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Kurzfassung

Halbeiter mit groer Bandliicke wie die der Gruppe-IlI-Nitride (Galliumnitrid (GaN) und
Aluminiumnitrid (AIN)) eignen sich aufgrund ihrer hohen Durchbruchsfestigkeit
hervorragend fiir die Verwendung von robusten und energieeffizienten Leistungsschaltern.
Durch Polarisationseffekte der Gruppe III-Nitride kdnnen Heterostrukturen erzeugt werden,
die zur Bildung eines zweidimensionalen Elektronengases (2DEGs) an den Grenzflichen
fiihren, was die Realisierung von lateralen Hochleistungs-Feldeffekttransistoren (FETs)
ermoglicht.

Jedoch konnte das volle physikalische Potential von GaN-basierten Bauelementen bisher
nicht erreicht werden. So weisen undotierte GaN-Schichten, die mittels metallorganischer
chemischer Gasphasenabscheidung (MOCVD) geziichtet werden, aufgrund von nativen
Defekten und Verunreinigungen oft eine Restleitfdhigkeit auf, die sich vor allem nachteilig
auf die Durchbruchfeldstirke von GaN-basieren Bauelementen auswirkt. Daher ist es, um
hohe Durchbruchfeldstidrken und Spannungen zu erzielen essentiell, die Restleitfahigkeit so
gering wie moglich zu halten, idealerweise nahe der intrinsischen Ladungstriger-
konzentration, um hochisolierende GaN-Pufferschichten zu erzeugen, was haufig durch eine
Kompensationsdotierung mittels Kohlenstoffs realisiert wurde. Typischerweise erfordert eine
Erhéhung der intrinsischen Kohlenstoffdotierung eine Anderung der miteinander gekoppelten
Prozessparameter wie Temperatur, Druck und V/III-Verhiltnis. Damit ist jedoch eine
gleichzeitige =~ Optimierung  der =~ Wachstumsparameter  auf  eine  gewiinschte
Kohlenstoffkonzentration bei bestmoglicher Kristallqualitit schwer umsetzbar.

In dieser Arbeit wird erstmals systematisch eine extrinsische C-Dotierung von GaN mittels
eines Propan-Priakursors als Alternative zu den bisher bekannten Verfahren untersucht und
erfolgreich belegt, dass diese Art der Kohlenstoffdotierung eine exzellente Isolationswirkung
aufweist. Der dadurch erzielte zusétzliche Freiheitsgrad ermoglicht es die
Wachstumsbedingungen auf eine hohe Kristallqualitidt hin zu optimieren und unabhéngig
davon den Kohlenstoffeinbau iiber die Flussrate des Priakursors zu steuern. Mit dieser neuen
Methode, welche inzwischen auch von kommerziellen Halbleiterherstellen eingesetzt wird,
wurde die C-Dotierung an drei verschiedenen Probenstrukturen hinsichtlich ihrer elektrischen,
strukturellen und optischen Eigenschaften untersucht.

Unter optimalen Wachstumsbedingungen fiir GaN konnte eine Kohlenstoffkonzentration von
1.2-10" cm erreicht werden, ohne die Kristallqualitit zu beeintrichtigen. Der Einbau von
Kohlenstoff zeigt anhand von SIMS-Tiefenprofilen keine negativen Effekte wie Anstrom-
oder Memoryeffekt und ermoglicht dadurch eine prézise Steuerung der C-Dotierung. Anhand
von Si,C kodotierten GaN-Probenserien konnte der Einbau von Kohlenstoff als elektrisch
aktiver Akzeptor mit einer Effizienz von nahezu 100% gezeigt werden. Dadurch verbesserten
sich die isolierenden Eigenschaften von GaN erheblich, und es wurden Durchbruchfeldstirken
bis zu 2.03 MV/cm erreicht. Dariliber hinaus zeigen die Ergebnisse, dass eine hdhere
Kohlenstoffkonzentration die Durchbruchfeldstirke weiter steigert und den Leckstrom um
mehrere GroBBenordnungen reduziert.

Die umfassende Analyse in der Arbeit zeigt auBerdem, dass die gelbe und blaue Lumineszenz
in GaN durch den Cn-Akzeptordefekt verursachte wird. Die Ergebnisse erweitern das
Verstindnis der defektbezogenen Lumineszenz in GaN und liefern entscheidende Einblicke,
die zur Optimierung von GaN-basierten Technologien beitragen.



Abstract

Semiconductors with a large band gap such as Group IlI-nitrides (gallium nitride (GaN) and
aluminum nitride (AIN)) are excellently suited for the use in robust and energy-efficient
power switches due to their high breakdown strength. Polarization effects in Group IlI-nitride
heterostructures can lead to the formation of a two-dimensional electron gas (2DEG) at the
interfaces, enabling the realization of lateral high-power field-effect transistors (FETs).

However, the full physical potential of GaN-based devices has not yet been reached. Undoped
GaN layers grown by using metal-organic chemical vapor deposition (MOCVD) often exhibit
residual free carriers due to native defects and impurities, which have a particularly negative
impact on the breakdown voltage of GaN-based devices. Therefore, it is crucial to keep the
residual charge carrier concentration as low as possible, ideally close to the intrinsic carrier
concentration, to obtain highly insulating GaN buffer layers. This can be achieved by
compensation doping with carbon. Typically, increasing the intrinsic carbon doping
concentration requires changes in process parameters such as temperature, pressure, and V/III
ratio. However, changing growth conditions leads to different incorporation probabilities and
lattice site preferences of carbon as well as to unknown formation energies of the remaining
impurities and point defects. This makes a prediction of the insulating characteristics of such
GaN layers difficult.

In this work an alternative to the less optimal methods of iron or intrinsic carbon doping,
namely extrinsic C-doping using a propane precursor is systematically investigated for the
first time. It is demonstrated that excellent electrical, structural, and optical properties of the
highly insulating GaN buffer layers can be achieved, without altering the optimized growth
parameters for high-quality GaN layers. Under optimal growth conditions for GaN, a carbon
concentration of 1.2-10" c¢cm™ was achieved without degrading the crystal quality. Carbon
incorporation, as shown by SIMS depth profiles, exhibits no indication of a carbon memory
effect. A linear relationship between propane flow and C-incorporation is demonstrated
allowing the precise control of C-doping. A silicon and carbon co-doping technique was
applied to determine the compensation efficiency of propane as a precursor. The incorporation
of carbon as an electrically active acceptor in GaN shows an efficiency of nearly 100%. This
has improved the insulating properties of GaN, achieving breakdown field strengths up to
2.03 MV/cm. The results further show an increasing breakdown strength with increasing
carbon concentration and a reduction of the leakage current by several orders of magnitude.

The comprehensive analysis demonstrates that the yellow and blue luminescence bands in
GaN are due to transitions involving the Cn acceptor defect. These findings improve the
understanding of defect-related luminescence in GaN and have implications for the
development of optoelectronic devices.
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1 Einleitung

Silizium (Si) ist seit nunmehr als 50 Jahren das Material der Wahl fiir die Herstellung
von leistungselektronischen Bauelementen. Jedoch kommt Silizium inzwischen an
seine physikalischen Grenzen, wodurch vermehrt Anwendungen entstehen, die mit
diesem Halbleitermaterial nicht mehr praktikabel umsetzbar sind. So besitzt Silizium
eine Spannungsfestigkeit von lediglich ~0.3 MV/cm [1] wodurch die Bauteile
entsprechend dimensioniert werden miissen, um hohere Durchbruchspannungen zu
gewidhrleisten. Neben den dadurch steigenden Materialkosten fiihrt eine VergroBerung
des Bauteils unweigerlich zu hoheren Schalt- sowie Durchlassverlusten [2]. Die
dadurch verursachte Erwirmung des Bauelementes verringert wiederum den
Wirkungsgrad und muss durch einen erhohten Kiihlaufwand kompensiert werden.
Daher besteht ein grofes Interesse daran diese Verlustleistungen zu minimieren, da sie
sich sowohl negativ auf die Lebensdauer des Bauelements auswirken als auch dessen

Einsatzgebiet begrenzen.

Halbleiter mit groBer Bandliicke wie Galliumnitrid (GaN), Aluminiumnitrid (AIN)
oder Siliziumkarbid (SiC) eignen sich aufgrund ihrer hohen Durchbruchsfestigkeit
hervorragend fiir die Verwendung von robusten und energieeffizienten
Leistungsschaltern, wie sie in zukunftsweisenden Technologien wie zum Beispiel der
Elektromobilitdt oder im Umfeld der Energieversorgung von Datenzentren benétigt

werden [3, 4].

Durch den Einsatz von Halbleitermaterialien wie GaN und der terndren Gruppe III-
Nitride wie Al(Ga,In)N konnen die Limitierungen der Siliziumtechnologie
tiberwunden werden.

Aufgrund von Polarisationseffekten der Gruppe III-Nitride und der entsprechenden
Band-Offsets kann es bei der Herstellung von AlInN/GaN sowie AlGaN/GaN
Heterostrukturen zur Bildung eines zweidimensionalen Elektronengases (2DEGs) an
den Grenzflichen kommen, was die Realisierung von Hochleistungs-
Feldeffekttransistoren (FETs) ermoglicht [5, 6]. Durch die hohere Spannungsfestigkeit

von GaN (~3.3 MV/cm) [3] im Vergleich zu Silizium, sowie durch die hdhere
9



Elektronenmobilitdt und Ladungstragerdichte des 2DEGs lésst sich eine Verringerung
der Bauelementfliche erzielen, wodurch eine signifikante Reduzierung der
Leistungsverluste ~ sowie  die  damit  verbundene  Verringerung  des

Durchgangswiderstandes Ron erzielt werden kann [2].

Jedoch konnte das volle Potential von GaN-Transistoren bislang nicht ausgeschopft
werden. So wurde der theoretisch ermittelte Wert fiir die Spannungsfestigkeit von GaN
bislang nicht erreicht. Einer der Griinde hierfiir ist das Fehlen von geeigneten und vor
allem kostengiinstigen GaN-Substraten wodurch weiterhin auf Fremdsubstrate wie
Silizium, Saphir oder Siliziumkarbid ausgewichen werden muss. Dies fiihrt im
Allgemeinen zu einer hohen Anzahl an Versetzungen und damit verbunden zu
parasitdren Leckstromen sowie zu einer Verringerung der Spannungsfestigkeit [7].
Obwohl das epitaktische Wachstum von GaN auf Silizium [8] aufgrund von Melt-
back-Etching [9, 10], Gitterfehlanpassungen sowie unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten sehr anspruchsvoll ist, ist wiederum die Moglichkeit auf
giinstigen und groBen Siliziumwafern GaN Schichten abscheiden zu konnen in

Hinblick auf Wirtschaftlichkeit und Massenproduktion sehr attraktiv.

Die  Durchbruchspannung von auf GaN auf Silizium  basierenden
Hochspannungstransistoren im OFF-State ist bislang im Wesentlichen durch die
vertikale Schichtdicke und damit durch die Spannungsfestigkeit des GaN-Puffers
zwischen dem Siliziumsubstrat und dem durch das 2DEG erzeugten Elektronenkanal
limitiert. Obwohl die Griinde bislang nicht zweifelsfrei geklart sind, zeigt undotiertes
GaN, welches mittels MOVPE (engl. Metal-Organic Vapor Phase Epitaxy) hergestellt
wird, héufig eine n-Typ Hintergrund-Dotierung, wodurch die notwendigen
isolierenden Eigenschaften des GaN-Puffers nicht gegeben sind. Als mogliche
Ursachen werden der ungewollte Einbau von Storstellen wie beispielsweise Sauerstoff
[11, 12] oder Silizium [13] sowie die Bildung von intrinsischen Defekten wie
Stickstoff-Vakanzen (Vn) angefiihrt [14]. Um dennoch hochisolierende
Pufferschichten zu erhalten, werden deshalb gezielt Haftstellen, vorzugsweise

akzeptorartige Storstellen eingebaut [15, 16].
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In dieser Arbeit, welche im Rahmen des BMBF Projekts ZuGaNG entstand, mit dem
Schwerpunkt der Erforschung, Entwicklung sowie Optimierung von Hochleistungs-
bauelementen fiir den Bedarf von groflen sowie kleinen Verbrauchern in den Mérkten
der Energiewirtschaft und des Energiemanagements, wurden fiir die Kompensations-
dotierung Eisen und Kohlenstoff verwendet. Da jedoch fiir eine Prozessvertriglichkeit
von GaN in einer CMOS-Linie, aufgrund des Risikos einer Querkontamination, auf
eine Eisendotierung des GaN-Puffers verzichtet werden soll, liegt das
Hauptaugenmerk dieser Arbeit auf der Kohlenstoffdotierung.

Der herkommliche Weg, um GaN mit Kohlenstoff zu dotieren beruht bei der MOVPE
auf einer Modifikation der Wachstumsparameter (Druck, Temperatur und V/III
Verhéltnis), welches die Einbauwahrscheinlichkeit des, durch die iiblicherweise
verwendeten  Gallium-Prakursoren ~ wie  Trimethylgallium  (TMGa)  oder
Triethylgallium (TEGa), mitgefiihrten Kohlenstoffs beeinflusst [17-21]. Jedoch kann
eine Anderung der Wachstumsparameter, die zwar einen hohen Kohlenstoffeinbau zur
Folge haben, gleichzeitig zu einer starken Verschlechterung der Kristallqualitit und
dadurch zu unerwiinschten elektrischen Eigenschaften fithren. Um dennoch eine hohe
Kristallqualitdt mit gut reproduzierbaren elektrischen Charakteristiken zu erzielen,
wurde der Einsatz von Propan als Prikursor, welcher als unabhdngige
Kohlenstoffquelle agieren soll, untersucht. Der dadurch erzielte zusitzliche
Freiheitsgrad ermdglicht es die Wachstumsbedingungen auf eine hohe Kristallqualitét
hin zu optimieren und unabhéngig davon den Kohlenstoffeinbau iiber die Flussrate des
Priakursors zu steuern [16]. Zusitzlich ergibt sich hierdurch die Mdoglichkeit die
Einfliisse des Kohlenstoffs auf MOVPE gewachsene GaN Schichten besser zu
verstehen und die daraus resultierenden physikalischen Phdnomene systematisch zu
analysieren. Dies war vor Beginn der Arbeit an GaN:C Schichten, welche mittels
MOVPE hergestellt wurden, in diesem Umfang noch nicht moglich.

Der Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit ist die Herstellung sowie die strukturelle
und elektrische Charakterisierung von C-dotierten GaN-Pufferschichten durch die
Verwendung von Propan fiir den FEinsatz in Hochspannungstransistoren fiir die

Leistungselektronik.
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2 Materialeigenschaften der Gruppe Il —
Nitride

2.1 Kristallstruktur

Die Gruppe I1I-Nitride GaN, AIN und InN kristallisieren bevorzugt in der hexagonalen
Waurtzitstruktur (Raumgruppe P6smce [1]). Weitere mogliche Kristallstrukturen sind
unter anderem die Zinkblendestruktur sowie bei sehr hohem Druck die NaCl-Struktur
[2], jedoch st wunter Normalbedingungen lediglich die Wurtzitstruktur
thermodynamisch stabil und daher technologisch relevant. Abbildung 2.1 zeigt die
Waurtzitstruktur, wobei die grauen Sphéren fiir die Ga, Al bzw. In Atome stehen und

die blauen die Stickstoffatome reprisentieren.

c-plane

m-plane

] (b) [ﬁ20%<.--"

Abbildung 2.1: (a) Schematische  Darstellung  der  Wurtzitstruktur — mit  den
Gitterparametern ¢ und a. (b) Verschiedene Kristallflichen der
Wurtzitstruktur und deren Bezeichnung

Die Einheitszelle kann dabei durch zwei Gitterparameter a und ¢ beschrieben werden
(Abbildung 2.1a) welche fiir GaN, AIN und InN in Tabelle 2.1 zusammengefasst sind.
Des Weiteren handelt es sich bei der Wurtzitstruktur um die hexagonal dichteste
Kugelpackung (hcp) mit der Stapelfolge ABABA..., was sich durch die Betrachtung
der tiberndchsten Nachbaratome senkrecht zur Hauptachse (c-Achse) ergibt. Fiir die
Beschreibung der Gitterebenen des hexagonalen Wurtzitkristalls wird hierbei die
Bravais-Nomenklatur (hkil) verwendet, wobei fiir i = - (h+k) aus der Millerschen-
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Nomenklatur folgt [3]. In Abbildung 2.1b sind verschiedene Kristallflichen mit der

dazugehorigen Indizierung nach der Bravais-Nomenklatur dargestellt.

Die bindren Verbindungen GaN, AIN und InN besitzen unterschiedliche Bulk-
Gitterkonstanten (Tabelle 2.1), wodurch es bei der Heteroepitaxie im Allgemeinen zu
einer biaxialen Verzerrung kommt. Die epitaktisch gewachsene Schicht nimmt im
ungestorten Fall die in-plane a-Gitterkonstante der darunterliegenden Schicht bzw. des
Substrates an. Dieser Prozess wird als pseudomorphes Wachstum bezeichnet. Dabei
wirkt auf die epitaktisch gewachsene Schicht aufgrund der Gitterfehlanpassung eine
Tangentialspannung or, was zu einer Dehnung der hexagonalen Einheitszelle fiihrt.
Diese biaxiale Verzerrung ist in Abbildung 2.2 dargestellt. Die Verformung bzw.

Verzerrung wird im Allgemeinen durch den Dehnungstensor € beschrieben.

Abbildung 2.2: Darstellung der biaxialen Verzerrung einer GaN Einheitszelle mit den
anfdnglichen Gitterparametern ap und co sowie die aus der Verzerrung
resultierenden Gitterkonstanten a und c nach Ref. [4]

Die relative biaxiale Verzerrung der Schichtebene von bindren Gruppe III-Nitriden
bezogen auf GaN sind in Tabelle 2.1 aufgelistet (ao ist die hierbei die anfingliche in-
plane Gitterkonstante, siche Abb. 2.2) und koénnen bestimmt werden durch:

Agan — Qo 2.1
Qo

gxx = gyy = 8" =
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Tabelle 2.1:Gitterkonstanten und relative biaxiale Verzerrung bezogen auf GaN fiir
den vollverspannten Fall [5].

Material ao [nm| co [nm] g = “CaN_70 [0y
ao

0.3187 0.5184 0
0.3112 0.4982 2.4
0.3548 0.5760 -10.2

Der Zusammenhang zwischen dem Spannungstensor ¢ und dem Dehnungstensor &

wird durch das Hook‘sche Gesetz beschrieben:

2.2

Qll
My

_c.

Das Elastizititsmodul C ist dabei ein Tensor 4. Stufe, welcher durch Symmetrie-

iiberlegungen auf 5 unabhingige Komponenten reduziert werden kann:

Cl 1 Cl 2 Cl 3

0
Ciz Ci1 C3 O 2.3

0

4

C = Ci3 Ci3 Cs3
0 0 0 Cu
0 0 0 0 Cu 1
0 0 0 0 0 5 (Ci1 — Ci2)

SO OO O

0
0
0
0
4

In Tabelle 2.2 sind die entsprechenden Werte fiir die jeweiligen Elastizitdtskonstanten

angegeben.

Tabelle 2.2: Elastizititskonstanten von GaN, AIN und InN bei Raumtemperatur [6] [7]

Material Cu1 [GPa] Cs3 [GPa] Cy4 [GPa] Ci2 [GPa] Ci3 [GPa]

GaN 370 390 90 145 110
AIN 410 390 120 140 100
InN 223 224 48 115 92
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Die resultierende Dehnung in Wachstumsrichtung, die aufgrund der biaxialen
Verzerrung zustande kommt, kann nun durch die Elastizitdtskonstanten Ci3 und Cs3

ausgedriickt werden:

Ci3 2.4
Ezz = &L = _ZC_Sxx
33

Die Energie, die aufgebracht werden muss, um den Kristall zu verzerren wird
elastische Energie oder Verspannungsenergie genannt und steigt mit zunehmender
Schichtdicke an. Im pseudomorphen Fall wird diese Energie im Kristall gespeichert.
Uberschreitet jedoch die Verspannungsenergie einen kritischen Wert, so werden
Versetzungen gebildet, wodurch die Verspannungsenergie abgebaut wird und es
dadurch zu einer teil- bis vollstindigen Schichtrelaxation kommt (Abbildung 2.3).
Pseudomorphes Wachstum von Materialien mit unterschiedlichen Gitterkonstanten

kann daher lediglich bis zu einer kritischen Schichtdicke erfolgen.

J SR | | S

— Substrat —

kompressiv
verspannt

vollstandig

tensil verspannt .
relaxiert

Abbildung 2.3: Mogliche Variationen beim heteroepitaktischen Wachstum. (links)
pseudomorphe  Epitaxieschicht  unter  biaxial  kompressiver
Verspannung, (mitte) unter biaxial tensiler Verspannung (rechts)
vollstindig relaxierte Schicht durch den Abbau der Verspannungs-
energie durch Bildung von Versetzungen.
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2.2 Terndre Gruppe llI-Nitridverbindungen

Aus bindren Gruppe III-Nitriden lassen sich die terndren Mischkristalle Al,Ga;_,N,
Al,In;_ N und In,Ga,;_,N herstellen. FEinige der sich dadurch &ndernden
Materialparameter, wie beispielsweise die a- und c-Gitterkonstante, konnen durch die
Vegard’sche-Regel [8] berechnet werden. Es wird hierbei zwischen den
entsprechenden Materialkonstanten der bindren Komponenten als Funktion der
Komposition linear interpoliert. Folgende Gleichung dient als Beispiel fiir die

Berechnung der a-Gitterkonstante von AlInN in Abhéngigkeit der Komposition.

a(Al,In;_,N) =x-a(AIN) + (1 — x) - a(InN) 2.5

Jedoch ist die Vegard’sche Regel nicht immer anwendbar, wie beispielsweise bei der

Berechnung der Bandliicke Eg von ternidren Materialen:

EGBN = Efx + EE(1 —x) — bx(1 — x) 2.6

Die Nichtlinearitit wird in diesem Fall durch einen quadratischen Term ausgedriickt.

Der hierfiir verwendete Parameter b wird Bowing-Parameter genannt [9].

2.3 Spontane und piezoelektrische Polarisation

Die Wurtzitstruktur aus den Materialien der Gruppe III-Nitride weist eine Mischform
aus kovalenter und ionischer Bindung auf. Der stark ausgepréigte ionische Charakter
der Bindung von Stickstoff zu Ga, Al und In fiihrt jedoch dazu, dass sich das
Verhéltnis zwischen den beiden Gitterparametern ¢ und a gegeniiber dem idealen Wert
der Wurtzitstruktur von cy/a, = \/8_/3 unterscheidet. Eine Abweichung von diesem
Wert sowie die fehlende Inversionssymmetrie entlang der c-Achse fiihren zu einer
makroskopischen Polarisation entlang der [0001] Kristallrichtung [10, 11]. Da diese
Polarisation auch im ungestorten Kristall auftritt, wird sie als spontane Polarisation Ps

bezeichnet. In Tabelle 2.3 sind die Abweichungen der Gruppe III-Nitride vom idealen
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co/ap Verhidltnis sowie die Werte fiir Ps zusammengefasst. Da Wurtzitstrukturen,
welche das ideale co/ap Verhéltnis aufweisen, keine spontane Polarisation zeigen,
beeinflussen somit die Gitterparameter malBigeblich die Polarisation des Kristalls.
Aufgrund dessen kann beispielsweise die durch eine biaxiale Verspannung
hervorgerufene Dehnung des Korpers, wie sie beim pseudomorphen Wachstum
auftritt, die Stdrke der Polarisation verdndern. Da diese zusitzliche Polarisation
aufgrund einer Verzerrung des Kristalls hervorgerufen wird, wird sie als
piezoelektrische Polarisation Pz bezeichnet. Die Gesamtpolarisation setzt sich aus den
Anteilen der spontanen sowie piezoelektrischen Polarisation zusammen, wobei Ps und

Pz jeweils parallel oder antiparallel sein konnen:

Pgesamt = Ps + Py 2.7

Steht beispielsweise eine epitaktisch-gewachsene Schicht wunter biaxialer
Druckspannung, so verringert sich dadurch die in-plane Gitterkonstante und die c-
Gitterkonstante wird entsprechend grofer. Dies fiihrt zu einem Anstieg des c/a-
Verhidltnisses gegeniiber dem idealen Wert, was zu einer Reduzierung der
Gesamtpolarisation des Kristalls fiihrt, da die Vektoren 132 und 135 in diesem Fall
entgegengesetzt gerichtet sind. Wird der Kristall hingegen durch eine Zugspannung
biaxial verzerrt, so fiihrt dies zu einer Reduzierung des c/a-Verhéltnisses, wodurch die
Gesamtpolarisation steigt, da nun P, und Ps in die gleiche Richtung wirken. Wéhrend
Ps eine Materialkonstante ist, wird Pz durch die Verzerrung des Kristalls

hervorgerufen, welche durch folgende Gleichung beschrieben werden kann [12]:

a - aO ( C13> 28

Die Koeffizienten e31 und e33 sind die entsprechenden piezoelektrischen Konstanten.
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Tabelle 2.3: Gitterverhdltnis, spontane Polarisation und piezoelektrische
Konstanten [10]
Material co/ap  Ps [C/m?] e [C/m?] es; [C/m?]

TN 1.6259  -0.029 -0.49 0.73
1.6010  -0.081 -0.60 1.46
InN 1.6116  -0.032 -0.57 0.97

Eine direkte Auswirkung des Polarisationseffekts ist die Ausbildung ortsfester
Polarisationsladungen an einer Heterogrenzfliche, die durch freie Ladungstriger
kompensiert werden. Diese Ladungstragerakkumulation kann zu der Ausbildung eines
2DEGs fiihren, welches als hochleifdhiger Kanal in lateralen Transistoren ausgenutzt
wird [13, 14]. Eine Akkumulation von Defektelektronen ist an entsprechenden
Heterogrenzflichen ebenfalls mdglich, wodurch ein zweidimensionales Lochergas
(2DHG) entstehen kann. An InGaN/GaN Heterostrukturen konnte damit ein p-Typ
Transistor erfolgreich realisiert werden [15]. Da die Kanalladung durch eine
Polarisationsdiskontinuitdt an der Materialgrenzfliche gebildet wird, ist keine
Dotierung bzw. Versorgungsschicht notwendig, wie es bei klassischen FET-Strukturen
der Fall ist. Die Ausbildung eines 2DEGs fiihrt zu einem Kanal mit einer sehr hohen
Ladungstriagerdichte sowie -beweglichkeit. Die Ladungstragerkonzentration des
2DEGs lésst sich durch die Wahl des Barrierenmaterials sowie dessen Komposition
und Schichtdicke beeinflussen. Fiir die Realisierung von n-Typ FETs wurden in dieser

Arbeit A1GaN/GaN sowie AlInN/GaN Heterostrukturen verwendet.

Bei AlGaN/GaN FETs wird die Elektronenakkumulation hauptsdchlich durch die
Verspannung der Barriere und der sich daraus ergebenen piezoelektrischen
Polarisation verursacht. Mit steigendem Aluminium-Gehalt nimmt dabei die
Verspannung zu und wiirde im Grenzfall AIN/GaN eine maximale 2DEG
Ladungstrigerkonzentration von Ny = 6.8 - 1013 cm™2 ergeben [16]. Jedoch fiihren im
Allgemeinen zu hohe Aluminiumkonzentration zur Schichtrelaxation sowie zu einer
Verschlechterung der Schichtqualitét. So konnten bereits AlGaN/GaN HEMTs auf SiC
Substraten mit einer Aluminiumkonzentration von 40% eine maximale Drain-Source

Stromdichte von ~1.5A/mm erzielen [17]. Die kritische Schichtdicke von AIN/GaN
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betrdgt ~7 nm [18-21]. Daher liegt der Al-Gehalt einer AlGaN Barriere
typischerweise ~um  ~25%, was einer Ladungstrigerkonzentration  von
Ng ~ 1-10% ¢cm™2 ergibt.

Verglichen mit AlGaN/GaN HEMTs zeigen AlInN/GaN Strukturen eine um bis zu
zweifach hohere Elektronendichte im 2DEG [22]. Es konnten in AlInN/GaN
Heterostrukturen 2DEGs mit einer Elektronendichte von bis zu 3.5-10"3 cm? erzielt
werden [23, 24]. Mit steigender AlInN Barrierendicke steigt auch die 2DEG Dichte.
Bei ca. 15 nm setzt eine Séttigung ein [18, 25, 26]. Fir AlInN/GaN FETs liegt die
hochste zu erzielende 2DEG Ladungstragerkonzentration ebenfalls im Grenzfall
AIN/GaN. Bei einer Indiumkonzentration von 32% kompensieren sich die piezo- und
spontane Polarisation gegenseitig, so dass keine Ladungstriger an der Grenzflache
akkumuliert werden. Im Gegensatz zu AlGaN bietet AlInN die Mdglichkeit des
gitterangepassten Wachstums auf GaN. Bei einer Indiumkonzentration von ~17% kann
daher die AlInN Barriere spannungsfrei auf GaN abgeschieden werden, wodurch der
piezoelektrische Anteil an der Gesamtpolarisation verschwindet. Somit wird im
gitterangepassten Fall die 2DEG Ladungstragerkonzentration lediglich durch die
spontane Polarisation verursacht, womit eine Ladungstrigerkonzentration von N; =

2.7 - 103 cm™? erzielt werden kann [23].

2.4 Versetzungen

Versetzungen sind eindimensionale Gitterfehler in einem Kristall, welche durch

Versetzungslinien veranschaulicht und durch den Burgersvektor b beschrieben
werden. Es gibt zwei Grundtypen von durchstoBenden Versetzungen, die Stufen-
sowie Schraubenversetzung. Unter Annahme des Mosaik-Modells [27-29]
(Abbildung 2.4) bilden sich durch die Koaleszenz von zueinander verdrehten sowie
verkippten Kristalliten versetzungsreiche Korngrenzen aus. Das Mal3 der Verkippung
(Tilt) sowie Verdrehung (Twist) korreliert mit der Dichte von Schrauben- bzw.

Stufenversetzungen [30].
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[0001]

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung einzelner hexagonaler Kristallite, die
gegeneinander verkippt (tilt) und verdreht (twist) sind

Liniendefekte sind in diesem Materialsystem meistens durchstoene Versetzungen

(TD engl. threading dislocation) [31, 32], wobei ihre Dichte in GaN Epi-Schichten

(MOVPE Wachstum auf Fremdsubstraten) in der GroBenordnung von 108 —

1010 cm™2 liegt [33]. Stufenversetzungen haben den Burgersvektor b = i(ll?O),

welcher senkrecht zur Versetzungslinie gerichtet ist. In Abbildung 2.5 ist eine
Stufenversetzung gezeigt, die durch den Einschub einer zusitzlichen Halbebene von
Atomen in einem ansonsten ungestorten Kristall anschaulich beschrieben werden
kann. Das Ende dieser Halbebene bildet den Versetzungskern und damit den Ort der

starksten durch die Stufenversetzung induzierten Verzerrung des Gitters.
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Abbildung 2.5: Schematische Darstellung einer Stufenversetzung. (a) Burgerskreis in
einem perfekten Kristallgitter (b) Stufenversetzung mit Burgersvektor
b, der durch einen geschlossenen Weg (Burgerskreis) dargestellt ist.
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Schraubenversetzungen (c-TD) besitzen den Burgersvektor b= (0001), wobei dieser

parallel zur Versetzungslinie ist. In Abbildung 2.6 ist eine Schraubenversetzung an

einer GaN (0001) Oberfliche dargestellt.

Abbildung 2.6: Schraubenversetzung auf GaN (001) im Nomarskimikroskop
(MD10142)

Im Allgemeinen zeigen viele Versetzungen sowohl Stufen- als auch
Schraubencharakter und werden dadurch als gemischte Durchsto3versetzungen
bezeichnet. Versetzungen konnen sich gegenseitig ausloschen, wenn sich zwei
zusammenlaufende Versetzungen mit entgegensetze Burgersvektoren und gleichem
Betrag treffen. Verspannungsfelder im Kristall konnen zu einem Abknicken der
Versetzungen fiihren, wodurch sich eine hohere Defektreduktion ergibt [34—38]. Fiir

eine detailliertere Beschreibung von Versetzungen ist auf Ref. [39] verwiesen.
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3 Experimentelle Methoden

3.1 Metal-organic vapor phase epitaxy (MOVPE)

Die MOVPE ist eine Wachstumstechnik, die meist bei moderaten Driicken (20-
200mbar) betrieben wird, im Gegensatz zu Techniken wie beispielsweise der
Molecular Beam Epitaxy (MBE), welche Hochvakuumbedingungen bendtigt. Die
Elemente Ga, Al und In werden hierbei durch metallorganische Priakursoren
bereitgestellt, iiberwiegend als deren Verbindungen mit tri-methyl (TM) oder tri-ethyl
(TE) Gruppen, also TMGa, TEGa, TMAIl und TMIn. Diese befinden sich in
temperierten Bubblern. Bei Prozessbeginn wird ein Triagergas (Wasserstoff oder
Stickstoff) durch die entsprechenden Bubbler geleitet, was zu einer Anreicherung des
Tragergases durch die Metallorganika fiihrt. Im Anschluss wird das Gas in den
Reaktor geleitet, wo es als laminarer Gasstrom {iber eine rotierende und geheizte Probe
gefiilhrt wird. Darauthin werden die Edukte thermisch aufgespalten und das
epitaktische Kristallwachstum beginnt. Der typische MOVPE Wachstumsprozess ist
in Abbildung 3.1 gezeigt.
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der Reaktionsetappen in der MOVPE nach
Ref. [1]
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In der Nihe der geheizten Substratoberfliche findet die Pyrolyse der Ausgansstoffe
statt. Bei geeigneten Wachstumsparametern fiihren die Reaktanten zum Wachstum
einer  kristallinen  Schicht auf dem  Substrat nach Gleichung 3.1.
Der fiir das Wachstum von Gruppe III-Nitriden notige Stickstoff wird durch
Ammoniak (NH3) bereitgestellt. Die vereinfachte Bruttoreaktionsgleichung kann wie

folgt formuliert werden:

(CH3)sGa + NH; — GaN + 3CH, 3.1

Neben dem Druck und der zur Verfiigung gestellten Menge an Ausgangsstoffen gehort
die Wachstumstemperatur zu den entscheidenden Prozessparametern (Abbildung 3.2).
Da bei der MOVPE nicht die gesamte Reaktorkammer geheizt wird, ist die
Oberflichen-Wachstums-Kinetik ~ sehr  stark  von  der  Substrat-  bzw.

Wachstumstemperatur abhingig.

>

transportbegrenzt

Log (Wachstumsrate)

1/Substrattemperatur

Abbildung 3.2: Wachstumsrate als Funktion der inversen Temperatur nach [2, 3]

Daher ist es wiinschenswert die Wachstumstemperatur so einzustellen, dass der
Wachstumsprozess lediglich durch die Diffusionsrate der Reaktanten auf der
Substratoberfliche ~ bestimmt  ist.  Dieses = Wachstumsregime  wird  als
transportbegrenzter Bereich bezeichnet und ist nur schwach von der Temperatur
abhingig. Ist dagegen die Wachstumstemperatur zu niedrig eingestellt, so gelangt man
in den kinetisch begrenzten Bereich, bei dem das Wachstum durch eine niedrige
Zerlegungsrate der Ausgangstoffe gehemmt wird. Wird die Temperatur jedoch zu
hoch gewdhlt, treten gehéduft Vorreaktionen auf, was zu einer Zerlegung der

Reaktanten fiihrt, bevor diese {iiberhaupt die Substratoberfliche erreichen
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(Desorptionsbereich). Trotz der hohen Qualitit der Pridkursoren ist beim MOVPE
Wachstum der Einbau von Verunreinigungen in den Kristall in Form von Storstellen,
wie beispielsweise der von C, O oder H, jedoch unvermeidlich.

Die Proben, die in dieser Arbeit untersucht wurden, sind in einem Aixtron 200/4 RF-S
MOVPE Reaktor hergestellt worden. Eine schematische Darstellung der Anlage ist in
Abbildung 3.3 gezeigt. Die Anlage ist auf 2 Zoll Wafer ausgelegt und kann eine

maximale Wachstumstemperatur von 1200°C erreichen.
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Abbildung 3.3: Schematische Darstellung des MOVPE-Reaktors (entnommen aus
Betriebsanweisung MOVPE-Anlage, Prof. Dr. Alois Krost)

3.2 Optische in-situ Messungen

Der MOVPE-Reaktor verfiigt dariiber hinaus iiber ein in-situ Messgeréit EpiCurve TT
der Firma LayTec. Damit kann wahrend des Schichtwachstums die Kriimmung des
Wafers, die Oberflichentemperatur sowie die Dicke der Epitaxieschicht und deren
Wachstumsrate gemessen werden. Dies ermdglicht auch eine gute Vergleichbarkeit
zwischen den einzelnen Versuchen sowie eine gute Kontrolle des Schichtwachstums
zu erhalten und falls notwendig die Wachstumsbedingungen zu dndern. Das in-situ
Reflektivitdts-Setup besteht aus drei Strahlen mit den Wellenldngen A = 950nm
(1.3eV), 633nm (1.96eV) und 405nm (3.06eV), welches iiber dem rotierenden
Substrathalter platziert ist.
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Die Schichtdickenmessung basiert auf Fabry-Perot Oszillationen. Dabei wird der
Laserstrahl von der Oberfliche der Probe reflektiert, wodurch diese eine
Phasenverschiebung zueinander aufweist. Je nach Dicke der Halbleiterschicht kommt
es zur destruktiven oder konstruktiven Interferenz und dies zu einer
Intensitdtsmodulation in den Reflexionstransienten. Die Schichtdicke (Wachstumsrate)
kann dann durch die Periode der Intensitdtsoszillationen gewonnen werden.
Zusitzliche Informationen wie die Materialqualitit (Oberflaichenrauigkeit) und die

Komposition konnen anhand der Amplitude der Oszillationen abgeschétzt werden.

Die Dicke dgy; der gewachsenen Schicht wird durch die Anzahl der Fabry-Perot
Interferenzen berechnet, wobei die Periode einer Oszillation einer Schichtdicke von
dgpi = A/(2-ngqy) entspricht. Hierbei ist ng,y der Brechungsindex von GaN.
Zusétzlich kann die Schichtqualitidt anhand konstanter Amplituden der Oszillationen

kontrolliert werden [4].

Im verwendeten Setup wird die Wellenlinge 950 nm fiir die pyrometrische
Temperaturmessung des Wafers verwendet (,,True Temperature®). Die reflektierte
Laserintensitit bei einer Wellenlinge von 405nm wird zur Kontrolle der

Grenzfldchen-qualitidt sowie Rauigkeit benutzt.

Spiegel Detektor

T

Detektor

/ B .
Halbdurchldssiger /" - igi nm
i . nm |
Spiegel / P
\ |
| |
\ |
Substrat Wafer
O ——
(a) O —— (b)

Abbildung 3.4: Schematische Darstellung des Strahlengangs des In-situ Messger«its.
(a) Messung der Waferkriimmung (b) Reflektivitit bei 3 Wellenldngen
(950nm, 633nm, 405nm)

Eine Anderung der Wafer-Kriimmung withrend des Wachstums liefert Riickschliisse

iiber den Verspannungszustand des Substrates und der Epi-Schicht. Fiir die Aufnahme
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der Waferkrimmung werden drei Laserstrahlen parallel auf den Wafer fokussiert,
wobei diese ein rechtwinkliges Dreieck aufspannen, um die Aspherizitdt bestimmen zu
konnen. Die reflektierten Strahlen werden dabei liber eine CCD-Kamera registriert.

Aus der Anderung des Strahlenabstands kann die Kriimmung ermittelt werden.

3.3 Nomarski-Mikroskop

Eine einfache und schnelle Charakterisierungsmethode der Oberflichenmorphologie
von Halbleiterschichtstrukturen ist das Nomarski- bzw. Interferenzkontrastmikroskop.
Es liefert erste Informationen iiber die Probenoberfliche sowie Morphologie und
dessen Eignung fiir eine spitere Bauelementprozessierung. Die vertikale Aufldsung ist
hierbei kleiner als die Wellenldnge des eingestrahlten Lichtes, wodurch sich diese
Methode gut eignet um Hohenkontraste, die durch Rauigkeiten oder Wachstumsstufen
verursacht werden, zu beobachten. Die gute Hohenauflosung wird erreicht, indem das
Beleuchtungsstrahlbiindel mittels eines Nomarski-Prismas in zwei parallele
Teilstrahlen aufgespaltet wird, welche senkrecht zueinander polarisiert sind. Die
beiden Teilstrahlen treffen darauthin parallel auf die Oberfliche auf, wobei der
Versatz dieser beiden Strahlen kleiner als die Auflosungsgrenze des
Mikroskopobjektivs sein sollte. Nach dem Auftreffen werden die beiden reflektierten
Strahlbiindel wieder zusammengefiigt. Der Bildkontrast entsteht dabei durch die
Interferenz der beiden Teilstrahlen, welcher durch die unterschiedlichen optischen
Weglingen verursacht wird. Der Strahlengang ist in Abbildung 3.5 schematisch

dargestellt. Fiir weiterfithrende Literatur ist auf Ref [5] verwiesen.
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Abbildung 3.5: Schematische Darstellung des Strahlengangs eines Nomarski-
Mikroskops [6]

Die Aufnahme der Bilder erfolgte mittels einer AxioCamMRCS5 Kamera der Firma

Zeiss.

3.4 Atomkraftmikroskop (AFM)

Eine Methode zur Oberflichencharakterisierung ist das Atomkraftmikroskop (AFM,
engl. Atomic Force Microscope), welches durch Binnig, Quate, und Gerber von der
Stanford University und IBM im Jahre 1986 [7] erfunden wurde. Mittels AFM kann
eine Analyse der Oberflichenmorphologie im nm MaBstab durchgefiihrt werden.
Dadurch kénnen Informationen iiber Versetzungen, die Homogenitét der untersuchten
Oberflache sowie die rms (engl. root mean square) Rauigkeit erhalten werden. Die
Funktionsweise des AFMs ist in Abbildung 3.6 schematisch dargestellt. Eine
idealerweise atomare Spitze, die an einem flexiblen Hebelarm (Cantilever), meist aus
Silizium gefertigt, angebracht ist, rastert die Probenoberfliche zeilenweise ab. Ein
Laserstrahl wird auf den Cantilever gerichtet und die Reflexion des Lasers wird auf
einen Positionsdetektor gelenkt. Die Auslenkung des Cantilevers wird durch den

Detektor gemessen und in ein Bild umgewandelt, das die Topographie der
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Probenoberfliche darstellt. Fiir eine genauere Funktionsweise ist auf Ref. [§]

verwiesen.

Cantiliever

— mit Spitze
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oberflache
: XY-Tisch

Abbildung 3.6: Schematische Darstellung des Funktionsprinzips eines
Atomkraftmikroskops

Es wurde das Atomkraftmikroskop Dimension 3100 der Firma Digital Instruments

Veeco Metrology Group fiir die Messungen verwendet.

3.5 Field Emission Raster Electron Microscope (FE-REM)

Beim FE-REM (engl. field emission raster electron microscope) wird die
Probenoberfldche mittels eines fokussierten Elektronenstrahls abgerastert. Der Vorteil
beim FE-REM gegeniiber einem REM ist die deutlich kleinere Strahlbreite, jedoch auf
Kosten eines stark reduzierten Strahlstroms. Bei den in dieser Arbeit gezeigten Bildern
handelt es sich um SE-Aufnahmen. In diesem Modus werden nur die
Sekundirelektronen detektiert. Die kinetische Energie der Elektronen ist hierbei
geringer als die Energie der gestreuten Primérelektronen, wodurch lediglich
oberflichennah erzeugte Elektronen die Probe verlassen konnen. Die in dieser Arbeit
gezeigten  FE-REM  Bilder = wurden  mit  einem  Hitachi S4800

Rasterelektronenmikroskop durch Dr. Hempel erstellt.
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3.6 Scanning Transmission Electron Microscope (STEM)

Fiir eine weiterfiihrende Untersuchung der Versetzungsdichte sowie -verteilung
wurden Querschnitt STEM (engl. scanning transmission electron microscope) Bilder
im Hellfeld (BF, engl. Bright Field) sowie im hochwinkligen Dunkelfeld (HAADF,
engl. high annular angle dark field) Kontrast Modus erstellt. Im Unterschied zum
konventionellen TEM bei dem ein Primérstrahl aus parallelen Elektronen benutzt wird,
wird beim STEM ein konvergierender Strahl verwendet. Mit diesem Elektronenstrahl
wird die Probe abgerastert. In BF-Modus wird nur der direkte Elektronenstrahl, der
durch die Probe tritt, registriert und formt das Bild. Dadurch erscheinen Defekte,
aufgrund der Streuung der Elektronenstrahls an diesen, dunkel in Bild. Im HAADF
Detektor werden Elektronen detektiert, die in einem groBeren Winkel um das Zentrum
der optischen Achse gestreut werden. Hierdurch erscheinen Defekte heller und der
Hintergrund dunkler. Mit der STEM-HAADF Abbildung lassen sich Variationen in
der Komposition besser sichtbar machen, da der Streuwinkel des Elektronenstrahls

von der Ordnungszahl abhingt [9].
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Abbildung 3.7: Schematische Darstellung der Anordnung der Probe und der
Strahldetektion beim STEM [10]

Die Préparation erfolgte mittels Diinnschlifftechnik und Ar-lonendtzung. Die Bilder
wurden mittels eines STEM Tecnai F20(FEG) der Firma Fei erstellt. Durchgefiihrt

wurden diese Messungen von Dr. Veit.

3.7 Photolumineszenzspektroskopie (PL)

Die Photolumineszenzspektroskopie wurde verwendet, um die extrinsischen
Punktdefekte von GaN zu untersuchen. Diese Defekte beeinflussen sowohl die
Kristallqualitdt als auch die elektrischen und optischen Eigenschaften. Bei der PL
werden Proben mit Photonen bestrahlt, deren Energien mindestens der Bandliicke Eg
des zu untersuchenden Halbleiters entsprechen (Eg < hv). Bei der Absorption werden
Elektron-Loch-Paare erzeugt. Elektronen werden aus dem Valenzband ins
Leitungsband angeregt, wodurch Locher im Valenzband entstehen. Aus diesem
Nichtgleichgewichtszustand gelangt der Halbleiter durch Relaxations- sowie

Rekombinationsprozesse wieder in seinen Gleichgewichtszustand. Zunichst erfolgt
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eine Thermalisierung der Ladungstriager. Dabei gelangen die Elektronen und Locher
durch Streuung an Phononen in die Nihe der entsprechenden Bandkanten. Von dort
aus beginnen die Rekombinationsprozesse. Das durch strahlende Rekombination
emittierte Licht wird spektral aufgelost detektiert. Neben der bandkantennahen
Lumineszenz konnen strahlende Uberginge analysiert werden, die durch tiefe
Storstellen verursacht werden. Dies ermdglicht eine detaillierte Untersuchung der

Defekte und ihrer Auswirkungen auf die Materialeigenschaften (Abbildung 3.8).

Optical
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Abbildung 3.8: Schematische Darstellung von méglichen PL-Rekombinations-
prozessen. Strahlende Rekombination: Freie Exzitonen (engl. Free
Excitons, FX), gebundene Exzitonen (engl. Bound Excitons), tiefe
Storstellen (engl. Deep Levels). Nicht-strahlende Rekombinationen:
Auger, SRH-Rekombination (engl. Shockley-Read-Hall),
Oberflidchenrekombination (engl. Surface Recombination), VBM (engl.
Valence Band Maximum), CBM (engl.Conduction Band Minimum, das
angeregte Elektron fdllt vom CBM zuriick zum VBM)).

Die gemessenen optischen Uberginge sowie die Position und Form der
Lumineszenzbanden geben dabei Hinweise auf die kristalline Qualitit sowie die
Haufigkeit und die Art des Defekts [11]. Zusétzlich konnte durch das Herabsenken der
Probentemperatur auf bis zu 10 K eine detailliertere Storstellenanalyse durchgefiihrt
werden. In dieser Arbeit wurden mittels PL GaN:C sowie GaN:C,Si Schichten
untersucht. Insbesondere der Einfluss von Kohlenstoff auf die gelbe und blaue

Lumineszenz (YL bzw. BL) in MOVPE geziichtetem GaN konnte damit untersucht
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werden. Die Anregung erfolgte bei 10 K zum einen mit einem HeCd Laser mit einer
Wellenldnge von 325 nm. Zum anderen wurden leistungsabhingige PL. Messungen bei
Raumtemperatur (RT) mit einem wellenldngenvervierfachten YAG:Nd Laser mit einer
Photonenenergie von 4.6597 eV (266 nm) durchgefiihrt. Die verschiedenen Leistungen
wurden durch den Einschub von Neutraldichtefiltern realisiert. Die maximale Leistung
betrug hierbei 100 kW/cm?. Die leistungsabhingigen PL-Messungen wurden durch
Prof. Dr. Zahid Usman durchgefiihrt.

3.8 Hochauflésende Rontgendiffraktometrie (HRXRD)

Die hochauflésende Rontgendiffraktometrie (HRXRD, engl. high-resolution X-ray
diffraction) ist eine zerstorungsfreie Methode, um kristallographische Eigenschaften
von epitaktischen Schichten zu untersuchen. Dabei werden Rontgenstrahlen an den
Gitteratomen  (streng genommen an der  Elektronenhiille bzw. der
Elektronendichteverteilung) gebeugt. Durch die winkelabhidngige Detektion der
dadurch entstehenden Interferenzmuster konnen Informationen iiber die
Kristallqualitdt, Schichtdicke, Verspannungszustand und die Komposition (von z.B.
AlxGai;.xN/GaN und AlxIni-xN/GaN Heterostrukturen) erhalten werden. Fiir eine
exakte Beschreibung der Wechselwirkungen von Rontgenstrahlen in einem Kristall
wird die dynamische Beugungstheorie verwendet. Die theoretischen Grundlagen
hierfiir sind in Ref [12, 13] zu finden. Eine einfache Veranschaulichung zur
Bestimmung der Gitterebenen eines Kristalls mittels Rontgenstrahlen ist durch das

Braggsche Gesetz gegeben [14]:

nAd = 2d sin @ 3.2

Hierbei ist n die Beugungsordnung, d der Netzebenenabstand zwischen zwei
Kristallebenen, A die Wellenlinge des primédren Rontgenstrahls und 0 dessen

Einfallswinkel (siche Abbildung 3.9).
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Abbildung 3.9: Darstellung der Beugungsgeometrie

Der symmetrische 6/26 Scan am (0002) GaN Reflex liefert Informationen iiber den
Netzebenenabstand, woraus die c-Gitterkonstante, der Verspannungszustand sowie bei
einer terndren Schicht die Komposition bestimmt werden konnen. Der Strahlengang ist
schematisch in Abbildung 3.10 gezeigt. Bei diinnen Schichtensystemen hoher
Kristallqualitdt kann dariiber hinaus anhand von Kiessig-Oszillationen [15] die

Schichtdicke ermittelt werden.
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Abbildung 3.10: Darstellung des Strahlengangs fiir 6 /20 Messungen

Die in-plane Gitterkonstante kann durch einen symmetrischen 0/20 Scan am (1010)
GaN Reflex unter streifendem Einfall (GIID, engl. grazing incidence in plane X-ray
diffraction) ermittelt werden. Die Messungen wurden an einem Diffraktometer Seifert
XRD 3003 unter Verwendung von Cu Kq1 Strahlung durchgefiihrt.
Durch ®-Scans am (0002) sowie (1010) GaN Reflex kénnen Aussagen iiber die
Kristallqualitdt getroffen werden. Ausgehend vom Mosaik-Modell liefert die
Bestimmung der Halbwertsbreite (FWHM, engl. full width half maximum) des w-
Scans am (0002) GaN Reflex (tilt) die Dichte an Schraubenversetzungen und am
(1010) GaN Reflex (twist) die Stufenversetzungsdichte im Bereich von ~10'' cm™
Die Umrechnung ergibt sich durch die Anwendung folgender Gleichungen [16]:
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2
At 3.3

Ps =435 b2

2
Aiwist 3.4

PE = 435 b2

Dabei sind ps und py die Schrauben- bzw. Stufenversetzungsdichte, oy und owist die
Halbwertsbreiten der entsprechenden ®-Scans und bc sowie b. die jeweiligen

Burgersvektoren in GaN.

3.9 Rontgenreflektometrie (XRR)

Die Rontgenreflektometrie (XRR, X-ray Reflectivity) gehort zu den zerstdrungsfreien
Methoden, die es ermdglicht sehr diinne Schichten sowie Schichtsysteme zu
charakterisieren. Der schematische Aufbau ist in Abbildung 3.11 gezeigt. Der
Rontgenstrahl wird unter einem flachen Winkel auf die Probe gestrahlt, wobei der

spekuldr reflektierte Anteil in einem Raumwinkel von 26 detektiert wird.

Da Rontgenwellen in Festkorpern eine Brechzahl n aufweisen, welche immer kleiner
als eins ist, ist Luft/Vakuum das optisch dichtere Medium. So liegt beispielsweise der
Winkel der Totalreflexion bei gitterangepasstem AlInN im Bereich von wii™V ~ (.3°,
wodurch nahezu die gesamte Strahlung reflektiert wird, falls der Einfallswinkel

unterhalb dieses kritischen Winkels (w < wy.i;) liegt.

Analysatog-
Kristall

\ Detcktor

Rintgenquelle

Blende 3
I mind.- 1 ~ 20
I - & — canen TIPSR S——

PR probe

Abbildung 3.11: Schematische Darstellung des verwendeten XRR-Aufbaus
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Im Falle eines Schichtsystems (Abbildung 3.12) dringt der Rontgenstrahl bei einem
Einfallswinkel von w > wy,+ in die erste Schicht ein und kann, falls die Bedingung
n < n3 erfiillt ist, an der Grenzflache zur zweiten Schicht reflektiert werden. Durch die

mehrfache Reflexion innerhalb der Schicht entstehen Interferenzmuster [15].

Abbildung 3.12: Verlauf des Strahlengangs bei Reflexion und Brechung an einer
diinnen Schicht

Hierdurch lassen sich Informationen iiber Rauheit und Dichte, aber vor allem die

Schichtdicke dpy,; erhalten, welche iiber folgende Gleichung néherungsweise,

bestimmt werden kann:

i A 3.5
EPL T 2(Onet — 0p)

Hierbei ist 0,,,; — 0, der Abstand zwischen zwei Modulationen. Im Allgemeinen
wird jedoch der Parratt-Algorithmus [17] verwendet, um die spekuldre Reflektion
eines Einschichtsystems sowie die einer mehrschichtigen Probenstruktur zu berechnen,
um dann, durch den Vergleich mit der Messung Einflussgroen wie die Schichtdicke
zu bestimmen. Die Schichtdickenauflosung liegt bei ~0.2 nm. Durch das
charakteristische Abklingen des Kurvenverlaufs ist es dariiber hinaus moglich die rms
Rauigkeit einer Zwischenschicht zu ermitteln, jedoch kann hierbei nicht zwischen

chemischer und physikalischer Rauheit unterschieden werden.
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3.10 Sekunddrionenmassenspektrometrie (SIMS)

Zur Bestimmung von Dotierkonzentrationen sowie zur Quantifizierung von
Dotierprofilen in Bezug auf Anstromverhalten und Verschleppungserscheinungen der
Dotanden sind SIMS-Tiefenmessungen essenziell. Die hierdurch gewonnenen
Informationen tragen wesentlich dazu bei die elektrischen sowie optischen
Eigenschaften des Materials besser zu verstehen. Bei diesem Verfahren werden
monoenergetische Primérionen auf eine Probenoberfliche fokussiert, wodurch eine
definierte Fldche abgerastert und Probenmaterial abgetragen wird. Ein geringer Teil
der hierbei herausgelosten Atome und Komplexe werden dadurch ionisiert. Diese
Sekundérionen konnen dann mit Hilfe eines Massenseparators (z.B. Quadrupol-,
Sektorfeldmassenanalysator) und im weiteren Verlauf durch einen geeigneten Detektor
(z.B. einem  Channeltron) als Stromimpuls registriert werden. Die
Nachweisempfindlichkeit liegt im Allgemeinen im ppm Bereich.  Fiir diese Arbeit
stand eine Atomika 6500 Quadrupol SIMS zur Verfiigung. Als Primérionenquelle
konnten Cs™ sowie O;" Ionen verwendet werden.

Die Wahl der Primérionenquelle hingt im Wesentlichen von den Eigenschaften des zu
detektierenden Elements sowie der Probenmatrix (z.B. GaN) ab. So treten beim
Sputterprozess die Elemente Kohlenstoff und Silizium vorzugsweise als negative
Sekundérionen auf. Durch die Verwendung von Cisium als Primérionenquelle kann
hierbei die Sekunddrionenausbeute im Vergleich zu Sauerstoff erhoht werden. Cs*
fithrt zu einer Herabsetzung der Austrittarbeit des Probenmaterials, wodurch sich die

Nachweisempfindlichkeit von negativen Sekundirionen steigern 1dsst.

Fiir Elemente die vorwiegend als positive Sekunddrionen austreten, wie beispielweise
Fe oder Mg ist O," die geeignete Primirionenquelle. Jedoch lassen sich solche
Elemente auch mit Cs" durch die sog. MCs" Methode [18] detektieren. Dabei steht M
fiir das nachzuweisende Element im neutralen Ladungszustand, welches durch den
Sputterprozess herausgelost wird. Dieses kann sich mit einem zuriick gesputterten Cs
Ion verbinden, wodurch es als positives Sekundérion detektiert werden kann. Bei
einem Quadrupolmassenseparator werden die Sekunddrionen durch ihr Masse-zu-

Ladungsverhiltnis (m/e) getrennt. Das kann jedoch dazu fithren, dass verschiedene
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Molekiile bzw. Komplexe mit gleicher Massenzahl ionisiert und ein nahezu gleiches
Masse-zu-Ladungsverhéltnis aufweisen, wie das eigentlich zu detektierende Element.
Dieses Phidnomen wird als Masseninterferenz bezeichnet, wodurch die
Nachweisgrenze verringert wird oder es zu Fehlinterpretationen sowie zu einer
falschen Konzentrationsbestimmung fithren kann. Eine wichtige Kenngrofe eines
Massenseparators ist daher die Massenauflosung m/Am. Ein Quadrupol besitzt eine
Massenauflosung im Bereich von 10%-10° wohingegen der Wert bei einer
Magnetfeldsims bei m/Am ~10* liegt [19]. Dadurch konnen beim Letztgenannten
sogar ionisierte Teilchen trotz gleicher Massenzahl aufgrund unterschiedlicher
Bindungsenergien getrennt werden.

Die Anforderungen an ein optimales SIMS-Tiefenprofil sind im Allgemeinen eine
hohe Sensitivitit bei gleichzeitig hoher Tiefenauflésung. Grundsétzlich sind beide
Anforderungen zusammen nicht zu erfiillen, jedoch kann ein Optimum bzw.
Kompromiss gefunden werden, je nach Zielsetzung bzw. Schwerpunkt der Messung.
Ein SIMS-Tiefenprofil wird dadurch erzielt, dass ein fokussierter Priméirionenstrahl
durch ein rasterformiges Sputtern einen Krater formt, welcher idealerweise steile
Flanken sowie eine homogene Tiefe auf der gesamten Kraterfliche besitzt. Der
Ionenstrahl wird durch Blenden sowie elektrostatische Linsen auf eine idealerweise
kreisrunde  Fliche mit einem Durchmesser d wund einer homogenen
Intensitatsverteilung konzentriert. Da dies in der Praxis nicht vollstandig realisierbar

ist, treten verschiedene Randeffekte auf, die in Abbildung 3.13 dargestellt sind.
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Abbildung 3.13: Verschiedene Kraterrandeffekte nach Ref. [20] (a) idealer
Sputtergraben, (b) Primdrstrahl nicht optimal justiert, (c)
Verfilschung des Signals durch neutrale Primdrionen, durch eine
fehlerhafte  Justierung des  Strahlengangs, (d) Inhomogene
Schichtstruktur

v o1

Infolgedessen konnen Sekundérionen aus dem Randbereich mitdetektiert werden, was
sowohl das Detektionslimit als auch die Tiefenauflosung mindert. Randeffekte konnen
jedoch reduziert werden je besser die Bedingung d << b erfiillt ist, wobei b die Breite
des Kraters darstellt. Aus praktischen Griinden jedoch, lassen sich sowohl d, welcher
durch den Strahldurchmesser direkt iiber der Krateroberfliche gegeben ist, als auch die
Kraterbreite nicht beliebig variieren. Des Weiteren hat eine starke Verkleinerung des
Strahldurchmessers, was durch entsprechende Blenden im Strahlengang umgesetzt
wird, eine Reduzierung des lonenstroms zur Folge. Nicht zuletzt nimmt durch eine
VergroBerung des Kraters der Einfluss von Probeninhomogenititen (Abbildung 3.13)

zu, wodurch sich die Tiefenauflosung ebenfalls verringert.

d = Strahldurchmesser

elektrisches Tor

b = Kraterbreite |

Abbildung 3.14: Strahldurchmesser und elektrisches Tor nach Ref. [20]
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Um dennoch auf einfache Art die Kraterrandeffekte zu minimieren, kann der
Detektionsbereich durch ein einstellbares elektrisches Tor (Electronic Gate) verdndert
werden, was in Abbildung 3.14 gezeigt ist. Dadurch werden nur die Sekundirionen
registriert, die aus dem mittleren Bereich des Kraters stammen. Das Tor g kann

beschrieben werden durch:

2 3.6

Dabei ist A die Gesamtflache des Kraters und a die detektierte Flache innerhalb von A.
Zusitzlich ist ein stabiles Ultrahochvakuum notwendig, um die Streuung der lonen an
Gasmolekiilen zu verhindern und um eine Belegung der Probenoberfliche durch
Restgase zu minimieren, da diese zu einer Verdnderung der Oberflaichenzustéinde
filhren konnen, was sich auf die Sekundirionenausbeute auswirkt. Weil die Restgase
zum groflen Teil aus Kohlenwasserstoffen beliebiger Massenzahl bestehen, wird
hierdurch auch die Nachweisempfindlichkeit verschlechtert. Um die Einflussfaktoren
auf die Sensitivitit und die Tiefenauflosung besser zu verstehen, erfolgt im Weiteren

eine phdnomenologische Herleitung:

Die Intensitit des Primdrionenstrahls Ip kann auf einfache Weise {iber eine
Strommessung ermittelt werden. Dabei wird entweder ein Faradaycup verwendet oder
die Messung erfolgt direkt am metallischen Probenhalter. Die Anzahl der Primérionen

Np kann damit {iber den gemessenen Strom beschrieben werden durch:

Ip
NP _

[Primérionen] 37
e

S

Hierbei ist e die Elementarladung. Die Ausbeute der Sekundirteilchen durch den
Sputterprozess, d.h. wie viele Atome pro Primidrion entstehen, wird durch die
Sputterausbeute Y beschrieben. Die Sputterausbeute ist von vielen Faktoren abhéngig,
beispielsweise durch die Oberflichenbindungsenergie, die Art des Primérstrahls, die
Beschleunigungsspannung, den Einfallswinkel und das Matrixelement der Probe. Der

Koeffizient o gibt an wieviel lonen pro gesputtertem Atom entstehen und beschreibt

45



damit die lonisationswahrscheinlichkeit. Die Anzahl der Sekundirionen Ns kann
hiermit beschrieben werden durch:

I Sekundarionen
Nymqoy.lo  [Sthundirionen) 38

N

Ein Bruchteil der gesamten Sekunddrionen beinhalten das gesuchte Element X, dessen

Anzahl durch Ng(X) gegeben wird:

NS (X) _ V(X) . Ns [Sekundérionen(X) 3.9

S

Hierbei ist y(X) der Wahrscheinlichkeitskoeffizient fiir das Element X. Fir die
Quantifizierung mittels SIMS wird ein linearer Zusammenhang zwischen der
Konzentration des Elementes C(X) und der Anzahl an Sekundirionen des gleichen
Elements Ng(X) angenommen. Dies bezogen auf die Matrixkonzentration
Cyatrix SOWie auf die Gesamtzahl der entstandenen Sekundirionen Ng folgt die
Relation:

C(X) — CMatrix 3.10
Ns(X)  Ns

Daraus ergibt sich fiir die Elementkonzentration C (X) durch Gleichung 3.8:

C(X) = _e'CMatrix'NS(X) [Atome des Elements X] 311
aYp cm3

Unter Beriicksichtigung der Sputterzeit eines Detektionskanals tkana, des Tors g sowie
des geritespezifischen Transmissionskoeffizienten g(x) folgt fiir die Anzahl der

detektierten lonen Z:

Z = Ng(X) * tggnar - 9% - €(X)  [Sekundirionen] 3.12

Unter der Annahme, dass kein Rauschen existiert, folgt fiir die Detektion eines lons

Z = 1 aus Gleichung 3.12:
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1 3.13
tkanal gZ ) S(X)

Ng (X)min =

Damit folgt mit Gleichung 3.11 fiir die geringste nachweisbare Elementkonzentration:

CO i = ——atrtc? "] e

aY-Ip-tganarg?-&(X) cm3

Daraus folgt, dass, um die Nachweisgrenze zu steigern, die Intensitit des
Primérionenstrahls erhoht und/oder die Messzeit sowie Detektionsfliche maximiert
werden miissen. Inwieweit diese Parameter die Tiefenauflosung beeinflussen, wird im
Folgenden gezeigt.

Die gesamten durch den Sputterprozess generierten Sekundirteilchen NJeéichen
konnen analog zu Gleichung 3.8 beschrieben werden, jedoch ohne den lonisations-

Koeffizienten a, da nun alle Sekundarteilchen betrachtet werden miissen:

NSTeilchen —_vy. I_p [Sekundérteilchen] 315
e s

Die zeitliche Volumeninderung V des Kraters in Richtung z (senkrecht zu Oberfliche)
bei konstanter Kraterfliche A erfolgt durch das Sputtern der gesamten

Sekundirteilchen NJ¢#¢hem ynd kann beschrieben werden durch:

NSTeilchen 316
Cc

V=A-z=

Hierbei ist ¢ die Teilchendichte der Probe und Z die Sputterrate. Mit Gleichung 3.15
und unter der Annahme, dass sich die Sputterrate wihrend einer Messung nicht éndert,

folgt:

Y-lp-tkana

Bei der verwendeten SIMS-Anlage konnen bis zu 12 Kanile sequenziell angesteuert
werden. Die Messzeit kann dabei fiir jeden Kanal separat eingestellt werden. Die Zeit,

die bendtigt wird, um alle Kanile einmal zu durchlaufen wird als tz,,,,s bezeichnet

und kann beschrieben werden durch:
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_ Y Ip - Y tkana (D 3.18
A-c-e

tZyklus -

Anhand der Gleichung 3.17 bzw. 3.18 ist zu erkennen, dass sich die Tiefenauflosung
verbessert, wenn sich der zeitliche Energieeintrag pro Fliche verkleinert. Jedoch wirkt
sich eine Reduzierung des Primérionenstrahles und eine geringerer Messzeit oder eine
groBBere Fliche negativ auf die Sensitivitit aus. Des Weiteren ist die maximale
Tiefenauflosung von der Eindringtiefe der Primérionen bestimmt, welche durch die
Masse des Primérions, die Beschleunigungsspannung sowie den Einfallswinkel auf die
Probe abhingt. Bei senkrechtem Einfall von Cs™ auf GaN mit einer Energie von
15 keV betrdgt die Eindringtiefe ~15 nm. Somit sind kleinere Sputterraten, welche
durch Gleichung 3.17 und 3.18 berechnet werden konnen, als gemittelte Sputterraten
zu verstehen und erhohen dadurch nicht die Tiefenauflosung. Durch eine Verringerung
der Beschleunigungsspannung sowie durch eine Erhohung des Einfallswinkels kann
zwar die reale Tiefenauflosung verbessert werden, jedoch meist auf Kosten der
Sensitivitat. So fiihrt eine geringere Beschleunigungsspannung zwar zu einer kleineren
Eindringtiefe, jedoch fiihrt dies in der Praxis zu einer geringeren Strahlintensitt.
TRIM (Transport of ions in matter) Simulationen [21] zeigen, dass eine Erhohung des
Einfallswinkels bei konstanter Beschleunigungsspannung zu einer signifikanten
Reduzierung der Eindringtiefe fiihrt. Jedoch ist sowohl die Sputterrate als auch der
Ionisationskoeffizient o ebenfalls Winkelabhdngig. So steigt zwar die Sputterrate zu
einem gewissen Grad an, jedoch singt hierbei die Sekundirionenausbeute. Falls zu
wenige Sekundérionen gemessen werden und dadurch keine Dotierprofile zu erkennen
sind, ist eine hohe Tiefenauflosung irrelevant. Aus diesem Grund muss bei jeder Probe
und Zielsetzung der Messung ein Kompromiss zwischen Sensitivitit und
Tiefenauflosung  innerhalb der mdglichen Grenzen gefunden  werden.
Schwerpunkt der SIMS-Messungen fiir diese Arbeit ist die Charakterisierung von
hochisolierenden GaN:C Proben. Die Messung von Kohlenstoff erfolgte mittels Cs*
als Primérionenstrahl. Jedoch ldsst sich Kohlenstoff in GaN schwer ionisieren,
wodurch es zu einer geringen Sekundérionenausbeute und zu einem Detektionslimit
im Bereich von 1-10" ¢m™ kommt [22]. Dariiber hinaus fiihrt die Belegung der

Probenoberfliche durch Restgase zu einem erhohten Untergrund. Jedoch zeigen
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Komplexe wie CiNx eine hohe Elektronenaffinitit wodurch sie leichter zu ionisieren
sind. Im Falle von CN ist die Elektronenaffinitit 3.82 eV [23]. Es konnte gezeigt
werden, dass durch die Messung von CN- die Sensitivitit um mehrere
GroBenordnungen im Vergleich zur direkten Messung von C!? verbessert werden
konnte. In Ref [22] wurden die moglichen Bildungswege von CN durch den
Sputterprozess untersucht. Drei mogliche Entstehungswege wurden hierbei in Betracht
gezogen. Bei den Prozessen €~ + N - CN~ sowie C + N~ = CN~ werden die
Atome herausgelost und rekombinieren nach Verlassen der Probe zu CN ™. Da jedoch
C wie auch N schwierig zu ionisieren sind wurde gefolgert, dass es als Komplex
herausgeldst wird. Eine Variation des Drucks zeigte keinen signifikanten Einfluss auf
die Sensitivitdt von CN~, im Gegensatz zu einer direkten Messung von C~ Ionen,
wodurch die Nachweisempfindlichkeit durch die Absorption von Restgasen
verschlechtert wurde. Die Detektion von Komplexen, welche Stickstoff enthalten,
kann ebenfalls auf Silizium angewendet werden, wodurch sich die
Nachweisempfindlichkeit von SiyNy im Vergleich zur Detektion von Si~ erhoht [18,
20, 24]. Samtliche Tiefenprofile wurden mittels Negativ-lonen-Modus mit Cs* als
Primérion und einer Beschleunigungsspannung von 15kV durchgefiihrt. Der
Sputtergraben hatte iiberwiegend eine Flache von 250 pm x 250 um, wobei jedoch nur
10% als Detektionsfenster verwendet wurde. Der Strahldurchmesser betrug ~100 nm.
Die Messungen wurden bei einem Druck im Bereich von 8-10'° bis 2:10° mbar
durchgefiihrt. Fiir die Messungen von hochisolierenden GaN:C Schichten wurden die
Proben auf einen extra angefertigten Probenteller mit Indium befestigt und mit einer
~20nm Titanschicht bedampft, um Aufladungseffekte zu vermeiden. Die
NachweiBempfindlichkeit lag bei C und Si bei ~1-10!'7 und fiir Fe bei 3-10'7 cm™. Fiir
die Quantifizierung der C, Si, und Fe-Dotierung wurde die Relative Sensitivity Factor
(RSF) Methode verwendet. Dafiir wurden zwei Kohlenstoff-Implantationsproben
gemessen sowie Stufenproben mit vier unterschiedlichen Dotierh6hen. Durch lineare
Regression wurde der entsprechende RSF(X) Faktor nachfolgender Gleichung

ermittelt:

1(X) 3.19

Matrix

C(X) = RSF(X) -
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Dabei ist C(X) die Konzentration der Spezies X, I(X) die Intensitit der Spezies X und

Iyatrix die Matrix.

3.11 Hall-Effekt

Fir die Bestimmung des Schichtwiderstandes, Ladungstragerkonzentration,
Elektronenmobilitdit und des spezifischen Widerstands wurde ein RH 2010 Hall

Measurement System der Firma PhysTech GmbH verwendet.

Dazu wurde zuerst anhand der vier-kontakt Methode nach van der Pauw [25] der
spezifische Schichtwidersand bestimmt. Durch Anlegen eines Magnetfeld Bz welches
senkrecht zur Oberflichennormalen ausgerichtet ist, wird der Hall-Koeffizient Ry

ermittelt und daraus die Ladungstrigerkonzentration sowie die Beweglichkeit [26].

Indium-Kontakt

1 Z
Hall-Effekt
Probe
4 3
Abbildung 3.15: Probenstruktur (I1cm -1cm) fiir van der Pauw und Hall-Effekt
Messung

Dabei sind folgende Voraussetzungen zu erfiillen: Die Kontakte miissen an den
Probenkanten positioniert werden. Die KontaktgroBe sollte klein gegeniiber der
Probengrdfe sein, die Dicke der Probe sollte konstant sein und die Oberfliache sollte
keine unterbrochenen Gebiete aufweisen. Fiir die Ohm’sche Kontaktierung wurden
Indiumkiigelchen jeweils an den Ecken eines ca. 1 cm - 1 cm grofBen Probenstiicks

platziert und im RTA (engl. Rapid-Thermal-Anealing) erhitzt.
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Bei Hall-Effekt Messungen werden Ladungstriger [, zwischen zwei
gegeniiberliegenden Kontakten durch ein Magnetfeld Bz welches senkrecht zur
Oberfldchennormalen ausgerichtet ist, abgelenkt. Die gemessene Querspannung

Uy wird beschrieben durch [26]:

"B, 3.20

Hierbei ist d die Schichtdicke und Ry der Hall-Koeffizient aus dem die Art der
Ladungstrager sowie ihre Konzentration hervorgehen. Entsprechend der

Ladungstrigersorte folgt fiir den Hall-Koeffizienten:

1 3.2]
R, =
H n-e-
1
Ry = —— 3.22
p-e

Mit dem spezifischen Widerstand o, der iiblicherweise mit der Methode nach van der

Pauw ermittelt wird, folgt fiir die Beweglichkeit der Elektronen bzw.

Defektelektronen:
B 1 3.23
= e
B 1 3.24
Hp = e o p
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Aufgrund der apparativen Ausstattung konnte der spezifische Widerstand an semi-
isolierenden und hochisolierenden Proben mit dieser Methode nicht bestimmt werden.

Dies geschah anhand von IU-Messungen.

3.12 IU- Messungen

Fir die Bestimmung der Spannungsfestigkeit sowie des Leckstromverhaltens von
Pufferschichten in Abhéngigkeit ihrer Haftstellenkonzentration wurden [U-Kennlinien
aufgenommen. Hierzu wurde ein geeigneter Messplatz fiir den Pufferdurchbruch
aufgebaut (Abbildung 3.16). Die notwendige Hochspannung liefert das Keithley High
Voltage Power Supply Series 2290-5. Der einstellbare Spannungsbereich liegt bei
30V bis 5kV bei einem maximalen Strom von 5 mA. Die Spannungsauflosung
betrdgt 1 V und einer Stromaufldsungsgrenze von 1 pA. Da diese Stromaufldsung
jedoch nicht ausreichte, um eine elektrische Charakterisierung der geringen
Leckstrome durchzufiihren, wurde das Keithley High Voltage Power Supply Series
2290-5 durch eine Keithley 2611B Source Measure Unit (SMU) erweitert. Dadurch
wurde eine Stromauflésung von 0.1 nA erzielt. Zur Absicherung der SMU vor
Spannungsspitzen wurde das Protection Module Keithley Model 2290-PM-200 in den
Aufbau integriert. Jedoch wurde damit der maximal einzustellende Strom auf 1 mA
begrenzt. Die Kontaktierung der Proben erfolgte durch Messnadeln bestehend aus
Wolfram mit einem Spitzen-Durchmesser von 5 pm, die an dafiir speziell

angefertigten Highvoltage Probes der Firma Creative Device (USA) befestigt wurden.
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Abbildung 3.16: HV-Messplatz fiir die Messung des lateralen sowie vertikalen
Spannungsfestigkeit

Die Ansteuerung der Messgerite erfolgt {iber einen Auswerterechner und ein hierfiir
angefertigtes LabVIEW Programm. Ein schematischer Aufbau des Messplatzes ist in
Abbildung 3.17 dargestellt. Die Messung der Proben kann lateral sowie vertikal
erfolgen. Um bei Durchbruchspannungsmessungen Uberschlige durch die Luft
zwischen den Messnadeln zu vermeiden, wurde das Isolierdl Shell Diala S3 ZX-I
Dried verwendet. Es ist ein inhibiertes Isolierdl, hergestellt aus speziell raffinierten

Grundoélen, mit extrem niedrigem Schwefelgehalt und ohne Zugabe von Additiven.
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2611B System SourceMeter Model 2290-5
SMU Instruments ¥ 5 kV Power Supply

@T

Messung der Spannungs-
festigkeit des Puffers

Auswerte
Rechner

Model 2290-PM-200 Lichtvorhang
high voltage SMU

—
. 0
Protection Module (L | 1 | Z l\

Abbildung 3.17: Schematischer Messaufbau des HV-Messplatzes

Es bietet eine sehr hohe Oxidationsstabilitidt und sehr gute dielektrische Eigenschaften.
Dieses Ol hat den Vorteil gegeniiber Fluorinert, welches von vielen anderen
Arbeitsgruppen verwendet wird, dass keine Fluorwasserstoffe entstehen, wodurch
gesundheitliche Risiken beim Betrieb des Messplatzes minimiert werden und damit die
Notwendigkeit von weiteren Sicherheitsmallnamen, wie beispielsweise eines Abzugs,
entfallen. Die Absicherung des Messplatzes wihrend der Messung erfolgt durch ein
Lichtgitter mit einer Auflésung von 35mm (Handschutz) und einem
Spannungsunterbrecher. ~ Weiterhin ~ wurden  durch  safety-interlocks  und
Spannungsfreigabe durch einen Schliisselschalter die Sicherheit fiir den Anwender
erhoht. Fir Messungen im Niedervoltbereich sowie die Aufnahme von FET-
Kennlinien wurde ein Keithley 4200-SCS Parameter Analyzer verwendet, welcher
iiber eine Stromauflosung von 100 fA verfiigt. Der einstellbare Spannungsbereich
liegt hierbei bei + 200V, wodurch die Analyse der Leitungstransporte auch bei

negativer Polaritit ermoglicht wurde.
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Fiir die Optimierung von elektronischen Halbleiterbauelementen ist ein umfassendes
Verstiandnis der elektronischen Eigenschaften, insbesondere der Leitungsmechanismen
sowie Transporteigenschaften, essentiell. Daher werden im Folgenden die relevanten
Grundlagen zusammengefasst, welche fiir die Interpretation der Messergebnisse, die
durch die Aufnahme von [U-Kennlinien an verschiedenen Probenstrukturen sowie mit

unterschiedlichen Stor- und Haftstellenkonzentrationen erfolgten, benotigt werden.

Das innerelektronische Verhalten wird {iber die Halbleitergrundgleichungen, basierend
auf dem Drift-Diffusions-Model, beschrieben, welche durch ein nichtlineares partielles
Differentialgleichungssystem (Poisson-, Transport- und Kontinuititsgleichung)

gegeben ist.

Die Poisson-Gleichung ist gegeben durch:

q _
A = — (p—n+ Ny —Ng +p)
&€&

3.25

Dabei bezeichnet p eine feste Raumladungsdichte, n und p sind freie Elektronen- und
Defektelektronendichten, N7 die ionisierte Donatorkonzentration sowie N, ionisierte
Akzeptorkonzentration, ¢ das elektrostatische Potential und &, ist die Permittivitit.
Fir einen nicht entarteten Halbleiter, dessen Dotierkonzentration kleiner als die
effektive Zustandsdichte des Leitungsbandes N bzw. des Valenzbandes Ny, ist, kann
unter Verwendung der Boltzmann-Statistik die Elektronen- sowie Ldcher-

Konzentration ausgedriickt werden durch:

= ool ) 5.6

Ep—E
b oY 3.27
Im Fall eines dotierten Halbleiters mit der Donator- N, und Akzeptorkonzentration Ny
kann dessen ionisierte Donator- Ni sowie Akzeptorkonzentration N; beschrieben

werden durch:
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Np 3.28

N, 3.29

Dabei ist der Entartungsgrad g fiir Donatoren g, = 2 und der fiir Akzeptoren g, = 4.
Die Drift- und Diffusionsvorginge werden durch folgende Transportgleichungen

beschrieben:

Jp = q WppE — qD,Vp 3.30

J. = qu,nE + qD,Vn 3.31

Hierbei sind D,, und D,, die Diffusionskontanten, welche sich fiir einen nichtentarteten

Halbleiter tiber die Einstein-Nernst-Towsend-Beziehung approximieren lassen:

s T 3.32
=)

s T 3.33
Dy, = (%) Hn

Die Gesamtstromdichte ist gegeben durch:
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I oF 3.34
J=Jp+In+e5

wobei der letzte Term die Verschiebungsstromdichte darstellt. Zeitliche Anderungen
des Locher- und Elektronenstroms in einem Halbleiter konnen durch die

Kontinuitétsgleichungen beschrieben werden:

on > 3.35
mrrie (R—G)y —avfn

ap 1, 3.36
ot R =V

Dabei bezeichnet G die Generations- und R die Rekombinationsrate. Wird ein beliebig
dotierter Halbleiter aus seinem thermischen Gleichgewichtszustand gebracht, so
erfolgen Prozesse, die dem Entgegenwirken. Erfolgt beispielsweise eine lokale
Erhéhung der Ladungstrigerdichte, so dass pn = n? nicht mehr erfiillt ist, werden
durch verschiedene Rekombinationsprozesse die Uberschussladungen abgebaut. Die
thermische Rekombination durch Haftstellen bzw. Rekombinationszentren, welche
sich in der Ndhe der Bandliickenmitte befinden, kann durch das Shockley-Read-Hall

Modell beschrieben werden:

p-n—n? 3.37
,(n+n) +1,(p + 1)

Regy =

Dabei sind 7, und 7, die Lebensdauern von Defektelektronen sowie Elektronen.

Generationsprozesse sorgen fiir eine Erzeugung zusitzlicher Ladungstrager. Fiir diese
Arbeit sind insbesondere die Avalanche-Generation sowie Fotogeneration von

Bedeutung. Die Lawinenvervielfachung durch StoBionisation erfolgt bei hohen
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Feldstirken. Bei ausreichend starken elektrischen Feldern kénnen die Ladungstrager
geniigend kinetische Energie aufnehmen um Valenzelektronen aus ihren Bindungen
herauslosen. Es erfolgt dadurch ein lawinenartiger Anstieg an Ladungstrigern, welcher
letztendlich zu einem elektrischen Durchbruch fiihrt. Dabei ist der Durchbruch
reversibel, falls die zuldssige Gesamtverlustleistung des Bauelementes bzw. der
Halbleiterschicht nicht iiberschritten wird. Da fiir eine StoBionisation die freien
Ladungstridger eine ausreichend groBle freie Weglinge bendtigen, um geniigend
Energie aufnehmen zu konnen, hat der Lawinendurchbruch einen positiven
Temperaturkoeffizienten. Dies ist dadurch zu erkldren, dass die Ladungstriager durch
eine Zunahme der Temperatur vermehrt am Kristallgitter gestreut werden, wodurch

die freie Weglidnge verkiirzt wird. Die Generationsrate ist gegeben durch:

Gavalanche = Up - |]p| +a, - |]n| 3.38

dabei sind a,, und a,, die entsprechenden Ionisationskoeffizienten fiir Elektronen bzw.

Defektelektronen, welche stark vom elektrischen Feld abhingen. Nach dem van-

Overstreaten-de-Man Model [27] ist der lonisationskoeffizient gegeben durch:

3.39

b
a=ay e E

wobei E die elektrische Feldstirke ist und a, = 2.9 - 108cm ™1 sowie b = 3.4 - 107 ﬁ

die entsprechenden Koeffizienten fiir GaN sind. Bei Halbleitern mit einer hohen
Spannungsfestigkeit, welche dabei geringe Leckstrome aufweisen, ist die
Durchbruchspannung durch den Avalanche-Effekt begrenzt. Uberschreitet jedoch die
Gesamtverlustleitung einen kritischen Wert, erfolgt ein thermischer Durchschlag. So
kann beispielsweise ein Strompfad entlang einer Versetzung zu einer starken lokalen

Erwérmung fithren, wodurch der Halbleiter letztendlich irreversibel zerstort wird.

Metall/Halbleiter Kontaktbildung:

Werden zwei Materialen in Kontakt gebracht, stellt sich eine elektrische
Potentialdifferenz ein, wodurch solange ein Ubertritt von Elektronen erfolgt bis sich

im thermischen Gleichgewichtszustand die Ferminiveaus angeglichen haben. Die
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dadurch auftretende Raumladungszone im Kontaktbereich fiihrt zu einem elektrischen
Feld, wodurch sich nach der Poisson-Gleichung eine Bandanpassung am
Metall/Halbleiter Ubergang ergibt. Die sich einstellende Bandverbiegung bestimmt die
Art des Kontakts und hat damit einen erheblichen Einfluss auf die IU-Kennlinie [28].
Im einfachsten Fall kann der Potentialverlauf eines idealen n-Typ oder p-Typ
Halbleiter/Metall Kontakts unter der Verwendung der Verarmungsndherung (abrupter

p'-n- bzw. n*-p-Ubergang) berechnet werden.

Der hierdurch entstehende Raumladungszone ist durch die Breite W der
Verarmungszone und die Diffusionsspannung Vp gekennzeichnet und ist gegeben
durch:

%4
b 2 €€

Dabei gilt im thermischen Gleichgewicht die Neutralitdtsbedingung, welche sich aus
der Bedingung eines herkdmmlichen p-n-Ubergangs ableitet und sich aus der

Flachenladungsgleichung beiderseits der Grenzflache ergibt:

qNyxp, = qNpxy 3.41

wobei x,, und x,, die Breiten der jeweiligen Raumladungszonen eines p-n-Ubergangs
darstellen. Daher muss bei einem Metall-Halbleiter-Ubergang eine entsprechende
Gegenladung im Metall existieren, die sich auf einen grenznahen Bereich von einigen

Angstrom beschrinkt.

Je nach Austrittsarbeit des Metalls und Halbleiters konnen im Kontaktbereich sowohl
Verarmungs- als auch Anreicherungsrandschichten entstehen. Ist die Konzentration
von freien Ladungstrigern im Kontaktbereich kleiner als im homogenen
Halbleiterinneren [28], so liegt ein gleichrichtender Kontakt vor. Bei Kontakten mit
einer Anreicherungsrandschicht (bestehend aus freien Ladungstrdgern) liegt im
Allgemeinen ein nichtsperrender Kontakt vor, welcher typischerweise als Ohm’scher

Kontakt bezeichnet wird. Uber die resultierende Bandanpassung, welche von der
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relativen Lage des Fermi-Niveaus in Bezug zum Vakuumpotential der beiden
Materialen abhdngt, kann jedoch in der Praxis keine sichere Aussage getroffen
werden, da der Zusammenhang zwischen den Austrittsarbeiten nicht immer gegeben
bzw. bekannt ist [28]. So wurde bei vielen Halbleitern beobachtet, dass sich die
Barrierenh6he nur wenig mit der Austrittsarbeit des Metalls dndert. In diesem Fall
wird die Lage des Ferminiveaus im Kontaktbereich durch Oberfldchenzustinde
bestimmt, welche unabhingig vom Kontaktmaterial sind. Diese geringe Verdnderung
der Barrierenhohe trotz unterschiedlicher Kontaktmaterialien wird als Fermilevel-

Pinning bezeichnet [29-31].

Ausgehend vom Schottky-Modell ist in Abbildung 3.18 exemplarisch ein Metall und
n-Typ Halbleiter vor und nach der Kontaktierung dargestellt. Dabei ist das Metall
durch die Austrittarbeit ¢, charakterisiert, wohingegen die Austrittarbeit des
Halbleiters ¢s durch die Elektronenaffinitit y; und dessen Fermipotential Vn

bestimmt ist:

(p_g = Xs + VN 3.42

Die Elektronenaffinitit bezeichnet den Abstand zwischen Vakuumenergie und der
Leitungsbandunterkante Ec. Das Fermipotential Vn eines homogen dotierten
Halbleiters ohne Randeinfliisse ist dabei durch die Lage seines Ferminiveaus zum

Leitungsband bestimmt:

EC _EF 343

Vv =
N q

Die sich ergebenen Potentialbarrieren fiir Elektronen ¢ g, und Locher ¢, werden als

Schottky-Barrieren bezeichnet:

bpn = by — Xs 3.44

E

E 3.45
¢Bp =7g_ (Pm — Xs) =Fg_¢3n
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Bei einem Metall/n-Typ Halbleiter Kontakt, fiir den die Bedingung ¢,,, > ¢, erfiillt
ist, konnen somit leichter Elektronen vom Halbleiter ins Metall flieBen. Dadurch
entsteht eine Verarmungszone von Majorititsladungstrigern (Elektronen) in der
Kontaktregion. Der Ladungstragertransport bei Schottky-Kontakten erfolgt im
Allgemeinen durch thermische Emission {iiber die Potentialbarriere und durch

Diffusion durch die Raumladungszone.

=

Metall

(@)

Abbildung 3.18: Bildteil (a) zeigt ein die Bandstruktur eines Metalls und n-Halbleiters
vor der Kontaktierung und Bildteil (b) zeigt die resultierende
Bandanpassung nach dem Schottky-Modell unter der Annahme ¢,, >
¢s bei der Kontaktierung

Elektronen, welche vom Metall in den Halbleiter gelangen wollen, miissen demnach
die Schottky-Barriere ¢, iiberqueren, wihrend die Elektronen vom Halbleiter die
Potentialbarriere Vn iiberwinden miissen. Durch Anlegen einer Spannung V.
(Abbildung 3.19) erfolgt je nach Polaritit ein Absenken oder eine Erhohung des
Diffusionspotentials Vp. Bei Durchlassspannung (1, > 0) folgt eine Verringerung der
Verarmungszone, wobei diese bei Anlegen einer Sperrspannung (V, < 0) vergroBert

wird. Fiir V, + V, = Vy hingegen liegt der Flachbandfall vor.
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Abbildung 3.19: Stromfluss J iiber eine Schottky-Barriere. (a) zero bias (b)
Durchlassspannung (c) Sperrspannung

Der Stromtransport durch einen Schottky-Kontakt erfolgt im Wesentlichen durch
Majorititsladungstrager. Der thermische Emissionsstrom ist durch zwei Teilstrome
gegeben. Der Stromfluss vom Metall in den Halbleiter kann hierbei beschrieben

werden durch:

Jnoss = _A*TZQ(‘CI%%) 3.46

wobei A* die effektive Richardson Konstante darstellt fiir die gilt:

. Amqm’k* 3.47
A=

Fiir den Stromfluss vom Halbleiter ins Metall folgt:

Jo = — a2 (TR o (k1) 3.48

Die Summe der beiden Teilstrome ergibt den Gesamtstrom:

]gesamt = A*Tze(_qcllc)%) [e(%) — 1] 3.49
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Bei angelegter Durchlassspannung flieBen somit Majoritétstrager aus dem Halbleiter
ins Metall, wodurch der Stromfluss exponentiell mit der Spannung wichst. Der
Elektronenfluss vom Metall in den Halbleiter bleibt hingegen konstant, da dieser von
den Materialparametern des Kontakts bestimmt ist. Er ist jedoch gegeniiber dem ersten
Teilstrom bei Durchlassspannung zu vernachlidssigen. Wird hingegen die Polaritit der
angelegten Spannung gewechselt, kann durch die Hohe der angelegten Sperrspannung
der Trégerfluss vom Halbleiter zum Metall im Prinzip beliebig klein gemacht werden,
so dass nur noch der Elektronenfluss vom Metall zum Halbleiter J,,_ librigbleibt,
welcher dann als Sattigungsstrom J, bezeichnet wird. Bei elektrischen Feldern treten
weitere Effekte auf, so erfolgt aufgrund der Bildkraft eine Verringerung der
Austrittsarbeit. Die Potentialbarriere ¢p, reduziert sich hierbei um A¢, wodurch die

effektive Schottky-Barriere ¢, definiert werden kann:

qE 3.50
m
bp = Ppn — ngzd)Bn_A(p

Ublicherweise werden solche Effekte sowie weitere Mechanismen durch einen
dimensionslosen Idealitétsfaktor beschrieben, welcher die Abweichungen von einer

idealen Schottky-Diode (n=1) angibt. Der Stromfluss ergibt sich damit zu:
4 v
JV,¢p) = A*Tze(_%)e(r?W) [1 — e(‘Z—T)] 3.51

In Abbildung 3.20 ist ein nicht-gleichrichtender Kontakt vor und nach Kontaktierung
gezeigt bei dem die Austrittsarbeit des Metalls der Elektronenaffinitit des Halbleiters
entspricht. Damit ist bei dem dargestellten Metall/n-Typ Halbleiter Ubergang die
Bedingung fiir einen Ohm’schen Kontakt ¢,,, < ¢ erfiillt.
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Abbildung 3.20: Bildteil (a) zeigt ein die Bandstruktur eines Metalls und n-
Halbleiters vor der Kontaktierung und Bildteil (b) zeigt die
resultierende Bandanpassung eines Ohm’schen-Kontakts

Es flieBen nun bevorzugt Elektronen vom Metall in den Halbleiter, bis sich ein
thermisches Gleichgewicht ausbildet, wodurch eine Bandanpassung hervorgeht, wie
sie in Abbildung 3.20b gezeigt ist. Durch die Anreicherungsrandschicht bildet sich
auch bei einem nicht-gleichrichtenden Kontakt eine Potentialbarriere aus, da die
akkumulierten Elektronen ebenfalls eine Raumladungszone bilden. Der
Elektronentibertritt ist hierbei nur von der Potentialbarriere, jedoch nicht von der
duBeren Spannung abhingig, da diese durch eine Anreicherungsschicht von freien
Elektronen entstanden ist, was sich als lincare Kennlinie &ufBlert. Fiir den

differenziellen Widerstand solch eines Kontaktes gilt folgender Ausdruck:

ai\"* Ur (M) 3.52
RK = (—) = e\ kT
dUu), ~— A*T?

Eine gute Ohm’sche Kontaktierung ist fiir viele Anwendungen essentiell, jedoch fiir
Halbleiter, welche eine groBe Bandliicke aufweisen, sind Metalle mit den dafiir
notigen  Austrittsarbeiten oftmals nicht verfiigbar. Des Weiteren fiihren
Oberfldchenladungszustinde hdufig zu einem Fermilevel-Pinning, was in Schottky-
Barrieren geringer Hohe resultiert [31-33]. Barrierenhéhen von unter 0.3 eV weisen
dennoch in der Regel eine lineare IU-Abhédngigkeit auf [2]. In der Praxis werden

daher solche Kontakte als Ohm’sche Kontakte bezeichnet, bei denen der
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Spannungsabfall iiber dem Metall-Halbleiteriibergang im Vergleich zum
Spannungsabfall des Halbleiter-Volumenmaterials vernachldssigbar ist. Zusitzlich
sollten diese Kontakte keine Minorititsladungstriger injizieren. Eine der am
haufigsten angewendeten Methode zur Realisierung von ,,Ohm’schen* Kontakten trotz
einer Schottky-Barriere, ist die Ausnutzung des Tunneleffekts. Durch eine
Deltadotierung des Halbleiters im Kontaktbereich wird die Verarmungszone so weit
verringert, dass die Ladungstriger vermehrt in der Lage sind durch die Schottky-

Barriere hindurch zu tunneln.

Die Ohm’sche Leitung wird durch die Bewegung von freien Elektronen im
Leitungsband sowie durch Defektelektronen im Valenzband verursacht. Es existiert fiir
hinreichend kleine Spannungen (Driftgeschwindigkeit << thermische Geschwindigkeit

ein linearerer Zusammenhang zwischen der Stromdichte / und dem elektrischen

Feld E:

Hierbei ist n die Anzahl der Elektronen im Leitungsband und q die Elementarladung.
Bei hoheren Feldstérken macht sich die Feldabhédngigkeit der Elektronenbeweglichkeit
w(E) mit zunehmendem MaBle bemerkbar, was in einer nichtlinearen I[~U

Abhéngigkeit resultiert.

Erfolgt eine Trigerinjektion durch ,,Ohm’sche Kontakte, so wichst die Anzahl der
injizierten Ladungstriger solange proportional mit der Spannung V < V., bis die
Konzentration der injizierten Majoritatstrager die Gleichgewichtstragerdichte des
Halbleiterinneren n, {iberschreitet. Dabei bezeichnet die Spannung V. die
Ubergangsspannung beim Abweichen vom Ohm’schen Gesetz. Im Bereich V > V,,
nimmt der Strom {iberproportional mit der Spannung zu. Die durch die injizierten
Ladungstriger erzeugten Raumladungen fithren zu einer Begrenzung des Stroms und
verhindern somit eine beliebig ansteigende Trigerinjektion. Diese durch
Raumladungen begrenzten Strome werden in der Literatur als ,,Space-charge-limited
currents“ (SCLC) bezeichnet. Beinhaltet der Halbleiter eine grole Anzahl an
Haftstellen, so wird ein Teil der injizierten Ladungstrdager an diese gebunden.

65



Die ,,eingefangenen® Majorititstrager tragen somit nicht mehr zum Stromfluss bei,
filhren jedoch zu einer Erhdhung der Raumladungsdichte. Der IU-Kennlinienverlauf
dieses Auffiillprozesses ist dabei von der Konzentration der Haftstellen, deren
Beschaffenheit sowie energetischen Lage in der Bandliicke gegeben. Fiir die

Stromdichte J¢q; . folgt:

9 1%& 3.54
Isce = g ) Qgsgﬂﬁ

Dabei ist 8 das Verhéltnis zwischen der freien und der gesamten Ladungstrigerdichte
(freie und an Haftstellen gebundene Ladungstriger) und d die effektive Schichtdicke.
Wenn alle Haftstellen besetzt sind erfolgt ein steiler Stromanstieg, wodurch die

Stromdichte in das Child-Gesetz [34] {ibergeht:

9 |%& 3.55
Jchita = g EsEU 5

Die Spannung, bei der der Ubergang zwischen diesen beiden Raumladungszustinden

eintritt, wird als Vg, (TFL engl. Trap Filled Limit) bezeichnet:

_ qN.d? 3.56
TFL — e

Dabei ist N; die Haftstellenkonzentration. Es ist anzumerken, dass fiir das Auftreten
von Raumladungsstromen keine idealen Ohm’schen Kontakte notwendig sind, sondern
lediglich Kontakte, die in der Lage sind, mehr Majoritétstriger als n, in den Halbleiter

zu injizierten.
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4 MOVPE-Wachstum und Eigenschaften
von GaN/ Heteroepitaktisches
Wachstum

4.1 GaN-Wachstum auf Fremdsubstraten

Die Herstellung von AlGaN/GaN-Heterostrukturen bendtigt ein einkristallines
Substrat. Aus Sicht der erzielbaren Materialqualitét bietet sich nur ein GaN-Substrat
an, welches jedoch zurzeit vergleichsweise teuer und nur in Durchmessern bis 100 mm
kommerziell erwerbbar ist. Eine kostengiinstige Alternative stellt die Herstellung von
FET-Strukturen auf Substraten aus Silizium dar. Dies hat den Vorteil der
Verfiigbarkeit von groBen Wafer-Durchmessern. Trotz ihrer Potenziale birgt die GaN-
on-Si-Epitaxie  einige  Herausforderungen, insbesondere  hinsichtlich  der
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und Gitterparameter von

GaN und Si, die zur Bildung von Defekten und Spannungen fiithren kénnen.

Durch die unterschiedlichen Atomabstéinde an der Grenzfldche zwischen Substrat und
der Epi-Schicht entstehen Anpassungsversetzungen in der Grdéfenordnung von
GaN/Si(111) ~2.8:10"* c¢m™?, GaN/Sapphire ~ 1.8-10" cm? und GaN/6H-SiC
~1.1-10"? ¢cm? , die sich wihrend des Wachstums in c-Richtung ausbreiten konnen.
Die Versetzungsdichte nimmt mit zunehmender Schichtdicke ab und liegt bei GaN-

Schichten auf Saphir und Silizium im Bereich von 108-10'cm™ [1].

Um die Defektdichte beim heteroepitaktischen Wachstums zu reduzieren, kdnnen
verschiedene Methoden angewendet werden. So existiert zum einen das Prinzip des
lateralen Uberwachsens (engl. Epitaxial lateral overgrowth ELOG) [2] wobei die
Versetzungslinien an Maskierungsschichten geblockt werden und die verbleibenden
beim lateralen Uberwachsen idealerweise Abknicken. Dadurch breiten sich die
Versetzungslinien nicht mehr in c-Richtung aus, sondern vermehrt parallel zur
Substratoberflaiche, wodurch eine geringere Defektdichte im oberen Teil der

Schichtstruktur  erzielt wird. Des Weiteren verursachen Versetzungslinien
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Spannungsfelder, welche eine Anndherung von Versetzungen begiinstigt, was
ebenfalls zu einer weiteren Defektreduzierung durch Versetzungsannihilation mit

steigender GaN Schichtdicke filihrt [3].

Eine weitere Moglichkeit ist eine SiN In-situ nano Maske abzuscheiden, wodurch vor

allem die Stufenversetzungsdichte verringert werden kann [4, 5].

Durch das Abscheiden der SiN nano Maske wird ein 3D Wachstum der
darauffolgenden GaN Schicht initiiert, welches durch Versetzungsabknicken und
Annihilation eine Reduktion zur Folge hat. Dabei bestimmt die Abscheidezeit den
mittleren Abstand der auf der Maske wachsenden GaN Inseln. Mit wachsendem
Abstand verbessert sich die Kristallqualitdt, beschrinkt durch die dadurch
hinausgezogerte Inselkoaleszenz, um wieder eine vollstéindig geschlossene 2D Schicht
zu erzielen. Im Fall des Wachstums auf Silizium sind der Koaleszenzschichtdicke

durch die notwendige Verspannungskompensation enge Grenzen gesetzt [6].

Das GaN-Wachstum auf Fremdsubstraten wie beispielsweise Silizium und Saphir
filhrt aufgrund von unterschiedlichen Gitterkonstanten zu Verspannungen in den
jeweiligen Schichten sowie zu Anpassungsversetzungen an den Grenzfldchen.
Anpassungsversetzungen sind wie DurchstoBBversetzungen linienférmige Defekte, die
in der Ebene liegen, jedoch kdnnen sie unter Umstdnden Abknicken, wodurch daraus
Durchstof3versetzungen entstehen. Aufgrund von Gitterfehlanpassungen bilden sich im
ersten Prozessschritt viele Nukleationszentren [7], welche sich im Verlauf des
anfanglichen 3D Wachstums zu individuellen und zu voneinander isolierten Inseln
entwickeln. Ausgehend vom Mosaik-Modell [8, 9] werden diese Inseln als einzelne
Kristallite aufgefasst, welche zueinander verschieden orientiert sind. Aus der
Koaleszenz dieser nicht perfekt zueinander orientierten Mosaikblocke entstehen an
den Korngrenzen Durchstoversetzungen. Die Dichte, GroBenverteilung und
Orientierung dieser Kristallite bestimmt im Wesentlichen die Anzahl der
DurchstoBversetzungen [10], welche durch die verwendeten Wachstumsbedingungen
sowie die Verspannung [10] gegeben sind. So fiihrt eine Verringerung der Dichte der
anfanglichen Nukleationsinseln zu groeren Mosaikblocken, wodurch die Anzahl der

Durchstof3versetzungen, die sich an den Korngrenzen bilden, reduziert wird. Jedoch
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kann es bei der Koaleszenz der wenigen, aber nunmehr groBeren Mosaikblocke
verstarkt zu einer Ausbildung von Versetzungsclustern an den defektreichen
Korngrenzen kommen [11]. Im Gegensatz dazu fiihrt eine hohe Dichte an
Nukleationsinseln zu einem Anstieg von DurchstoBversetzungen aufgrund der
groBBeren Anzahl an leicht fehlorientierten Kristalliten und deren Korngrenzen, jedoch
sind diese gleichmifBiger verteilt [10]. Neben der Verspannung, welche durch die
unterschiedlichen Gitterkonstanten beim epitaktischen Wachstum entsteht, wird auch
eine thermisch induzierte Spannung beim Abkiihlen der Probe von der
Wachstumstemperatur ~ auf =~ Raumtemperatur ~ hervorgerufen.  Durch  die
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der jeweiligen Substrate zu
GaN erfolgt je nach Material eine mehr oder weniger ausgeprigte Wafer-Kriimmung.
So ist der laterale thermische Ausdehnungskoeffizient von GaN grof3er als der des Si-
Substrats, wodurch sich Silizium weniger stark beim Abkiihlprozess zusammenzieht
als die epitaktisch gewachsene GaN-Schicht. Dies fiihrt zu einer tensilen Verspannung,
woraus sich eine konkave Waferkriimmung ergibt. Um rissfreie GaN-Schichten von
iiber ~1 pum [12] herstellen zu konnen sind spannungskompensierende
Zwischenschichten notwendig. Eine Mdglichkeit, welche auch in dieser Arbeit benutzt

wurde, ist die Verwendung von LT-AIN Zwischenschichten [13].

Saphir-Substrate besitzen gegeniiber Silizium eine hohere Materialsteifigkeit, was in
einer geringeren Wafer-Kriimmung resultiert. Durch die thermische Fehlanpassung
von -34% des Saphir-Substrats zu GaN [1] erfolgt hierbei eine konvexe
Waferkrimmung infolge der daraus resultierenden kompressiven Verspannung. Das
GaN Wachstum auf Silizium beinhaltet folgende zusétzliche Prozessschritte. Aufgrund
von Melt-back-Etching [14] ist das direkte Wachstum von GaN auf Silizium nicht
moglich. Daher wird eine AIN-Keimschicht verwendet, um diese chemische
Atzreaktion zwischen Si und den Ga Atomen zu verhindern [15]. Vor der
Abscheidung der AIN-Pufferschicht wird durch das Vorstromen von Al eine
Nitridierung des Si-Substrates verhindert [16, 17]. AnschlieBend wird entweder eine
Tieftemperatur (LT) oder Hochtemperatur (HT) AIN-Keimschicht verwendet. Durch
Optimierung der Wachstumsparameter bzgl. der verwendeten Substrate wurde eine
LT-AIN Keimschicht fiir Saphir-Substrate und eine HT-AIN Keimschicht auf Si(111)

71



benutzt. In beiden Féllen besteht anfangs die AIN-Keimschicht aus AIN Inseln, die
von einer c-Richtung abweichenden Kristallorientierungen aufweisen konnen. Erst

durch das Wachstum einer HT-AIN Schicht prégt sich eine c-Achsenorientierung aus.

4.2 Punktdefekte in GaN

Punktdefekte gehdren zu den am héiufigsten beobachteten Defekten in Halbleitern. Zu
den nativen Punktdefekten gehoren Vakanzen, Einbau auf Zwischengitterplatzen
(Interstitials) und auf der falschen Gitterposition (Antisites). Dariiber hinaus kénnen
intrinsische Punktdefekte liber die Wachstumsbedingungen beeinflusst werden, wie
beispielsweise beim MOVPE Wachstum der Einbau von Sauerstoff, Kohlenstoff,
Silizium wund Wasserstoff. Extrinsische Punktdefekte werden hingegen durch
Dotierungen absichtlich eingebracht, um die Materialeigenschaften des Halbleiters zu
steuern. Dabei beeinflusst das chemische Potenzial und das Ferminiveau die Bildung
von Punktdefekten in GaN. So kann durch Kontrolle des chemischen Potenzials
wihrend des MOCVD-Wachstums die Defektdichte systematisch reduziert werden
[18].

Die Bildungsenergie E/ eines Defekts oder einer Storstelle X in einem
Ladungszustand q ist im Allgemeinen eine Funktion der Fermi-Energie und des

chemischen Potentials [19]:
f q) — q) _ _ 4]
E (X ) - Eref(X ) nil; + Q(EF EV)
i

Dabei ist n; die Anzahl der Atome der Sorte i (Bulk-Atom oder Storstellen) und y;
entspricht den jeweiligen chemischen Potentialen. E,.r(X?) ist die Referenzenergie
eines Bezugssystems. (Er — Ey) ist die Energiedifferenz zwischen der Fermienergie
und dem Valenzbandmaximums. Die chemischen Potentiale hingen von den
experimentellen Bedingungen (Wachstumsparameter) ab unter denen der Halbleiter
geziichtet wird. Die Abhéngigkeit der Bildungsenergie einer geladenen Storstelle von

der Fermienergie wird in der Literatur als Ferminiveaus-Effekt bezeichnet [20-22]
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und kann durch die Verwendung der Dichtefunktionaltheorie (DFT engl. density

functional theory) berechnet werden.

Die Position des Ferminiveaus wird durch die Dotierung des Halbleiters beeinflusst.
Die Anderung der Bildungsenergie von geladenen Storstellen wird wiederum durch
die Dotierkonzentration gesteuert. Die Beziehung zwischen der Bildungsenergie E
einer geladenen Storstelle und dessen Konzentration X9 besitzt den funktionalen

Zusammenhang:

—Ef (x1) 4.2
[XQ] — Nl -e kgT

Diese Gleichung ist fiir den thermischen Gleichgewichtszustand definiert. Hierbei ist
kg die Boltzmann Konstante und T die Temperatur des Kristalls. N; ist das Produkt aus
der Anzahl der moglichen Gitterplidtze sowie Konfigurationen, in denen der Defekt
eingebaut werden kann. In Abbildung4.1 sind die Bildungsenergien von
verschiedenen Defekten als Funktion der Fermienergie fiir ,,N-reiche* und ,,Ga-reiche*
Wachstumsbedingungen dargestellt. Es wird im Allgemeinen davon ausgegangen, dass
,Ga-reiche Wachstumsbedingungen den Bedingungen entsprechen, wie sie
typischerweise beim MBE-Wachstum vorzufinden sind wund ,N-reiche®
Wachstumsprozesse mit denen der MOVPE korrespondieren. Die Steigungen der
Bildungsenergien der jeweiligen Defekte charakterisieren den Ladungszustand. Eine
Anderung in der Steigung zeigt dabei einen Ubergang von einem Ladungszustand zum

anderen an [23].
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Abbildung 4.1: Bildungsenergie als Funktion der Fermi-Energie fiir ,, Ga-reich und
,N-reich”  Wachstumsbedingungen. Ep =0  entspricht dem
Valenzband-maximum [23]

Wie in Abbildung 4.1 zu erkennen ist, fiihrt eine Variation der Wachstumsparameter
zu einer Anderung der Einbauwahrscheinlichkeit der verschiedensten Punktdefekte,
wodurch sich sowohl die strukturellen als auch elektrischen Eigenschaften der GaN-
Schicht auf unvorhersehbare Art verdndern konnen. Somit ist die Kontrolle von

Punktdefekten in GaN entscheidend fiir die Optimierung der Materialqualitét.
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5 Kompensationsdotierung von GaN

5.1 Motivation

Undotierte GaN Schichten, welche mittels der MOVPE hergestellt werden, weisen
aufgrund von Eigendefekten und Verunreinigungen typischerweise eine n-Typ Leitung
auf [1-4]. Es wird vermutet, dass diese ungewollte n-Dotierung durch den
wachstumsinduzierten Einbau von Storstellen, wie z.B. Sauerstoff [ 1]oder Silizium [2]
sowie durch intrinsische Defekte, wie beispielsweise Stickstoffvakanzen Vi verursacht

wird [3, 5.

Um dennoch eine intrinsische Ladungstrigerkonzentration zu erreichen, konnen
akzeptorartige Haftstellen eingebaut werden, welche die {iberschiissigen freien
Ladungstriager ,einfangen®. Dafiir eignen sich besonders Storstellen, welche
idealerweise Energieniveaus in der Ndhe der Bandliickenmitte besitzen, da solche
Haftstellen nicht aktiv zum Leitungstransport beitragen. Der gezielte Einbau von tiefen
Storstellen wird als Kompensationsdotierung bezeichnet und ermoglicht damit im
Idealfall auf den intrinsischen Wert zu gelangen (wenn sich dadurch das Ferminiveau
in der Nahe der Bandliickenmitte befindet), was zu semi-isolierenden Eigenschaften
fiihrt. Ubersteigt dabei die Haftstellenkonzentration die Hintergrunddotierung, so fiihrt
dies zu einem sog. Pinning des Ferminiveaus an der energetischen Lage der Haftstelle
in der Bandliicke des Halbleiters [6]. Das Pinning ist umso stirker, je mehr Haftstellen
eingebaut werden. Im Allgemeinen ist die maximale Dotierkonzentration mittels
MOVPE durch das Angebot des Dotanden in der Gasphase bestimmt [7]. Jedoch ist
die hochste Dotierkonzentration nicht immer gleichzusetzen mit der elektrisch aktiven
Konzentration. So kann der erhohte Einbau von Storstellen zu Cluster- oder
Komplexbildung sowie einem vermehrten Einbau von anderen Punktdefekten zu einer
elektrischen Passivierung fiihren [8—10]. Des Weiteren kann eine zu hohe
Konzentration zu einer Degradation des Kristalls fiihren und sich so nachteilig auf die
Leitungsmechanismen auswirken [11, 12]. Denkbare Dotanden fiir GaN sind

beispielsweise Mg, Fe oder C. Magnesium ist aufgrund der Passivierung durch
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Wasserstoff wihrend des Wachstums elektrisch inaktiv [13], wodurch ein zusétzlicher
Prozessschritt notwendig ist, um Mg von H zu befreien und damit elektrisch zu
aktivieren. Die Aktivierung kann beispielsweise durch Tempern im RTA erfolgen. Ein
weiterer Nachteil von Mg ist seine energetische Lage innerhalb der Bandliicke,
wodurch eine p-Leitung entstchen kann, falls die zu kompensierende
Hintergrunddotierung iiberschritten wird. Des Weiteren zeigt das Dotieren mit Mg
mittels MOVPE einen ausgepriagten Memoryeffekt [14], wodurch exakte Dotierprofile
schwer zu realisieren sind. Daher ist Mg fiir eine Kompensationsdotierung eher
ungeeignet. Eisen in GaN ist ein Akzeptor mit einem Energieniveau von ca. 0.6 eV
unterhalb des Leitungsbands. Dies fiihrt bei Raumtemperatur zu einer
Elektronenkonzentration von ~3-10°cm™. Die intrinsische Ladungstriger-
konzentration von GaN liegt bei ~10° ¢cm™ [15]. Da Eisen jedoch aufgrund einer
moglichen Querkontamination bei der CMOS-Fertigung ersetzt werden soll, liegt der
Schwerpunkt der Arbeit auf der Kohlenstoffdotierung. Jedoch werden die Vor- und
Nachteile beider Dotanden in Bezug auf dessen Eignung als Kompensator und zur
Realisierung von hochisolierenden Pufferschichten untersucht und miteinander
verglichen. Aus der Literatur [16] ist bekannt, dass die Dotierung mit Fe aufgrund des
Memoryeffektes zu einer starken Verschleppung wihrend des Wachstums fiihrt.
Dadurch kann Eisen ungewollt bis in die aktive Schicht einer Transistorstruktur
reichen, wodurch das 2DEG durch ionisierte Streuzentren nachteilig beeinflusst
werden kann, was sich in einer geringeren Elektronenbeweglichkeit und -dichte zeigen

wiirde [16]. Zusétzlich wird iiber eine schwache elektrische Aktivierung berichtet [17].

Kohlenstoff kann aufgrund seines amphoteren Charakters in GaN [9, 10] sowohl auf
den Gallium-Gitterplatz Cga. als auch auf dem Stickstoffplatz Cn (Abbildung 5.1)

eingebaut werden.
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Abbildung 5.1: GaN Wurtzitstruktur mit (a) Cc. und (b) Cy

Aber auch der Einbau von Kohlenstoff auf einen Zwischengitterplatz ist denkbar,
jedoch ist dies aufgrund der dafir notwendigen hohen Bildungsenergie
unwahrscheinlich [9]. Das anfingliche Forschungsinteresse an Kohlenstoff in GaN
wurde durch den Wunsch getrieben einen zu Mg alternativen p-Typ Dotanden zu
finden, wodurch bereits Anfang der 1960er Jahre viele theoretische sowie
experimentelle Arbeiten zu Kohlenstoff angefertigt wurden [4]. Da Kohlenstoff ein
Element der IV- Hauptgruppe ist, konnte angenommen werden, dass sich Cx als
Akzeptor und Cga als Donator verhélt. So folgerte beispielsweise Fischer et al. [18]
durch PL Messungen an GaN, dass Cy als flacher Akzeptor mit einer Bindungsenergie
von 230 meV (liber dem Valenzbandmaximum) eingebaut wird. Jedoch blieb der
Versuch eine p-Typ Leitung mittels GaN:C herzustellen ohne Erfolg. Weitere
experimentelle sowie theoretische Arbeiten folgten [4, 18-25], wobei das Ausbleiben
der p-Typ Leitung dadurch erklért wurde, dass nach Erreichen von semi-isolierenden
Eigenschaften ein vermehrter Einbau des Donators Cg. stattfindet, der die p-Leitung
kompensiert [22, 25]. Lediglich im kubischen GaN konnte bisher eine geringe p-Typ
Leitung im Bereich von 3 — 610 ¢m™2 nachgewiesen werden [21, 26-28].
Berechnungen von Lyons et al. [10], welche mittels HSE (hybrid functionals)
durchgefiihrt wurden, zeigen, dass Cn kein flacher, sondern ein tiefer Akzeptor mit
einer lonisationsenergie von ~0.90 eV iiber dem Valenzbandmaximum ist. Kohlenstoff
auf dem Gallium-Gitterplatz Cga. hingegen besitzt ein Energieniveau bei ~0.20 eV
unterhalb des Leitungsbandmaximus und wirkt als flacher Donator [9]. Die

Fehlinterpretationen der ersten Arbeiten zur C-Dotierung lagen zum einen an den
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damaligen vereinfachten ,First-Principle® Berechnungen [29] und zum anderen an
dem amphoteren Charakter von Kohlenstoff, welcher stark von dem verwendeten
Herstellungsprozess, den Wachstumsbedingungen sowie der eingesetzten Dotierquelle
abhangt [30].

Der herkdmmliche Weg mittels MOVPE die Kohlenstoffkonzentration in GaN
Schichten zu steuern erfolgte zu Beginn dieser Arbeit fast ausschlieBlich durch eine
Anderung der Wachstumsbedingungen (Temperatur, Druck und V/III-Verhiltnis). Die
Kohlenstoffquellen fiir den intrinsischen C-Einbau ist hierbei der {iiblicherweise
verwendete Gallium-Priakursor Trimethylgallium (TMGa). Durch eine geeignete Wahl
der Wachstumsparameter konnen damit C-Konzentrationen im Bereich von
~1-10%%cm™3 [31] bis ~1-10%° ¢cm™3 [32] erreicht werden. Wachstumsparameter,
die fiir einen hohen C-Einbau notwendig sind, fiihren jedoch oft zu einer
Verschlechterung der Kristallqualitdt [33]. Zusétzlich kann dadurch der Gitterplatz,
auf dem sich Kohlenstoff vorzugsweise einbauen soll, variieren, wodurch sich die
elektrischen Eigenschaften signifikant verdndern konnen. Zudem werden die
Bildungsenergien aller anderen mdglichen Verunreinigungen und Komplexe mit
beeinflusst, was sich sowohl auf die elektrischen als auch strukturellen Eigenschaften
der GaN Schichten auswirkt [30]. Dies resultiert in unerwarteten bzw. unbekannten
elektrischen Eigenschaften. Um die C-Konzentration unabhingig von den
Wachstumsbedingungen zu steuern, konnen Gas-Prikursoren mit verschiedenen
Kohlenwasserstoffen verwendet werden. Es existiert eine Vielzahl an moglichen
Hydrocarbon-Verbindungen, welche als Gas-Prikursoren im MOVPE Prozess in
Frage kommen, wie beispielsweise Methan (CH4), Ethylen (C;Ha), Acetylen (C2H>),
Iso-Butan (i-C4Hio), Trimethylamin (N(CH3)3) und Propan (CsHg) [34]. Nach
theoretischen sowie experimentellen Arbeiten konnte gezeigt werden, dass Propan zu
den Verbindungen mit der hochsten Einbaueffizienz [35, 36] gehort. Des Weiteren ist
Propan weit verbreitet und damit gilinstig in der Anschaffung, wodurch es auch
wirtschaftlich betrachtet eine gute Wahl darstellt. Aus diesem Grund wurde die C-
Dotierung in dieser Arbeit mit Propan durchgefiihrt. Hierfiir wurde das Propan direkt
in die Reaktorkammer geleitet, was eine von den Wachstumsparametern unabhédngige

Moglichkeit bietet die Kohlenstoffkonzentration zu steuern. Durch den damit
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gewonnenen Freiheitsgrad kann weiterhin auf bestmogliche GaN Qualitdt optimiert
sowie unabhingig davon die C-Konzentration fiir eine ausreichende bzw. gewiinschte
Kompensation eingestellt werden. Zusétzlich ergibt sich hierdurch die Moglichkeit die
Einfliisse des Kohlenstoffes auf MOVPE gewachsene GaN Schichten besser zu
verstehen und die daraus resultierenden physikalischen Phdnomene systematisch zu
analysieren. Dies war vor Beginn der Arbeit an GaN:C Schichten, welche mittels

MOVPE hergestellt wurden, in diesem Umfang noch nicht moglich.

81



5.2 Extrinsische C-Dotierung mittels Propan

Fiir die extrinsische Kohlenstoffdotierung mittels Propan wurden fiir diese Arbeit zwei
Gasquellen verwendet. Die erste Quelle besteht aus einem Propan/Wasserstoff
Gasgemisch (10% 5N C;Hg in 6N H2) und wird im Folgendem als Propanquelle Nr. 1
bezeichnet. Damit konnte eine C-Konzentration von bis zu 5- 1018 ¢cm™3 bei einem
Quellenfluss von 6 mmol/min erreicht werden. Fiir hohere Kohlenstoffkonzentrationen
wurde im Verlauf der Arbeit eine 3N5 100% Propanquelle verwendet, die durch einen
in-line Filter ergéinzt wurde, um die bendtigte Reinheit des Propans zu gewihrleisten.
Damit konnte bei den iiblicherweise verwendeten GaN Wachstumsbedingungen eine
Kohlenstoffkonzentration von 1.2-1.8-10' cm™ erzielt werden. Diese wird im
Weiteren Propanquelle Nr. 2 genannt. Der funktionelle Zusammenhang zwischen dem
Priakursorfluss und dem C-Einbau wurde anhand einer hierflir hergestellten Stufen-
Struktur, wie sie in Abbildung 5.2a dargestellt ist, untersucht. Jede Stufe entspricht
hierbei einem anderen eingestellten Propanfluss. Insgesamt besteht die Struktur aus
sechs Einstellungen der Flussrate, die jeweils zu unterschiedlichen Dotierhohen
gefiihrt hat. Die Struktur beginnt (in Wachstumsrichtung) mit einem undotierten
Bereich, gefolgt vom maximalen einzustellenden Propanfluss (Propanquelle Nr. 1) und
anschlieBend einer stetigen Verringerung der Flussrate je Stufe. Die Probe schlieB3t zur
Probenoberfliche hin mit einem undotierten Bereich ab. Die SIMS-Messung in
Abbildung 5.2b zeigt hierbei eine lineare Abhéngigkeit zum eingestellten Propanfluss,
was einer genauen Steuerung der Dotierkonzentration durch die Flussrate des
Prakursors entspricht. Anhand der steilen Flanken an den jeweiligen Stufen sowie an
den Grenzschichten zu den undotierten Bereichen kann ein nennenswerter Anstrom-

sowie Memoryeffekt ausgeschlossen werden.
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Abbildung 5.2: (a) SIMS-Messung zur Bestimmung der Kohlenstoffkonzentration bei
variiertem Propanfluss. (b) Der Kohlenstoffeinbau zeigt eine lineare
Abhdngigkeit vom Propanfluss.

Fiir eine genauere Analyse des Memoryeffekts bei der Kohlenstoffdotierung wurde
eine GaN Probe hergestellt, bei der eine Stufe mit der hochsten C-Konzentration durch

die Verwendung der Propanquelle Nr. 2 dotiert wurde (Abbildung 5.3).
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Abbildung 5.3: (MD10169) SIMS-Tiefenprofil zur Bestimmung des Memoryeffektes.
Die Stufe wurde mit der Propanquelle Nr. 2 dotiert. (links) Es ist kein
wesentlicher Anstrom- sowie Memoryeffekt zu beobachten. (rechts)
Innerhalb von ~80 nm sinkt die C-Konzentration von 1.8 -10¥cm™3
auf unter 1- 107 cm™3.

Dabei ist zu erkennen, dass die C-Konzentration innerhalb von ~80 nm von 1.8 -
10°cm™3 auf unter 1-107cm™3 abfillt. In Abbildung 5.4 ist zum Vergleich ein
SIMS-Tiefenprofil einer Fe-dotierten Probe dargestellt, die wunter gleichen

Wachstumsbedingungen hergestellt wurde. Im Gegensatz zu C-dotierten Schichten
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weist diese Fe-Dotierung einen stark ausgeprigten Memoryeffekt sowie ein deutlich

hoheres Anstromverhalten auf. Die Verschleppung betrigt bei dieser GaN:Fe Probe

3

ungefihr ~500 nm, um von einer Fe-Konzentration von ~4 - 108¢m™3 auf unter ~3 -

107c¢m™3 nach Abschalten der Dotierquelle zu sinken.
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Abbildung 5.4: SIMS Tiefenprofil zur Bestimmung des Memoryeffektes von einer
GaN:Fe Probe. Die Fe-Verschleppung reicht nach Ausschalten der
Dotierquelle bis zu 500 nm in die Schicht hinein

Den Einfluss des V/III-Verhiltnisses auf den C-Einbau wurde an einer Probe
untersucht, welche aus drei Bereichen besteht (Abbildung 5.5). Fiir jeden Abschnitt
wurde ein anderes V/III Verhéltnis gewdhlt und innerhalb eines Bereiches wurde
jeweils bei der Hélfte der Wachstumszeit ein konstanter Propanfluss dazu geschaltet.
Das V/III Verhiltnis wurde von 450 bis 1830 variiert. Der Ga-Fluss wurde dabei
konstant gelassen; die Anderung des V/III Verhiltnisses erfolgte {iber den Ammoniak-
Fluss. In Abbildung 5.5 ist das SIMS-Tiefenprofil von dieser V/III Stufenprobe
dargestellt und auch hierbei sind sehr steile Anstromflanken bei den unterschiedlichen
V/II Prozessbedingungen zu beobachten. Uber die Verschleppung bzw. den
Memoryeffekt konnen bei dieser Struktur nur bedingt Aussagen getroffen werden, da
mit dem jeweiligen Abschalten des Propanflusses gleichzeitig auch eine Anderung des

V/III Verhéltnisses erfolgte. An den undotierten Bereichen der Probe ist zu erkennen,
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dass im untersuchten V/III Verhiltnis von 450-1830 die Kohlenstofthintergrund-
dotierung immer unter der SIMS-Nachweisgrenze von ~1 - 10 c¢m™3 geblieben ist.
Somit kann der Einfluss von Kohlenstoff in den hergestellten undotierten GaN
Schichten im Wesentlichen vernachléssigt werden. Es zeigt sich dariiber hinaus, dass
Propan den Reaktor nicht ,,verdreckt bzw. kontaminiert” und daher keine aufwendigen
Reaktorreinigungsprozeduren unternommen werden miissen, wie beispielsweise bei

einem vorrangegangenen Schichtwachstum mit Magnesium.
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Abbildung 5.5: SIMS-Tiefenprofil zeigt den Einfluss von verschiedenen V/III
Verhdltnissen auf den extrinsischen Kohlenstoffeinbau durch die
Verwendung von Propan

Die Auswertung der C-Konzentrationen bei den unterschiedlichen V/III-Verhiltnissen
ergibt, dass der Kohlenstoffeinbau bei hoheren V/III-Verhéltnissen geringer ist als bei
,(Ga-reicheren” Prozessbedingungen. Dieses C-Einbauverhalten ist mit den Arbeiten
aus der Literatur, die vom Kohlenstoffeinbau mittels MOVPE bei verschiedenen V/III
Verhiltnissen handeln, konsistent [34]. So kann der erhohte C-Einbau bei einer
Reduzierung des Ammoniaks (NH3) dadurch erklart werden, dass hierdurch weniger
Wasserstoff fiir eine Methan-Konversion zur Verfiigung steht und damit der C-Einbau

begiinstigt wird [34]. Aber auch nach den Berechnungen der Bildungsenergien fiir den
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Einbau von Kohlenstoff als Cn, wie in Abbildung 5.6a dargestellt, steigt die
Einbauwahrscheinlichkeit bei ,,Ga-reicheren Wachstumsbedingungen und sinkt bei
hoheren V/III Verhiltnissen. In Abbildung 5.6b sind die entsprechenden C-
Konzentrationen, welche aus der SIMS-Messung der V/III Stufenprobe entnommen
wurden, als Funktion des V/III-Verhéltnisses aufgetragen. Sie zeigt den gleichen
Trend des C-Einbaus wie es fiir Cy aus den Bildungsenergien zu erwarten ware [10].
Die Bildungsenergie ist fiir den Einbau von Kohlenstoff als Cga unter ,,N-reicheren®
Prozessbedingungen geringer als bei ,,Ga-reicheren” und wiirde demzufolge einen
entgegengesetzten C-Einbau zeigen. Somit kann dies als erster Hinweis dafiir
betrachten werden, dass sich Kohlenstoff mittels Propans vermehrt als Cn einbaut und
damit nach Ref. [10] als tiefer Akzeptor.

Um den Einfluss der Temperatur auf den C-Einbau zu untersuchen wurde eine Probe
mit konstantem Propanfluss geziichtet bei der die Wachstumstemperatur von 996 bis

1106°C (Temperatur vom Suszeptor) variiert wurde.
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Abbildung 5.6: (a) Bildungsenergie fiir den Einbau bei ,, Ga-reicheren‘ sowie ,, N-
reicheren* Wachstumsbedingungen nach [10], (b) C-Konzentration
als Funktion des V/III Verhdltnisses entnommen aus dem SIMS-
Tiefenprofile von Probe MD10555
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Hierbei ist zu erkennen (Abbildung 5.7), dass der extrinsische C-Einbau stark von der
Wachstumstemperatur abhidngt. So verringert sich die C-Konzentration bei hdheren
Wachstumstemperaturen deutlich, wéihrend es bei niedrigeren Temperaturen zu einem
stairkeren C-Einbau kommt. Der temperaturabhéngige intrinsische Einbau von
Kohlenstoff in undotierten GaN Schichten ist in der Literatur bekannt [37—40] und
kann durch das Model von Parish et al. [39] erklart werden. Ein Effekt, wodurch die
Kohlenstoftkonzentration mit hoheren Wachstumstemperaturen abnimmt, ist die
erhohte Pyrolyse von Ammoniak. Steigende Temperaturen fiihren zu einer besseren
Zersetzung von Ammoniak und dies fithrt zu einer erhohten Verfligbarkeit von
Wasserstoff an der Oberflache. Dieser Wasserstoff kann mit Methylgruppen (CH3) aus
dem Trimethylgallium, reagieren und Methan (CHa4) bilden, das dann verdampft und

somit die Kohlenstoffkonzentration reduziert.
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Abbildung 5.7: SIMS-Tiefenprofil einer Probe, bei der die Wachstumstemperatur
variiert wurde, der Propanfluss wurde dabei konstant gelassen

Die Reaktionsgleichung kann beschrieben werden durch [39, 40]:

CHs(ad) + H(ad) — CH,(g) 5.1

Das hierdurch entstehende CH4 erhoht nicht den C-Einbau, da es im Wesentlichen
nichtreaktiv ist. Bei einem weiteren Temperaturanstieg nimmt die Verfiigbarkeit von

Wasserstoff zu, bis durch die Pyrolyse von NH; oder dem Prozessgas H» eine
87



Sattigung erreicht wird. Des Weiteren verringert sich bei héheren Temperaturen die
Bildung von Stickstoff-Vakanzen, da dadurch mehr Stickstoff zur Verfiigung steht und
wodurch eine Substitution von Stickstoff durch Kohlenstoff unwahrscheinlicher wird.
Ebenfalls konnen hohere Temperaturen eine effizientere Entfernung von
Methylgruppen von der Oberfliche begiinstigen, wodurch der Kohlenstoffeinbau
weiter verringert wird. Daraus folgt, dass der geringste C-Einbau durch hohere

Wachstumstemperaturen zu erzielen ist.

In Ref. [34] wurden auf Basis von verschiedenen Hydrocarbon-Prakursoren ,,Chemical
Kinetic Simulationen* (CFD) durchgefiihrt. Fiir Propan ergab sich hieraus folgende
Reaktionsgleichung:

CsHg - C,Hs + CHs 5.2

Dabei wird C;Hs im weiteren Verlauf zu CoHs und C2Hz umgewandelt, welches die
hochste Kohlenstoffeinbaueffizienz zeigt und begriindet damit den starken C-Einbau

durch die Verwendung von Propan.
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5.3 Strukturelle Charakterisierung

Die strukturelle Charakterisierung erfolgte an C-dotierten GaN Proben, deren Autbau
in Abbildung 5.8 dargestellt ist. Im Folgenden werden sie als Probenserie 1

bezeichnet.

—
650 nm GaN:C

~ 1,7um GaN

v
~— AlGaN 1
M AN A
Saphir

~—

Abbildung 5.8: Schichtstruktur fiir die Untersuchung der extrinsischen Kohlenstoff-

dotierung von GaN. Der griine Bereich stellt die SiN in-situ nano
Maske dar.

Die Probenserie 1 wurde auf 0.25° in m-Richtung fehlorientierten (0001) Saphir-
Substraten geziichtet. Die Nukleations- sowie Pufferschicht besteht aus AIN/AlGaN,
gefolgt von einer SiN in-situ nano Maske [41]. Die darauffolgende ~1.7 um dicke voll
koaleszierte GaN Schicht wurde durch 650 nm GaN:C zur Oberfliche hin
abgeschlossen. Das GaN-Wachstum erfolgte bei einem V/III-Verhéltnis von ~930,
einer Wachstumstemperatur (Temperatur des Suszeptors) von 1070°C und einem
Druck von 200 mbar. Der Ammoniakfluss betrug 89 mmol/min und der TMGa-Fluss

96 umol/min. Als Prozessgas wurde H, verwendet.
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Tabelle 5.3: Probenserie 1 wurde extrinsisch mit unterschiedlichen Kohlenstoff-
konzentrationen durch die Verwendung von zwei Propanquellen dotiert.

Probenserie 1 C [em?] Propanquelle
MD9859 undotiert -
MD9856 8-1017 1
MD9891 1.6-10'® 1
MD9857 2.9-10"8 1
MD9854 4.6-10'8 1
MD10146 5.5-10'8 2
MD10150 6.7-10"8 2
MD10152 1.1-10" 2
MD10142 1.2-10" 2

Die Kristallqualitdt wurde durch Messung des Tilt- bzw. Twists mittels HRXRD und
GIID-Messungen am (0002) und (1010) GaN Reflex bestimmt. In Abbildung 5.9 sind
die entsprechenden Halbwertsbreiten als Funktion der Kohlenstoffkonzentration
aufgetragen. Als Referenzpunkt dient hierbei eine undotierte Probe. Die Messungen
ergeben innerhalb einer Probenserie keine signifikante Verschlechterung der
Kristallqualitdt. Die besseren Halbwertsbreiten, die bei hoheren C-Konzentrationen zu
erkennen sind, resultieren aus einer optimierten SiN in-situ nano Maske der

Probenserie 1.
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Abbildung 5.9: Tilt und Twist Werte ermittelt aus w-Scans am (0002) sowie (1010)
GaN Reflex von C-dotierten Proben der Serie 1
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Abbildung 5.10: (a) Abnahme der Versetzungsdichte nach der SiN in-situ nano Maske,
(b) STEM-Aufnahme der Probe MD9854 mit einer C-Dotierung von
4.6:10'% cm?

Den Einfluss der C-Dotierung auf die Versetzungen wurde an Probe MD9854 mit
einer Kohlenstoffkonzentration von 4.6-10'® ¢m™ niher untersucht. Hierfiir wurden

STEM-Aufnahmen durchgefiihrt die in Abbildung 5.10b dargestellt sind. Die starke
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Reduzierung der Versetzungsdichte in den ersten nm nach der AIN/AlGaN
Pufferschicht erfolgt durch die SiN in-situ nano Maske [42]. Vor allem jedoch zeigen
die Messungen, dass durch die C-Dotierung die Versetzungsdichte nicht steigt und es
zu keiner Anderung der Versetzungsdistribution kommt. So tritt kein Abknicken von
Versetzungen auf, wie dies oftmals bei Si-dotierten GaN Schichten beobachtet wird
[43]. Daraus ldsst sich schlieBen, dass eine C-Dotierung an sich nicht zwangslaufig zu
einer Degradation der Kristallqualitdt fiihrt. Daher sind die unterschiedlichen
Beobachtungen und Aussagen aus der Literatur beziiglich hoherer C-Konzentrationen
sowie deren Auswirkungen auf die Kristallqualitit [44] auf die Anderung der

Wachstumsparameter zur Steigerung des C-Einbaus zuriickzufiihren [31, 45].

Die Untersuchung der Morphologie erfolgte mittels AFM und Nomarski-Mikroskop.
Die AFM-Messungen (5 pum x 5 pm) und die daraus ermittelten rms Rauigkeiten der
Probenserie 1 sind in Abbildung 5.11 dargestellt. Es zeigt sich dabei eine leichte
Erhohung der rms Rauigkeit mit steigender Dotierhdhe von 0.202 nm bei der
undotierten Probe bis auf 0.585 nm bei [C] = 4.6-10"® cm™; eine wesentliche

Verschlechterung der Morphologie ist hierbei jedoch nicht zu erkennen.

s 0.202 im % 5 ymirms 0.367 nm 5 pm?|rms 0.388 nm 5 pm?

Abbildung 5.11: AFM-Messungen der rms Rauigkeit in Abhdngigkeit der Kohlenstoff-
konzentration von Probenserie 1

Bei Probenserie 1 trat jedoch ab einer Dotierkonzentration von [C] ~7-10'8 cm™ eine
Verdnderung der Morphologie auf. In Abbildung 5.12 sind Nomarskimikroskop-
Aufnahmen der Oberflichen von GaN:C Schichten im Dotierbereich von 5.5-10'8 bis
1.2:10" ¢cm™ dargestellt. So beginnen ab einer gewissen C-Konzentration die Plateaus

breiter zu werden und die Wachstumsstufen folgen einer Vorzugsrichtung, die durch
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das Saphir-Substrat vorgegeben wird. Diese Oberflichenmorphologie ist aus der

Literatur bekannt und wird als Step-Bunching bezeichnet [46].

Abbildung 5.12: Nomarskimikroskop-Bilder von GaN:C Proben der Probenserie 1:
(@) (MDI0146) [C] = 5510 cm?® (b)) (MDI10150)
[C] =6.7-108 cm™, ~ (c) (MDI10152) [C]=1.110"cm?  (d)
(MD10142) [C] = 1.2-107cm™

Da jedoch glatte Grenzflichen fiir gute elektrische Eigenschaften eines FETs
notwendig sind, wurden Versuche unternommen, um dieses Step-Bunching zu
verhindern. Eine Moglichkeit besteht darin solch eine Oberfliche mit undotiertem
GaN zu liberwachsen, was nach ~200 nm wieder zu glatten Oberflaichen mit einer rms
Rauigkeit von 0.27 nm fiihrt. Im Vergleich dazu zeigt schon eine geringe Erhohung
des Fe-Priakursorflusses tliber 10.3 nmol/min (was einer Fe-Konzentration von
>5-10'"8 cm™ entspricht) eine starke Degradation der Oberfliche (Abbildung 5.13).
Dadurch ist die maximale Fe-Dotierkonzentration bei den iiblicherweise verwendeten

Wachstumsbedingungen auf [Fe] ~4-10'"® ¢m™ limitiert. Es konnte damit die in Ref
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[15] erzielte Fe-Konzentration von 1.7-10' ¢m™ nicht erreicht werden ohne dabei eine

massive Oberflachendegradation hervorzurufen.

MD10450 MD10449 MD10448

Dge.= 12.3 nmol/min D= 18.4 nmol/min Dg,e.= 38.3 nmol/min

Abbildung 5.13: Einfluss des Fe-Prdkursorflusses auf die Morphologie von GaN:Fe
im Normarskimikroskop
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5.4 Elektrische Eigenschaften

Obwohl  viele Studien gezeigt haben, dass mit Kohlenstoff eine
Kompensationsdotierung von n-Typ GaN erzielt werden kann, sind die Resultate aus
elektrischen Messungen je nach Literaturquelle sehr unterschiedlich. So untersuchten
beispielsweise Zhang et al. [47] GaN:C Proben welche mittels HVPE hergestellt
wurden. Als Kohlenstoffquelle wurde CsHs verwendet, wodurch eine
Kohlenstoffkonzentration von ~5-10'® cm™ erzielt werden konnte. Trotz der hohen C-
Dotierung wurde dennoch eine Elektronenkonzentration von Ny = 4-10'% ¢m?
gemessen, was zu der Annahme fiihrte, dass zusétzliche donatorartige Defekte durch
die C-Dotierung eingebaut werden, welche die elektrischen Eigenschaften bestimmen.
Armitage et al. [48] untersuchte MBE Proben die mittels CCl4 und CS; dotiert wurden.
Fir die Bestimmung der Kompensationswirkung des Kohlenstoffs wurden diese
Proben zusitzlich mit Silizium kodotiert. Die FElektronenkonzentration betrug
Ns=1-10'"® ¢m™ und das bei einer Si-Konzentration von ~5-10'"® ¢m™ und einer C-
Konzentration von ~1-10' ¢m?. In diesem Fall wurde vermutet, dass lediglich eine
kleine Menge der eingebauten Kohlenstoffatome als elektrisch aktive Akzeptoren
eingebaut werden und dass dies sogar bei n""- Material geschieht. Dariiber hinaus
wurde eine Reduzierung des Widerstands in semi-isolierendem GaN:C Schichten ab
einer C-Konzentration von iiber 1-10'® c¢m™ beobachtet bzw. festgestellt, was als
vermehrter Einbau von Kohlenstoff als Cga oder als elektrisch inaktiver Komplex
gedeutet wurde. Im Gegensatz dazu fand Green et al. [24] bei der Untersuchung des
Einflusses von CBrs als C-Dotierquelle, welches mittels RF-Plasma im MBE
Wachstumsprozess aufgespalten wurde, einen Kompensationsfaktor von nahezu eins
bei einer Si, C kodotierten Probenserie. Tang et al. [49] erhielt an C-dotierten MBE
GaN Schichten, welche eine Kohlenstoffkonzentration im mittleren 10'® cm™ Bereich
aufwies, erheblich hohere isolierende Eigenschaften als bei undotierten Proben mit
vergleichbaren Versetzungsdichten. Hierbei wurde als Kohlenstoffquelle Methan
verwendet, was fiir den Dotierprozess durch eine lonenkanone aufgespalten wurde. Da
in diesem Fall die Versetzungsdichte als mogliche Ursache ausgeschlossen werden

konnte, wurde der erhohte Widerstand durch das ,,grain-boundary-controlled-
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transport® Modell (GBCT) beschrieben [49]. Das Model geht davon aus, dass
Kohlenstoff-Haftstellen sich vorzugsweise an wachstumsinduzierten Korngrenzen
anreichern, was zu hoheren Potentialbarrieren fiihrt. Diese Beispiele aus dem Bereich
des HVPE und MBE Wachstums (Ga-reicher als bei der MOVPE) von GaN:C
Schichten zeigen, dass sowohl die Herstellungsmethode als auch die verwendete
Kohlenstoffquelle einen signifikanten Einfluss auf die elektrischen Eigenschaften von
C-dotiertem GaN haben. Jedoch existieren zum MOVPE Wachstum von C-dotiertem
GaN viele Studien zum FEinfluss auf die Spannungsfestigkeit mit teils sehr
unterschiedlichen Resultaten [33, 39, 50]. Der Grof3teil dieser Arbeiten bezieht sich bei
ihren Untersuchungen des C-Einbaus auf den Einfluss der Wachstumsparameter [50].
So fiihrt beispielsweise ein hoherer Druck wihrend des Wachstums zu einem
Ansteigen der Korngrdéfle, was zwar zu einer Reduzierung der Versetzungsdichte fiihrt,
jedoch reduziert dies gleichzeitig auch den Einbau des Kohlenstoffs. Dies wiederum
resultiert (unter Annahme des C-Einbaus als tiefer Akzeptor) in einer Abnahme des
Widerstandes. Der Kohlenstoffeinbau ist auch von der Temperatur abhéngig. So fiihrt
eine niedrigere Wachstumstemperatur zwar zu einem hoheren C-Einbau jedoch auch
zu einer schlechteren Kristallqualitit und damit einem nachteiligen
Leckstromverhalten [33]. Obwohl einige Gruppen zeigen konnten, dass eine hohe C-
Konzentration von bis zu ~1-10%° cm™ bei Anderung des V/III-Verhiltnisses und
Druckes zu einer guten Kristallqualitit und gleichzeitig zu  guten
Spannungsfestigkeiten fithren kann [32], existiert keine eindeutige Aussage iiber eine
optimale C-Konzentration fiir das Erreichen eines maximalen Widerstandes von
GaN:C Schichten [50]. Daher werden in diesem Abschnitt die elektrischen
Eigenschaften von C-dotierten GaN Schichten untersucht, welche unter konstanten
Wachstumsbedingungen hergestellt wurden und bei denen lediglich der Prakursorfluss

fiir die notige C-Konzentration variiert wurde.
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5.5 Kompensationseffizienz

Um die Kompensationseffizienz des durch das Propan eingebauten Kohlenstoffs zu
ermitteln, wurde eine Si,C kodotierte Probenserie hergestellt. Diese Serie (welche im
Folgenden Probenserie 2 genannt wird) besteht aus vier Proben, bei denen der Silan-
Fluss jeweils konstant gehalten wurde, um eine identische Si-Dotierung zu erzielen;
Der Propanfluss wurde hingegen bei jeder Probe geéndert. Der Probenaufbau dieser

Serie ist in Abbildung 5.14 gezeigt.

— ———

650 nm GaN:C,Si

~1,7um GaN

k_——’/
SiN nano Maske

AlGaN
~—— AN
Saphir
v

Abbildung 5.14: Schichtstruktur der Si,C kodotierten Probenserie 2. Der griine
Bereich stellt die SiN in-situ Nanomaske dar

Die freie Ladungstrigerkonzentration jeder Probe wurde mittels Hall-Effekt bei
Raumtemperatur ermittelt. Die entsprechenden Si und C Konzentrationen wurden
durch SIMS-Messungen bestimmt. In Tabelle 5.1 sind die entsprechenden Messwerte

der Probenserie 2 aufgelistet.
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Tabelle 5.1: Probenserie 2 fiir die Bestimmung der Kompensationseffizienz. Die
Siliziumkonzentration — wurde  konstant  gehalten, wdihrende die
Kohlenstoffkonzentration variiert wurde.

Probenserie 2 Npan [cm™)

MD9834 5.5-10'8 5.9-10'8 5-10"7
MD9845 3.9-10'8 5.9-10'8 2.0-10"
MD9847 2.1-10" 6.0-10'8 4.3-10'
MD9849 4-10"7 6.0-10'8 5.3-10'8

Die freie Elektronenkonzentration dieser Serie ist in Abbildung 5.15a als Funktion des
Propanflusses dargestellt. Dabei ist ein linearer Abfall der freien Ladungstriger-

konzentration mit Zunahme des Propanflusses zu erkennen.

5 B_GaN:CSi] ' . .
e r . r . = 7
.2.6x1o13 [Si] = 6x10%8 cm® . |
= I — 5%10"4
-3 5x10" | '[c] = 5x10"7 cm® £
g [l S =
‘g 4x10™® 3 -
[C]=2x101ﬂcm—3l c 3x10'°A
g 3x10™® | e
X o, K=~1
5 2"1018 B I 4
c [CI=4.3x10% om | %108
9 1x10%} I
% [C] = 5.3x10"8 cm™® |.
L4 0 L 1 L 1 L L T T T
w 0 1 2 3 4 5 6 1%10"8 3x10"8 5x10"8
(a) Propanfluss [mmol/min] (b) C-Konzentration [cm™]

Abbildung 5.15: Bestimmung der Kompensationseffizienz der GaN:C,Si kodierten
Probenserie 2, (a) Elektronenkonzentration als Funktion des Propan-

flusses, (b) Kompensationseffizienz von Kohlenstoff als Akzeptor in
n-Typ GaN.

Unter Annahme, dass die n-Typ Dotierung durch Silizium die n-Typ
Hintergrunddotierung um GroBenordnungen {iibersteigt sowie unter der weiteren
Annahme, dass bei Raumtemperatur alle Siliziumatome ionisiert sind, gilt fiir die

Ladungstriagerneutralitit die Gleichung:

Nyan + [C]7 = [Si]* 53
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Dabei ist ny,;; die freie Ladungstragerkonzentration (gemessen bei Raumtemperatur)
und [Si]* die ionisierte Silizium Storstellenkonzentration, die mit ihrer
Atomkonzentration identisch ist. Wird weiter angenommen, dass Kohlenstoff in n-Typ
GaN entweder als elektrisch aktiver Akzeptor [C]™ oder als elektrisch neutrale
Storstelle [C]° eingebaut wird, so entspricht die gesamte Kohlenstoffkonzentration

dem folgenden Ausdruck:

[C] = [c]” +[c]° 5.4

Mit Gleichung 5.4 kann hieraus die Einbaueffizienz von Kohlenstoff als elektrisch

aktiver Akzeptor bestimmt, werden:

[Si]" — npau _ [C]7 5.5
[c1  [c]

In Abbildung 5.15b ist die Auswertung der Probenserie 2 nach Gleichung 5.5
dargestellt und zeigt mit einer Steigung K von nahezu eins einen vollstandigen Einbau
von Kohlenstoff als elektrisch aktiver Akzeptor, was nach Ref. [10] einem Einbau von
Kohlenstoff als Cn entspricht. Die Auswertung von eigenen Fe-dotierten Proben ergibt,
unter den gleichen Annahmen wie beim Kohlenstoff, eine Einbaueffizienz als
elektrisch aktiver Akzeptor von ~60%. In Ref. [17] wurde hingegen eine maximale
Kompensationseffizienz von 34% ermittelt. Es konnte eventuell die Loslichkeitsgrenze
uberschritten worden sein, wodurch verstiarkt elektrisch neutrale Storstellen oder

Komplexe eingebaut wurden.
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5.6 Semi-isolierende Eigenschaften

Um den Ubergang von n-Typ zu semi-isolierendem Material genauer zu untersuchen,
wurde die Probenserie 3 hergestellt, bei der die C-Konzentration konstant bei
[C]=6-10'" cm™ gehalten und lediglich die Si-Konzentration im Bereich von 4-10!'7 —

3.1-10'8 cm™ variiert wurde.

« [C]=6x10" cm?

10" | linearer Fit 9

[ 1 n. <10

Hall

l

1017 & [ % 1 " 1
1x10" 1x10"® 2x10" 3x10"®

Si-Konzentration [cm™]

Elektronenkonzentration [cm™]

Abbildung 5.16: Elektronenkonzentration in Abhdngigkeit der Si-Konzentration in
GaN:C,Si kodotierten Proben. Die Proben, welche eine Si-Dotierung
aufweisen die hoher ist als die Kohlenstoffkonzentration zeigen n-Typ
Leitfihigkeit auf, wdihrende Hall-Effekt Messungen an Proben mit
einer niedrigeren Si-Dotierung als die der Kohlenstoffkonzentration
semi-isolierende Eigenschaften zeigen.

In Abbildung 5.16 ist die mittels Hall-Effekt gemessene Elektronenkonzentration als
Funktion der Si-Konzentration aufgetragen. Die blaue vertikale Linie markiert hierbei
die C-Konzentration, mit der die Proben kodotiert wurden. Diejenigen Proben die eine
Dotierkonzentration von [C] < [Si] aufweisen, zeigen eine n-Typ-Leitung, wohingegen
bei einer hoheren Kohlenstoffkonzentration als die der Si-Dotierung keine Hall-Effekt-
Messungen mehr durchgefiihrt werden konnten. Semi-isolierende Eigenschaften
konnen damit bei [Si] < [C] erzielt werden bzw. wenn die C-Dotierung, die n-Typ

Hintergrunddotierung iibersteigt.
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Tabelle 5.6: Die Elektronenkonzentration nuai wurde bei Raumtemperatur mittels
Hall-Effekt bestimmt und die Silizium- sowie Kohlenstoffkonzentration der
kodotierten Proben mittels SIMS gemessen. Bei der Probenserie 3 wurde
die C-Dotierung durch einen festgelegten Propanfluss konstant gehalten,
wdhrend die Siliziumkonzentration variiert wurde.

Probenserie 3 Npan [cm™)

MD9851 2.6-10" 3.1-10'8 6-10"7
MD9833 9.7-10"7 1.5-10'8 6-10"7
MD9842 7.5-10"7 1.4-10"8 7-10"7
MD9843 5.4-10"7 1.0-10'8 7-10"7
MD9836 - 4-10"7 6-10"7
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5.7 Leckstromverhalten und Spannungsfestigkeit an drei Probenstrukturen

Der Einfluss der Kohlenstoffdotierung durch die Verwendung von Propan auf das
Leckstromverhalten und die Spannungsfestigkeit wurden an drei unterschiedlichen
Probenstrukturen untersucht (Abbildung 5.17). Probenstruktur 1 ist hierbei identisch
zu der, die verwendet wurde, um die Kompensationseffizienz zu untersuchen, jedoch
wurde in diesem Fall auf die Si-Kodotierung verzichtet. Bei der Probenstruktur 2
wurde auf die SiN in-situ nano Maske verzichtet und es folgte eine GaN:C Dotierung
direkt nach der AlGaN/AIN Pufferschicht. Die Dicke der C-dotierten GaN-Schicht
betrdgt ~3 um. Diese wurden ebenfalls auf einem Saphir-Substrat geziichtet, um
dadurch Aussagen iiber die laterale Spannungsfestigkeit treffen zu konnen. Die
elektrische Charakterisierung erfolgte jeweils durch eine laterale Zweipunktmessung
an einer TLM-Struktur. Hierfiir wurden metallische Kontakte, welche typischerweise
als Ohm’sche Kontakte (Ti/Al/Ni/Au) auf n-Typ GaN verwendet werden, benutzt.
AlGaN/GaN FET-Strukturen auf n-Typ Si(111) werden als Probenstrukturen 3
bezeichnet. Bei diesen FET-Strukturen wurden unterschiedliche Bereiche des GaN-
Puffers mit unterschiedlichen C-Konzentrationen dotiert und zwischen den Ohm’schen
Kontakten wurde das 2DEG durch Mesadtzen entfernt. Es erfolgten an der

Probenstruktur 1 und 3 sowohl laterale als auch vertikale Messungen.

e ) e —

e ——
650 nm GaN:C AlGaN AlGaN
~200 nm GaN ~200 nm GaN
—1 E—
~1,7um GaN ~ 3 um GaN:C
700 nm GaN:C
LT-AIN
~ ~750 nm GaN:C
SiN nano Maske
AlGaN AlGaN AlGaN
M AN 4 M~ AN AIN
Saphir Saphir 500 um Si

@) (0

Abbildung 5.17: Verwendete Probenstrukturen fiir die elektrische Charakterisierung
(a) Probenstruktur 1, (b) Probenstruktur 2 und (c) Probenstruktur 3
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5.8 Elektrische Charakterisierung der Probenstruktur 1

Es wurden IU-Kennlinien der Probenstruktur 1 im C-Konzentrationsbereich von
undotiert bis 1.2:10"” cm™ mit einem Keithley 4200 Halbleitertester aufgezeichnet.
Dabei zeigen Zwei-Punkt-Messungen zwischen den Kontakten bei unterschiedlichen
Kontaktabstinden interessanterweise, dass die IU-Kennlinien im Wesentlichen
unabhingig vom lateralen Abstand sind (Abbildung 5.18b). Dies deutet auf einen
parasitdren Strompfad hin (Abbildung 5.18a), wodurch die Kennlinien ihre laterale
Abhéngigkeit verlieren. Da die Messungen unter Zuhilfenahme von Isolierdl
durchgefiihrt wurden, kann ein signifikanter Strompfad iiber Oberflichenzustéinde

ausgeschlossen werden.

1|
| ® @@ @) 25 30 35 GOum

e
- N
Kontakt 51...... .I . .
—

650 nm GaN:C 90 ym
10?
10°
~1,7um GaN “
10
= 10°
— g
SiN nano Maske = 107
AlGaN 10°
AlN‘ 10°
Saphir 10710 i 1 L
0 50 100 150 200
(a) (b) U I[V]

Abbildung 5.18: Laterale Kontaktgeometrie der Probenstruktur 1. (a) Moglicher
Leckstrompfad unterhalb der 650 nm C-dotierten GaN Schicht und entlang
des n-Typ Bereichs oberhalb der SiN in-situ nano Maske (b) IU-
Kennlinien aufgenommen bei verschiedenen Kontaktabstinden und zeigen
keine laterale Abhdngigkeit des Leckstroms

Da jedoch die C-Dotierung einen wesentlichen Einfluss auf den Kennlinienverlauf hat
(Abbildung 5.20a), aber keine laterale Abhdngigkeit besitzt, bleibt lediglich der
undotierte Bereich des GaN-Puffers als mogliche Ursache dieses Verhaltens iibrig.

Untersuchungen an a-planaren GaN-Schichten haben gezeigt, dass SiN in-situ nano-
Masken wihrend der Koaleszenz aufgrund einer Si-Verschleppung einen n-Typ-Kanal

ausbilden [51]. Um den Einfluss der SiN in-situ nano Maske ndher zu untersuchen,
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wurde ein SIMS-Tiefenprofil des Unterbaus aufgenommen. Im SIMS-Tiefenprofil
(Abbildung 5.19) ist zu erkennen, dass die SiN in-situ nano Maske wéhrend der
Koaleszenz tatsdchlich zu einer Si-Verschleppung fiihrt, wodurch ein n-Typ leitender
Bereich entsteht. Die Si-Dotierung hat ihren hdchsten Wert bei ~1-10'® cm™ welche
nach ~ 700 nm auf unter 2:10'7 ¢m™ absinkt und kann die Ursache der fehlenden

lateralen Abstandsabhéngigkeit in den IU-Kennlinien erkléren.
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Abbildung 5.19: SIMS-Tiefenprofil von Kohlenstoff und Silizium im GaN-Puffer einer
Probe mit einer SiN in-situ nano Maske. Es zeigt eine Verschleppung
von Silizium in den GaN-Puffer, wodurch ein leitender Bereich
entstehen kann.

Die Messung der [U-Kennlinien in Abbildung 5.20a erfolgte zwischen zwei Kontakten
(180 pym x 90 pm) in einer Entfernung von 20 pum. Es konnte eine deutliche
Verringerung des Leckstroms in Abhdngigkeit von der C-Dotierung festgestellt
werden. Bereits eine C-Konzentration von 8:10'7 cm™ zeigt im Vergleich zur
undotierten Referenzprobe eine Reduzierung des Leckstroms um etwa

drei GroBBenordnungen.
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Abbildung 5.20: (a) Leckstromverhalten der Probenserie I in Abhdngigkeit der
Kohlenstoffkonzentration bei einem Kontaktabstand von 20 um
(b) Durchbruchfeldstirke als Funktion der Kohlenstoffkonzentration
der Probenserie 1, ausgehend von der doppelten GaN:C Schichtdicke.
Die Durchbruchfeldstirke wurde ermittelt bei einer Stromdichte von
1.0 mA/mm

Wihrend die undotierte Probe lediglich eine J ~ V Abhéngigkeit aufweist, zeigen die
kohlenstoffdotierten Proben IU-Charakteristika, die auf raumladungsbegrenzte
Stromleitungsprozesse (SCLC) hindeuten. Dabei sind in den IU-Kennlinien
(Abbildung 5.20a) zwei auffillige Anderungen im Kurvenverlauf sogenannte ,,Kinks*
zu erkennen: der erste liegt bei ~40 V und ein zweiter bei ~145 V. Weiterhin ist
festzustellen, dass selbst bei einer C-Konzentration von 1.2-10'° cm™ eine weitere
Reduzierung der Leckstrome erfolgt, ohne dass eine Séttigung oder gar
Verschlechterung der isolierenden FEigenschaften auftritt. Ausgehend von der
doppelten Schichtdicke kann hieraus eine Spannungsfestigkeit bei einem Leckstrom
von 1 mA/mm als Funktion der Kohlenstoffdotierung angegeben werden, welche in
Abbildung 5.20b dargestellt ist und einen linearen Anstieg mit der C-Dotierung zeigt.
Dies stimmt mit den nummerischen Simulationen aus Ref. [52] iiberein, dass hohere
Konzentrationen von Cn zu hoheren Durchbruchsfeldstirken fiihren und zu einer
Spannungsfestigkeit von 2.5 MV/em bei einer C-Dotierung von 1.2-10' em3.

Fiir ein genaueres Verstindnis der Leitungsmechanismen wurden IU-Kennlinien

ebenso im negativen Spannungsbereich bis -200 V aufgenommen.
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In Abbildung 5.21 sind [U-Kennlinien im Messbereich von -200 V bis +200 V an
Proben mit einer C-Konzentrationen von 8:10!7 bis 4.6-10'® c¢m™ dargestellt und
zeigen sowohl fiir positive als auch negative Spannungen einen nahezu identischen
Kurvenverlauf. Bei der IU-Kennlinie der Probe mit 4.6-10'® cm™ ist eine Anderung im
letzten Abschnitt des Kurvenverlaufs zu erkennen, was einer IU-Abhéngigkeit von

[~U? entspricht und damit auf einen Leitungsmechanismus hinweist, der durch

raumladungsbegrenzte Strome resultiert.
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Abbildung 5.21: IU-Kennlinien aufgenommen im Bereich von +200 V bis -200 V sowie
von -200 V bis +200 V

In Abbildung 5.22 ist der gesamte Kennlinienverlauf von zwei hoch C-dotieren Proben
halblogarithmisch dargestellt und zeigt einen asymmetrischen Kurvenverlauf, um die
Spannung 0 V. Dabei ist eine Verschiebung des Kennlinienminiums zu beobachten,
welche von der Hohe der C-Dotierung abhéngt. Diese Verschiebung zeigt sich jedoch

nur, falls die Messung bei einer hohen Spannung beginnt. Der Bereich bzw. Quadrant,

in dem der Strom seine Flussrichtung &andert, ist von der Polaritit der

Anfangsspannung abhéngig. Je nach Dotierungsgrad existiert eine Grenzspannung ab
der die entsprechenden IU-Kennlinien unabhdngig ihrer anfanglichen Spannung

wieder zusammenlaufen. Bei eisendotierten Proben konnte keine Verschiebung des

106



Kennlinienminimums beobachtet werden. Ausgehend von der Probenstruktur und
dessen laterale Messanordnung kann dieser Effekt auf die entsprechenden
unterschiedlichen Elektronen- sowie Locheinfangkoeffizienten von Cn-Defekten

zuriickgefiihrt werden, die an vielen der hier gezeigten Proben ermittelt wurden [53].
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Abbildung 5.22: IU-Kennlinien in halblogarithmischer Darstellung im Messbereich
von -200 V bis +200 V.

Werden IU-Kennlinien in einem kleinen Spannungsbereich um den Nullpunkt
aufgenommen, so zeigt eine undotierte Probe eine lineare I~U Abhingigkeit auf,
wihrend bei hoheren C-Dotierungen die Kennlinien um den Spannungsnullpunkt zwar
einen symmetrischen, jedoch leicht nichtlinearen Verlauf aufweist.

Symmetrische nicht Ohm‘sche Kennlinienverldufe deuten auf gleiche Schottky-
Barrierenh6hen an den entsprechenden Kontakten hin [54-56].

Grundsétzlich konnen auch Ohm’sche Kontakte zu nicht Ohm’schen Kennlinien
fihren [57] und sogar gleichrichtend werden. Ebenso konnen unter gewissen
Bedingungen auch Schottky-Kontakte eine lineare Strom-Spannungscharakteristik

aufweisen [54].
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Vertikale Messungen an der Probenstruktur 1:

Da die Probenstruktur 1 eine SiN in-situ nano Maske enthilt, konnte der hierdurch
entstandene n-Typ Bereich (Abbildung 5.23b) ausgenutzt und mit Silberleitlack

kontaktiert werden, wodurch eine vertikale Messung erfolgen konnte.
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Abbildung 5.23: (a) IU-Kennlinien der Probenserie 1 (b) Kontaktierung der Proben-
struktur 1 mit Silberleitlack seitlich im n-Typ Bereich der durch die
SiN in-situ nano Maske entstanden ist.

Die so durchgefiihrten Messungen sind in Abbildung 5.23a dargestellt und zeigen ein
fiir Schottky-Kontakte typisches Sperrverhalten. Unter der Annahme, dass die
Kontaktierung am n-Typ Bereich zu einem Ohm’schen Kontakt gefiihrt hat und es sich
auf der Oberfldche um Schottky-Kontakte handelt, kann der Serienwiderstand aus der
Durchlass [U-Charakteristik nach Ref. [58] ermittelt werden. Die Ergebnisse sind als
Funktion der Kohlenstoffkonzentration in Abbildung 5.24 dargestellt.

Der Serienwiderstand aufgetragen {iiber der C-Dotierung zeigt hierbei eine

exponentielle Abhingigkeit.
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Abbildung 5.24: Serienwiderstand der Probenserie 1 berechnet nach Ref [58]
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5.9 Leitungsmechanismen von Probenstruktur 1

Bei der Kontaktierung von C-dotiertem GaN entsteht ein ,,Ohm’scher Kontakt®,
welcher durch eine Anreicherungsschicht aus raumfesten Elektronen besteht und
dessen Breite sowohl von der Kompensationsdotierung als auch von der Hohe der n-
Typ Hintergrunddotierung charakterisiert ist. Unter der Voraussetzung, dass im
Wesentlichen Majoritdtstrager zum Leitungstransport beitragen, ist der Strom fiir
kleine Spannungen durch den Diffusionsstrom und fiir héhere Spannungen durch den
raumladungsbegrenzten Strom bestimmt.

Bei Anlegen einer positiven Spannung an der Kathode senkt sich das Potential ab.
Jedoch bleibt zunichst noch ein Potentialmaximum vor der Anode erhalten, bei der die
Feldstirke gleich Null entspricht.

Im Fall von kleinen Spannungen gilt das Ohm’sche Gesetz, jedoch nicht aufgrund von
intrinsischen Ladungstridgern, sondern wegen der thermischen Emission von
Ladungstriagern iiber die effektive Potentialbarriere. Mit steigender Spannung werden
immer mehr Haftstellen befiillt und damit breitet sich die Anreicherungsschicht mit
raumfesten Ladungstragern immer weiter in den Halbleiter aus. Wenn alle Haftstellen
befiillt sind, d.h. wenn sich die Anreicherungsschichten mit raumfesten
Ladungstrdgern von Elektrode und Anode treffen, ist die Spannung der

Storstellenerschopfung erreicht.

v qN.d? 5.6
TFL = "5
bzw. die Durchgriffsspannung [54]:
qNp 5.7
Vg = —— L2
FB = 5o

Dadurch fiillen die injizierten Elektronen die Traps vollstdndig, und der Strom steigt
stark an. Danach erfolgt ein Absenken des iibriggebliebenen eingebauten Potentials

(,,Build-in*“ Potential) an der Anode, wodurch die Stromdichte gegeben ist durch
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] x (%)m. Bei noch hoéheren Spannungen erfolgt stets der Durchbruch. Die

Abhédngigkeit der IU-Kennlinien, sowie die Art der Spannungsdurchbruchs
(Avalanche, reversible oder zerstorend) ist durch das Verhiltnis vom der Hohe der
Kompensationsdotierung zu den freien Ladungstragern im Leitungsband bestimmt [52,
59, 60].

Die Breite der Anreicherungsschicht ist stark von der Hintergrunddotierung und der
Haftstellenkonzentration abhédngig und kann bereits ohne angelegte Spannung zu einer
Uberlappung der beiden Anreicherungsschichten kommen, wodurch extrinsisch die
Bedingung fiir einen raumladungsbegrenzten Strom gegeben ist [52]. Dies hat zur
Folge, dass das Potentialmaximum vor beiden Kontakten bereits bei kleinen
Spannungen abgebaut wird, wodurch der Strom rapide ansteigt, bis alle Haftstellen
besetzt sind.

Sobald die Kohlenstoffdotierung, die n-Typ Hintergrunddotierung iibersteigt, sinkt das
Ferminiveau ab, was zu einer Bandverbiegung fiihrt [61]. Die sich nun ausbildende
Anreicherungsschicht mit raumfesten Ladungstrigern am Kontakt fithrt zu einer
starken Reduzierung des Leckstroms, welche bereits bei einer C-Dotierung von
8-10'7 cm™ zu beobachten ist, da die injizierten Ladungstriiger die Haftstellen befiillen.
Je hoher die C-Dotierung, desto groBer ist das zu iiberwindende Potential am Kontakt,
was zu einer weiteren Reduzierung des Leckstroms fiihrt. Jedoch ist die Ausdehnung
der Anreicherungsschicht stark von der Dotierkonzentrationen abhingig, speziell

unterhalb von ~4-10'® cm?.

Die Spannung von ~40V entspricht somit der
Durchgriffsspannung bei der die Anreicherungsschicht die undotierte GaN-Schicht
erreicht, wodurch der rapide Anstieg des Leckstroms oberhalb dieser Spannung
begriindet ist (Abbildung 5.20a). Damit entspricht der Kink in der IU-Kennlinie von
der Probe MD9854 mit einer C-Dotierung von 4.6-10'® ¢m™ bei der Spannung von
~145 V ebenfalls der Durchgriffsspannung.

Ist hingegen die C-Dotierung weitaus hoher (>4.6-10'® ¢cm™), dann ist ebenfalls das
Abschirmpotential ausreichend stark, so dass erst bei weitaus hoheren Spannungen die

Anreicherungsschicht die Raumladungszonen im Grenzbereich zwischen GaN:C und

dem undotierten Bereich erreicht.
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Oberflachenpotentialmessungen (Scanning Surface Potential, SSPM), welche von
Fariza et al. [62] an der Probenserie 1 durchgefiihrt wurden, zeigten, dass die
Kohlenstoffdotierung den lokalen Ladungszustand von Durchstoversetzungen
verdndert. So é&ndert sich der Ladungszustand zwischen versetzungsfreien zu
versetzungsreichen Bereichen von iiberwiegend neutral zu einem negativen
Ladungszustand bei C-dotierten Proben. Dabei fiihrte eine C-Konzentration von {iber
4.6-10"® cm? zu einer Sittigung des SSPM-Signals. Das konnte bei der
Probenstruktur 1 und der Dicke der C-Dotierten GaN-Schicht, die Cn-Konzentration
sein, die notwendig ist, um alle freien Ladungstriger zu kompensieren. Eine weitere
Erhohung fiihrt vermutlich zu einer stirkeren Raunladung and der Grenzfliche
zwischen GaN:C und dem undotierten Bereich. Raumladungen, konnen sich aufgrund
des Maxwell-Wagner-Effekts [52] bilden und wirken als zusétzliche Barriere fiir den

Ladungstransport, was die Leckstrome reduzieren kann.

Es konnte somit gezeigt werden, dass bei der Probenserie 1 lediglich die Hohe der C-
Dotierung sowie die vertikale Schichtdicke der C-dotierten GaN einen Einfluss auf die
IU-Kennlinien (Abbildung 5.20b) haben. Dies ergibt bei einer C-Konzentration von
1.2-10" ¢m? eine vertikale Spannungsfestigkeit von ~2.5 MV/cm.
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5.10 Charakterisierung von Probenstruktur 2
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Abbildung 5.25:(a) Laterale Durchbruchspannung in Abhdngigkeit des Kontakt-
abstands im Vergleich zum theoretisch erwarteten Wert von
3.3 MV/em (b) Schichtstruktur fiir die Bestimmung der lateralen
Spannungsfestigkeit bei unterschiedlicher Kohlenstoffdotierung.

Durch die Prozessierung von TLM-Strukturen konnte die Durchbruchspannung in
Relation zum Abstand zweier Elektroden gemessen werden. Die Resultate der
Probenserie 1 haben gezeigt, dass eine Kohlenstoffkonzentration von ~3-10'® ¢m
notwendig ist, um gute isolierende Eigenschaften zu erzielen. Daher wurden die
Proben (Tabelle 5.10) der Probenstruktur 2 im C-Konzentrationsbereich von 3-10'® bis
1.1:10" ¢m? dotiert.

Tabelle 5.10: Proben der Probenstruktur 2 mit einer Kohlenstoffkonzentration
von 3-10'% bis 1.1-10"”° cm™ fiir die Untersuchung der Spannungsfestigkeit

‘ Probenname C [em]
MD10171 3-10"8
MD10143 4-10'8
MD10147 6-10'8
MD10676 1.1-10"
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Anhand der Steigung (Abbildung 5.25a) konnte eine laterale Spannungsfestigkeit
von 62 V/um bei einer C-Dotierung von 3-10% em™ bis 167 V/um bei einer
Kohlenstoffkonzentration von 1.1-10" em™ ermittelt werden. Wie in Abbildung 5.25a
zu sehen ist, erfolgt bei groBeren Kontaktabstinden bzw. bei hoheren Spannungen ein
Abknicken der Kennlinie. Diese Anderung vom linearen Verhalten kann mehrere
Ursachen haben. So deutet ein abruptes Abnicken der [U-Kennlinie darauf hin, dass
ein leitfahiger Kanal zu einer Séttigung der Durchbruchfestigkeit fiihrt, welches dem
dhnelt, was bei Si-Substraten auftritt [63]. Dadurch geht die laterale Abhéngigkeit
verloren, da der Uberschlag iiber diesen Kanal erfolgt. In Ref. [64] wurden GaN:Fe
Schichten, welche auf GaN Substraten geziichtet wurden, untersucht und haben
ebenfalls ein Abknicken beobachtet. Die Autoren [64] vermuteten, dass parasitéire
Leckstrome zwischen dem GaN Substrat und dem GaN:Fe Puffer sowie donorartige
Storstellen dafiir verantwortlich sind. Durch die Ausbildung von Versetzungen konnen
sich weitere Leitungswege bilden, wodurch sich die effektive Schichtdicke verringert.
Anhand von Mesa-Atzen konnten diese parasitiren Leckstrome signifikant vermindert

und damit die Spannungsfestigkeit gesteigert werden.

Da bei der Probenstruktur 1 eine Spannungsfihigkeit von ~250 V/pm bei einer
C-Konzentration von 1.2:10'" em™ ermittelt werden konnte, die nach Ref. [52] durch
hohe negative Raumladungsdichten an der GaN:C/GaN Grenzfliche verursacht
werden und dadurch die Elektronenleitung blockiert und somit zur Erhdhung der
Durchbruchspannung beitragt.

Anders als bei Cao et al. [52] sind uns die verschiedenen FEinfang- sowie
Freisetzungskoeffizienten von Cn bekannt und auch dariiber hinaus (was durch Ref.
[65] belegt wurde) werden nur Cn-Defekte durch die Verwendung von Propan in
unsere GaN-Schicht eingebaut. Dies konnte in der Tat zur Bildung von starken
negativen Raumladungen an der GaN/GaN:C in Abhingigkeit der C-Dotierung fiihren,
wodurch die Leckstrome und die Durchbruchsspannung signifikant beeinflusst

werden.
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Bei der Probenstruktur 2 liegt der Grund in diesem Fall bei der sich bildenden
Raumladungszone an den Kontakten (keine undotierte oder n-Typ Schicht fiir die
Lade-/Entladungsprozesse, die die Raumladung beeinflussen existiert), wodurch bei
Anlegen hoher Spannungen die Leistung lokal auch bei geringen Leckstromen
umgesetzt wird und zu einem thermisch bedingten Spannungsdurchbruch fiihrt. Dies

fiihrt zu einer Zerstérung der Kontakte.

Die unterschiedlichen Ergebnisse der Spannungsfestigkeit von GaN bei nahezu
gleichen C-Konzentrationen deutet darauf hin, dass die Probenstruktur sowie die
Position der GaN:C innerhalb der Probe wesentlich zur Kontrolle der Leckstrome

sowie der Durchbruchspannung beitragen.
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5.11 Charakterisierung von Probenstruktur 3

Die Untersuchung des Leckstromverhaltens und der Spannungsfestigkeit von
AlGaN/GaN FETs auf n-Typ Si(111)-Substraten wurde an Probenstruktur 3
durchgefiihrt. Es wurden sowohl laterale Messungen zwischen zwei Ohm’schen
Kontakten in einem Abstand von ~20 um durchgefiihrt, als auch vertikale
Spannungsmessungen zwischen einem Ohm’schen Kontakt und dem n-Typ Si(111)
Substrat. Es wurde dabei durch Mesaétzen das 2DEG zwischen den Kontakten auf der
Oberfliche entfernt, wobei die Atztiefe ~500 nm betrigt. Laterale Messungen
erfolgten am HV-Messplatz, das Si-Substrat war dabei potentialfrei. Vertikale
Messungen erfolgten ebenfalls am HV-Messplatz, wobei das Si-Substrat hierbei
geerdet war. Die Kontaktgeometrie nach der Prozessierung ist in Abbildung 5.26

dargestellt.

Abbildung 5.26: Mesa-Struktur der Probenstruktur 3 von AlGaN/GaN-on-Si

Die Proben der Probenstruktur 3 bestehen aus funf AlGaN/GaN FET Strukturen auf
einem 500 pm n-Typ Si(111)-Substrat bei denen unterschiedliche Bereiche des GaN-

Puffers mit zwei verschiedenen C-Konzentrationen dotiert wurden (Abbildung 5.27).
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Abbildung 5.27: Die Proben der Probenstruktur 3 bestehen aus AlGaN/GaN FETs

Strukturen auf n-Typ Si(111)-Substrat. Dabei wurden verschiedene
Bereiche des GaN-Puffers durch die Verwendung von Propan mit C-
dotiert. Die elektrische Charakterisierung erfolgte lateral sowie
vertikal, um den Einfluss der C-Dotierung auf den Pufferbereich zu
untersuchen.

Dabei wurden die Schichten sowohl unterhalb als auch oberhalb der LT-AIN
Zwischenschicht gewidhlt und mit einer Kohlenstoffkonzentration von nominell
~3-10" ¢m™ und ~1-10" cm? dotiert. Bei Probe MD10567 erfolgte zusitzlich eine C-
Dotierung des AlGaN-Puffers mit dem gleichen Propanfluss wie das C-dotierte GaN
in dieser Probe. Aufgrund von nicht vorhandenen SIMS AlGaN Standards konnte
leider keine Kohlenstoffkonzentration des C-dotierten AIGaN Puffers bestimmt
werden. Die gesamte Epi-Schichtstruktur inklusive der AIN/AlGaN Pufferschicht hatte

dabei eine Gesamtdicke von ~2.1 pm.
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Abbildung 5.28: Laterale und  vertikale  IU-Messungen an  Proben  der
Probenstruktur 3. Die Messungen wurden bis zum entsprechenden
Spannungsdurchbruch aufgenommen.

Die lateralen sowie vertikalen IU-Kennlinien der AlIGaN/GaN FET Strukturen, welche
am HV-Messplatz aufgenommen wurden, sind in Abbildung 5.28 dargestellt. Die
ermittelten Spannungsfestigkeiten beziehen sich bei den vertikalen Messungen auf die
Gesamtdicke der Schichtstruktur, wohingegen bei den lateralen Messungen die
doppelte Schichtdicke zur Berechnung verwendet wurde. Als Spannungswert wurde
jeweils der hochste ermittelte Messwert benutzt (Tabelle 5.11).

Aus den IU-Kennlinien dieser Probenserie ist zu erkennen, dass nicht nur die Hohe der
Kohlenstoftkonzentration und die Dicke der C-dotierten Schicht entscheidend fiir hohe
Spannungsfestigkeiten sind, sondern vor allem der Bereich innerhalb des Puffers, in
dem die C-Dotierung erfolgt, stellt damit einen wichtigen Einflussfaktor fiir die

Isoliereigenschaften von GaN-on-Si Epi-Schichten dar [52].
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So zeigt Probe MDI10561 im Vergleich zur Probe MDI10559 sowohl eine
Verbesserung der vertikalen als auch der lateralen Spannungsfestigkeit aufgrund der

hoheren Kohlenstoftkonzentration in den selben Bereichen der Schichtstruktur.
Tabelle 5.11: Spannungsfestigkeit sowie Durchbruchspannung der Proben mit der
Probenstruktur 3, die aus den lateralen sowie vertikale [U-Kennlinien

ermittelt wurden. Die Gesamtdicke der Epi-Schicht betrdgt 2.1um

Probenname Vertikale BY  Vertikal Laterale BY Lateral

[VI [V/nm] [VI [V/nm]
MD10563 198 94 326 77
MD10560 362 172 646 154
MD10567 428 203 774 184
MD10559 360 171 638 151
MD10561 392 187 762 182

Probe MD10567 zeigt, dass eine Kohlenstoffdotierung des AlGaN Puffers zu einer
starken Verbesserung der vertikalen Durchbruchfestigkeit gegeniiber der Probe
MD10559 fiihrt und sogar eine hohere Spannungsfestigkeit zeigt als Probe MD10561,
die eine weitaus hohere C-Dotierung des GaN Puffers aufweist.

Fiir die vertikale Spannungsfestigkeit ergibt sich damit ein Wert von 2.03 MV/cm.
Somit fiihrt eine zusdtzliche Kohlenstoffdotierung des ~350 nm dicken AlGaN Puffers
im Vergleich zu einer Probe mit ansonsten gleicher Probendotierung eine verbesserte
Durchbruchfestigkeit von 0.3 MV/cm.

Die hochste laterale Spannungsfestigkeit der Probenserie liegt bei 1.84 MV/em und
gehort ebenfalls zur Probe MD10567, jedoch zeigt die IU-Kennlinie einen weitaus
hoheren Leckstrom im Bereich <400V.

Bei den Proben MD10560 und MD10563 wurde jeweils nur ein GaN-Bereich vor bzw.
nach der LT-AIN Zwischenschicht mit einer C-Dotierung von nominell ~1-10" ¢m™
versehen. Interessanterweise ergeben sich hieraus sehr unterschiedliche
[U-Kennlinien. So fiihrt eine C-Dotierung oberhalb der LT-AIN Zwischenschicht bei
der vertikalen Messung zu einem elektrischen Durchschlag bereits bei einer Spannung

von 198 V sowie bei 326 V bei der lateralen Messung.
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Aus den Messergebnissen ldsst sich folgern, dass die Hohe der C-Konzentration zwar
ein wichtiger Parameter fiir die Spannungsfestigkeit darstellt, jedoch zeigt sich, dass
der dotierte Bereich des Puffers wesentlich entscheidender zum Erreichen hoher
Durchbruchspannungen ist. Ein Ausbleiben der C-Dotierung unterhalb der LT-AIN
Schicht resultiert in einer massiven Verschlechterung der Durchbruchspannung.

Der grofite Unterschied in der Spannungsfestigkeit zeigt sich jedoch bei der Probe
MD10563, die unterhalb der LT-AIN Schicht keine C-Dotierung hat. Eine mogliche
Ursache konne die Bildung eines leitfahigen Kanals an der Grenzfliche zwischen LT-

AIN/GaN und damit zu einer ungewollten lateralen Stromausbreitung fiihren.

Das von Besendorfer et al. [66] vorgeschlagene Modell kdnnte bei den Ergebnisse aus
der Probenserie 5 eine Rolle spielen. Dies bedeutet konkret, dass Bereiche des Puffers
in denen eine laterale Stromausbreitung erfolgen kann, wichtiger zu kompensieren
sind, um damit einen vorzeitigen elektrischen Durchbruch zu verhindern. Damit sorgt
eine C-Dotierung unterhalb der LT-AIN Zwischenschicht dafiir, dass die laterale
Stromausbreitung stark reduziert wird, was zu hoheren Spannungsfestigkeiten fiihrt.
Im Gegensatz dazu hat lediglich eine GaN:C Dotierung oberhalb der LT-AIN
Zwischenschicht nicht diesen Effekt.

Ein weiterer Ansatz liefert die Arbeit von Cao et al. [52], was die Auswirkungen von
Kohlenstoffdotierungen im GaN-Puffer in GaN-on-Si Epi-Schichten auf den vertikalen
Leckstrom sowie Spannungsfestigkeit untersucht. Es zeigt sich, dass die
Raumladungsverteilung und -intensitdt in verschiedenen Positionen der C-dotierten
GaN-Bereich maBgeblich die Leckstrom- und Durchbruchmechanismen beeinflussen.
Dabei tragt der Cn-Defekt im besonderen MaBe durch Lade-/Entladeprozess zur
Bildung von Raumladungen bei und beeinflussen wiederum den Leckstrom und die
Durchbruchspannung. Eine hohere Konzentration von Cn-Storstellen fiihrt zu hoheren
negativen Raumladungen, die die Elektronenleitung blockiert und damit die
Durchbruchsspannung erhoht. Die Bildung von Plateau-Regionen, die in den Strom-
Spannungskennlinien zu beobachten sind wird im Wesentlichen durch die

Konzentration von Cy und damit Verbunden zur Bildung von Raumladungen durch
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Lade und Entlade Prozesse [52]. Das Auftreten von einem negativen Widerstand in
[U-Kennlinien (MD10563) ist auf ein komplexes Zusammenspiel von
Ladungstriagerinjektion, Rekombinationsprozesse und Raumladungseffekte

zuriickzufiihren [61].

Die Plateau-Regionen die deutlich in den IU-Kennlinien (Abbildung 5.28) der
lateralen Messungen von Probe MD10567 und MD10559 zu erkennen sind kommen
zu standen, dass Cn Storstellen Elektronen ,,einfingt®, was zu einem Stromabfall in
der Kennlinie fithrt. Eine Erhohung der C-Konzentration erhoht die
Durchbruchspannung jedoch fiihrt dies zu einer starken negativen Raumladung an n-
Typ GaN Grenzflichen [52] und blockiert die Elektroneninjektion, wodurch die
Leistung lokal bei hohen Spannungen zu einem thermischen bedingten Durchbruch
fihren kann. Daher ist eine gezielte C-Dotierung und Kontrolle der
Kohlenstoftkonzentration an verschiedenen Positionen im GaN-Puffer wichtig, um die
Leckstrome zu reduzieren und die Durchbruchspannung zu erhéhen. Um die
ermittelten Werte von auf GaN-on-Si Epi-Schichten mit den Ergebnissen anderer
Gruppen zu vergleichen, wurde die auf die Dicke normierte Durchbruchspannung mit

nachfolgender Gleichung berechnet [32]:

V@lmA/mm 5.8
2 X DPuffer

Dabei wurde ebenfalls die Spannung als Durchbruchspannung definiert, welche bei
einem Strom von 1mA mm erreicht wurde. Dpusrer entspricht der Gesamtdicke der
Schichtstruktur. Durch den groen Abstand zwischen den Ohm’schen-Kontakten im
Vergleich zur Pufferdicke ist der Einfluss des Kontaktabstands zu vernachldssigen
[67]. Damit ergibt sich fiir die beste Probe eine normierte Durchbruchspannung von
184 Vum™! bei einer Gesamtdicke der Schichtstruktur von 2.1 pm. In Abbildung 5.29

ist dieser erzielte Wert im Vergleich zu anderen Gruppen dargestellt.
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Abbildung 5.29: Der in dieser Arbeit erzielte BVUT-Wert im Vergleich zur Literatur
von GaN-on-Si bei denen ebenfalls die Durchbruchspannung bei
einem Strom von 1 mAmm™ entnommen wurden [32, 63, 68-73].
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6 PL an GaN:C,Si

Photolumineszenzspektroskopie in  Halbleitern wie Galliumnitrid ist von
entscheidender Bedeutung fiir die Entwicklung und Optimierung moderner
optoelektronischer Bauelemente. GaN ist aufgrund seiner groBen Bandliicke und
hohen thermischen Stabilitdt ein vielversprechendes Material fiir Anwendungen in
Hochleistungs-Leuchtdioden (LEDs), Laser-Dioden und Hochfrequenz-Bauelementen
[1, 2]. Die Effizienz und Lebensdauer dieser Bauelemente werden jedoch stark durch

defektbezogene Rekombinationsprozesse beeinflusst [3].

Fiir die vorliegende Arbeit sind dabei vor allem die mikroskopischen Mechanismen
von C-dotiertem GaN, welche die Leitfdhigkeit der Pufferschicht bestimmen, von
groBem Interesse, da diese einen signifikanten Einfluss auf die finalen
Bauelementeigenschaften haben. Ausgehend von einigen experimentellen sowie
theoretischen Arbeiten wurde anfangs gefolgert, dass Cn ein flacher Akzeptor sei [4—
6] und folglich das Auftreten von semi-isolierenden Eigenschaften aus einer
Selbstkompensation resultiert. Es wurde angenommen, dass im Fall einer
Selbstkompensation gleich viele Cn-Akzeptoren wie Cga-Donatoren eingebaut werden

[7, 81.

Kohlenstoff wird ebenfalls mit der hdufig beobachteten gelben Lumineszenz in
Verbindung gebracht, welche ein Intensitdtsmaximum bei 2.2-2.3 eV [9-11] aufweist
sowie einer blauen Lumineszenz bei 2.8-3.0eV [7, 12-17]. Dabei werden die
mikroskopischen Ursachen (Komplexbildung, beteiligte Storstellen) weiterhin
kontrovers diskutiert und so sind in der Literatur verschiedene, teils widerspriichliche
Modelle zu finden, welche die gelbe und blaue Lumineszenz in GaN:C zu erkliren
versuchen. So z.B. wurde in den 1980er von Ogino und Aoki et al. [10] vorgeschlagen,
dass die gelbe Lumineszenz das Resultat eines strahlenden Ubergangs von einem
flachen Donator bei 25 meV zu einem tiefen Akzeptor bei 860 meV sei. Hierbei wurde
angenommen, dass der tiefe Akzeptor ein Komplex aus einer Galliumvakanz (Vga)

und Cy ist. Solch eine Konstellation scheidet jedoch als Erkldrung aus, da beide (Vaa
128



und Cy) als Akzeptoren agieren und die Bildungsenergie dieses Komplexes sehr hoch
ist [5]. Mit der Entwicklung der Dichte-Funktional-Theorie (DFT) wurde durch die
Berechnung der Bildungsenergien der relevanten Defekte in GaN anfangs vermutet,
dass Galliumvakanzen Vg. als isolierter Defekt oder als Komplex in Verbindung mit
Sauerstoff auf Stickstoffplatz On oder mit Kohlenstoff Cg. fiir die gelbe Lumineszenz
verantwortlich sind [5, 10, 18]. Diese theoretischen Ergebnisse wurden anfangs sogar
durch einige experimentelle Untersuchungen gestiitzt. So zeigten Messungen mit der
Positronenannihilationsspektroskopie (,,Positron annihilation spectroscopy*, PAS) eine
vermeintliche Korrelation zwischen der gelben Lumineszenzintensitdt und der
Konzentration der Vg [17, 19, 20]. Es wurde jedoch nie direkt behauptet oder gar
bewiesen, dass Vga die einzig mogliche Quelle der gelben Lumineszenz in GaN sei. So
erschienen im weiteren Verlauf verschiedene Studien, die zeigten, dass die Vga nicht
die entscheidende Quelle der gelben Lumineszenz in GaN ist. Insbesondere in semi-
isolierendem Material [17, 20, 21] ist die Bildungsenergie der Vga so hoch, dass die
Konzentration dieses Defektes vernachldssigbar sei, trotz des Auftretens der gelben
Lumineszenz in semi-isolierendem GaN.

In den darauffolgenden Jahren entstanden zahlreiche Publikationen die zwar immer
wieder eine Korrelationen zwischen der gelben und blauen Lumineszenz und der
C-Konzentration in GaN zeigen konnten [7, 21-24], jedoch blieb bis dato eine

eindeutige Erklérung aus.

Die weitere Entwicklung von entsprechenden numerischen Methoden (wie bspw. der
Heyd-Scuseria-Ernzerhof (HSE) Hybrid Dichte-Funktional Theorie), fithrten zu neuen
Erkenntnissen {iber die moglichen Ursachen bzw. der zugrunde liegenden

Mechanismen der gelben und blauen Lumineszenz in GaN [25-27].

Aus diesen Studien folgte unter anderem, dass die PL-Bande vom Vga.-Ox Komplex im
infraroten mit einem Intensitdtsmaximum bei 1.42 eV Spektrum liegt. Ebenfalls ist
eine Beteiligung des Vga-Cga Komplexes an der gelben und blauen Lumineszenz
unwahrscheinlich, da dieser eine Bildungsenergie von ~9.2 eV in n-Typ GaN

aufweisen soll [27-29]. Der Donator-Akzeptor Komplex Cn-Cga soll ebenfalls eine
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sehr hohen Bildungsenergie (5.32 eV fiir n-typ GaN) besitzen und daher ist seine
Bildung unwahrscheinlich [30].

Im weiteren Verlauf haben sich durch die Anwendung der HSE Hybrid Dichte-
Funktional Theorie zwei Modelle herauskristallisiert. Die Berechnungen durch
Lyons et al. ergaben, dass Kohlenstoff, wenn er als Cn-Defekt eingebaut wird, einen

tiefen Akzeptor bildet und die gelbe sowie blaue Lumineszenz verursacht
(Abbildung 6.1).

Im Gegensatz dazu wurde von Reshchikov et al. und Demchenko et al. die Auffassung
vertreten, dass ein tiefer Donator-Komplex Cn-On hauptsdchlich fiir die gelbe
Lumineszenz verantwortlich ist. Der Grund fiir diese Annahme waren Berechnungen,
aus denen fiir den Cn-On Defekt-Komplex eine geringere Bildungsenergie resultierten

als fiir den isolierten Cn Defekt [25-27, 29].

Lyons Model
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Abbildung 6.1: Konfigurationskoordinaten-Diagramm zur Darstellung der Uberginge
zwischen den verschiedenen Ladungszustinden des Cy-Defekts in GaN
nach dem Model von Lyons aus DFT-Berechnungen mittelts ,, HSE
hybrid functional “ nach Ref. [26]

In Abbildung 6.1 ist das Model nach Lyons et al. [29] fiir den Cn-Defekt dargestellt.
Daraus folgt, dass Cn in GaN ein tiefer Akzeptor mit einem (-/0) Ubergang bei
0.90 eV iiber dem Valenzbandmaximum ist. Dies ergibt ein gelbes Lumineszenzband
mit einem PL-Intensitdtsmaximum bei 2.14 eV und einer Null-Phononen-Linie (,,Zero-

Phonon-Linie*, ZPL) von 2.6 eV. Ferner wird erwartet, dass Cn einen (0/+) Ubergang
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bei 0.35 — 0.48 eV iiber dem VBM (engl. Valence Band Maximum, das hdchste
Energieniveau, das von Elektronen im Valenzband besetzt sein kann) [9, 26] besitzt. In
diesem Fall wiirde eine Steigerung der Anregungsintensitdt zu einer Sattigung der
gelben Lumineszenz fithren und so zu einem Anstieg der blauen Lumineszenz durch
den (0/+) Ubergang. Dies wiirde einer blaue Lumineszenzbande mit einem PL-
Intensititsmaximum von 2.70 eV [26] und einer Null-Phononen-Linie von 3.15 eV
entsprechen. Nach Ref. [30] ist der Cn-On Komplex ein tiefer Donator bei 0.75 eV
iiber dem Valenzbandmaximum und einem (+/2+) Ubergangsniveau bei 0.14 eV iiber
dem Valenzbandmaximum. Sowohl fiir ,Ga-reiche” als auch ,N-reiche*

Wachstumsbedingungen soll die Bildungsenergie kleiner sein als die vom Cn-Defekt.

In Abbildung 6.2 ist das Modell von Demchenko-Reshchikov dargestellt. In n-typ
GaN ist der Grundzustand des Cn-On Komplexes neutral. Eine optische Anregung
filhrt zu einem Elektron-Loch-Paar wobei der neutrale Cn-Onx Komplex das Loch
einfingt und sich sein Ladungszustand zu (Cnx-On)" édndert. Die bendtigte
Anregungsenergie fiir diesen Ubergang wurde zu 3.30 eV berechnet [30] und stimmt

mit experimentell bestimmten Werten im Bereich von 3.19 - 3.32 eV [10, 31] tiberein.

Demchenko-Reshchikov Model

A . _
\\1\/ (CNON) -
|
Ly
> I o,
> LR
@ 3306V o |YL2.25eV
e I Q\l/
L Ny
\ VA
L’ Eg =S, hw, = 0.48 eV
...................... am.. g :
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Configuration Coordinate Q
Abbildung 6.2: Modell nach Demchenko-Reshchikov fiir die Beschreibung der

optischen Ubergiinge der gelben Lumineszenz durch einen Cy-Oy
Komplex nach [30, 32] im Konfigurationskoordinaten-Diagramm.

131



Das Intensitdtsmaximum der gelben Lumineszenz liegt in diesem Fall bei 2.25 eV, mit
einer Franck-Codon-Verschiebung von 0.48 eV und fiihrt zu einer Null-Phononen-
Linie von 2.7 eV. Die Stokes Verschiebung wurde auf 1.05 eV bestimmt. Laut diesem
Modell besitzt der Cn-On Komplex lediglich einen Ubergang, der zur gelben
Lumineszenz fithren kann. Ein weiterer Ubergang bei (+/42) soll, falls dieser existiert,
zur grilnen Lumineszenzen beitragen, welche bei ~2.4 eV liegt und nicht zur blauen
Lumineszenz bei ~2.7 eV [32]. Ferner wird vermutet, dass der (+/+2) Ubergang sehr
nahe am Valenzbandmaximum liegt und in diesem Fall wére es sehr unwahrscheinlich
die griine Lumineszenz zu beobachten, sogar bei einer Séttigung des gelben
Lumineszenzbands, wie es bei hohen Anregungsdichten passieren kann. In
Abbildung 6.3 sind PL-Messungen der Probenserie 1a bei 10 K dargestellt, die mit
einer geringen Anregungsdichte mittels eines HeCd Laser (A = 325 nm) aufgenommen
wurden. Die wundotierte Probe dient hierbei als Referenz und hat eine
C-Dotierung unterhalb der Nachweisempfindlichkeit der SIMS-Messung von
[C]=~1-10" cm>.
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Abbildung 6.3: (a) PL-Messungen bei 10 K von GaN:C aus Probenserie 1. (b) Die
relative Intensitit des gelben Lumineszenzbands zum donar-
gebundenen Exziton.

Die PL-Spektren, die bei 10 K aufgenommen wurden, enthalten jeweils ein intensives

jedoch breites gelbes Lumineszenzband mit einem Maximum bei ~2.22 eV sowie einer

sehr viel schwicheren blauen Lumineszenz mit einem Intensititsmaximum bei

~2.92 eV. Neben der Bandkantennahen-Lumineszenz (NBE engl. ,near band-edge

emission®) sind bei allen untersuchten Proben die gelbe sowie die blaue Lumineszenz
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mit einem Intensititsmaximum bei ~2.2 eV (YL) sowie ~2.9 ¢V (BL) zu erkennen.
Dabei sinkt die PL-Intensitdt der bandkantennahen Lumineszenz mit steigender
C-Konzentration, was einem Anstieg von nicht-strahlenden Rekombinationsprozessen
zugeschrieben werden kann. Jedoch waren die blaue sowie die gelbe Lumineszenz
sowohl in der undotierten als auch in den C-dotierten Proben als breite PL-Banden

vorzufinden.

Im Vergleich zur blauen und gelben Lumineszenz ist die bandkantennahe
Lumineszenz fiir die undotierte Referenzprobe der dominante Rekombinationsweg.
Mit steigender C-Konzentration steigt die Intensitit der gelben Lumineszenz, was in
Abbildung 6.3b dargestellt ist. Es ist ebenfalls ein schwacher Anstieg der blauen
Lumineszenzintensitdt mit steigender C-Dotierung zu beobachten. Der Trend des
Verhéltnisses der Lumineszenzintensitit der gelben zur donatorgebundenen
Exzitonenemission, welches mit steigender C-Konzentration zunimmt, passt zu den

Resultaten, die an MBE GaN:C Proben erzielt wurden [14].

Durch weiterfilhrende PL-Messungen der bandkantennahen Lumineszenz bei 10 K
(Abbildung 6.3a) konnten zwei donatorgebundene exzitonische Uberginge, D°X; bei
3.495eV und DX, bei 3.489 ¢V, beobachtet werden, welche das Spektrum
dominieren. Des Weiteren konnten zwei freie exzitonische Uberginge (FXa bei
3.502 eV und FXg bei 3.513 eV) identifiziert werden. Diese exzitonischen Uberginge
sind aus der Literatur bekannt [33] und wurden bereits in GaN:Mg beobachtet.
Monemar et al. [34] konnten durch PL-Messungen an relaxiertem GaN fiir die freien
A- und B- exzitonischen Ubergiinge die Werte 3.478 und 3.484 eV ermitteln. Dabei ist
die Energiedifferenz von 24 meV fiir das FXa der kompressiven Verspannung der
Schicht geschuldet, wodurch eine Blauverschiebung der exzitonischen Linien im PL
Spektrum resultiert [35]. Mit steigender Kohlenstoffkonzentration reduziert sich die
PL-Intensitit der beiden Donator gebundenen Exzitonen DBX; and DBX; erheblich,
was mit einer Reduzierung der freien Elektronenkonzentration durch die
Kompensation von nicht absichtlich eingebauten flachen Donatoren wie z.B. Siga oder

On durch die zunehmende C-Akzeptorkonzentration Cn gut zusammenpasst [36].
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Der Vergleich der PL-Messungen an ausgewihlten Proben der Serie 1 bei 10 K und
bei Raumtemperatur zeigt, dass die Position des gelben Lumineszenzmaximums bis
zur Raumtemperatur stabil ist, was auf eine starke Elektronen-Phononen Kopplung

hindeutet [10, 24, 37].
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Abbildung 6.4: Anregungsabhdngige PL-Spektren bei Raumtemperatur

Leistungsabhingige PL-Messungen an der Probenserie 1 bei Raumtemperatur, die
mittels eines YAG:Nd Laser (A = 266 nm) bei einer maximalen Anregungsdichte von
100 kW ¢m? durchgefiihrt wurden, sind in Abbildung 6.4 gezeigt. Bei der undotierten
Referenzprobe ist hierbei lediglich die bandkantennahe Lumineszenz zu beobachten.

Wie auch bei Tieftemperatur PL-Messungen sinkt die bandkantennahe Lumineszenz
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mit steigender C-Konzentration. Bei groBer werdender Leistungsdichte steigt die
Intensitdt der bandkantennahen Lumineszenz fast linear an, jedoch ist bei der
undotierten Probe keine gelbe oder blaue Lumineszenz zu erkennen. Im Gegensatz
dazu erscheinen bei allen C-dotierten Proben sowohl die gelbe als auch die blaue
Lumineszenz. Des Weiteren ist zu erkennen, dass mit steigender C-Konzentration die
Intensititen der gelben und blauen Lumineszenz relativ zur bandkantennahen
Emission ansteigen. Dabei iiberwiegt bei schwacher Anregung die gelbe Lumineszenz,
wobei flir hohe Leistungsdichten die blaue Lumineszenz immer intensiver wird, bis

diese das Spektrum dominiert.
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Abbildung 6.5: Integrierte Intensitditen von bandkantennaher (UV), gelber (YL) und
blauer (BL) Lumineszenz als Funktion der Anregungsleistung der
Probenserie 1
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Die integrierten leistungsabhéngigen PL-Intensititen der bandkantennahen, gelben und
blauen Lumineszenz sind in Abbildung 6.5 dargestellt. Dabei ist zu erkennen, dass die
integrierten Intensitdten aller drei PL-Bénder mit zunehmender Anregungsleistung zu
Beginn steigen. Jedoch setzt bei der gelben Lumineszenz bei ca. 30% der maximalen
Anregungsleistung eine Séttigung der Intensitit ein, welche unabhidngig von der
C-Konzentration ist. Der lineare Anstieg der gelben Lumineszenz fiir relativ geringe
Anregungsdichten bei GaN konnte bereits beobachtet werden bzw. ist aus der Literatur
bekannt [38]. Bei diesen Anregungsdichten ist ebenfalls bei der blauen und
bandkantennahen Lumineszenz ein nahezu linearer Anstieg zu erkennen. Zusétzlich ist
jedoch eine von der C-Konzentration abhéngige Leistungsdichte zu finden ab der die
blaue die gelbe Lumineszenz iibersteigt. Dieser Schnittpunkt ist durch Pfeile in
Abbildung 6.5 fiir die jeweilige Probe eingezeichnet. Die Intensitit der gelben
Lumineszenz sittigt sich bei hohen Anregungsintensititen aufgrund der Fiillung der
Cn-Defekte mit photogenerierten Lochern. Im Gegensatz dazu zeigt die blaue
Lumineszenz bis zu sehr hohen Anregungsintensititen keine Sattigung, was auf einen
anderen Rekombinationsmechanismus hinweist, der den Cx" -Zustand betrifft. Diese

Ergebnisse stehen somit in Einklang mit dem Modell von Lyons et al. [26, 29].

Durch das Auftreten der gelben und blauen Lumineszenz, kann dies nicht mehr durch
das Model von Reshchikov und Demchenko [30] erkldrt werden. Somit entstehen die
gelbe und die blaue Lumineszenz in den durch Propan dotierten Proben durch zwei

verschiedene Ladungszustinde von Kohlenstoff auf dem Stickstoffgitterplatz in GaN.

Die blaue Lumineszenz kann daher wie folgt beschrieben werden. Falls Elektron-
Loch-Paare in einer groen Anzahl verfiigbar sind, so fangt das Cn° ein zweites Loch
ein, wodurch es positiv geladen und zu Cn" wird. Wenn nun ein Elektron aus dem
Leitungsband mit diesem Loch in Cn" rekombiniert, so wird ein Photon emittiert,

welches dann zur blauen Lumineszenz beitragt.

Mit steigender C-Konzentration in GaN muss ebenfalls die Anregungsdichte bei
leistungsabhidngigen Raumtemperatur PL-Messungen steigen, damit die Intensitit der
blauen Lumineszenz hoher als die der gelben Lumineszenz wird. Dies ist damit zu

erkldren, dass bei steigender C-Konzentration eine grolere Anzahl an Cn~ Zustdnden
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vorhanden ist, wodurch wiederum hdohere Leistungsdichten notwendig werden, um
eine Sittigung der gelben Lumineszenz zu erreichen. Das simultane Auftreten und
Verhalten der gelben und blauen Lumineszenz bei Anderung der Anregungsintensitit
entsprechen sehr gut dem Modell von Lyons et al. [29], d.h. das beide Bénder vom Cx-

Defekt stammen.

Einige der fiir diese Arbeit hergestellten und untersuchten Proben wurden auf Anfrage
von Prof. Reshchikov an ihn zu weiterfithrenden Analysen gesandt [39]. Basierend auf
den hier vorgestellten und publizierten Ergebnissen sowie von weiterfithrenden
Untersuchungen dieser Proben durch Reshchikov et al., wurde unsere Vermutung, dass
die blaue Lumineszenz um 2.92 eV zum zweiten Ubergang von isolierten Cx gehort,
bestitigt. Reshchikov et al. [25] widerrief darauthin sein Modell und prisentierte im
weiteren Verlauf eine detaillierte Charakterisierung (Abbildung 6.6) einer PL Bande
um 2.85 eV, welches die vorhergesagten Eigenschaften zeigt und ab dato als BLc in

der Literatur bezeichnet wird [25, 39].
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Abbildung 6.6: Konfigurationskoordinationsdiagramm fiir den Cn-Defekt in GaN. Die
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Parabel mit dem Minimum bei 0 eV (Punkt a) stellt den Grundzustand

des Systems dar (Cn-Defekt gefiillt mit einem Elektron: Cy). Der
Ubergang von Punkt a nach b entspricht der Anregung eines Elektrons
vom Valenzband in das Leitungsband, wobei Cy negativ geladen
bleibt. Der Ubergang von Punkt b nach c ist das Einfangen eines

Lochs durch den Cy-Defekt (Cy~ wird zu C\’). Der Ubergang von
Punkt ¢ nach d entspricht dem Maximum des YL1-Bandes bei 2.17 eV.
Der Ubergang von d nach a ist die Gitterrelaxation nach der Emission
eines Photons. Der Ubergang von Punkt c nach a verursacht die Null-
Phononen-Linie des YLI-Bandes mit der Energie Eo; = 2.587 eV. Die
Parabel mit dem Minimum bei Punkt e ist identisch mit der Parabel
bei c, jedoch um Eg = 3.503 eV nach oben verschoben. Der Ubergang
e-g entspricht dem Einfang eines zweiten Lochs durch den Cy-Defekt,
wodurch Cy’ zu Cn* wird. Der Ubergang g-h entspricht dem Maximum
des BLc-Bandes bei 2.9 eV. Der Ubergang von g nach c verursacht die
Null-Phononen-Linie des BLc-Bandes mit der Energie Eop; = 3.2 eV.
(Abbildung entnommen aus [39])
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7 Zusammenfassung

Undotierte GaN Schichten, die mittels der MOVPE hergestellt werden, weisen
typischerweise aufgrund von Eigendefekten und Verunreinigungen eine n-Typ Leitung
auf [1]. Dadurch kann GaN, insbesondere in Hinblick auf den Anwendungsbereich in
der Leistungselektronik, sein volles Potential nicht ausschopfen. GaN-on-Si hat das
Potential, die CMOS-Technologie im Spannungsbereich von < 1200 V abzul6sen [2]
und durch die aufgrund hoherer Betriebsfrequenzen moglichen, deutlich geringeren
Verluste u.a. von Spannungswandlern einen grofSen Beitrag zur Energiewende zu
leisten. Das epitaktische Wachstum auf kostengiinstigen Si-Substraten mit groflen
verfiigbaren Durchmessern ist der treibende wirtschaftliche Faktor fiir die

Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit [2].

Die systematische Untersuchung einer alternativen Methode zur Kohlenstoffdotierung
von GaN-Schichten fiihrte erfolgreich zur Herstellung hochohmiger Schichten mit
exzellenter Isolationswirkung und zeigt, dass die in dieser Arbeit erforschte
Kohlenstoffdotierung besser ist als die bislang bekannten Verfahren, weshalb diese

Methode inzwischen auch von kommerziellen Halbleiterherstellern eingesetzt wird.

Typischerweise wurde die Kohlenstoffkonzentration bisher intrinsisch durch
Anderung der Prozessparameter wie Temperatur, Druck und V/III-Verhiltnis variiert.
Diese Art der Kohlenstoffdotierung erfolgt oftmals unter nachteiligen
Wachstumsbedingungen. So zeigen intrinsisch dotierte GaN-Schichten mit einer
hohen Kohlenstoffkonzentration oft eine schlechtere strukturelle Qualitdt und eine

raue Oberflichenmorphologie [3].

Als Alternative wurde in dieser Arbeit erstmals systematisch die extrinsische C-
Dotierstoffkonzentration durch die Verwendung eines Propan-Prikursors auf die

elektrischen, strukturellen und optischen Eigenschaften von GaN detailliert untersucht.
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Die C-Dotierung mit Propan ermoglicht eine prizise Kontrolle der
Kohlenstoffkonzentration in MOCVD-gewachsenen GaN-Schichten durch das
Einstellen des Propanflusses wahrend des Wachstumsprozesses, ohne dabei die

Wachstumsbedingungen zu édndern.

Anhand von SIMS-Tiefenprofilen ist die hervorragende Steuerbarkeit der C-Dotier-
konzentration iiber die Flussrate des Prakursors belegt, die eine lineare Abhéngigkeit
zum eingestellten Propanfluss zeigt. Steile Flanken in kohlenstoffdotierten Bereichen
von GaN-Schichten schliefen einen nennenswerten Anstrom- sowie Memoryeffekt

aus.

Es konnte gezeigt werden, dass bei fiir GaN optimalen Wachstumsbedingungen eine
C-Dotierung im Bereich von 1-:10'7-1.2-10" cm™ erreicht werden kann, bei
gleichbleibend sehr guter Kristallqualitit. Untersuchungen mittels HRXRD und AFM
bestdtigten, dass hohe Kohlenstoffkonzentrationen zu keiner strukturellen Degradation
fithren. Propan als extrinsische Kohlenstoffquelle hat somit keinen negativen Einfluss
auf die Materialeigenschaften von GaN, was zu konsistenten und qualitativ

hochwertigen Ergebnissen fiihrt.

Der Einbau von Cn als bevorzugtem elektrisch aktivem Akzeptor liegt mit diesem
neuen Verfahren bei nahezu 100%, was inzwischen auch von einer unabhingigen
Gruppe [4] verifiziert wurde. Anhand von Si und C kodotierten GaN-Schichten
konnte der Einbau von Kohlenstoff als Akzeptor eindeutig belegt und semiisolierenden
Eigenschaften erzielt werden, die fir Anwendungen in elektronischen

Leistungsbauelementen vorteilhaft sind.

Die Ergebnisse der elektrischen Charakterisierung zeigen eine deutliche Steigerung
der Durchbruchfeldstirke mit zunehmender Kohlenstoffkonzentration und eine
Reduzierung des Leckstroms um mehrere GroBenordnungen. Die damit erzielten
hochisolierenden GaN-Pufferschichten zeigen Durchbruchfeldstirken von bis zu
~2.5MV/em. Dies ist in Hinblick auf die Serienproduktion von GaN-on-Si
Schichtstrukturen ein bedeutender Schritt, da der GaN Puffer auf ca. ~7 um Dicke

begrenzt ist. Bei dickeren GaN Schichten wird die Waferkriimmung zu grof3, d.h.
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>50 1/km bzw. tritt plastische Deformation auf, was die weitere Prozessierung in einer

standard CMOS Fab erschwert.

Durch die extrinsische C-Dotierung mit Propan konnte ebenfalls gezeigt werden, dass
die gelbe und blaue Lumineszenz der Schichten durch den Cn-Defekt entsteht. So
wurden Proben der Serie 1, 2 und 3 an Prof. Reshchikov geschickt, der nach weiteren
aufwendigeren PL-Messungen an diesen Proben seine urspriingliche Theorie [5, 6]
iiberarbeiten musste und ebenfalls verifizieren konnte, dass die blaue Lumineszenz

durch den Cn-Defekt in GaN verursacht wird [5].

Die Analyse im Rahmen dieser Arbeit zeigt dariiber hinaus, dass die neu entdeckte
blaue Lumineszenz-Bande (BLc) in GaN auf Ubergiinge zuriickzufiihren ist, die durch
den Cn-Defekt verursacht wird. Die erzielten Ergebnisse erweitern das Versténdnis der
defektbezogenen Lumineszenz in GaN und konnen entscheidende Einblicke liefern,

die zur Optimierung von GaN-basierten Technologien beitragen.

Zusammenfassend bietet die extrinsische Dotierung von GaN mit Kohlenstoff durch
die Verwendung von Propan eine prizise und kontrollierte Methode, um die
Kohlenstoffkonzentration unabhingig von den Wachstumsparametern einzustellen und
ermoglicht die Herstellung hochisolierender GaN-Schichten ohne Beeintrachtigung
der strukturellen Qualitdt. Damit ist die extrinsische Dotierung von GaN mit
Kohlenstoff derzeit die ideale Methode zur Erzeugung hochohmiger GaN-Schichten,

was sie besonders vorteilhaft fiir Anwendungen in der Hochleistungselektronik macht.
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