator wirkt. Die Bildungsenthalpie dieses
Defekts ist zwar grofer als die von Vo und Znj, aber verglichen mit der intrinsischer Akzeptoren
(Zinkfehlstellen bzw. Sauerstoff auf einem Zwischengitterplatz) immer noch sehr klein. Wenn
sich massiv Vo und Zn; spontan bilden und da interstitielles Zink sehr beweglich ist bei ho-
hen Temperaturen, sollte die Bildung von Znp zumindest erleichtert sein. Look et al. hingegen
behaupten in den Referenzen [Loo99a] und [Loo99b|, dass der dominierende flache Donator aus-
schlieflich interstitielles Zink ist. Bei diesen Arbeiten wurden Zn-Face und O-Face Substrate mit
hochenergetischen (2MeV) Elektronen bestrahlt, wodurch Defekte erzeugt wurden. Dabei ent-
standen bei Zn-Face Substraten deutlich mehr Defekte als bei O-Face Substraten, was auch aus
den in Abb. 6.17 dargestellten Ergebnissen angenommen werden kann, da beim O-Face Substrat
die Elektronenkonzentration ja gar leicht abnimmt. Durch den hohen Sauerstofffluss wihrend des
Temperns sollte die Bildung von Vg erschwert sein. Borseth et al. berichten in Referenz [Bor06]
gar, dass deren Anzahl im ZnO durch Annealing unter Sauerstoffatmosphére reduziert wird.
Hingegen steht iiberschiissiges Zink zur Verfiigung durch das Tempern im ZnO-Pulver. Thomas
zeigte in Referenz [Thob7]|, dass sich in ZnO, welches bei hohen Temperaturen in Zn-Dampf
gehalten wird, interstitielles Zink sehr gut 16slich ist und dieses demzufolge dort auftritt und
die Leitfahigkeit erhoht. Aus diesen Griinden denke ich, dass durch das Tempern auch in den in
dieser Arbeit benutzten Substraten interstitielles Zink entsteht, was die positiven Effekte durch
das Austreiben von Lithium bzw. dem eventuellen Ausheilen von Sauerstoffvakanzen anscheinend
iiberkompensiert.

Eine Erklarung, dass die Elektronenkonzentration bei dem hier dargestellten sauerstoffpolaren

Substrat nicht angezeigt wird, wird im abschliefsenden Abschnitt dieses Kapitels gegeben.

6.9 AbschlieBende Bemerkungen zum Annealing der Substrate

Durch eine geeignete thermische Behandlung kénnen zumindest sauerstoffterminierte ZnO Sub-

straten durch eben diese derart prépariert werden, dass diese fiir eine Epitaxie geeignet sind.

Lumineszenzkanal — DBX — auftaucht.



6.9 Abschliefende Bemerkungen zum Annealing der Substrate 91

Die untersuchten Zn- bzw. O-Face Substrate zeigten zum Teil grofe Unterschiede nach dem An-
nealing. Wéhrend bei O-Face Substraten iiberwiegend positive Verdnderungen durch die ther-
mische Behandlung hervorgerufen werden, ist dies bei Zn-Face Substraten mitnichten der Fall.
S. Lautenschléger et al. berichteten in einem Vortrag auf der Frithjahrstagung der Deutschen
Physikalischen Gesellschaft 2008 [Lau08] davon, dass bei einigen Substraten'* diese nach dem
Tempern anstatt glatter Oberflichen beispielsweise Locher und andere nicht erwiinschte Effekte
aufweisen, so wie das auch an Zn-Face Substraten beobachtet wurde. Sie fithren dies auf unter-
schiedliche Substratqualitdten bei verschiedenen Lieferungen zuriick. Die unterschiedliche kris-
tallographische Qualitdt der Substrate wurde durch Rontgenmessungen bestétigt. Dass dies so
ist, liegt vermutlich an einer Eigenschaft des ZnO selber. Abb. 6.18 zeigt schematisch und anhand
eines Fotos eines hydrothermal gewachsenen ZnO-Kristalls, dass die Wachstumsgeschwindigkeit

der verschiedenen Kristallrichtungen sehr unterschiedlich ist.

Abb. 6.18: Schematische Darstellung der Wachstumssektoren von ZnO und Foto eines hydrothermal gewachse-
nen ZnO-Kristalls (aus [Sak01]).

Aufgrund unterschiedlicher Wachstumskinetik auf den verschieden polaren Flachen wichst ZnO
in +c-Richtung schneller als in —c-Richtung. Dies sollte auch die Eigenschaften der aus den
jeweiligen Bereichen geschnittenen Substrate beeinflussen. So zum Beispiel berichten Sakaga-
mi et al. in Referenz [Sak01]|, dass im —c-Bereich mehr Sauerstoffvakanzen im ZnO entstehen
als im +c-Bereich. Dies wiirde erkldren, warum bei den in Abb. 6.17 dargestellten temperaturab-
héngigen Hallmessungen beim O-Face Substrat keine Erhohung der Ladungstragerkonzentration
festzustellen ist. Die Vg heilen durch das Annealing in der Sauerstoffatmosphére aus und dies
wird nicht iiberkompensiert durch die Bildung von Zn;, da dieser Defekt bei solcherart polaren
Substraten weniger gut entsteht [Loo99a].

Es ist also eigentlich von Interesse zu erfahren, aus welchem Bereich das Substrat geschnitten
wurde, was allerdings vom Hersteller nicht in Erfahrung zu bringen ist. Deswegen ist auch nicht

auszuschlieften, dass die hier ausschlieflich an Zn-Face Substraten beobachteten negativen Effekte

Diese wurden von der der selben Firma bezogen (CrysTec) wie die in dieser Arbeit verwendeten Substrate.
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nicht doch auch bei O-Face Substraten auftreten konnen. Aus diesem Grund fanden regelméfig
an den getemperten Substraten AFM-Kontrollmessungen statt. Die O-Face Substrate hatten,
selbst wenn diese aus der selben Lieferung stammten wie Zn-Face Substrate, die dann Locher
aufwiesen, immer exzellente Oberflichen nach dem Annealing. Sténdige elektrische Kontrollmes-
sungen sind leider nicht moéglich gewesen, da danach das Substrat nicht mehr fiir die Epitaxie
geeignet ist.

Die in diesem Kapitel vorgestellten Ergebnisse suggerieren, dass O-Face Substrate weit geeigne-
ter fiir die Epitaxie hochwertiger ZnO-Schichten sind als Zn-Face Substrate. Deswegen wurden
die in den néchsten beiden Kapiteln ausfiihrlich vorgestellten Schichten {iberwiegend auf sauer-

stoffpolaren ZnO-Substraten gewachsen.



7 Undotierte, homoepitaktisch
abgeschiedene ZnO-Schichten

Auf solcherart, wie im vorherigen Kapitel beschriebenen, vorbehandelten Substraten wurde als
logischer nachfolgender Schritt die Epitaxie von undotierten ZnO-Schichten vollfiithrt. Dabei wur-
de von einem {iiblichen Rezept aus der Heteroepitaxie ausgegangen und systematisch der Einfluss
der Wachstumsparameter wie das VI/II-Verhéltniss, die Wachstumstemperatur und der Reak-
tordruck auf die Qualitdt der Schichten bestimmt. Das Wachstum mit NoO als Precursor fiihrte
nicht zum erwiinschten grofflichigen 2D-Wachstum, sodass ebenfalls der Einfluss von reinem Os
als Sauerstoffprecursor untersucht wurde.

Auch wenn die Wachstumsparameter derart optimiert wurden, sodass 2D-Wachstum erreicht
wurde, wurde bestétigt, dass, wie im vorherigen Kapitel bereits vermutet, die Qualitdt der Sub-
strate einen gravierenden Einfluss auf die Qualitat der Schichten hat.

Nach dem Annealing wurden die Substrate nochmals fiinf Minuten in Isopropanol im Ultra-
schallbad behandelt, anschliefend weitere fiinf Minuten mit deionisiertem Wasser gespiilt und
abschlieffend mit Stickstoff trocken geblasen, um eine von Kontamination freie Oberfliche zu

garantieren.

7.1 Einfluss des VI/II-Verhdltnisses auf die Morphologie unter

Benutzung von N,O als Sauerstoffprecursor

Beim Wachstum von Probe Nr. 1 wurde von einem Rezept ausgegangen, dass beim heteroepi-
taktischen Wachstum gute Schichten lieferte. Das Substrat wurde unter NoO-Fluss aufgeheizt.
Nach Erreichen der endgiiltigen Wachstumstemperatur von 850°C wurde die Temperatur eine
Minute stabilisiert und danach der Zinkprecursor zugeschaltet. Der Gesamtreaktordruck betrug
200 mbar und das Verhéltnis von Sauerstoff zu Zink 400. Auf das sonst iibliche Wachstum ei-
nes Tieftemperatur-ZnO-Puffers wurde zunéchst verzichtet, da dieser einer Verbesserung der ei-
gentlichen funktionellen Top-ZnO-Schicht beim Wachstum auf Fremdsubstraten dient, hier aber
eigentlich eine nahezu perfekt angepasste Abscheidung zu erwarten war. Abb. 7.1 zeigt die Mor-
phologie dieser Schicht.

Die Oberflache dieser Probe wird dominiert von grofen hexagonalen Pyramiden (rechtes Bild in
Abb. 7.1). Diese Pyramiden haben eine Breite an der Basis von ca. 15 num, eine Héhe (ohne Spitze)

von ca. 12 pm, treten sowohl einzeln als auch in Konglomeraten zu mehreren verwachsen auf und
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Abb. 7.1: Nomarski- (linkes Bild) und FEREM-Aufnahmen der Oberfliche von Probe #1.

sind gleichformig iiber die gesamte Probe verteilt. Zwischen den Pyramiden, ist die Schicht sehr
rau. Deutlich sind im mittleren Bild von Abb. 7.1 die fiir die raue Oberfliche verantwortlichen
ZnO-Mikrokristallite mit ihrer hexagonalen Kristallstruktur zu erkennen. Dies ist ein typisches
Anzeichen fiir einen dreidimensionalen Wachstumsmodus. Auf einer Fliche von 3 x 3 pm? betrigt
die RMS-Rauhigkeit 43 nm.

Die Spitzen der Pyramiden eignen sich unter Umsténden zum Studium von ZnO-Nanostrukturen
und deren Anwendungen, da sie zumindest von den Abmessungen her identische Eigenschaften
aufweisen und da sie ohne aufwendige Praparation von selbst entstehen. Da dies aber nicht The-
ma dieser Arbeit ist, wurde es nicht weiter verfolgt.

Das Auftreten dieser dreidimensionalen Strukturen, insbesondere der Pyramiden ist nicht er-
wiinscht. Aus diesem Grund wurde bei Probe Nr. 2 der Einfluss eines Tieftemperatur ZnO-
Puffers untersucht. Die LT-Pufferschicht wurde mit Tertidrbutanol als Sauerstoffprecursor bei
450°C und zehn Minuten Wachstumszeit abgeschieden. Anschliefsend erfolgte ein vierminiitiges
in situ Annealing bei 850°C und zusétzlichem NoO-Fluss. Das Wachstum der eigentlichen ZnO-
Schicht erfolgte unter den gleichen Parametern wie bei Probe Nr. 1. Abb. 7.2 zeigt wiederum die
Morphologie dieser Probe.

Abb. 7.2: Nomarski- (linkes Bild) und FEREM-Aufnahmen der Oberfliche von Probe #2 (mit LT-Pufferschicht).

Deutlich ist sowohl in der lichtmikroskopischen als auch in der FE-REM-Aufnahme bei kleiner
Vergrofserung zu erkennen, dass sich bei Probe #2 das Problem mit den Pyramiden drastisch
verstiarkt. Die Oberflache ist nahezu vollstdndig von diesen Pyramiden bedeckt. Nur an wenigen
Stellen kann man die eigentliche Schicht erkennen. Da bei dieser immer noch sehr pragnant die

ZnO-Mikrokristallite und damit keine Verbesserungen hin zum zweidimensionalen Wachstem zu
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erkennen sind, wurde wie bei Probe #1 auch bei allen weiteren diskutierten Proben auf das
Wachstum eines LT-ZnO-Puffers verzichtet.

Der néchste Ansatz zur Verbesserung der Morphologie der Schichten bestand darin, dass Verhélt-
nis von angebotenem Sauerstoff beziiglich des angebotenen Zinks zu erhohen. Dass das Verhéltnis
der Wachstumsspezies zueinander einen Einfluss auf die Eigenschaften der Schichten hat, ist unter
anderem auch beim GaN beobachtet worden [Tar97]. Im Allgemeinen bewirkt eine Erhohung des
VI/II-Verhéltnisses eine Verbesserung der morphologischen, kristallografischen, optischen und
elektrischen Eigenschaften der ZnO-Schicht [Ko02, Oga02, Kat03b, Ole07|, was durch die hier
vorgestellten Ergebnisse bestétigt wird.

Generell stellte sich heraus, dass hohere VI/II-Verhéltnisse zur Verkleinerung der Pyramiden
fithren, sowohl in deren Anzahl als auch in deren Grofe. Bei sehr hohen VI/II-Verhéltnissen
iiber 20000 verschwinden die Pyramiden vollstdndig. Die linke Spalte von Abb. 7.3 zeigt die Mor-
phologie von Probe #3, welche unter den gleichen Bedingungen wie Probe #1, aber bei einem

zehnfach erhohten O/Zn-Verhéltnis von 4000 gewachsen wurde.

Abb. 7.3: Nomarski- (obere Reihe) und FEREM-Aufnahmen (untere Reihe) der Oberflichen von Probe #3
(VI/II = 4000) und Probe #4 (VI/II = 25000).

Im Vergleich mit Probe #1 hat sich die Breite der Pyramiden mehr als halbiert auf ca. 7 pm an
der Basis (man beachte die unterschiedlichen Vergroferungen der entsprechenden lichtmikrosko-
pischen Aufnahmen). Ebenso treten diese nun hauptséchlich einzeln auf und nur noch in wenigen
Fiéllen als Konglomerat aus mehreren. Obwohl sich die Grofe der Mikrokristallite im Vergleich zu
Probe #1 ungefiahr halbiert (FE-REM-Aufnahme von Probe #3 in Abb. 7.3), bleibt die eigent-
liche ZnO-Schicht sehr rau, mit einer RMS-Rauhigkeit von 28 nm allerdings besser als die von
Probe #1. Eine weitere Erhohung des VI/II-Verhéltnisses um den Faktor 4 auf 20000 fithrt zum
nahezu vollstdndigen Verschwinden der Pyramiden und zur teilweisen Koaleszenz der Mikrokris-

tallite. Probe #4 wurde bei einem Sauerstoff/Zink-Verhéltniss von 25000 gewachsen und ist in
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der rechten Spalte von Abb. 7.3 zu sehen. Groftflachig sind keine pyramidalen Strukturen mehr
auf der Oberfliche zu erkennen. Die Mikrokristallite sind nahezu vollsténdig koalesziert, was an
der elektronenmikroskopischen Aufnahme deutlich zu erkennen ist. Dies resultiert auch in einer
weiter verbesserten RMS-Rauhigkeit von 16 nm. Nichtsdestotrotz ist eine hexagonale Struktur
auf der Oberfliche mit unterschiedlich hohen Bereichen zu erkennen.

Eine weitere Erhohung des VI/II-Verhéltnisses fiihrte zu keinen weiteren gravierenden Verbesse-
rungen der Morphologie.

Chen et al. und Ko et al. in den Referenzen [Che02] und [Ko02] folgend wird die Oberflachen-
morphologie der Schicht auf O-Face ZnO-Oberflichen vor allem durch die Mobilitdat der Zink
Atome auf derselbigen determiniert. Zum unterliegenden Sauerstoffatom hat das Zink nur eine
Bindung.! Durch die hohe Dichte der noch freien Bindungen der Zink-Adatome ist die Mobilitét
von Sauerstoff-Adatomen reduziert. Zinkatome, die an einer Wachstumsstufe migrieren, haben
die Chance, auf die héhere Ebene zu gelangen, bevor es zu einer Stabilisierung durch das Einge-
hen einer Bindung mit weiteren Sauerstoffatomen kommt. Dort werden diese dann eingebaut, da
dies der favorisierte Platz des Einbaus ist. Wenn mehr Sauerstoff vorhanden ist, so bilden sich
O — Zn — O-Bindungen an der Kante, was die Mobilitdt des Zn reduziert und die Wahrschein-
lichkeit des Einbaus vor dem Springen auf die Stufe erh6ht, was wiederum zu glatteren Schichten
fiihrt.

7.2 Einfluss der Wachstumstemperatur und des Reaktordruckes
auf die Morphologie unter Benutzung von N,O als

Sauerstoffprecursor

Da unter den im vorigen Abschnitt geschilderten Wachstumsbedingungen (Twachstum = 850 °C,
PReaktor = 200 mbar) kein zweidimensionaler Wachstumsmodus beobachtet werden konnte, wurde
der Einfluss der bisher konstant gehaltenen Parameter Wachstumstemperatur und Reaktordruck
auf die Morphologie untersucht. Dabei wurde das VI/II-Verhaltniss konstant bei 25000 gehalten.
Zunachst wurde die Temperatur systematisch variiert bei einem Reaktordruck von 200 mbar.
Probe Nummer #5 wurde bei einer leicht erhohten Temperatur von 900°C abgeschieden. Die
linke Spalte von Abb. 7.4 zeigt mikroskopische Aufnahmen dieser Probe.

Sowohl in der lichtmikroskopischen, als auch in der FE-REM Aufnahme ist deutlich die weitere
Koaleszenz der Mikrokristallite zu erkennen. Die grofen glatten Bereiche haben ungefahr die
gleiche Hohe, werden allerdings unterbrochen von tiefen Rissen. Dies resultiert dann auch in
einer hohen RMS-Rauhigkeit von 11 nm.

Erhéht man die Temperatur beim Wachstum auf 950°C, so verschwinden diese Risse. Auf der
Oberfléche sind allerdings immer noch grofsere Strukturen ungefdhr gleicher Héhe und die Gren-

zen, an denen diese zusammenstofsen, einzeln auszumachen.

Lef. Abb. 6.2 in Abschnitt 6.1.2
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Abb. 7.4: Nomarski- (obere Reihe) und FE-REM- (links unten) bzw. AFM-Aufnahmen der Oberflichen von
Probe #5 (900°C) und Probe #6 (1000°C).

Die Morphologie der in der rechten Spalte von Abb. 7.4 gezeigten Probe #6 ist allen bisherigen
Resultaten gegeniiber stark verbessert. Probe #6 wurde bei einer Temperatur von Tiwachstum =
1000°C abgeschieden. Eine glatte und geschlossene Flidche ohne Unterbrechungen auf groftem
Gebiet ist das hervorstechende Merkmal dieser Probe. Auch wenn im zugehdrigen AFM-Bild
zu erkennen ist, dass die Oberflache keine Merkmale aufweist, die grofer als 10 nm sind und die
zugehorige RMS-Rauhigkeit nur 0,549 nm betrégt, muss gesagt werden, dass das Wachstum noch
nicht als zweidimensional eingestuft werden kann.

Wie zu erwarten, fithrte das Wachstum einer Probe bei einer Temperatur von 800°C zu einer
verstiarkten Degradierung der Oberflache. Aus diesem Grund wurde diese Richtung nicht weiter
untersucht.

Bei der Variation des Reaktordruckes blieb die Wachstumstemperatur konstant bei 1000 °C.
Abb. 7.5 zeigt die Oberfliche von Proben, welche bei verschiedenen Driicken gewachsen wur-

den.

Eine Druckverminderung auf 50 mbar (Probe #7) fiilhrt ebenso wie eine DruckerhShung auf
400 mbar (Probe #10) zu stark degradierten Oberflichen. Probe #8 wurde bei 100 mbar ge-
wachsen. Dies fiihrt teilweise zu duflerst glatten Bereichen, wie im mittleren Bild der oberen
Reihe von Abb. 7.5 zu sehen istfithrt. Der grofste Teil der Oberfliche dieser Probe jedoch ent-
spricht nicht diesem Bilde. Dort sind sehr viele unterschiedliche dreidimensionale Merkmale auf
der Oberflache zu erkennen. Zu einem gewissen Teil scheint die Oberflache nicht einmal vollstan-
dig geschlossen zu sein. Das Wachstum bei 300 mbar (Probe #9) fiihrt zur Ausbildung von 60 nm
hohen Plateaus mit lateralen Ausdehnungen grofer als 8 um. Einige dieser Plateaus stehen frei,
wohingegen der grofste Teil mit anderen zusammenstoht oder zusammenwichst und grofe glatte
Flichen bildet. Das mittlere Bild der unteren Reihe von Abb. 7.5 zeigt eine AFM-Aufnahme von
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Abb. 7.5: Nomarski- bzw. AFM-Aufnahmen der Oberflichen der Proben #7 (50mbar), #8 (100mbar),
#9 (300 mbar) und #10 (400 mbar).

der Oberfliche auf einem solchen Plateau. Es sind dreidimensionale Pyramiden mit Durchmes-
sern von ca. 500 nm und deutlich die Wachstumsstufen zu erkennen. Die RMS-Rauhigkeit auf

diesen Plateaus betragt 0,492 nm.

7.3 Der Einfluss von O, als Sauerstoffprecursor auf die

Morphologie

Die in den vorherigen Abschnitten 7.1 und 7.2 geschilderten systematischen Anderungen der
Wachstumsparameter fiihrten zu einer starken Verbesserung der Morphologie der ZnO-Schichten.
Dennoch wurde in keinem der Félle ein zweidimensionaler Wachstumsmodus erreicht. Aus die-
sem Grund wurde der angebotene Sauerstoffprecursor von Lachgas zu reinem Og geéndert.

Die Parameter Wachstumstemperatur und Reaktordruck wurden von der besten vorherigen Pro-
be (#6) iibernommen (Twachstum = 1000°C, preaktor = 200 mbar).

In Abb. 7.6 ist die Oberflache zweier unter O2 gewachsenen Proben zu sehen.

Anders als unter N2O ist selbst bei einem halbierten VI/II-Verhéltnis von 12500 (Probe #11)
die Oberfliche nicht degradiert. Es zeigen sich keine ZnO-Mikrokristallite und auch keine groften
pyramidalen Strukturen. Ab und zu treten auf der Oberfléche kleine, ca. 1 pm grofse, Strukturen
auf. Dazwischen ist diese Probe spiegelglatt. Im zugehorigen AFM-Bild dieser Oberflache ist
anhand der Stufenstruktur deutlich zu erkennen, dass das Wachstum zweidimensional war. Die
RMS-Rauhigkeit betragt 0,443 nm. Da die Stufen noch sehr unregelméfig und ,verwaschen® sind,
wurde eine Schicht bei dem tiblichen VI/II-Verhéltniss von 25000 abgeschieden (Probe #12). Wie

man in der unteren Zeile von Abb. 7.6 sehen kann, ist auch diese Schicht &duferst glatt. Sie wird
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.

Abb. 7.6: Nomarski- (linke Spalte) bzw. AFM-Aufnahmen (rechte Spalte) der Oberflichen der Proben #11
(VI/II = 12500) und #12 (VI/II = 25000); beide Proben mit O, als Sauerstoffprecursor gewachsen.

10 nm

5 nm

0 nm

3 nm

1,5 nm

0 nm

nur gelegentlich von ca. 4,5 pm breiten hexagonalen Plateaus durchbrochen. Die Wachstumsstu-
fen sind gleichméfig und im AFM-Bild klar zu erkennen. Somit ist diese Probe als die beste,
d. h. die glatteste anzusehen.

Des Weiteren sollte anhand dieser Probe die Wachstumsrate bestimmt werden. Dazu wurde am
Flat ca. 25nm SiN abgeschieden, sodass dort kein (epitaktisches) ZnO-Wachstum stattfinden
kann. Die Wachstumszeit bei Probe #12 war ebenso langer als bei den restlichen vorgestell-
ten Proben. Mittels einer Tencormessung? wurde die Dicke dieser Schicht zu 550 nm bestimmt.
Daraus lésst sich eine Wachstumsrate von ca. 1,15 nm pro Minute abschétzen. Das bemerkenswer-
teste an Probe #12 ist somit, dass der zweidimensionale Wachstumsmodus nicht nur fiir diinne
Schichten gilt, sondern auch bei dicken Schichten erhalten bleibt. Anders als Smith et al. in Re-
ferenz [Smi04] berichten, degradiert also auch bei Schichten, die auf O-Face Substraten mittels
MOVPE abgeschieden wurden, die Oberfliche nicht bei Schichtdicken grofer als 100 nm. Ebenso
wird keine Tieftemperatur-ZnO-Pufferschicht ben6tigt, um Schichten mit exzellenter Morpholo-
gie zu erhalten wie beispielsweise Xu et al. und Cho et al. in den Referenzen [Xu06] und [ChoO5|
berichten.

Trotz nominell gleichem VI/II-Verhiltnis® stellt sich erst bei der Verwendung von reinem Os als
Sauerstoffprecursor ein zweidimensionaler Wachstumsmodus ein. Die Abhéngigkeit der Morpho-
logie von den verwendeten Precursoren war zu erwarten und bereits von der Heteroepitaxie von
ZnO her bekannt [Ole03al. Das Wachstum findet zwar unter dem Trégergas Stickstoff statt, aber

2Im Wesentlichen wird hierbei die Probe in eine Richtung von einer spitzen Nadel abgetastet. Durch den Hohen-
unterschied zwischen dem Bereich in dem sich das SiN befand und der gewachsenen Schicht, kann die Dicke
mit einer Genauigkeit von +20nm bestimmt werden.

3Bei der Berechnung des VI/II-Verhéltnisses bezog ich mich auf die Anzahl der freiwerdenden Sauerstoffatome
nach der Zerlegung des entsprechenden Precursors. Beim Wachstum steht also nominell immer die gleiche
Menge an O-Atomen zur Verfiigung.
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da das VI/II-Verhéltnis so hoch sein muss, besteht ca. die Hélfte der Atmosphére im Reaktor
aus dem Sauerstoffprecursor. Die Eigenschaften hinsichtlich Warmetransport oder Diffusion der
Spezies im Ng/Os-Gasgemisch sollten sich von denen eines Ny /NoO-Gemisches unterscheiden.
Méglicherweise zerlegt sich Og besser in der Gasphase iiber dem Substrat als NoO, da der Tem-
peraturgradient weniger stark ausféllt und der Bereich iiber dem Substrat, in dem es zur Pyrolyse
kommt, deswegen ausgedehnter ist. Ebenso gut kénnte der Materialtransport von Og zur Ober-
flache besser sein als der beim NoO. Beides wiirde zu einem hoheren effizienten VI/II-Verhéltniss
an der Oberfliche der Probe wiahrend des Wachstums fithren. Eine andere Erklarung wire, dass
sich eine einheitlichere Grenzschicht bei Verwendung von Os bildet.* Dies alles konnte die stark
verbesserte Schichtqualitit erklaren. Da die Wachstumsraten unter Lachgas bzw. O9 die gleichen
sind, ist diese durch das Angebot des Zink beschrinkt.’

Zum Vergleich wurden einige Proben auf Zn-Face Substraten abgeschieden. Aufnahmen zur Mor-
phologie der besten dieser Schichten, welche unter den optimierten Parametern der besten auf
O-Face Substraten abgeschiedenen Schichten ( Probe #12) gewachsen wurde, zeigt Abb. 7.7.
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0 nm
25 nm

12,5 nm

0 nm

Abb. 7.7: FE-REM- und Nomarski-Aufnahme (linke Spalte) und AFM-Aufnahmen einer auf einem Zn-Face
Substrat abgeschiedenen Schicht.

Wie die FE-REM-, Nomarski und AFM-Aufnahmen zeigen, lassen sich grofe glatte Bereiche
auf der Probe finden. In der AFM-Aufnahme (rechtes oberes Bild) siecht man Wachstumsstu-
fen und flache, ldngliche ovale Strukturen. Deren Gréfte korreliert mit den Strukturen, die im
SE-Bild einen helleren Kontrast ergeben. Die Ursache dieser Formationen konnte auch durch
TEM-Aufnahmen nicht aufgekliart werden. Neben diesen Bereichen mit Wachstumsstufen treten
allerdings ebenso grofte dreidimensionale Strukturen auf, die der Nomarski-Aufnahme und im

rechten unteren AFM-Bild widergegeben sind. Diese sind charakteristisch fiir auf Zn-Face ge-

“cf. Abschnitt 3.1.2
SWenn die Vermutung des hoheren effizienten VI/II-Verhiltnis bei Verwendung von Oz korrekt ist.
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wachsene Schichten, wie weitere auf Substraten dieser Polaritét abgeschiedene Schichten zeigten.
Dabei handelt es sich nicht um Fortfiihrungen der Locher, die nach dem Tempern bei Zn-Face
Substraten auftreten koénnen®, da diese weder von der Form, noch von den Dimensionen {iber-

einstimmen und weil die Substrate vor der Epitaxie genau daraufhin kontrolliert wurden.

7.4 Kiristallographische Untersuchungen mittels Rontgenbeugung

Zur Bestimmung der kristallografischen Qualitét der in den Abschnitten 7.1 bis 7.3 vorgestellten
Schichten wurden Rontgenmessungen durchgefithrt. Im Laufe der Untersuchungen stellte sich
heraus, dass i. A. der Einfluss der Schicht nicht eindeutig aus den Messungen abzuleiten ist. Dies
ist natiirlich ein generelles Problem homoepitaktisch hergestellter Schichten.

Das linke Bild in Abb. 7.8 zeigt den 2:1-Scan am (0002)-Reflex (schwarze Kurve) von Probe #13.
Dabei handelt es sich nicht um eine unter den optimalen Parametern gewachsene Probe. Diese
wurde unter Lachgas wihrend den Untersuchungen zum Einfluss des VI/II-Verhéltnissen herge-
stellt. Sie weist eine Morphologie mit kleinen Pyramiden auf der Oberfliche und nicht koaleszier-
ten Mikrokristalliten auf. Uberraschenderweise zeigen sich in diesem Scan trotz der schlechten
Morphologie Schichtdickenoszillationen. Diese treten bei einigen anderen Proben ebenso auf’,
sind aber an Probe #13 am deutlichsten ausgeprigt, weswegen nur diese beispielhaft fiir dieses

Phénomen vorgestellt wird:
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Abb. 7.8: Linkes Bild: 2:1 Scan am (0002)-Reflex von Probe #13 (schwarze Kurve) und Simulation (rote Kurve);
rechtes Bild: Vergleich zweier 2:1 Scans zwischen einer Probe mit (#13) und ohne (#9) Schichtdicken-
oszillationen.

Normalerweise treten solche Oszillationen auf, wenn die Schicht verspannt ist, oder eine Zwi-
schenschicht existiert. In diesem Fall lassen sie die Ergebnise im Rahmen der dynamischen Beu-
gungstheorie am besten durch einen Fit (rote Kurve) anpassen unter der Annahme, dass sich eine

vier Angstrom dicke Zwischenschicht zwischen dem Substrat und der Epitaxieschicht befindet.

bcf. Abb.6.10 in Abschnitt 6.5
"Auch bei solchen die, unter O und bei optimierten Parametern gewachsen wurden.
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Die Dicke der epitaktischen Schicht erhdlt man zu 134 nm. Transmissionselektronenmikrosko-

pische Messungen an Probe #13 offenbaren den mikroskopischen Ursprung der Oszillationen.

Hohlraum. . 70 S olicht

Dy

.

- e s

-

-------
-

Substrat

Abb. 7.9: Transmissionselektronenmikrosko-
pische Aufnahme von Probe #13.

Wie in Abb. 7.9 zu erkennen ist, befinden sich an der Grenzfliche zwischen Substrat und Schicht
kleine sphérische Hohlrdume/Locher, an denen keine Nukleation stattfand. Es ist sogar so, dass
die Unterscheidung zwischen Substrat und Schicht nur durch die Préasenz dieser Locher getroffen
werden kann, denn die Schicht wéchst ansonsten ohne Spuren zu hinterlassen, also ohne sichtbares
Interface, perfekt auf dem Substrat auf. Die Locher befinden sich in einer Tiefe von ca. 130 nm.
Dort sollte sich der Ubergang zwischen Substrat und Schicht, bei einer Wachstumsrate von
ca. 1,15 nm pro Minute und einer Wachstumszeit von zwei Stunden, befinden. Aus verschiedenen
TEM-Messungen konnte abgeschétzt werden, dass die von den Lochern okkupierte Flache ca. 1%
der Gesamtfliche ausmacht. Dies ist ausreichend um die beobachteten Intensitdtsmodulationen
im 2:1-Scan zu ergeben. Fiir die Rontgenstrahlen gilt das ZnO iiber den Lochern als frei stehen-
der Film mit der aus der Simulation gegebenen Dicke.

Uber Oszillationen in 2:1-Scans von homoepitaktisch abgeschiedenen ZnO-Schichten wird bei-
spielsweise auch von Rogers et al. in Referenz [Rog07] oder Lorenz et al. in Referenz [Lor0§]
berichtet. Wahrend Rogers et al. keinen Beweis (in Form von TEM-Messungen) geben fiir ihre
Vermutung, dass die Oszillationen durch eine Interface-Schicht zustande kommen, zeigen Lo-
renz et al. TEM-Messungen, in denen eine durchgehende Interface-Schicht zwischen Substrat
und dem abgeschiedenen ZnO zu erkennen ist. Dies steht im Gegensatz zu den hier vorgestellten
Messungen, ist aber moglicherweise in der anderen Wachstumsmethode (Pulsed Laser Depositi-
on) begriindet. Das Auftreten der nukleationsfreien Zonen bei einigen der gewachsenen Proben
kénnte durch nicht perfekte Vorbehandlung der Substrate oder durch Defekte auf der Oberfla-
che zustande kommen. Ein entkriftendes Argument gegen den ersten Grund ist im rechten Bild
in Abb. 7.8 dargestellt. Dort werden die 2:1-Scans von Probe #13 (schwarze Kurve) und Pro-
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be #9 (blaue Kurve) miteinander verglichen. Beide Proben wurden auf die gleiche Art und Weise
vor der Beschichtung prépariert® und Probe #9 zeigt keinerlei Schichtdickenoszillationen. Auch
wenn der Ursprung der Hohlrdume unklar bleibt, ist an den im Laufe dieser Arbeit entstandenen
Schichten positiv, dass in den allermeisten 2:1-Scans an denselbigen keine Oszillationen auftre-
ten, das Wachstum also meistens ohne die Ausbildung von Lochern am Interface vonstatten geht.
Ganz im Gegensatz zu den von Lorenz et al. in besagter Referenz vorgestellten 2:1-Scans, die
nahezu alle Intensitdtsmodulationen aufweisen.

Im linken Bild von Abb. 7.10 sind die w-Scans um den (0002)-Reflex eines Substrates ohne Schicht
(gestrichelte Kurve) und der Proben #1 (gepunktete Kurve) und #9 (Punkt-Strich Kurve) dar-
gestellt.
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Abb. 7.10: Linkes Bild: w-Scans um den (0002)-Reflex verschiedener Proben die auf guten Substraten abge-
schieden wurden; rechtes Bild: w-Scan um den (0002)-Reflex einer auf einem schlechten Substrat
abgeschiedenen Schicht und Simulation mit mehreren Pseudo-Voigt Kurven (graue Punkt-Strich Li-
nien), die rote Kurve entspricht der Summe der Pseudo-Voigt Kurven.

Die Halbwertsbreite des w-Scans vom Substrat betrdgt 35 Bogensekunden. Schichten mit sehr
schlechter Oberflachenmorphologie (z. B. Probe #1) zeigen diesbeziiglich eine Verbreiterung der
Halbwertsbreite des w-Scans auf den nahezu doppelten Wert von 65 Bogensekunden. Gleichzeitig
ist der Untergrund héher und die Abnahme der Intensitét vom Peakmaximum zum Untergrund
ist deutlich sanfter als beim nahezu perfekten Substrat aufgrund der schlechten Morphologie. Das
gleiche Ergebnis erhélt man bei der Probe mit dem LT-Puffer, Probe #2. Solange die Schichten
also eine herausragend schlechte Morphologie aufweisen, sind sie in den Rontgenbeugungsunter-
suchungen von der Schicht zu unterscheiden. Die Schicht von Probe #1 ist also beziiglich des
Substrates deutlich verkippt. Wenn sich die Morphologie verbessert, scheint die Qualitdt der
Schicht gleichwertig oder scheinbar gar besser zu werden als die des Substrates. Die FWHM des
w-Scans verbessert sich beispielsweise auf 28 Bogensekunden bei Probe #9. Dies ist allerdings
nur dann der Fall, wenn bereits das Substrat sehr gut (d.h. im besten Fall einkristallin) ist.

Ungliicklicherweise bestehen die Substrate oftmals aus mehr als einem Kristall, die zueinander

8Wie in Kapitel 6 vorgestellt.
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verdreht und verkippt sind. Dies fiihrt zu verbreiterten oder sogar w-Scans mit mehreren Peaks
(schwarze Kurve im rechten Bild von Abb. 7.10).” In diesen Fillen wiichst die Schicht auf jedem
der zueinander verdrehten Kristallen mit den Attributen der zugrundeliegenden Doméne und
bewahrt deren einkristallinen Charakter. Dies wird auch von Smith et al. in Referenz [Smi04]
berichtet. Die zur Anpassung der Messung benutzten Pseudo-Voigt Kurven (Punkt-Strich Li-
nien) haben Halbwertsbreiten von 16 Bogensekunden,33 Bogensekunden, 29 Bogensekunden und
15 Bogensekunden, wobei allerdings zu beachten ist, dass der Fehler der Halbwertsbreite bei sich
iiberlagernden Peaks mit sinkendem Abstand der Peakmaxima stark zunimmt.

Diese Beobachtungen sind auch bei Rontgenmessungen unter streifendem Einfall giiltig. Abb. 7.11
zeigt die w-Scans um den (1010)-Reflex der bereits im linken Bild von Abb.7.10 dargestellten
Proben.

wGIID (1010)
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Abb. 7.11: w-Scans um den (1010)-Reflex der bereits im linken Bild von Abb. 7.10 dargestellten Proben.

Wiéhrend der w-Scans um den (0002)-Reflex des Substrates auf einen Einkristall hinweist, also
keine Schultern oder zusitzliche Peaks aufweist, kann der w-Scans um den (1010)-Reflex (ge-
strichelte Linie) nur mit Hilfe von fiinf Pseudo-Voigt Kurven verniinftig gefittet werden (der
Ubersichtlichkeit wegen sind die Fitkurven in Abb.7.11 nicht dargestellt). Wobei der Hauptpeak
mit zwei Pseudo-Voigt Kurven mit FWHMs von 30 bzw. 36 Bogensekunden und die Schultern
mit derer drei (FWHMs jeweils 86, 151 und 150 Bogensekunden) angepasst werden. Das unter-
suchte Substrat besteht demnach aus fiinf Grobkristallen, die nicht zueinander verkippt, aber

sehr wohl zueinander verdreht sind. Bei Probe #1 kommt es wiederum zu einer Verbreiterung

9¢f. Abschnitt 6.6
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des Hauptpeaks und einer Erhohung des Untergrundes. Hier geniigen zwei Pseudo-Voigt Kurven
zur Anpassung mit FWHMs von 400 und 116 Bogensekunden. Bei Probe #9 wiederum haben
die zwei Pseudo-Voigt Kurven Halbwertsbreiten von 24 bzw. 55 Bogensekunden. Auch hieraus
ist anzunehmen, dass die Schicht die Eigenschaften des zugrundeliegenden Kristalls kopiert.
Das herausragendste Resultat, der in diesem Abschnitt vorgestellten Untersuchungen ist, dass
die hergestellten Schichten zwar eine hervorragende Qualitdt haben, diese aber, wie bereits in
der Diskussion zu den Réntgenbeugungsmessungen an den Substraten in Abschnitt 6.6 vermutet,
mafgeblich durch die Qualitdt des zugrundeliegenden Substrates bestimmt wird.

An dieser Stelle muss der Lieferant der Substrate ansetzen und die Qualitit derselben weiter

verbessern!

7.5 Photo- und Kathodolumineszenzuntersuchungen

Da die Lumineszenz sédmtlicher wiahrend dieser Arbeit gewachsenen undotierten Schichten sich
nur marginal voneinander unterscheidet, ist in Abb. 7.12 représentativ fiir all diese Schichten nur

ein Tieftemperaturphotolumineszenzspektrum (rote Kurve), das von Probe #6, abgebildet.

norm. Intensitit (w.E.)

Energie (eV)

Abb. 7.12: Reprasentatives Tieftemperaturphotolumineszenzspektrum einer undotierten homoepitaktischen
Schicht (Probe #6, rote Kurve) und zum Vergleich das Spektrum eines getemperten Substrates
(schwarze Kurve).

Die Schichtlumineszenz zeichnet im Wesentlichen die Lumineszenz des Substrates nach. Samtliche
bereits in Abschnitt 6.7 identifizierten Linien treten ohne Verschiebung auf. Einzig die Intensité-
ten der Rekombinationskanéle schwanken minimal, was aber in keinem Fall als Eigenheiten der

Schichten angesehen werden kann. Dass die PL-Linien der Schicht beziiglich denen des Substra-
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tes nicht verschoben sind, zeigt ebenfalls wie die Réntgenmessungen, dass die Schicht perfekt
(d.h. ohne Verspannung des Kristallgitters) auf dem Substrat aufwichst. Da die Eindringtiefe
des Lasers (und damit die Tiefe in der die Lumineszenz entsteht) nur ca. 50 nm betriagt'® und
die Schichten immer dicker als 50 nm waren, wird bei der PL nicht mehr das Substrat angeregt
und tatsdchlich nur die Schicht charakterisiert. Der einzige Unterschied zum Substrat findet sich
als niederenergetische Schulter des Hauptpeaks Ig,. An der energetischen Position von Ig nimmt
die Intensitdt immer zu. Die Verbreiterung des als Ig,-B-Valenzbandexzitons identifizierten Lu-
mineszenzkanals ist auch auf das Erscheinen von Ig zuriickzufiihren, denn an der entsprechenden
Stelle sollte sich das B-Valenzbandexziton dieser Rekombination befinden. Dies ist vermutlich
auf Memoryeffekte innerhalb des Reaktors zuriickzufithren, da in diesem auch Galliumverbin-
dungen gewachsen werden und die chemische Identitéat von Ig Gallium zugeordnet wird [Mey04].
Auch bei den niederenegetischen Linien (DBX, TES-Ig,, I6,-LO) finden sich (bis auf kleine In-
tensitatsschwankungen) keinerlei Unterschiede zum Substrat, weswegen darauf hier nicht weiter
eingegangen wird. Da damit das Informationspotential dieser (integralen) Untersuchungsmetho-
de ausgeschopft ist, wurden diese Schichten mittels Kathodolumineszenz untersucht. Abb.7.13
zeigt das Ergebnis dieser Untersuchungen an den Proben #1 und #9. Diese dort dargestellten
Ergebnise sind reprasentativ fiir die nicht in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus unter
N,O abgeschiedenen Schichten.!!
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Abb. 7.13: SE-, integrale Intensitits- und Wellenlédngenbilder der Kathodolumineszenzuntersuchungen an den
Proben #1 und #9 bei T'= 4 K.

Die KL-Intensitat ist abhéngig von den Strukturen auf der Oberfliche. Bei Probe #1 ist die

Intensitéit in den Nadeln am stérksten.'? Auch die Kanten und die Spitze der Pyramiden emit-

10¢f, Abschnitt 4.7

11 Auf eine Darstellung von Kathodolumineszenzspektren wurde verzichtet, da dies eine Wiederholung der bereits
in Abb. 7.12 dargestellten Informationen wére.

12Was zu erwarten war, da es sich dabei sicherlich um perfekte Einkristalle handelt.
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tieren mehr Licht als die Seitenflichen derselbigen und auch in der rauen Oberfliche sind In-
tensitdtsschwankungen (auf der Skala der Mikrokristallite) zu erkennen. Die KL-Intensitét der
Probe #9 ist ebenso ungleichméfig und korreliert mit den hexagonalen Plateaus auf der Ober-
fliche. Die Emissionswellenldnge ist im Wesentlichen nicht von der Morphologie abhéngig, was
sich im CLWI an der (nahezu) uniformen Farbe dufert. Nur an einigen Stellen sind andere Lumi-
neszenzkanéle dominant. Da diese Stellen mit dreidimensionalen Strukturen auf der Oberfléche
korellieren, ist anzunehmen, dass es an diesen (aber nicht an allen) zu einem vermehrten Einbau
von Fremdatomen kommt. Erst bei den in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus abgeschie-
denen Schichten treten derartige Merkmale der Kathodolumineszenz nicht mehr auf. Abb. 7.14
zeigt die KL-Ergebnise der dicken undotierten Schicht #12.
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Abb. 7.14: SE-, integrale Intensitdts- und Wellenlédngenbilder der Kathodolumineszenzuntersuchungen an der
dicken undotierten Schicht #12 bei T'=4K.

Das SE-Bild, die integrale Intensitdt und die emittierte Wellenldnge sind {iber den gesamten
untersuchten Bereich vollig homogen.'® Dies ist auch an anderen Stellen auf dieser Probe der
Fall.

7.6 AbschlieBende Bemerkungen zum homoepitaktischen
Wachstum undotierter ZnO-Schichten

In diesem Kapitel konnte gezeigt werden, dass auf O-Face Substraten ZnO-Schichten homo-
epitaktisch, reproduzierbar, in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus abgeschieden werden
konnen. Meines Wissens nach ist dies weltweit das erste Mal, dass dies mit sicheren Beweisen (in
Form von AFM-Bildern) nachgewiesen werden konnte. Qualitativ hochwertige Schichten werden
von zahlreichen Autoren in deren (im folgenden zitierten) Arbeiten vorgestellt. Einige nehmen
fiir sich nicht in Anspruch, dass deren Schichten in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus
abgeschieden wurden bzw. sind in entsprechenden AFM-Bildern (wenn denn welche gezeigt wer-

den) eindeutig zahlreiche dreidimensionale Strukturen zu erkennen [Oga02, Smi04, Xu06, Rog07].

BDer Streifen im Intensitéts- bzw. Wellenlingenbild ist wiederum geritebedingt.
Da die, in der Nomarski-Aufnahme dieser Schicht in Abb.7.6 sichtbaren, hexagonalen Plateaus so selten
auftreten, und somit als nicht typisch fiir diese Schicht einzustufen sind, wurden diese auch nicht untersucht
hinsichtlich ihrer KL.
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Andere fehlinterpretieren die Stufe auf groken terrassen- /plateauartigen Strukturen'# als zweidi-
mensionales Wachstum [Che02, Ko02, Xu06, Neu06, Wen07a]. Matsui und Tabata berichten in
Referenz [Mat06| zwar, dass die Abscheidung der Schicht mit einem zweidimensionalen Wachs-
tumsmodus startet, aber mit zunehmender Schichtdicke (grofer 15nm) sich léngliche dreidi-
mensionale Strukturen bilden, welche dort als Nano-Stripes bezeichnet werden, mit Héhenun-
terschieden von mehr als 10nm. Dann gibt es noch einige Autoren, die zwar zweidimensionales
Wachstum proklamieren, aber bei denen die Beweise dafiir minimal sind. So ist beispielsweise der
Hohenkontrast in den AFM-Bildern auf die wenigen hohen dreidimensionalen Strukturen skaliert,
sodass sich keine Stufenstruktur auf der Schicht erkennen lésst; oder die AFM-Bilder zeigen zwar
Strukturen mit Hohenunterschieden, die denen von Wachstumsstufen gleichen, die aber aufgrund
ihrer unregelmafigen lateralen Erscheinung nicht als solche identifiziert werden sollten; oder die
Abmessungen der AFM-Aufnahmen sind derart klein, dass diese Aufnahmen nicht unbedingt
reprasentativ fiir die gesamte Schicht sein miissen [Neu07, Lor08]. Nur Cho et al. zeigen in Refe-
renz [Cho05] (hinreichend grofs skalierte) AFM-Aufnahmen auf denen klar eine Stufenstruktur zu
erkennen ist; aber die RMS-Rauhigkeit!® von deren bester Schicht liegt um 1nm und ist damit
gar noch grofer als die Hohe der Stufen. Die gleiche Grofe (bestimmt auf einem Gebiet von
3 x 3pm) bei Probe #12 betrigt 0,120 nm und ist somit fast eine Gréfenordnung kleiner.'6
XPS-Messungen an den in diesem Kapitel vorgestellten Schichten ergeben, dass das Zink zu Sau-
erstoffverhéltnis 50:50 betragt, die Schichten also stéchiometrisch sind.

Bei den elektrischen Untersuchungen ist der Einfluss des Substrates auf die Messergebnisse nicht
trennbar von denen der Schicht. Es lassen sich also keine Aussagen {iber die elektrischen Figen-
schaften der Schichten treffen, da es keinen Ubergang zwischen Substrat und Schicht gibt [Wit08].
Positiv zu betrachten ist daran allerdings, dass sich auch keine leitfihige Zwischenschicht ausbil-
det, was ja eine der Motivationen war, von der Heteroepitaxie zur Homoepitaxie zu wechseln.
Die exzellenten, undotierten, auf sauerstoffpolaren Substraten gewachsenen Schichten sind ein
perfekter Ausgangspunkt fiir gezielte Versuche, um p-Typ ZnO-Schichten herzustellen. Die Er-
gebnise zu den Versuchen zur Arsendotierung sind sehr iiberraschend und im folgenden Kapitel

geschildert.

Hcf. Probe #9 in Abb.7.5

5Die Groke des Gebietes auf dem diese bestimmt wurde, ist nicht angegeben.

16Da bei dieser Schicht die Wachstumsstufen klar zu erkennen sind, ist eine Angabe der Rauhigkeit nicht sinnvoll,
weswegen diese an dieser Stelle nur zum Vergleich erwdhnt ist.



8 Bildung einer Zn/As/O-Legierung bei

Versuchen zur Arsendotierung

Wie in Abschnitt 2.2.3 dargelegt, ist Arsen ein aussichtsreicher Kandidat fiir die Realisierung
von p-Typ ZnO.

Es wurde der Einfluss verschiedener Arsinfliisse auf die Eigenschaften von ZnO-Schichten unter-
sucht, welche unter den optimalen, im vorangehenden Kapitel vorgestellten, Parametern gewach-
sen wurden. Séamtliche im Folgenden diskutierten Proben wurden bei einem VI/II-Verhéltnis von
25000, einem Reaktordruck von 200 mbar, bei 1075°C und unter Verwendung von reinem Sauer-
stoff als O-Precursor abgeschieden.

Der Unterschied von 75°C in der Temperatur ist auf folgenden Grund zuriickzufiihren: die bei
1000°C gewachsenen undotierten Referenzproben wiesen eine im Vergleich zu Probe #12! raue
Oberflache auf. Dies lief sich darauf zuriickfiihren, dass trotz nominell gleicher Temperatur die
Heizleistung bei diesen Schichten geringer war. Durch Kalibrierung anhand der Schichtqualitét
wurde diese Fehlerquelle beseitigt. Da die Heizleistung, im Gegensatz zur Temperatur, kein di-
rekt regelbarer Prozessparameter ist, wird an dieser Stelle allerdings die Temperatur angegeben
und es gilt: (1075°C), ., = (1000°C),;, mit Peiz neu = Pheiz alt-

Bei allen Proben wurde zunéchst eine ca. 50 nm dicke undotierte ZnO-Schicht gewachsen. Dar-
auf wurde dann ohne Unterbrechung die als dotiert gedachte Schicht bei Arsinfliissen zwischen
0,005 ml/min bis 5,0 ml/min abgeschieden. Die Wachstumszeit wurde derart eingestellt, dass die-
se Schicht eine nominelle Dicke von ca. 150 nm haben sollte.?

Fiir eine verniinftige Darstellung der Ergebnisse dieses Kapitels muss ich an dieser Stelle bereits
das wesentliche Resultat der Versuche zur Arsendotierung vorweg nehmen: anstatt dotiertem
ZnO bildet sich bei gentigend hohen Fliissen eine Zn/As/O-Legierung. Da dies mitnichten be-
absichtigt und keineswegs sofort zu erkennen war, wurden zahlreiche Untersuchungsmethoden
zur Analyse dieser Schichten angewandt. Das Kapitel ist derart gestaltet, dass die Indizien und
Beweise dafiir gegeben werden, dass es sich bei den Schichten nicht mehr um reines ZnO han-
delt. Um die Ergebnisse klar zu prasentieren, wird allerdings immer schon von einer Legierung
gesprochen. Zufélligerweise bestand die erste Untersuchung bei allen Schichten darin, den Wi-
derstand der Schicht zu bestimmen. Dazu wurden, wie im linken Bild von Abb. 8.1 dargestellt,
Nadeln an die Ecken der Probe gefiihrt und dann der Widerstand quer iiber die Probe anhand
von Strom-Spannungs-Messungen ermittelt. Das rechte Bild in Abb. 8.1 zeigt die Ergebnisse und

lef. Abb. 7.6 in Abschnitt 7.3
2Die gilt natiirlich nur unter der Voraussetzung, dass tatséchlich reines (dotiertes) ZnO abgeschieden wird.



110 Kapitel 8: Bildung einer Zn/As/O-Legierung bei Versuchen zur Arsendotierung

indirekt unsere Motivation fiir die umfangreiche Analyse dieser Schichten.
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Abb. 8.1: Linkes Bild: Geometrie bei der Messung des Widerstandes der Schicht. Rechtes Bild: Abhéngigkeit
des quer iiber die Probe vermessenen Widerstandes der Schicht in Abh&ngigkeit vom Arsinfluss.

Bei AsHjz-Fliissen bis 0,3 ml/min liegen die Widerstinde der Schichten um 10* Q und sind ver-
gleichbar zu denen undotierter Schichten. Bei einem Fluss® von 0,4 ml/min erhéht sich der Wi-
derstand um mehr als sieben Grokenordnungen auf ca. 10 Q — 10'2 Q. Dieser abrupte Sprung

zeigt sich in allen untersuchten und im folgenden dargestellten Eigenschaften dieser Schichten.

8.1 Morphologie in Abhdngigkeit vom AsHj3-Fluss

Wie die Nomarski-Aufnahme in der oberen Reihe von Abb. 8.2 anhand zweier exemplarischer
Bilder zeigen, ist die Oberflachenmorphologie der Schichten, die bei Arsinfliissen bis 0,3 ml/min
abgeschieden wurden, quasi identisch mit denen undotierter Schichten.

Die Oberflache ist dufserst glatt und selten treten hexagonale Plateaus auf. Zu der Probe, die
unter 0,3ml/min Arsin gewachsen wurde, ist zu sagen, dass diese einen schmalen Bereich um
den Rand aufwies, der nicht diese glatte Morphologie zeigte. Dort war die Oberfliche &hnlich
beschaffen, wie die der in der unteren Reihe von Abb.8.2 gezeigten Probe. Es bildete sich al-
so in diesem kleinen Bereich am Rand (mit einer BReite von ca. 0,5 mm — 1mm) bereits die
Zn/As/O-Legierung. Dieses Detail ist wichtig fiir das Verstdndnis der weiter unten aufgefiihr-
ten Rontgenbeugungsuntersuchungen, da diese unter Bestrahlung der gesamten Probenfliche
erfolgten. Alle anderen Untersuchungen wurden nur auf dem fiir diese Probe als charakteristisch
unterstellten, groftflichigen, glatten Bereich vorgenommen. Die Ursache fiir den andersartigen
Randbereich ist unklar, aber liegt sicherlich daran, dass dieser Arsinfluss nahe dem Fluss ist,
bei dem ohnehin der Umschwung, d. h. die Legierungsbildung, einsetzt. Dass sich die Legierung
nur am Rand bildet, liegt vermutlich daran, dass dieser eine Storung fiir den als laminar ange-

nommenen Gasfluss darstellt. Diese Storung wurde moglicherweise dadurch verstérkt, dass das

3Im Folgenden bezieht sich der Term ,JFluss“ immer auf den Arsinfluss.
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Abb. 8.2: Nomarski- und FEREM-Aufnahmen der Oberfliche von (ZnO)-Schichten die bei Arsinfliissen bis
0,4 ml/min gewachsen wurden.

Substrat trotz thermischer Vorbehandlung noch eine geringfiigige Kriimmung aufwies.*. Durch
die Stérung im laminaren Gasfluss bilden sich méglicherweise kleine Wirbel, die lokal sehr be-
grenzt zu einer erhohten As-/Arsinkonzentration fiihren, da das Gas ldngere Zeit am gleichen
Ort (in den Wirbeln) verweilen kann. Ebenso kénnte der Rand beim Polieren des Substrates der-
art beschidigt worden sein, dass die thermische Behandlung nicht zur vollstdndigen Ausheilung
dieser Defekte (hochstwahrscheinlich sehr tiefe Kratzer vom Schleifen) fithrte. Dadurch kénnten
andere Kristallfliichen als die (0001)-Flidche beim Wachstum freigelegen haben. An diesen ist die
Legierungsbildung moglicherweise begiinstigt, vergleichbar dem bevorzugten Einbau von Fremd-
atomen an verschiedenen ZnO-Facetten.® Dies sind mégliche Ursachen dafiir, dass sich lokal (am
Rand des Substrates) die Legierung bereits bei einem nominellen Fluss von 0,3 ml/min gebildet
hat, trotzdem der kritische Arsinfluss noch nicht erreicht war. Diese eine Probe war die einzige,
bei der auf der Probe zwei deutlich zu unterscheidende Bereiche vorlagen.

Die untere Reihe in Abb. 8.2 zeigt zwei Nomarski- und eine FE-REM-Aufnahme einer Probe, die
bei einem Arsinfluss von 0,4 ml/min abgeschieden wurde. Bei (oder sehr nahe an) diesem Arsin-
fluss ist reproduzierbar der Umschlagpunkt zwischen ZnO-Wachstum und Bildung der Zn/As/O-
Legierung.® Die abrupte Anderung der Morphologie ist deutlich zu erkennen. Es bilden sich unre-
gelméfig geformte Erhdhungen mit Durchmessern von ca. 10 pm, die durch ,,Graben* voneinander
getrennt sind. Dabei handelt es sich vermutlich ebenso um die grofen Kristallite oder Korner”

(oder eine Vorstufe derselben), welche die fiir hohere Fliisse charakteristische, in Abb. 8.3 gezeig-

4Dadurch hitte der Rand auch eine etwas niedrigere Temperatur als die iibrigen Bereiche, was mdglicherweise
ebenso einen positiven Einfluss auf die Bildung der Legierung hat.

5Cf. Abschnitt 6.1.2 und beispielsweise die Referenzen [Ber04a, Dad05]

5Unter den oben angegebenen Wachstumsparameters.

7Cf. die in Abschnitt 8.2 vorgestellten TEM-Untersuchungen.
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te, Morphologie formen. Diese Aussage wird unterstiitzt durch einige wenige Ubergangsbereiche
auf der Probe, wovon einer im rechten unteren Bild in Abb. 8.2 gezeigt ist. Dort kann diese ty-
pische kissenartige Struktur schon erahnt bzw. in der linken oberen Ecke erkannt werden. Die
Kristallite sind durch grabenartige Strukturen deutlich voneinander getrennt.

Wie bereits erwahnt, dndert sich die Erscheinung der Oberfliche bei weiterer Erhhung des Ar-
sinflusses nochmals. Abb. 8.3 zeigt die Morphologie exemplarisch anhand von vier Proben, die

bei Fliissen iiber 0,4 ml/min gewachsen wurden.®

2,0 ml/min(SE-Bild) ~

Risse _—
, -

Abb. 8.3: Nomarski- und FE-REM-Aufnahmen der Oberfliche von (ZnO)-Schichten die bei Arsinfliissen iiber
0,4 ml/min gewachsen wurden.

Es bildet sich eine kissenartige Struktur. Dabei handelt es sich um Kristallite mit lateralen
Abmessungen zwischen 5pm bis 20 um. Die grabenartigen Strukturen der Probe, die am Um-
schlagpunkt gewachsen wurde, sind verschwunden, sicherlich bedingt durch die laterale grofere
Ausdehnung der Korner. Es kommt allerdings zu keiner Koaleszenz der Kristallite, sondern diese
sind klar durch Korngrenzen voneinander getrennt. In der FE-REM-Aufnahme zeigen sich Risse
in den Schichten und in den Nomarski-Aufnahmen an einigen Stellen Bereiche deutlich erhéhter
Intensitéat, die mit abgeplatzten/abgehobenen ,Schollen* von der Schicht in Verbindung gebracht
werden kénnen. Abb. 8.4 zeigt die FE-REM-Aufnahme so einer Scholle. Unverkennbar ist zu se-

hen, dass die Schicht nicht mehr im direkten Kontakt zum Substrat ist, sich also von diesem 16st.

Die Schollen sind keine einzelnen Kérner, sondern bestehen aus mehreren zusammenhéngenden
Kristalliten. Die Haftung innerhalb der Schicht ist demnach grofer als zum Substrat. Dies alles
sind Anzeichen dafiir, dass die Schicht stark verspannt ist. Das ist dann der Fall, wenn sich die

Gitterkonstanten oder die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat deut-

8 Arsinfliisse gleich oder mehr als 0,4 ml/min werden fortan mit dem Term ,hohe Fliisse* und alle geringeren mit
dem Term ,kleine Fliisse* deklariert.
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0,75 ml/min (SE-Bild)

Abb. 8.4: FE-REM-Aufnahmen einer sich vom Sub-
strat l6senden Scholle.

lich unterscheiden und auch von anderen Materialsystemen, beispielsweise GaN auf Si [Dad00],
her bekannt ist. Da es sich bei diesen Schichten um eine Zn/As/O-Legierung handelt, kann man
davon ausgehen, dass dies der Fall ist.

Die Scholle in Abb. 8.4 ist ca. 1,8 pm dick. Dass es sich dabei tatséchlich um die Schicht han-
delt, wurde mittels elektronenmikroskopischen Untersuchungen in Wachstumsrichtung bestimmt,

welche im néchsten Abschnitt vorgestellt werden.

8.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen parallel zur

Wachstumsrichtung

Abb. 8.5 zeigt FE-REM-Aufnahmen einiger exemplarisch ausgewéhlter Schichten, welche unter

verschiedenen Arsinfliissen gewachsenen wurden.

0,4 ml/min (SE-Bild) 0,5 ml/min (SE-Bild)

Abb. 8.5: FE-REM-Aufnahmen von unter verschiedenen Arsinfliissen gewachsenen Schichten in
Wachstumsrichtung.
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Drei Dinge sind besonders aufféllig und charakteristisch fiir alle Proben. Zum einen natiirlich die
Dicke der Schicht. Sobald sich die Legierung bildet, ist jede Schicht, unabhéngig vom Arsinfluss,
ca. 1,8 pm dick. Dies ist mehr als eine Grofsenordnung dicker, als die angenommene Schichtdicke
von 150nm. Der Wert schwankt probenabhingig und lokal etwas, wird aber nicht kleiner als
ca. 1,2 pm. Dieser untere Wert tritt auch nur an einigen Stelle der Probe auf, die bei 0,4 ml/min
gewachsen wurde; vermutlich an den Stellen, an denen die Bruchkante eine dieser grabenartigen
Strukturen schneidet. Als zweites fillt das auf der Mikrometerskala raue Interface ins Auge. Ei-
gentlich sollte das Interface sehr glatt sein, da das Substrat und die darauf gewachsene undotierte
ZnO-Schicht dufierst glatt sind. Erklart werden kann dieser Umstand dadurch, dass Wasserstoff in
der Atmosphére bei der hohen Temperatur zu einer Degradation der Oberflache fiihrt, bevor das
eigentliche Wachstum der Legierung einsetzt. Durch die Verwendung von Arsin als As-Precursor
sollte reichlich Wasserstoff nach Zerlegung des AsHs vorhanden sein, um dies zu bewirken. Als
Letztes ist der relativ starke Kontrastunterschied zwischen der Schicht und dem Substrat auffal-
lig, obwohl es sich um Sekundéarelektronenbilder handelt und es sich zumindest bei einigen der
gezeigten Bruchkanten um sehr glatte Fliachen handelt.

Die grofe Schichtdicke und der starke Kontrastunterschied lassen sich wiederum nur erkléren,
wenn man in Betracht zieht, dass es sich bei der Schicht um ein vollig anderes Material als ZnO
handelt. Es ist anzunehmen, dass die Zn/As/O-Legierung ein deutlich anderes (im Vergleich, bei
diesen Parametern, schnelleres) Wachstumsverhalten als ZnO zeigt. Durch eine andere Austritts-
arbeit und Kristallstruktur wird die Emission von Sekundérelektronen beeinflusst.
TEM-Aufnahmen einer Schicht, die bei einem Fluss von 1,0ml/min gewachsen wurde, sind in
Abb. 8.6 zu sehen.

1,0 ml/min

Substrat

Abb. 8.6: TEM-Aufnahmen in Wachstumsrichtung einer unter einem Arsinfluss von 1,0 ml/min gewachsenen
Schicht.

Die Schicht besteht aus verschiedenen Kristalliten und die Héhe der Kristalle korelliert mit den
aus den FE-REM-Messungen ermittelten Schichtdicken. Deutlich sichtbar ist auf diesen Aufnah-
men, dass es sich bei den Kérnern um nahezu perfekte, klar ausgeprigte Einkristalle handelt.
Die zugehorigen Beugungsbilder (hier nicht gezeigt) unterstiitzen diese Aussage. Dies ist aber
nicht weiter verwunderlich, denn wie die in Abschnitt 8.3 vorgestellten rontgenografischen Un-
tersuchungen zeigen, wachsen die Kristallite ohne Vorzugsrichtung auf dem Substrat, ohne also

stark vom Substrat beeinflusst zu werden. Sie konnen in der fiir sie energetisch giinstigsten Kon-
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figuration (als nahezu perfekter Einkristall) wachsen. Da das Wachstum dann natiirlich ohne
Verspannungen vonstatten geht, entstehen auch keine Versetzungen oder andere Defekte.

Ganz im Gegensatz dazu stehen die hohen Defektdichten im Substrat nahe des Interface.” An-
scheinend wird das Substrat von der darauf wachsenden Schicht sehr stark beeinflusst. In die-
sem Falle wird vermutlich das Substrat im Bereich des Interface durch die Kristallisation der
Deckschicht stark verspannt.'® In Materialien, die stark unter Spannung stehen, konnen durch
den Frank-Read-Mechanismus Linienversetzungen neu geschaffen werden [Aut81]. Dies wiirde
erkldren, warum im vormals versetzungsfreien Substrat nach der Deposition der Schicht derart
viele Versetzungen zu sehen sind. Die charakteristische bogenartige Form der Versetzungslinien,
welche besonders gut im rechten Bild von Abb. 8.6 zu erkennen ist, wire dann ebenfalls einer
starken Verspannung des Substrates zuzuschreiben. Durch den Orowan-Mechanismus wandern
Linienversetzungen aufgrund einer mechanischen Spannung durch den Kristall, werden aber an
Storstellen gepinnt und die Bogen bilden sich aus [Aut81]. Die Versetzungen werden iiberwiegend
am Interface entstehen, denn wie man im rechten Bild in Abb. 8.6 erkennen kann, beginnen und
enden einige der Linienversetzungen dort. Ein weiteres Indiz dafiir, dass letztgenannter Mecha-
nismus wirkt!'!, ist ein abfallender Gradient in der Versetzungsdichte vom Interface ins Substrat
hinein, was beispielsweise aus dem linken und rechten Bild in Abb. 8.6 antizipiert werden kann.
Eine detaillierte Untersuchung auf genau diese Fragestellung lieferte keine eindeutigen Ergebnis-
se, denn wie man im mittleren Bild in Abb. 8.6 sehen kann, existieren auch Bereiche vollig ohne
Versetzungen im Substrat. Dies ist vermutlich dann der Fall, wenn der (Schicht)Kristallit an die-
sen Stellen mit einer kristallographischen Orientierung aufwéchst, die eine (deutlich) geringere
Beeinflussung des Substrates zur Folge hat.

Die Kristallite grenzen sich scharf sowohl zum Substrat als auch zueinander ab. Diese Aussage gilt
nicht nur fiir die physikalische Ausdehnung, was in Abb. 8.6 offenkundig ist sondern auch fiir die
chemische Abgrenzung bzgl. des Vorhandenseins von Arsen. Dies geben die zwei EDX-Spektren
in Abb. 8.7 wieder.

In der Schicht liegt Arsen in sehr hohen Konzentrationen vor. Eine exakte quantitative Analyse
ist nicht moglich, aber eine Abschitzung des Arsenanteils ergibt, dass ca. 20 % As in der Schicht
sein muss. Dies ist in guter Ubereinstimmung mit den in Abschnitt 8.5 vorgestellten Ergebnissen
aus SIMS- und XPS-Messungen. Das Arsen verteilt sich gleichméfig in der Schicht, es gibt also
keinen Konzentrationsgradienten bis an die Grenzflache heran. Dort gibt es, wie bereits erwdhnt,
einen scharfen Ubergang und im Substrat lisst sich kein Arsen detektieren.

Die TEM-Ergebnis widerlegen eindeutig eine alternative Deutung der bisher (und einiger spéter)
dargestellten Ergebnisse. Diese Erkldrung ging davon aus, dass kein Wachstum stattgefunden

hat, sondern nur Arsen ins Substrat diffundierte und Atzungen durch Wasserstoff zu der kissen-

9Dies ist besonders erstaunlich im Hinblick darauf, dass in TEM-Messungen sich im Substrat (und homoepitak-
tischen Schichten darauf) sonst keinerlei Versetzungen finden lassen, wie der Vergleich mit Abb. 7.9 zeigt.

Djes wiire nicht weiter verwunderlich, denn ZnO ist mit einer Hérte von 4 Mohs [Cry08b] ,weicher“ als beispiels-
weise Saphir mit 9 Mohs [Cry08a| oder GaN oder Silizium mit ca. 7 Mohs [Gia58, Dro96, Yon00|.

"Djes ist im Umkehrschluss ein Indiz fiir starke Verspannung, was auf die die einzig mégliche Erklarung hinaus-
l&uft, dass es sich bei der Schicht und dem Substrat um zwei vollig unterschiedliche Materialien handelt.
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Abb. 8.7: TEM-EDX-Spektren des Substrats (linkes Bild) und der Schicht (rechtes Bild).

artigen Struktur fiihrten. Dieses Phdnomene wére allerdings mit einem Konzentrationsgradienten
verbunden, bzw. es wiirde nicht zur Ausbildung solch scharfer Grenzflachen (chemisch und phy-

sikalisch) kommen.

8.3 Rontgenografische Untersuchungen

Untersuchungen zur Kristallstruktur mittels Rontgenbeugung konnten zur Identifizierung, um
welche Legierung es sich handelt, wesentlich beitragen. Abb.8.8 zeigt die w-Scans am
(0002)-Reflex und 2:1-Scans in Bragg-Brentano Geometrie.

Die Proben, die bis zu einem Arsinfluss von 0,3 ml/min gewachsen wurden, zeigen in der Kristall-
struktur und -qualitét keine besonderen Merkmale und sind mit denen der undotierten Schichten
zu vergleichen. Die besonders gute Halbwertsbreite von nur 20 Bogensekunden bei der Probe, wel-
che bei einem Fluss von 0,1 ml/min abgeschieden wurde, ist auf ein besonders gutes Substrat
zuriickzufiihren. Die etwas breiteren ,Fliigel“ des w-Scans der Probe, die unter einem Fluss von
0,3 ml/min gewachsen wurde, sind auf den oben erwéhnten (fiir diese Probe nicht charakteristi-
schen) andersartigen Randbereich zuriickzuftihren. In den 2:1-Scans sind bis 0,2 ml/min nur die
tiblichen Linien eines in ¢-Achsen-Richtung orientierten ZnO-Kristalls zu sehen. Ab 0,3 ml/min
tauchen neue Linien im 2:1-Scan auf. In genau diesem Scan sind es aber im Vergleich zu den
Scans der Proben, die bei héheren Fliissen gewachsen wurden, nur sehr wenige neue Linien und
sicherlich alle dem Randbereich auf dieser Probe zuzuordnen. Darum argumentiere ich auch an
dieser Stelle, dass sich erst ab einem Arsinfluss von 0,4 ml/min die Kristallqualitidt und -struktur
(wiederum) schlagartig dndert.

Die Abscheidung der Legierung fithrt zu einer drastischen Verbreiterung der w-Scans um einen
Faktor vier bis sechs. Dies ist sicherlich auf die Beeinflussung des Substrates durch die Schicht
zuriickzufiihren, die ja bereits in den TEM-Messungen nachgewiesen wurde. Die w-Scans geben

also (ab diesem Fluss) nicht die Qualitdt der Schicht, sondern die des Substrates wieder. Von
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w(0002) 2:1 Scan in Bragg-Brentano Geometrie
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Abb. 8.8: Rontgenografische Untersuchungen an unter unterschiedlichen Arsinfliissen gewachsenen Proben. Lin-
kes Bild: w-Scans am (0002)-Reflex; rechtes Bild: 2:1-Scans in Bragg-Brentano Geometrie.

hochstem Interesse sind die 2:1-Scans. Es treten zahlreiche neue, scharfe und zum Teil sehr in-
tensive Linien auf, wie man dies bei einem Pulver erwarten wiirde. Anders als bei einem Pulver
andern sich aber die 2:1-Scans von Probe zu Probe. Dies liegt daran, dass es sich bei der Schicht
um kein Pulver handelt, sondern um grobe Kristallite. Bei einer durchschnittlichen Gréfse von
100 pm? pro Kristallit entspriche das nur 10° Kristalliten auf dem Substrat. Von denen wieder-
um erfiillen nur die wenigsten durch eine zuféllige giinstige Lage die Beugungsbedingung und
tragen zu einem Reflex im Diffraktogramm bei. Wenn also in einem Scan an einer Stelle Reflexe
sind, die bei anderen Scans nicht auftauchen, so heifst das zum einen, dass bei der Messung der
anderen Proben diese so lagen, dass nicht gentigend Kristallite die Beugungsbedingung fiir diese
Reflexe erfiillt haben und zum anderen, dass diese Legierung (wiirde diese als Pulver und in aus-
reichenden Mengen vorliegen) uniiblich viele Reflexe im 2:1-Scan haben muss. Da hier grofere
Kristallite vorliegen, sicht man bei jedem Scan nur eine kleine Auswahl von Reflexen. Das wiirde
aber auch bedeuten, dass durch einfache Drehung einer Probe neue Linien im Diffraktogramm
auftauchen kénnen. Dies wurde tatséchlich beobachtet und wird am anschaulichsten durch die in
Abb. 8.9 gezeigten Scherreraufnahmen von unterschiedlichen Stellen auf ein und derselben Probe

dargestellt.!?

Wenn es sich um ein Pulver handeln wiirde, wiren in Abb. 8.9 durchgehende Ringe zu sehen. Dies
ist mitnichten der Fall. Vielmehr sieht man einzelne sehr intensive Reflexe. Die Markierungen

A bis E sind an einigen der Positionen gemacht, an denen sich bei der Messung an einer Stelle

12:f. Abschnitt 4.1.5
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Abb. 8.9: Scherreraufnahmen an verschiedener auf einer unter 0,75 ml/min Arsin gewachsenen Probe.

deutlich ein Reflex zeigt, bei der Messung an einer anderen Stelle sich aber kein Kristallit durch
Zufall in genau der richtigen Position befand, um die Beugungsbedingung zu erfiillen. Um einen
Ring zu erhalten, wiirden ca. 1000 Kristalle an der untersuchten Stelle ben6tigt werden, die alle
so liegen, dass sie in Beugung und nur entsprechend giinstig verdreht sind. Dies gilt natiirlich
fiir jeden der in den 2:1 Scans auftauchenden Reflexe und ist bei den hier vorliegenden groben

Kristallen mitnichten der Fall.'® Zwischen den Ringen (zum Teil auch separat) existieren an ei-

137Zeitlich gesehen entstanden diese Aufnahmen deutlich friiher als die TEM-Bilder, also bevor klar war, dass es
sich bei der kissenartigen Struktur um grofere Kristallite handelt. Da diese Rontgenergebnisse nicht nur die
ersten Hinweise darauf waren, dass es sich nicht um ZnO handelt welches abgeschieden wurde, sondern sie
ja auch deutlich zeigen, dass es kein Pulver ist, welches untersucht wurde, musste es sich demnach um eine
auferst uniibliche (exotische) Verbindung handeln. Da sich die Identifizierung, um welche Verbindung es sich
handelt, als komplizierter erwies als anfangs gedacht und da es dabei wesentlich ist, dass im 2:1 Scan derart
viele Linien auftreten, trotzdem es sich NICHT um ein Pulver handelt, wurde an dieser Stelle nochmals so
detailliert darauf eingegangen.
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nigen Stellen in den Scherreraufnahmen schmale Bereiche geringer Intensitat, die bogenférmige
Strukturen formen. Dies konnte bedeuten, dass in der Schicht pulverartige Anteile der Legie-
rung vorliegen. Da die Probe vor dieser Untersuchung aber zersigt wurde!® und nach solcherart
Préparation immer eine Belegung der Oberfliche mit Probenmaterial beobachtet wurde, ist es
wahrscheinlicher, dass diese Pulveranteile auf der Schicht und nicht in der Schicht sind.

In der umfangreichen elektronischen Datenbank!® zur Bestimmung der Reflexe in 2:1 Scans gibt
es einige Materialien, deren Konstituenten Zink, Sauerstoff und Arsen sind. Unter der Vorausset-
zung, dass nur ein einziges Material abgeschieden wurde, dass also immer die gleiche Komposition
aufweist und dieses auch nur eine kristallographische Phase (Struktur) besitzt, kommt nur ein
einziges Material in Frage, dass derart viele Reflexe im Diffraktogramm aufweist: das sogenannte

Reinerit.

8.4 Kristallographische Eigenschaften des Reinerit

Reinerit, mit der Summenformel Zng(AsOs)2, wurde meines Wissens nach bisher nicht syntheti-
siert. Sdmtliche in der (raren) Literatur analysierten Proben stammten aus der Tsumeb Mine in
Namibia'®, wo es in einer Tiefe von 800 m entsteht.

Reinerit ist durchsichtig mit blauer bis griiner / hellgelbgriiner Farbe [Ant97, Gho77|. Die Farbe
wird sicherlich durch den Einbau von Fremdatomen hervorgerufen'?, die wihrend des Wachs-
tums in unserem Reaktor natiirlich nicht vorhanden sind. Deswegen erscheinen unsere Schichten
farblos.

In 6/260-Scans von 0° < 20 < 65° weist diese Legierung bei Verwendung von MoK,-Strahlung
1289 Beugungsreflexe auf! Bei Verwendung von CuK,, entspriche dies immer noch ca. 600-700
Reflexen. Ein Teil der vielen Reflexe kann durch eine Kristallstruktur erklart werden, deren
Einheitszelle orthorhombisch ist, mit den Gitterkonstanten: a = 6,092A, b = 14,407 A und
¢ = 7,811 A [Cho77].'® Durch eine komplizierte innere Struktur (welche im Folgenden beschrie-
ben wird) kommen derart viele Beugungsmaxima im Diffraktogramm zustande. Im linken Bild in
Abb. 8.10 ist ein massiver Reinerit-Einkristall zu sehen. Das rechte Bild gibt die Kristallstruktur
wieder.

Das Reinerit-Gitter ist ein dreidimensionales Netzwerk, das aus drei dominierenden unterschiedli-
chen Komponenten besteht.'” Die erste Komponente sind zwei ZnO4-Tetraeder (griin umrandet),

die sich an einer Kante zwei Sauerstoffatome teilen und einen [ZnyOg]-Dimer bilden. Die zweite

Dies gilt nur fiir die Scherreraufnahmen, nicht fiir die 2:1- und w-Scans.

5powder Diffraction File des Joint Committee on Powder Diffraction Standards; cf. Abschnitt 4.1.4

15T Spuren findet es sich auch im Harz.

17Sicherlich auf #hnliche Weise, wie geringe Beimengungen von Cr®*-Ionen aus dem eigentlich farblosen Saphir
einen Rubin machen.

18Dje TEM-Messungen kénnen dies nicht verifizieren, aber die gleichen Messungen ergeben auch keinen Hinweis
darauf, dass bei dem Material, aus dem die Schicht besteht, eine fundamental andere Kristallstruktur als die
orthorhombische vorliegt. Eine Verifizierung ist ohnehin nur durch aufwindige Messungen moéglich und nicht
praktikabel. Zumindest kann nicht falsifiziert werden, dass die Kristallstruktur der Schicht orthorombisch ist.

9Bei der Beschreibung des Gitters folge ich im wesentlichen Ghose et al. in Referenz [Gho77].
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Abb. 8.10: linkes Bild: Reinerit-Einkristall eingebunden in einem Reinerit/Leiteit-Konglomerat. Grofke
des Kristalls 1mm x 1mm; Probe und Foto von Brent Thorne; Bild heruntergeladen von
http://www.mindat.org. Rechtes Bild: Kristallstruktur des Reinerit (nach [Gho77]); farbliche Her-
vorhebungen siehe Text.

Komponente sind zwei einzelne Ketten, welche parallel zur a-Achse verlaufen und aus ZnOy-
Tetraedern besteht, die sich die hier als O' markierten Sauerstoffatome teilen (blau umrandet).
Zwei dieser einzelnen Ketten entlang einer Spiegelebene (parallel zum rechten Rand der sche-
matischen Struktur in Abb.8.10) teilen sich die als O* markierten Sauerstoffatome und bilden
eine Doppelkette. Diese Gesamtstruktur ist eine sogenannte [ZnsO10]e Zweier-Doppelkette.?”
Die beiden voneinander isolierten AsOs-Pyramiden bilden schlieflich die dritte Komponente (rot
umrandet).

Das ,Riickgrat® der Struktur sind die Zweier-Doppelketten parallel zur a-Achse. Diese Doppel-
ketten sind vernetzt durch die [ZnaOg]-Dimer wodurch eine zweite (gebogene) Kette parallel zur
c-Achse entsteht. Weiter gefestigt wird dieses Netzwerk durch pyramidale Arsenitgruppen, in
denen zwei Sauerstoffatome geteilt werden mit den Ecken zweier gegeniiberliegender Doppelket-
ten, welche wiederum dieses Sauerstoffatom mit einem [ZnaOg]-Dimer teilen. Jedes dieser zwei
Sauerstoffatome wird also geteilt von zwei Zink- und einem Arsenatom.

Eine Simulation mit diesen drei strukturellen Komponenten zeigt, dass nur ein Teil der vie-

20Die O’-Sauerstoffatome zihlen dabei jeweils nur 1/2, da diese ja mit den dariiber bzw. darunter liegenden
Tetraedern geteilt werden.
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len Reflexe des Diffraktogramms damit erklirt werden kann. Es miissen demnach noch andere
Symmetrieeigenschaften, beispielsweise Uberstrukturbildung, vorliegen, die bisher nicht geklért
sind.?!

8.5 Bestimmung der Arsenkonzentrationen in den Schichten
mittels SIMS und XPS

Eine Methode, um zu verifizieren, ob es sich tatsdchlich um Reinerit handelt, ist die Bestim-
mung des Arsengehalts bzw. der Bindungskonfiguration des Arsens. Abb.8.11 stellt die SIMS-

Messungen an einer undotierten und bei einem kleinen Fluss dotierten Probe dar.
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Abb. 8.11: SIMS-Messungen an einer undotierten und einer bei 0,1 ml/min gewachsenen Probe.

Bei der undotierten Probe findet sich Arsen an der Oberfliche. Dies kann nur auf eine Kon-
tamination zuriickgefithrt werden, weswegen der gemessene Wert auch innerhalb von nur 7nm
um zwei Grokenordnungen abféllt. Die relativ hohe Hintergrundarsenkonzentration ist auf Me-
moryeffekte innerhalb der Anlage zuriickzufiihren. Diese kommen durch eine Kontamination der
Ionen-Optiken zustande, da an dieser Anlage vorhergehend andere hoch arsenhaltige Materialien
vermessen wurden [Tra07].

In XPS-Messungen lésst sich kein Arsen auf der Oberflache nachweisen und in ca. 20 nm Tiefe hat
man ein Zink zu Sauerstoff Verhéltnis von 50:50, die epitaktischen, undotierten ZnO-Schichten
sind also stochiometrisch.

Bei der Probe, die unter einem Arsinfluss von 0,1 ml/min gewachsen wurde, findet sich in den
SIMS-Messungen an der Oberfliache eine ca. drei mal hohere Arsenkonzentration als bei der un-
dotierten Probe. Dieser Wert féllt innerhalb von 35nm auf die Hintergrundarsenkonzentration
ab. Da die dotierte Schicht eigentlich 150 nm dick sein sollte, ist dies ein Zeichen dafiir, dass As
die Tendenz hat, zur Oberflache zu diffundieren. Dies wird auch von N. Volbers in seiner Disser-

tation [Vol07| berichtet. Dort wurde As mittels Ionenimplantation in ZnO Substrate eingebaut.

21Gelbst  die  #uRerst umfangreiche American Mineralogist Crystal Structure Database unter
http://rruff.geo.arizona.edu/AMS /amcsd.php fithrt nicht mehr als 10 % aller Reflexe auf.
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Bei den Proben, die danach ldngere Zeit bei hohen Temperaturen behandelt wurden, verschob
sich das Maximum des Arsenpeaks in SIMS-Tiefenprofilen Richtung Probenoberfliche, was auf
(gerichtete) Diffusion wihrend des Temperns zuriickgefithrt wurde.

Bei dieser Probe findet sich in XPS-Messungen weniger als 1% As an der Oberflache und in 20 nm
Tiefe gar keins mehr. Das gleiche gilt fiir andere, unter kleinen Fliissen gewachsene Proben.
Wie zu erwarten, treten auch bei diesen Messungen an den Proben, die unter hohen Fliissen
gewachsen wurden, vollig andere Ergebnisse zutage, als bei den Proben, die unter niedrigen Ars-
infliilssen abgeschieden wurden. Aus Kostengriinden wurde nur an einer, bei einem Fluss von
1,0ml/min gewachsenen Probe, SIMS-Messungen durchgefiihrt.?? Das Ergebnis ist in Abb. 8.12
dargestellt.
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Abb. 8.12: SIMS-Messung an einer unter 1,0 ml/min Arsin gewachsenen Probe.

Aufgrund des hohen Widerstandes der Schicht musste diese mit einer ca. 50nm dicken Gold-
schicht bedampft werden, um Aufladungseffekte zu kompensieren. Deswegen steigt die Arsen-
konzentration langsam innerhalb von ca. 50 nm an. Dennoch sind an einigen Stellen im Tiefen-
profil schmale Peaks zu erkennen, die durch Hochspannungsdurchschlige zustande kommen.??
Der langsame Abfall ab ca. 1,4 pm ist Oberflachenrauhigkeiten zuzuschreiben, die durch den lo-
nenbeschuss entstehen. Am auffilligsten aber ist die hohe Arsenkonzentration. Aus dem Wert
von ca. 6-10?" Atomen pro Kubikzentimeter kann man auf eine Arsenkonzentration von ca. 16 %

schlieffen. Spéatestens hiermit ist der Beweis erbracht, dass dies definitiv kein arsendotiertes ZnO

22Wie die weiter unten dargestellten XPS-Messungen zeigen, wiire vermutlich ohnehin immer das gleiche Ergebnis
dabei heraus gekommen.

23 An diesen Stellen ist die (exakte) Potentialdifferenz zur Tonenoptik (zur Selektion der analysierten Atomspezies)
durch die Aufladung der Probe nicht mehr gewéhrleistet.
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mehr ist, sondern eine Zn/As/O-Legierung. Diese 16 % liegen schon nahe an den ungefahr 18 %,
die aus der Summenformel Zn3(AsOg)2 zu erwarten wére.

An und fir sich ist SIMS die genaueste Methode zur Bestimmung von Konzentrationen, allerdings
ist dafiir eine korrekte Kalibrierung vonnéten. Zur Kalibrierung wurde in diesem Fall mittels Io-
nenimplantation von Arsen in ein ZnO-Substrat ein Standard hergestellt. Die Messungen wurden
also mittels (sehr wenig) Arsen, welches sich in einer ZnO-Matrix befindet, kalibriert. Die Mess-
werte bei der undotierten bzw. der Probe, die unter einem kleinen Fluss gewachsen wurde, sind
demnach korrekt. Bei der unter einem hohen Arsinfluss gewachsenen Probe kann davon nicht
mehr ausgegangen werden, da ja nicht mehr ZnO, sondern ein ganz anderes Material — Reinerit
— vorliegt. Die Intensitdten in SIMS-Messungen sind unter anderem von der Sputterrate und der
Ionisationswahrscheinlichkeit des Arsens abhéngig. Diese beiden Grofsen wiederum sind abhén-
gig von der Matrix, in der das Arsen eingebaut ist [Ben87] und sollten somit unterschiedlich fiir
ZnO bzw. Reinerit sein. Wie man allerdings aus der errechneten Arsenkonzentration von 16 %
schliefsen kann, scheinen diese Werte fiir ZnO bzw. Reinerit auch nicht allzu weit auseinander zu
liegen.

Dieses Problem konnte bei den XPS-Messungen umgangen werden, da dort die durch alle Spezies
(Zn, As, O) hervorgerufenen Peaks im Spektrum vermessen und deren Intensitéten ins Verhélt-
nis zueinander gesetzt wurden. Dadurch, dass die XPS-Anlage im Hause steht, war ein weiterer
Vorteil, dass alle Proben dieser Serie vermessen werden konnten. Abb. 8.13 zeigt beispielhaft ein
Ubersichtsspektrum einer undotierten Probe und bei einer unter einem Fluss von 0,75 ml/min
gewachsenen Probe und hoher aufgelost den Bereich des zur Bestimmung der Arsenkonzentrati-
on vermessenen As3d-Peaks. Alle Spektren (und daraus folgende Arsenkonzentrationen) wurden

nach dem Absputtern von ca. 20 nm Material aufgenommen.

XPS-Spektrum in ca. 20 nm Tiefe As3d in ca. 20 nm Tiefe

~ 0,0 ml/min b 1 0,75 ml/min 1
—~ | 0,75 ml/min Zn3p | 25000 ]
" ]
B[ A - 1
Pl N P psss| B 20000
g 2 .
= & 15000
=T @ |

g
g | i
3 4
& | 10000 -
T

o s 100 150 200 38 40 42 44 46 48 50 52 54 56
Energie (ev) Energie (V)

Abb. 8.13: XPS-Spektren einer undotierten (schwarze Kurve) und einer unter 0,75 ml/min Arsin gewachsenen
Probe (rote Kurven)in ca. 20 nm Tiefe. Linkes Bild: Ubersichtsspektrum; rechtes Bild: hoher aufgeldst
Bereich um den As3d-Peak. Positionen der Bindungsenergien des Arsens aus [Mou92, Wan06].

Die Verschiebung der Peaks der dotierten Probe (rote Kurve) bzgl. der Peaks der undotierten
Probe (schwarze Kurve) im linken Bild ist auf den hohen Widerstand der Schicht und damit
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Aufladungseffekten verbunden. Die Verschiebung betrégt bei allen Proben immer ca. 2eV und
die daraus folgenden Bestimmungen des Bindungszustandes des Arsens wurden diesbeziiglich
korrigiert. Bei den dotierten Proben tritt deutlich der As3d-Peak hervor. Der As3p-Peak liegt
zu nahe am Zn3s-Peak, um diese beiden zu separieren und die Intensitdt des As3s-Peaks ist
sehr gering. Aus diesem Grunde kann nur der Erstgenannte fiir eine hinreichend sichere Bestim-
mung der Arsenkonzentration verwendet werden. Im rechten Bild in Abb. 8.13 ist zu erkennen,
dass das Arsen an Sauerstoff gebunden sein muss. Zwar finden sich in der Literatur keine Bin-
dungsenergien fiir Arsen in Reinerit, aber durch den Vergleich der Peakposition mit denen in
den As-O-Verbindungen AssOs bzw. AsyOs legt diese Vermutung nahe. Ein Vergleich mit den
energetischen Positionen, die As in ZnO hétte, stiitzt diese These ebenso. In diesem Fall wéren
die Peaks von Zn-gebundenem As (also Arsen auf einem Sauerstoffplatz, Asp) und interstiti-
ellem Arsen (As;) bei energetisch niedrigeren Positionen zu finden, hingegen der Peak von O-
gebundenem As (also Arsen auf einem Zinkplatz, Asyy,) (fast) an der gleichen Position wie der
im AsyO3 [Mou92, Wan06].

Die Arsenkonzentrationen betrégt in allen Schichten, die unter grofsen Fliissen gewachsen wur-
den, innerhalb des Detektionslimits 18 %! Innerhalb der Fehlergrenzen dieser Methode stimmen

also die gemessenen Konzentrationen mit der erwarteten Konzentration fiir Reinerit {iberein.

8.6 Tieftemperatur Lumineszenzuntersuchungen

Abb. 8.14 zeigt PL-Spektren bei 12 K von Proben, die bei unterschiedlichen Arsinfliissen gewach-

sen wurden.
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Abb. 8.14: Tieftemperaturphotolumineszenz von Proben die bei

Energie (eV) verschiedenen Arsinfliissen gewachsen wurden.



8.6 Tieftemperatur Lumineszenzuntersuchungen 125

Die bis zu einem Arsinfluss von 0,3 ml/min gewachsenen Schichten zeigen die iiblichen exzito-

24 mit unterschiedlicher Ausprigung. Wiederum ab einem Fluss von 0,4ml/min

nischen Linien
dndern sich die Ergebnisse der PL-Messungen radikal. Die Halbwertsbreite der Ig,- und DBX-
Linie nimmt erheblich zu und es taucht bei ca. 3,323 €V ein neuer, schwacher, nicht identifizierter
Rekombinationskanal auf. Da sich die Linienpositionen nicht &ndern, wir also immer noch exzito-
nische ZnO-Lumineszenz sehen, charakterisieren diese Messungen wiederum nicht das Reinerit,
sondern das darunterliegende Substrat. Wenn der grofte Widerstand der Schicht mit einer grofsen
Bandliicke korrespondiert, dann sollte der Laser die Schicht ohne starke Absorption durchdringen
konnen und das Substrat anregen. In die entgegengesetzte Richtung gilt dies dann natiirlich auch
fiir die vom Laser angeregte Lumineszenz. Die starke Verbreiterung der Linien ist ein deutliches
Zeichen dafiir, dass sich die Kristallqualitdt des Substrates zumindest nahe des Interface dras-
tisch verschlechtert, was aber nach den in Abschnitt 8.2 gezeigten TEM-Aufnahmen zu erwarten
war. Der neue Lumineszenzkanal konnte der Ubergang eines freien Elektrons zu einem Arsen kor-
relierten Akzeptor sein, wobei das Arsen aus der Schicht ins Substrat diffundiert sein kénnte.?
Gegen diese These spricht, dass in sdmtlichen unserer mit Arsen dotierten heteroepitaktischen
Proben, dieser Ubergang bei 3,305 eV lag [Dad05, Hei07|. Aufgrund der Nihe zum DBX und weil
nachgewiesenermafien neue Defekte durch die Deposition des Reinerit im Substrat entstehen,
ist anzunehmen, dass diese Lumineszenz ebenso einem defektkorrelierten Rekombinationskanal
zuzuordnen ist.

Cross-Section-KL. Messungen an einer bei einem Arsinfluss von 0,5 ml/min gewachsenen Probe
zeigt Abb.8.15.
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Abb. 8.15: SE-, Intensitits- und Wellenldngenbild und lokale Spektren der Cross-Section-KL-Messungen an einer
bei einem Arsinfluss von 0,5ml/min gewachsenen Probe bei T' = 4 K.

*1cf. Abschnitt 7.5
2Derart geringe Konzentrationen kann das TEM-EDX nicht mehr detektieren.
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Im SE-Bild ist die Schicht durch den hohen Kontrastunterschied zum Substrat zu erkennen. Dies
ist dem hohen Widerstand der Schicht geschuldet, wodurch es zu Aufladungen kommt. Durch
die Rauhigkeit des Interface markieren die gelben Linien in den drei Bildern nur die ungeféhre
Position der Schicht.

Im integralen Spektrum dominiert Ig, mit einer Halbwertsbreite von 3,0 meV. Ein lokales Spek-
trum des Substrates fernab vom Interface ist nahezu eine Kopie des integralen Spektrums. Der
einzige Unterschied liegt in der etwas schmaleren Halbwertsbreite von 2,6 meV. Dieser kleine Un-
terschied erklért sich daraus, dass im integralen Spektrum auch die Lumineszenz der Anteile des
Substrates enthalten ist, die nahe des Interface sind. Die rote Kurve gibt ein lokales Spektrum
nahe des Interface wieder. Der Peak ist um 0,5 meV ins Rote verschoben und die Halbwertsbreite
hat sich vervielfacht auf den Wert 6,4 meV. Die Verschiebung des Peaks nahe des Interface ist
besonders anschaulich im Wellenldngenbild zu sehen. Wahrend die emittierte Wellenldnge des
Substrates fernab vom Interface sehr homogen ist, so schiebt diese an der Grenze zur Schicht
sowohl zu kiirzeren (blau) als auch zu langeren Wellenlédngen (rot). Dies bedeutet, dass das Sub-
strat kompressiv bzw. tensil verspannt ist. Dass das Substrat verspannt ist, war zu erwarten, da
ja bereits die TEM-Untersuchungen klare Indizien dafiir lieferten. Uberraschend ist allerdings,
dass beide Arten der Verspannung gleichzeitig auftreten. Ebenfalls wie die TEM-Messungen be-
reits andeuteten, gibt es auch (nahezu) unverspannte Bereiche. Im oberen, mittleren Bild zeigt
sich, dass in den verspannten Bereichen die Intensitit bzgl. des Bulkmaterials abnimmt und dass
die unverspannten gegeniiber den verspannten Bereichen heller leuchten. Ersteres kann nur auf
eine starke Verschlechterung der Kristallqualitat zuriickgefithrt werden; das Substrat ist an die-
sen Stellen also kaputt. Da die Eindringtiefe des Lasers ins ZnO nur ca. 50 nm betragt, wird mit
der PL nur der Bereich im Substrat charakterisiert, der verspannt und kaputt ist, weswegen die
PL-Spektren immer breiter sind als das integrale KL.-Spektrum.

Die Schicht selber leuchtet iiberhaupt nicht. Dies gibt sowohl das lokale Spektrum?® als auch das
Intensitétsbild wieder. In Letzterem ist der Bereich, in dem sich die Schicht befindet, genauso
schwarz wie das daran anschliefende Vakuum. Aus diesem Grund musste das Wellenléngenbild
in diesen Bereichen maskiert werden, da es ja die Wellenlédnge des Peakmaximum wiedergibt, was
bei Rauschen zu grotesken Ergebnissen fiihrt. Dass klar gezeigt werden konnte, dass die Schicht
nicht in dem untersuchten Wellenléangenbereich leuchtet, schlieft den (an sich duferst unwahr-
scheinlichen, aber moglichen) Fall aus, dass das Reinerit durch Zufall an der gleichen spektralen
Position wie die exzitonische Lumineszenz des ZnO leuchtende Rekombinationskanéle aufweist.
Diese Phénomene wurden in den in Abb. 8.16 gezeigten Linescans genauer untersucht.

Die Linescans wurden durch zwei unterschiedlich verspannte Bereiche gemacht. Sehr klar zeigt
sich die kontinuierliche Rot- bzw. Blauverschiebung der exzitonischen Linie Ig, mit abnehmender
Entfernung zur Schicht.?” Weit weg von der Schicht ist die spektrale Position dieser Linie bei

beiden Scans identisch. Deutlicher als im Intensitétsbild ist die Abnahme derselbigen zu erken-

%Dieses wurde zum besseren Vergleich auf das Maximum des integralen Spektrums normiert.
2"Durch das Wellenldngenbild oder die lokalen Spektren allein hitte man auch auf das Auftreten eines neuen
hoher- bzw. niederenergetischeren Lumineszenzkanals schlieffen kénnen.
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Abb. 8.16: KL-Linescans in Wachstumsrichtung an zwei verschiedenen Stellen bei T' = 4 K.

nen. An dem Punkt, an dem die Schicht beginnt, kann keinerlei Licht mehr detektiert werden.
Aufgrund der Rauhigkeit unterscheiden sich die Positionen des Interface bei den beiden Lines-
cans. Die Verbreiterung der Lumineszenz ist am deutlichsten im rechten der beiden Linescans zu
erkennen; dass aber auch tensil verspannte Bereiche deutlich breitere Lumineszenz zeigen, wurde

ja bereits im lokalen Spektrum offenkundig.

8.7 AbschlieBende Bemerkungen zur Entstehung einer
Zn/As/O-Legierung

Alle in diesem Kapitel vorgestellten Ergebnisse weisen darauf hin, dass anstatt arsendotier-
tem ZnO eine Zn/As/O-Legierung, genauer Zinkarsenit — Reinerit — mit der Summenformel
Zn3(AsOs3)2, gewachsen wurde.

Offensichtlich ist ab einem Arsinfluss von 0,4 ml/min die Loslichkeit von Arsen in ZnO iiberschrit-
ten und es bildet sich stattdessen das Reinerit. Tabelle 8.1 fiihrt die Bildungsenthalpien AH
der moglichen Verbindungen auf, die in einem chemischen Prozess in dem nur Arsen, Zink und
Sauerstoff involviert sind, entstehen koénnen.

Die Bildungsenthalpien sind bei Raumtemperatur angegeben, da nur dafiir die Werte (fast)
aller Verbindungen vorlagen. Allerdings dndert sich AH/ iiber grofe Temperaturbereiche nur
sehr geringfiigig. Leider sind auch hier wieder keine Daten fiir Reinerit verfiigbar, aber der Ver-
gleich der Bildungsenthalpien legt nahe, dass die Bildung einer komplexen Verbindung aus allen
drei Komponenten energetisch am giinstigsten ist. Hinzu kommt, dass vermutlich alle reinen
As-O-Verbindungen bei 1000 °C nicht als Festkorper vorliegen.?® Von Interesse ist aber, dass Te-
traarsenhexaoxid so eine giinstige Bildungsenthalpie hat. Darum nehme ich an, dass bei dem
MOVPE-Prozess As;Og in der Gasphase iiber dem Substrat entsteht und die Molekiile, die die

2Die Daten liegen nur bis zu den angegebenen Temperaturen vor, aber beispielsweise hat eine Modifikation des
As203 — Claudelit — fast die gleiche Bildungsenthalpie wie das Arsenolit, ist aber bei 1000°C fliissig.
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Tabelle 8.1: Bildungsenthalpien AHy moglicher Zn/As/O—Verbindungen bei Raumtemperatur nach Barin et al.
in den Referenzen [Bar93a, Bar93b].

Namme Summenformel AHj [kJ/mol] Aggregatzustand
bei Raumtemperatur bei 1000°C
Arsenmonoxid AsO -57 gasformig
Zinkarsenid ZnsAs, -134 gasformig
Zinkoxid Zn0O -350 fest
Arsenolit Asy03 -657 bis 551 K fest
Diarsenpentoxid As905 -925 bis 600 K fest
Tetraarsenhexaoxid AsyOg -1196 gasformig
Zinkarsenat Zn3(AsOy)2 -2130 bis 979K fest

Oberflache erreichen, erst dort mit Zink eine Verbindung eingehen, wobei zwei Arsenatome frei
werden, sodass Reinerit anstatt Zinkarsenat entsteht.

S. Volbers berichtet in seiner Dissertation [Vol07] iiber eine, mittels CVD unabsichtlich gewach-
sene, Zn/As/O-Verbindung. Dabei wurden Zinkarsenid und NOg als Precursoren verwendet. In
der Gasphase liegt bei diesem Prozess vermutlich nicht derart viel Arsen und Sauerstoff elemen-
tar vor wie bei dieser Arbeit. Dadurch bildet sich nicht As;Og, sondern Zinkarsenid wird direkt
oxidiert und damit Zinkarsenat anstatt ZnO gewachsen. Dies legen auch die Bestimmungen der
Arsenkonzentrationen dieser Schichten nahe, denn diese liegen néher an der des Zng(AsOy)2, als
an der des Reinerit (Znz(AsOs3)2).

Bis auf die eingangs vorgestellten Messungen erbrachten elektrische Untersuchungen leider keine
weiteren, neuen Ergebnisse. Die bei niedrigen Fliissen gewachsenen Proben sind elektrisch nicht
von undotierten Proben zu unterscheiden und die bei hohen Fliissen abgeschiedenen Schichten

lassen sich aufgrund des hohen Widerstandes nicht charakterisieren [Wit08|.



9 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit war es, einen Prozess zu finden, mit dem das homoepitaktische Wachstum
hochqualitativer ZnO-Schichten mittels metallorganischer Gasphasenepitaxie moglich ist, da dies
elementar fiir die Realisierung optoelektronischer Bauelemente auf der Basis von ZnO ist. Dieser

Schwerpunkt leitete sich aus den Beschrankungen der Heteroepitaxie von ZnO ab.

Bei dem MOVPE-Prozess wurden Dimethylzink und Lachgas bzw. reiner Sauerstoff als Pre-
cursoren verwendet. Im Anschluss an das Wachstum wurden die Schichten durch verschiedene
Charakterisierungsmethoden detailliert untersucht.

Durch Optimierung der Wachstumstemperatur und des Reaktordruckes und der Entwicklung ei-
nes dreistufigen Wachstumsverfahren konnten auf GaN/Saphir heteroepitaktisch abgeschiedene
ZnO-Schichten derart optimiert werden, dass diese eine hervorragende Morphologie, eine sehr

015 cm—3-Bereich aufwie-

gute Lumineszenz und exzellente Storstellenkonzentration im unteren 1
sen. Trotz dieser eindrucksvollen Eigenschaften konnte nachgewiesen werden, dass beim hetero-
epitaktischen Wachstum zwangslaufig eine hoch leitfihige Zwischenschicht entsteht, welche die
elektrischen Eigenschaften dominiert und dass die kristallografische Qualitat dieser Schicht zwar
gut war, aber auch beim heteroepitaktischen Wachstum generell begrenzt ist und noch nicht
ausreicht, um p-Typ ZnO herzustellen. Um die Schichtqualitét weiter zu verbessern, sollte des-
wegen eine Prozedur entwickelt werden, um ZnO homoepitaktisch auf ZnO abzuscheiden, da zu
erwarten war, dass dies die Qualitat der Schichten stark verbessert.

Da in der Literatur (vgl.: Kapitel 6) ausgewiesen ist, dass eine thermische Behandlung der Sub-
strate vor dem Wachstum unbedingt vonnéten ist, musste zunéchst ein entsprechendes Verfahren
dafiir entwickelt werden. In einem Rapid-Thermal-Annealer wurden die Substrate fiir 15 Minuten
bei 1100°C behandelt. Dabei muss eine Sauerstoffatmosphére und ein Zinkreservoir in Form von
ZnO-Pulver vorliegen. Bei den Untersuchungen an derart behandelten Substraten stellte sich
heraus, dass sauerstoffpolare Substrate nach dem Annealing eine exzellente morphologische und
kristallografische Qualitdt aufweisen und ideal fiir die Epitaxie sind. Zinkpolare Substrate hin-
gegen stellten sich als weniger geeignet fiir diese heraus. Aus diesem Grund wurde das homoepi-
taktische Wachstum von ZnO (fast) ausschliefslich auf O-Face Substraten durchgefiihrt.

Bei der Homoepitaxie stellte sich schnell heraus, dass nicht auf die Ergebnisse der Heteroepita-
xie zuriickgegriffen werden kann. Wachstumsparameter, die vormals zu Schichten mit einer zu-
mindest guten Morphologie fiihrten, hatten nun das genaue Gegenteil zur Folge. Durch eine

Optimierung des Sauerstoff zu Zink Verhéltnisses, der Wachstumstemperatur und des Reaktor-



druckes konnte die Morphologie zwar stark verbessert werden, aber bei Verwendung von Lachgas
als Sauerstoffprecursor wurden die Schichten immer in einem dreidimensionalen Wachstums-
modus abgeschieden. Erst bei Verwendung von reinem Sauerstoff konnte ein zweidimensionaler
Wachstumsmodus realisiert werden. Meinem Wissen nach ist es weltweit das erste Mal, dass
dies realisiert wurde. Bei den Untersuchungen an diesen Schichten stellte sich heraus, dass diese
weitestgehend die Eigenschaften des Substrates annehmen. Einerseits ist dies von Vorteil, denn
im Idealfall sollten die Substrate perfekte Einkristalle sein. Der Nachteil dabei ist allerdings, dass
die Substrate z.Z. in den meisten Fallen zwar schon sehr gut, aber leider keine Einkristalle sind.
Die kristallografische Qualitdt der homoepitaktischen Schichten ist bis zu eine Gréflenordnung
besser als die der besten heteroepitaktisch abgeschiedenen Schichten (bzgl. der Verdrehung und
Verkippung), allerdings durch die Qualitdt des ZnO-Substrates begrenzt. Da sich diese in den
letzten Jahren stark verbessert hat, ist davon auszugehen, dass dieses Problem alsbald gelost
werden wird.

Zum Abschluss der Arbeit wurde bei Versuchen zur p-Dotierung mittels Arsen iiberraschen-
derweise eine Zn/As/O-Legierung anstatt dotiertem ZnO gewachsen. Diese Legierung wurde
detailliert untersucht und konnte schlieflich als Reinerit identifiziert werden. ZnO mit p-Typ

Verhalten konnte dabei nicht realisiert werden.

Die homoepitaktisch gewachsenen Schichten mit exzellenter Qualitdt sind ein perfekter Aus-
gangspunkt fiir weitere gezielte Versuche zur p-Dotierung. Das moglicherweise dabei entstehende
p-Typ ZnO muss langzeitstabil sein und eine geniigend hohe Konzentration von Lochern aufwei-
sen. Dies war seit der Renaissance des starken Interesses am ZnO, eingeleitet mit dem Bericht
tiber p-Typ-ZnO von Minegishi et al. in Referenz [Min97], das grofse Problem, was seitdem auch
nicht gelést werden konnte. Da die Homoepitaxie von ZnO erst seit Neuestem gelingt, ist noch
nicht bekannt, inwiefern dies fiir solcherart hergestelltes ZnO gilt.

Als neueste Entwicklung in diese Richtung ist die von Cao et al. in Referenz [Cao07| berichte-
te Akzeptordotierung mit Phosphor zu nennen. Sie konnten an sogenannten Nanofiden mittels
Lumineszenzuntersuchungen den Ubergang eines freien Elektrons zu einem Akzeptoriibergang
und Donator-Akzeptor-Paarbanden nachweisen. Der elektrische Nachweis steht noch aus, diirf-
te an den Nanofdden aber vermutlich auch sehr schwierig sein. Dieselbe Gruppe berichtet in
Referenz [Wen07¢| von Dotierversuchen mit Phosphor an ZnO-Schichten. Auch an diesen ist
p-Typ-Verhalten festgestellt worden. Allerdings sind die Schichten nicht homogen p-leitend und
die entsprechenden Gebiete korellieren mit Imperfektionen auf der Oberfliche. Auf jeden Fall ist
dies ein Ansatz, der weiter erforscht werden sollte, denn vielleicht stehen am Ende dieses Weges

tatsdchlich die in der Einleitung erwdhnten phantastischen Applikationen.

In diesem wunderbaren Universum voll unendlicher Moglichkeiten haben wir ge-
rade erst begonnen, die ersten Schritte zu gehen auf dem Weg zu den Sternen — und

die Sterne sind das Ziel.
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