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1. Einleitung

Verbindungshalbleiter mit einer groBen Bandlicke wie Galliumnitrid (GaN) sind
aufgrund ihrer hervorragenden elektronischen Eigenschaften von gro3em Interesse.
Sie haben das Potential Silizium (Si) in weiten Bereichen der Leistungselektronik zu
ersetzen [1]. So kdnnen auf GaN-basierte Bauelemente (z. B. HEMT, engl. high
electron mobility transistor) in Leistungswandler fur die Fahrzeugelektronik, in Audio-
Verstarkern oder Computernetzteilen und in Wechselrichtern flr erneuerbare Energien
genutzt werden [1-3]. In der Optoelektronik werden auf GaN-basierte Bau-
elemente (z. B. LEDs, engl. light-emitting diodes) als effiziente Lichtquellen ange-
wendet. Diese Lichtquellen werden beispielsweise als Hintergrundbeleuchtung von
Displays, Autoscheinwerfern oder als AuBBen- oder Innenbeleuchtung benutzt [2,4].
Der Fortschritt geht auf die Weiterentwicklung der Gasphasenabscheidung mittels
Metallorganischer Gasphasenepitaxie (engl. metalorganic vapor phase epitaxy,
MOVPE) von Nakamura [5] und Akasaki et al. [6] zurlck, welche zum Physik-
nobelpreis 2014 flhrte. Die Abscheidung erfolgt zumeist auf Saphir, welche jedoch
auch zu einer hohen Versetzungsdichte im Bereich von 10°cm?[1,7] im GaN-
Template fuhrt und so die Leistungsfahigkeit und Lebensdauer von Bauelementen
begrenzt [8]. Bei dem Epitaxie-Prozess kann der Einbau von Verunreinigungen
zusatzlich nicht vermieden werden [7,9], welcher die Leistungsfahigkeit negativ

beeinflussen kann [1,2].

Daher wird eine konventionelle Zliichtung aus der Schmelze bevorzugt, welche jedoch
technologisch aufgrund des hohen Schmelzpunkts von >2300°C und dem hohen
Dampfdruck >6 GPa von Stickstoff nicht mdglich ist. Dadurch ist letztlich die
Produktion von GaN-Substraten mittels Czochralski- oder Bridgman-Verfahren
verhindert [10,11]. Dies fuhrt dazu, dass bis heute keine ausreichende Produktion von
GaN-Substraten zur Fertigung von neuen und leistungsfdhigen Bauelementen
stattfindet. Bis heute sind verschiedenste Verfahren zur Herstellung von GaN-
Substraten in Entwicklung. Die wichtigsten Verfahren sind die Na-Flux-Methode, die
Ammonothermalzichtung (engl. ammonothermal growth), die Hochdrucklésungs-
zlchtung (engl. high pressure solution growth), die Niederdrucklésungs-
zlchtung (engl. low pressure solution growth) und die Hydridgasphasenepitaxie (engl.
hydride vapor phase epitaxy, HVPE) [12]. Die erste erfolgreiche epitaktische
Abscheidung von GaN auf (0001) Saphir wurde 1969 mittels HVPE durchgefihrt [13].
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Dieses Verfahren ist auch bis heute das meistangewendete Verfahren zur Herstellung
von GaN-Substraten aufgrund der méglichen Wachstumsraten von >100 um/h und
einer hohen Reinheit der GaN-Schichten [11]. Zur Herstellung von GaN-Substraten mit
einer verhaltnismaBig geringen Versetzungsdichte wird jedoch ein adaquates GaN-
Template und eine hohe Masse an GaN benétigt. Mit der MOVPE hergestellten GaN-
Templates kann typischerweise eine Versetzungsdichte im Bereich von 10% cm?
erreicht werden [11]. Um die hohe Masse an GaN und damit eine hohe Schichtdicke
fir ein GaN-Substrat [14] zu umgehen, wird seit einigen Jahren die Ammono-
thermalzichtung und die HVPE kombiniert. Ammonothermale GaN-Substrate bieten
eine um den Faktor 10* — 10° geringere Versetzungsdichte wie MOVPE-Templates
und die HVPE Methode eine entsprechend hohe Reinheit der GaN-Schicht [11].
Aufgrund der hohen Kosten ist allgemein die Verfligbarkeit von GaN-Substrate jedoch
bisher sehr gering.

Abseits dieser Methoden wurden die Sublimation-Sandwich-Methode (engl.
sublimation sandwich method, SSM) [15-17] und die Hochtemperatur-Gasphasen-
epitaxie (engl. high temperature vapor phase epitaxy, HTVPE) [18,19] entwickelt,
welche auf den physikalischen Gasphasentransport (engl. physical vapor transport,
PVT) von Gallium (Ga) basieren. Als Prékursoren werden GaN-Pulver (SSM) oder
eine Ga-Schmelze (HTVPE) und Ammoniak (NHs) verwendet. Es konnten Wachs-
tumsraten von 210 um/h bei einem Reaktordruck von 20 mbar erreicht werden [18].
Dadurch ist die Herstellung von GaN-Substraten wie bei der HVPE denkbar und
toxische Gase werden weitestgehend vermieden. Diese Methoden haben jedoch auch
erhebliche Nachteile wie eine geringe Prozesskontrolle (z. B. Kopplung der Ga-
Temperatur und der Substrattemperatur sowie parasitire Reaktionen zwischen NH3
und Ga) und eine allgemein hohe Verunreinigungskonzentration. Deshalb wurde
dieser Ansatz noch nicht vollstdndig untersucht und immer wieder fallen gelassen. In
den letzten Jahren gab es jedoch eine intensive Bemihung zum Fortschritt des
Ansatzes durch die Toyota Central R&D Labs [20]. Hier konnten einige Nachteile wie
die hohe Verunreinigungskonzentration durch den Einsatz von neuen Materialien und
die parasitdre Reaktion zwischen Ga und NHs reduziert werden. Die parasitare
Reaktion zwischen Ga und NHs konnte vorher von Lukin et al. [21,22] durch die
Einflhrung eines Separationsflusses im Reaktor bei der modifizierten HTVPE
verhindert werden. Im Gegensatz zu dem Ansatz vom Toyota Central R&D Labs wurde
bei der modifizierten HTVPE die Zichtung von GaN-Schichten auf Fremdsubstraten
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und MOVPE-Templates untersucht. Hierzu wurde der einfache Reaktoraufbau
weiterentwickelt, sodass die Temperatur der Gallium-Schmelze und des Substrates in
einem weiten Bereich separat eingestellt werden kann. Dadurch konnte eine
Wachstumsprozedur zur gezielten Heteroepitaxie von GaN auf Saphir implementiert
werden. Es wurden zudem vergleichbar hohe Wachstumsraten erreicht. Jedoch zeigte
sich, wie bei den konventionellen PVT-Methoden, eine insgesamt hohe
Verunreinigungskonzentration. Zudem wurde oftmals eine Rissbildung bei der
Abscheidung von dinnen GaN-Schichten beobachtet und die Gesamtversetzungs-
dichte dieser GaN-Templates ist weitestgehend unbekannt. Ein weiterer wesentlicher
Nachteil ist die Verwendung von Saphir-Substraten mit einer geringen Flache von
225 mm?2 (15 x 15 mm3).

Zielstellung: Die vorliegende Arbeit wurde am Institut fir Nichteisen-Metallurgie und
Reinststoffe (INEMET) der Technischen Universitat Bergakademie Freiberg (TUBAF)
durchgefihrt und befasst sich mit der Weiterentwicklung der modifizierten HTVPE. Der
Fokus liegt in der Optimierung der Zichtungsanlage und der Abscheidung von GaN
auf Saphir zur Reduzierung der Defektdichte sowie eine darauf basierende
Aufskalierung der Methode fiir industrierelevante SubstratgréBen. Die Unter-
suchungen wurden im Rahmen vom Europaischen Sozialfond (ESF) geférderten
Projekt ,Defekt-Engineering in Wide-Bandgap-Halbleitermaterialien fir Anwendungen
in der Opto- und Leistungselektronik® und dem DFG geférderten Projekt
zUntersuchung und Weiterentwicklung der Hochtemperatur-Gasphasenepitaxie fir die
Herstellung von einkristallinen GaN-Schichten* durchgefiihrt. Insgesamt kdénnen
anhand der Zielstellung folgende Schwerpunkte der Arbeit zusammengefasst werden:

1) Verringerung der Kontamination von GaN-Schichten durch die Reaktor-
komponenten

Optimierung der Zichtung von GaN-Templates

)
3) Homoepitaktisches Uberwachsen von eigenen GaN-Templates

) Untersuchungen der Defektstruktur von HTVPE-GaN-Schichten auf Saphir

) Untersuchung der Verspannungsevolution der GaN-Schichten, um das
Potential fir das Wachstum von dicken GaN-Schichten einzuschatzen

6) Aufskalierung der Methode fur 2" Substrate
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Gliederung der Arbeit: Die vorliegende Arbeit ist folgendermaBen unterteilt. Im

Kapitel 2 ,Grundlagen von GaN®“ werden einige flr die Arbeit wichtige Aspekte
hinsichtlich des GaN-Materialsystems sowie Verunreinigungen, Versetzungen und
Verspannung in GaN beschrieben. Kapitel 3 ,Zlichtung und Charakterisierung von
GaN-* stellt die Methoden der kommerziellen Gasphasenziichtung von GaN sowie den
aktuellen Stand der PVT-basierten Abscheidung und im speziellen der HTVPE am
INEMET vor. Die Vorarbeiten zur HTVPE am INEMET stellen den Ausgangspunkt
dieser Arbeit dar. AbschlieBend werden die wichtigsten Charakterisierungsmethoden
kurz beschrieben. Im Kapitel 4 ,Herstellung von GaN-Schichten auf Saphir-Substraten
mittels HTVPE® werden die zentralen Ergebnisse dieser Arbeit prasentiert. Die
Schwerpunkte sind die Optimierung der Ziichtungsanlage anhand der Materialauswabhl
sowie die Optimierung der Abscheidung auf Saphir zur Reduzierung der Defektdichte.
AuBerdem wird die Abscheidung auf HTVPE eigenen GaN-Templates demonstriert
und deren Potential zur Abscheidung von dicken GaN-Schichten diskutiert. Diese
Ergebnisse werden insgesamt mit denen von typischen MOVPE- und HVPE-GaN-
Schichten verglichen. Am Ende des Kapitels wird der Aufbau eines neuen GaN-
Zichtungsreaktors zur Abscheidung auf 2" Saphir-Substraten vorgestellt. Im Kapitel 5
»Zusammenfassung und Ausblick“ werden die Ergebnisse zusammengefasst und die
weiteren Herausforderungen der HTVPE und deren méglichen Lésungen diskutiert.



2. Grundlagen von GaN

GaN ist ein direkter IlI-V-Verbindungshalbleiter mit einer Bandllicke von 3,505 eV [23].
In Verbindung mit In und Al kénnen ternare Halbleiter mit einer Bandliicke von
1,9 — 6,2 eV hergestellt werden. Damit kann das Materialsystem flr Bauelemente wie
HEMTSs, LEDs, Lasern, UV-Detektoren und anderen opto- und leistungselektronischen
Bauelementen [12,24-27] verwendet werden. Bei GaN ist die Zinkblende-, Wurtzit-
und die Kochsalz-Struktur als Kristallstruktur mdglich [28]. Die Zinkblende-Struktur
kann nur in Form von didnnen Schichten auf {011} Ebenen von Si[29], SiC [30],
MgO [31] oder GaAs [32] abgeschieden werden. Die Kochsalz-Struktur tritt nur bei
einem hohen Druck von 52,2 GPa auf[33]. Die Wurtzit-Struktur ist die
thermodynamisch stabilste Struktur und hat auch die hdchste Relevanz fir die
Zichtung von GaN. Die Abbildung 2-1 zeigt die hexagonale Einheitszelle von GaN fir
den Fall einer Ga-Polaritat (+c). Die Ziichtung erfolgt meist auch in die +c-Richtung.
Fir N-polares (-c) GaN sind die Platze von Gallium und Stickstoff in der tetragonalen
Anordnung vertauscht [28]. Die Gitterkonstanten von GaN betragen fir a = 0,319 nm
und ¢ = 0,5189 nm [34].

[0001]
A

.GaA
® N

Abbildung 2-1: Hexagonale Einheitszelle von GaN mit den Gitterkonstanten a und ¢ nach [3].
Die roten Konturlinien zeigen die tetragonale Anordnung fir Ga-polares GaN.

Die Bindungskonfiguration beider Polaritdten fihrt zu einer unterschiedlichen
Zersetzungsrate in einer wasserstoffhaltigen Atmosphare. Die Zersetzungsrate ist bei
niedrigen Temperaturen (£820°C) durch die Riickbildung zu NHs und oberhalb durch
die Desorptionsrate von Ga limitiert. Dadurch ist N-polares GaN bei niedrigeren
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Temperaturen stabiler, wahrend Ga-polares GaN bei typischen Wachstumstempe-
raturen um 1000°C wiederrum deutlich stabiler ist [35]. Bei dem Wachstum auf
Fremdsubstraten kénnen beide Polaritaten auftreten und werden als Inversions-
domaénen (IDs) sowie die Grenzen zwischen beiden Polaritdten als Inversions-

domanengrenzen (IDBs) bezeichnet [36].

Die Abbildung 2-2 zeigt eine Ubersicht von méglichen Facetten, die beim Wachstum
von GaN auftreten kénnen. In [37] ist die Notation der Millerschen Indizes zu finden.
Die Abbildung 2-2a) zeigt das hexagonale Achsensystem mit dem die Wurtzit-Struktur
beschrieben werden kann. Es sind einige typische Ebenen von GaN (c-Ebene, m-
Ebene und a-Ebene) schematisch gekennzeichnet. Die thermodynamische Gileich-
gewichtsform von GaN ist in Abbildung 2-2b) gezeigt. Die Facetten (0001) und {1100}
sind hier aufgrund der geringen Dichte an nicht abgeséttigten, offenen Bindungen von
11,4 nm? und 12,1 nm? energetisch beguinstigt [38] und werden zusammen bei

héheren Wachstumstemperaturen beobachtet [39].

a) b) d)
[0991] c-Ebene (0001) (0001) ~
— || {1702}
\A_/ ‘./a-Ebene {1120}

{1700}

P
}3%7 - griooy
m-Ebene {1100} {1701}

[1000]

Abbildung 2-2: a) Schematische Darstellung der c-, m- und a-Ebene von GaN im hexagonalen
System, b) thermodynamische Gleichgewichtsform von GaN, c¢) Nichtgleichgewichtsform unter
Ga-reichen Wachstumsbedingungen und d) Nichtgleichgewichtsform unter N-reichen Wachs-
tumsbedingungen nach [39,40].

Die Wachstumstemperatur, der Reaktordruck und die Zusammensetzung der Gas-
phase beeinflussen Uber die Kinetik die Wachstumsraten der Facetten [40]. So flhrt
beispielsweise ein Ga-reiches Wachstum zur Ausbildung von {1101} pyramidalen
Facetten (Abbildung 2-2c) mit einer Dichte an offenen Bindungen von 16 nm [38,40].
Ein N-reiches Wachstum fUhrt zur Ausbildung von Facetten wie sie in Abbildung 2-2d)
gezeigt sind und werden beim Wachstum von Nanodradhten beobachtet [40]. Die

Dichte an offenen Bindungen betragt fir die {1120} prismatischen Facetten
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14 nm [38]. Die Polaritat einzelner Facetten unterscheidet sich zudem und beein-
flusst wie beschrieben ebenfalls die Stabilitat [35]. Bei Ga-polaren Wachstum von GaN
weisen die pyramidalen ({1101}, {1122}) Facetten eine N-Polaritat auf, wéhrend die
prismatischen Facetten ({1120}, {1100}) unpolar sind [38].

Die Verunreinigungskonzentration, die Versetzungsdichte und die Verspannung einer
GaN-Schicht nehmen zuséatzlich Einfluss auf das gesamte Wachstum und die
Leistungsféahigkeit von Bauelementen. So wirken Versetzungen in Halbleitern als Stér-
stellen von Ladungstragern an dessen diese nichtstrahlend rekombinieren kénnen und
so die Mobilitat einschranken [41-44]. Zudem ist mit der Dichte an Versetzungen die
Lebensdauer von Bauelementen [2,8], die H6he des Leckstroms [25,45—47] und die
Intensitdt der Elektrolumineszenz von LEDs [46] verknUpft. Daher sollte die
Versetzungsdichte mdglichst gering sein [48]. Verunreinigungen sind dahingegen
Defekte die zu strahlenden Rekombinationen [23,49,50], zur Passivierung von
Funktionsschichten in GaN-basierten Bauelementen [24] oder zur Verringerung der
Ladungstragermobilitat [1,51] fihren. Die Spannung der GaN-Schicht hat hingegen
Einfluss auf die Bildung von Rissen [52-54], die die Weiterverwendung verhindert. Auf

diese Parameter wird in den folgenden Kapiteln detailliert eingegangen.

2.1 Verunreinigungen in GaN

Die MOVPE oder die HVPE werden bevorzugt zur Herstellung von GaN-Schichten mit
geringen Verunreinigungskonzentrationen eingesetzt [7,11,55]. Bei der MOVPE sind
die Hauptverunreinigungen Silizium, Sauerstoff und Kohlenstoff. Diese werden mittels
Sekundarionen-Massenspektrometrie (engl. secondary-ion mass spectrometry, SIMS)
bestimmt. Als Gallium-Quelle wird TMGa (Trimethylgallium) oder TEGa (Triethyl-
gallium) verwendet [7] und ist fir die Kohlenstoffverunreinigung in den GaN-Schichten
hauptsachlich verantwortlich. Diese steigt mit dem Ga-Prakursorfluss, bzw. mit der
Wachstumsrate [7,9,56], aufgrund einer erhdhten Tendenz zur Dissoziation der
Methyl- und Ethyl-Gruppen [57,58]. Durch die gleichzeitige Erhéhung des Ammoniak-
flusses wird das Gleichgewicht starker zu den Methyl- und Ethyl-Gruppen verschoben
und damit die Konzentration reduziert [56,57]. Ausgasende Reaktorkomponenten
kébnnen aber ebenso eine Quelle fir eine Kohlenstoffverunreinigung sein [7].

Silizium- und Sauerstoffverunreinigungen haben bei der MOVPE ahnliche Quellen. So
gelangen Silizium und Sauerstoff (iber das Atzen der Quarzglaskomponenten mit Hilfe
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von Wasserstoff [59,60] in die Gasatmosphare der Anlage und werden anschlieBend
in die GaN-Schicht eingebaut [7,55,61]. Als Sauerstoffquelle kann zudem der
Transportgasfluss trotz einer intensiven Reinigung [7,55,61,62] sowie ein mdgliches
Ausgasen von Reaktorkomponenten [7] nicht ausgeschlossen werden. Silizium kann
wiederum ebenso als eine Verunreinigung der metallorganischen Prakursoren
auftreten [57].

Magnesium wird hingegen als Verunreinigung in nominell undotierten GaN-Schichten
eher selten untersucht. Dabei kann Magnesium in MOVPE-GaN-Schichten in
Konzentrationen unterhalb der Nachweisgrenze von SIMS (ber die Photolumines-
zenz-Spektroskopie (siehe Abschnitt 3.5.2) indirekt nachgewiesen werden [63—66].
Als Quelle von Magnesium in GaN-Schichten wird haufig ein ,Memory-Effekt*
angegeben. Bei diesem wird Magnesium durch Rickstande im Reaktor von vorherigen
Dotierungsversuche mit in die Schicht eingebaut [67—69]. Darlber hinaus ist der

Ursprung einer unbeabsichtigten Dotierung von Magnesium unbekannt.

Bei der HVPE sind die Hauptverunreinigungen ebenfalls Silizium, Sauerstoff und
Kohlenstoff. Zusatzlich werden bei der HVPE die GaN-Schichten auf metallische
Verunreinigungen untersucht. Dies erfolgt sowohl mit der SIMS als auch mit der
Glimmentladungs-Massenspektrometrie (engl. glow discharge mass spectrometry,
GDMS). Die Hauptquellen fur Silizium [11,70-74] und Sauerstoff [11,70] sind, wie bei
der MOVPE, Quarzglaskomponenten der Reaktoren. Fir Kohlenstoff gibt es in HVPE-
Anlagen hingegen keine direkte Quelle [75], womit der Ursprung unbekannt bleibt.
Vereinzelt werden metallische Verunreinigungen bei den chemischen Analysen mit
aufgefihrt und deren potentiellen Quellen genannt. In [76] wird als Quelle von Eisen
und Mangan heiBe Stahlkomponenten des HVPE-Reaktors oder in[77] ein
beschadigtes Thermoelement als Quelle fiir Chrom angegeben. Die Gallium-Schmelze
ist dahingegen eine potentielle Quelle von Magnesium [78]. Es werden in HVPE-GaN-
Schichten weitere Verunreinigungen wie Bor, Aluminium, Zink, Titan, Nickel und
Natrium detektiert, ohne potentielle Quellen zu nennen [70,72,79]. Dabei ist es
grundsatzlich vorstellbar, das Komponenten aus Bornitrid eine Quelle von Bor sind,
welche teilweise bei HVPE-Reaktoren verwendet werden [80]. Weiter wird beobachtet,
dass bei der HVPE die Verunreinigungskonzentration bei einer héheren Wachstums-
rate geringer ist [78].
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Die Verunreinigungen bilden Defektzustéande innerhalb der Bandliicke von GaN. Auf
einige wird folgend ohne die Betrachtung von Komplexen kurz eingegangen. Die
Tabelle 2-1 zeigt eine Ubersicht von ausgewahlten Defektzustanden in GaN. Silizium
ist beispielsweise in GaN eine amphotere Verunreinigung. Die Bildung des Defekts auf
einem Stickstoffplatz (Sin, Akzeptor) ist jedoch im Vergleich zur Bildung des Defekts
auf einem Galliumplatz (Sica, Donator) energetisch ungtnstig [49]. Silizium (Sica),
Sauerstoff (On) und Magnesium (Mgaea) werden als flache Donatoren, beziehungs-
weise flache Akzeptoren aufgrund ihrer nahen Energieniveaulage zum Valenz- oder
zum Leitungsband bezeichnet. Kohlenstoff (Cn) und Ubergangsmetalle (z. B. Fega,
Mnga) sind dabei tiefe Akzeptoren.

Tabelle 2-1: Defektzustande innerhalb der Bandllicke von GaN. Erel gibt den Abstand
zur Leitungsbandkante (Eis) und zur Valenzbandkante (Evs) an. Cn und G, sind die

Elektronen- und Locheinfangskoeffizienten des Defektzustands.

Element Gitterplatz Typ Erel Cn/Cp

[eV] [cm¥/s]
Si Ga Donator ELs-0,030 19!
@] N Donator ELs-0,033 4]
C N Akzeptor Eve+0,916 81 1,1-10131821/3,7-107 81
Mg Ga Akzeptor Eve+0,223 10 3,2:1012[82)/1,0-106 81
Fe3+/2+ Ga Akzeptor Eve+2,863 1 5,5-108127.84/1 8-108[27:84]
Cr4+3+ Ga Donator
Mn?3+/2+ Ga Akzeptor Evg+1,8 18

Silizium wird typischerweise zur n-Dotierung und Magnesium wird wiederrum zur p-
Dotierung von GaN-Schichten verwendet [1,24,86]. Kohlenstoff und Eisen werden
hingegen aufgrund ihrer tiefen Energieniveaulage innerhalb der GaN-Bandllicke als
Akzeptor zur Abscheidung von semi-isolierenden GaN-Schichten verwendet und
kompensieren die nominelle n-Dotierung von GaN-Schichten [1,87,88].

2.2 Versetzungen in GaN

Aufgrund der hohen Gitterfehlpassung zwischen GaN und Saphir (siehe Abschnitt 2.3)
entstehen wahrend des Wachstums von GaN Versetzungen. In GaN-Schichten
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dominieren Fadenversetzungen (Versetzungen deren Linienvektor in Wachstums-
richtung zeigen), welche sich in 3 verschiedenen Versetzungstypen darstellen. Diese
sind Stufenversetzungen (a-Typ), Schraubenversetzungen (c-Typ) und gemischte
Versetzungen (a+c-Typ), welche einen Stufen- und Schraubenanteil haben. Die
Abbildung 2-3 zeigt schematisch eine Stufen- und eine Schraubenversetzung.

a) Zusatzliche b) ——— Versetzungslinie, Ty
Halbebene

Burgersvektor, be'y

Y /I;I;V

kj\[\ Burgersvektor, bs — ]
\ \ \ / / / Verseftzungslinie, Te [ s sy g 7 8 47 1 Z7
\ I 7 7
\
| 7 7 |7
/

Abbildung 2-3: Schematische Darstellung einer a) Stufenversetzung und b) Schrauben-
versetzung nach [89,90].

Bei einer Stufenversetzung ist eine zusatzliche Halbebene eingefiigt, die eine
Verzerrung des Gitters entlang der Versetzungslinie im Gitter erzeugt. Der
Burgersvektor ist bei der Versetzung senkrecht zur Versetzungslinie. Entlang der
Versetzungslinie entstehen zudem offene Bindungen [89]. Eine Schraubenversetzung
kann so verstanden werden, das ein Teilbereich eines Kristalls von einer Kante bis zur
Mitte geschnitten wird und die AuBenseite vom Anfang des Schnitts um eine Atomlage
nach oben verschoben wird [89]. Bei diesem Versetzungstyp ist der Burgersvektor
parallel zur Versetzungslinie. Sofern der Burgersvektor nicht senkrecht oder parallel
zur makroskopischen Versetzungslinie verlauft, spricht man von einer gemischten
Versetzung. Der Burgersvektor beschreibt hier die Richtung der Verzerrung im Gitter.
In GaN-Schichten auf Saphir dominieren in der Regel die Stufenversetzungen mit
ca. 89% Anteil aller Versetzungen. Der Anteil der gemischten Versetzungen betragt
rund 9%, wohingegen die reinen Schraubenversetzungen nur etwa 2%
ausmachen [42,91]. Das Verhaltnis kann hier jedoch auch je nach Wachstums-

methode und -prozedur variieren [92—-94].

Das klassische Mosaizitats-Modell wird oft herangezogen um die Entstehung von
Versetzungen wahrend des Wachstums von GaN-Schichten auf Saphir vereinfacht

nachzuvollziehen. Demnach entstehen Versetzungen wahrend der Koaleszenz von
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Hochtemperaturinseln (HT-Inseln) an den Korngrenzen von versetzungsfreien
Kérnern [91,95,96]. Aufgrund des nicht idealen Wachstums der HT-Inseln auf dem
Fremdsubstrat besteht zwischen diesen eine gewisse Verdrehung und Verkippung
zueinander. Wahrend der Koaleszenz entsteht bei einer Verdrehung der Inseln
zueinander eine Stufenversetzung und bei einer Verkippung der Inseln zueinander
eine Schraubenversetzung. Misfitversetzungen, welche die Verspannung aufgrund der
Gitterfehlpassung auf ~1% reduzieren [95], kdnnen hier ebenfalls eine Quelle zur
Bildung einer Stufenversetzung sein [92,96—98] und entstehen am Interface von GaN
und dem verwendeten Substrat. Die Triebkraft zur Bildung einer solchen Faden-
versetzung ist die Kompensation der Gitterfehlpassung. Schematisch ist dies fur beide
Falle in der Abbildung 2-4 gezeigt. Die Versetzungslinien beider Versetzungstypen
werden in einer GaN-Schicht hauptsachlich parallel zur Wachstumsrichtung auf einem
Saphir-Substrat mit der (0001)-Orientierung beobachtet [95,96,99]. Der Burgersvektor
flr eine Schraubenversetzung innerhalb einer GaN-Schicht ist die Gitterkonstante der
c-Achse der Einheitszelle entlang (0001). Fir eine Stufenversetzung entspricht der
Burgersvektor die Gitterkonstante in der a-Achse und zeigt in Richtung
1/3(1120) [37,100,101]. Fir eine gemischte Versetzung ist der Burgersvektor
hingegen entlang 1/3(1123) [37], welche energetisch gegeniiber der [0001] (Wachs-
tumsrichtung der GaN-Schicht auf (0001) Saphir) eine geneigte Fortpflanzung der
Versetzungslinie bevorzugt [101].

A
(0001) | b, T
» v
m CYroOVvVC.
Verkippung = Schraubenversetzung Verdrehung 2 Stufenversetzung

Abbildung 2-4: Schematische Darstellung der Verkippung und Verdrehung von GaN HT-
Inseln, welche zur Bildung von Schrauben-, Stufen- und gemischten Versetzungen fihrt,
nach [91].

Das klassische Mosaizitats-Modell wird aber auch in neuerer GaN-Literatur kontrovers

diskutiert. So wird von einigen Gruppen [99,102—106] diskutiert, dass die Koaleszenz
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von Nukleationsinseln nicht die primare Ursache von Versetzungen ist. Versetzungen
entstehen demnach vor der Koaleszenz in den getemperten Nukleationsinseln. Dieses
Modell wird von Moram et al. als ,nucleation layer model“ bezeichnet [99]. Die
Nukleationsinseln kdnnen in zwei Bereiche eingeteilt werden. Der untere Bereich ist
defektreich mit wechselnder Zinkblende- und Wurtzit-Phase von GaN aufgrund der
geringen Oberflachenmobilitdt wahrend der Abscheidung der Niedertemperatur (NT)-
Nukleationsschicht [102,103,107,108]. Der obere Bereich besteht hauptsachlich aus
wurtzitischen GaN [102], welches wahrend des Temperns bei erhdhter Temperatur
durch Readsorption abgeschieden wird [107,109]. Innerhalb der defektreichen
Struktur entstehen die Fadenversetzungen [102,103,105]. Wahrend des Wachstums
wechselwirken die Versetzungen und bilden Versetzungsarrays (Fadenversetzungen
mit Stufenanteil) an Koaleszenzgrenzen, bzw. an Korngrenzen. Die Versetzungsarrays
kénnen die lokale Fehlorientierung der HT-Inseln zueinander ausgleichen, ohne das
neue Fadenversetzungen gebildet werden [99]. Aber auch Narayanan et al. zeigten,
dass die Koaleszenz in Abhé&ngigkeit der Wachstumsparameter zur Bildung von
Versetzungen fihren kann [107]. Die typische Versetzungsdichte im Bereich des
Interfaces von GaN/Saphir betragt ca. 10'°©— 10" ¢cm und verringert sich innerhalb
wenigen pm auf ~108 — 10° cm [103].

Letztlich richten sich die meisten Versetzungen entlang der Wachstumsrichtung [0001]
an [99]. Die Verteilung der Fadenversetzungen in der GaN-Schicht ist unabhangig von
der Interpretation der Daten anhand des Mosaizitats-Modells oder des ,nucleation
layer models®. Bei beiden wird die Bildung einer zellularen Struktur beobachtet, die
durch Polygonisation hervorgerufen werden kann [110,111].

Weitere Wechselwirkungen von Versetzungen (Rekombination und Annihilation)
wahrend des Wachstums fihren zur Versetzungsabnahme mit der Schicht-
dicke [101,112,113]. Eine Annihilation tritt auf, wenn sich die Spannungsfelder der
Versetzungen gegenseitig aufheben. Dies ist beispielsweise bei 2 Schrauben-
versetzungen mit einem Burgersvektor von [0001] und [0001] der Fall. Damit endet
die Versetzungslinie an dem Punkt und die GaN-Schicht wéchst an der Stelle
versetzungsfrei weiter. Bei einer Rekombination kann eine Stufen- und eine
Schraubenversetzung eine gemischte Versetzung bilden. Weitere mégliche Rekom-
binationen, bei denen 2 Versetzungen miteinander reagieren und eine neue

Fadenversetzung bilden, sind in [101,114] zu finden. Andere Wechselwirkungen wie
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die Bindelung von Versetzungen, Versetzungsbiegung oder das Versetzungsklettern
und -gleiten erhdhen dagegen die Wahrscheinlichkeit einer Rekombination und
Annihilation. Bei einer Blindelung von Versetzungen tberlagern sich die Spannungs-
felder der Versetzungen, wodurch die Dehnungsenergie im Vergleich zu mehreren
Einzelversetzungen verringert wird [115,116]. Die Verbiegung einer Versetzungslinie
wird bei einer vorherigen Terminierung an einer pyramidalen Facette beobachtet und
fihrt zu einer Verringerung der Energie einer Versetzungslinie [117-120]. Dies kann
dazu fahren, dass sich die Versetzung auf der basalen Ebene ausbreitet [121].
Versetzungsgleiten erfolgt, sofern sich Versetzungen mit ihren Spannungsfeldern
anziehen, wahrend Versetzungsklettern in Verbindung von Punktdefekten (Zwischen-
gitteratome, Anhaufung von Verunreinigungen oder Leerstellen) in der GaN-Schicht
erfolgt [114,116,119,122] und so tensilen Stress reduziert [122].

2.3 Verspannung in GaN

Die Kontrolle der Verspannung wahrend des GaN-Wachstums auf Fremdsubstraten
ist unabdingbar zur Zichtung von GaN-Templates und GaN-Substraten. Ohne eine
ausreichende Kontrolle dessen wird die Bildung von Rissen wahrend des Wachstums
beobachtet [52-54,79,123], welche wéahrend des Wachstums entstehende tensile
Verspannungen relaxieren [52,53]. Der Spannungszustand einer GaN-Schicht wird
durch mehrere Faktoren beeinflusst. Ein wesentlicher Faktor sind die unterschied-
lichen Gitterkonstanten (Gitterfehlpassung) und die thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten von GaN und Saphir. Dies flihrt zu einer von der Temperatur abhangigen
Verspannung vom Substrat und GaN-Schicht. Die Gitterfehlpassung ist gréBtenteils
durch die Bildung von Misfitversetzungen (siehe Abschnitt 2.2) ausgeglichen. Die
Gitterkonstante a flr Saphir und GaN betragt 0,476 nm [124] und 0,319 nm [34].
Wahrend des Uberwachsens ist die epitaktische Beziehung [0001]can | [0001]sapnir und
[1070]Gan || [1120]saphir und ergibt eine Rotation der GaN-Einheitszelle zum Saphir um
30° [125]. Damit betragt die Gitterfehlpassung bei Raumtemperatur:

Aa AgaN — Asaphir V3- AGaN — Asaphir o
—| = = ~ 16%.

a aSaphir aSaphir

Sofern dies auf GaN bezogen wird, betragt die Gitterfehlpassung hingegen 13,8%. Bei
einer Substrattemperatur von 1100°C reduziert sich die Gitterfehlpassung um 0,2%
aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaN und
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Saphir. Diese betragen 6,2:10¢ K" [126] und 7,9-10¢ K1 [127]. Damit betragt die aus
der AbkUhlung resultierende in-plane Gitterdeformation in GaN (Trt = 25°C,
Ts=1100°C) in etwa ¢|=-1,83-10%. Eine thermische Restverspannung von
o|| =-823 MPa kann hier unter der Annahme der einkristallinen elastischen
Konstanten von C11 = 367 GPa, C12 = 135 GPa, Ci3 = 103 GPa und Cs3 = 405 GPa

2Ck

Und mlt U" = E" (Cll + C12 - C

) berechnet werden [128,129]. Damit wird wahrend

33

des Abklihlens eine kompressive Restverspannung in GaN induziert. Dieser Prozess
ist unter dem Ausschluss einer plastischen Deformation bei Temperaturzyklen
zwischen Raumtemperatur und Wachstumstemperatur reversibel [130].

Die Prozessparameter kdnnen die Verspannungsevolution wahrend des Wachstums
zusatzlich beeinflussen. Verunreinigungen kénnen die Gitterkonstante von GaN lokal
beeinflussen und so zu einer erhdhten kompressiven oder tensilen Verspannung
fihren [131]. So flhrt bspw. eine Dotierung von Silizium zu einer lokalen tensilen
Verspannung in GaN[131] und kann eine Rissbildung bei einer geringeren
Schichtdicke im Vergleich zu undotierten GaN begtinstigen [86,112]. Eine unterschied-
liche Atmosphéare von Verunreinigungen aufgrund einer Anderung der Prozess-
parameter fihren an einem GaN/GaN-Interface zu einer Fehlpassung der Gitter-

konstanten und damit zu einer veranderten Verspannung [79].

Die Relaxation von tensiler Verspannungen in Materialien erfolgt durch Versetzungs-
bewegung wie Versetzungsklettern [53,112]. In der aktuellen Literatur wird der Einfluss
von geneigten Stufenversetzungen in GaN als Quelle von tensiler Verspannung
diskutiert [79,86,132,133]. Die Neigung von Stufenversetzungen in GaN fluhrt zu einer
effektiven tensilen Misfitversetzungskomponente [79,132] und damit zu eine stetige
Generierung von tensiler Verspannung mit der Schichtdicke. Bisher konnte ein
Neigungswinkel bis 25° beobachtet werden [134,135]. Kontrovers wird der Einfluss der
Koaleszenz auf die Verspannung in GaN diskutiert. Theoretische Berechnungen
zeigen eine Erzeugung von tensiler Verspannung bei der Koaleszenz durch eine
leichte Dehnung des Gitters beider GaN-Inseln, um eine Korngrenze zu bilden [136]
und beeinflusst die kritische Schichtdicke [137]. Dieser Ansatz wurde experimentell
von Boéttcher et al. durch eine gezielte Variation der KorngréBe bei der
Koaleszenz [138] und von Raghavan et al. [139] durch Variation der Dicke einer NT-
Nukleationsschicht und damit der zur Verfigung stehenden Nukleationskeime

bestéatigt. Hearne et al. [130] konnten hingegen bei deren in-situ Messungen der
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Verspannung des Hochtemperaturwachstums keine Erzeugung von tensiler Verspan-
nung wahrend der Koaleszenz beobachten, was jedoch auf eine zu schnelle
Koaleszenz zurtickzuflihren sein kénnte [139]. Letztlich ist die Verspannungsevolution

von GaN wéahrend des Wachstums noch nicht ausreichend verstanden.



3. Zuchtung und Charakterisierung von GaN

In diesem Kapitel werden die MOVPE und HVPE, welche zwei wichtige Wachstums-
methoden zur kommerziellen Abscheidung von GaN sind, vorgestellt. Neben den
beiden Wachstumsmethoden wird ebenfalls kurz auf den aktuellen Stand der Ziichtung
basierend auf den physikalischen Gasphasentransport (PVT) von Gallium, inklusive
der HTVPE am INEMET, eingegangen. Dazu werden abschlieBend die in dieser Arbeit
verwendeten Charakterisierungsmethoden zur Bestimmung der Eigenschaften der
GaN-Schichten vorgestellt.

3.1 Metallorganische Gasphasenepitaxie

Die Metallorganische Gasphasenepitaxie [7,91] basiert auf den Gasphasentransport
von Ammoniak und einer metallorganischen Verbindung fir das Gruppe-lll-Element.
In der Abbildung 3-1 ist ein schematischer Aufbau eines MOVPE-Forschungsreaktors

flr ein Substrat und mit einem horizontalen Gasfluss gezeigt.

Zugang fiir die
Reflektometriemessung
Substrat Inneres

Quarzglas
/ Vi

Trennplatte

/

TEGa/TMGa + H, + N,

NH; + H, + N, [ '/ /C

000l ©000Q0OO0
Graphitsuszeptor

\

Abgas
Induktionsheizspule

Pyrometermessung

Abbildung 3-1: Schematischer Aufbau eines typischen MOVPE-Forschungsreaktors fir ein
Substrat und mit einem horizontalen Gasfluss nach [7].

Die metallorganische Verbindung zur Abscheidung von GaN sind Triethyl-
gallium (TEGa) oder Trimethylgallium (TMGa). Die Gruppe-Ill-Prakursoren werden
Uber Gassattiger, oftmals auch Bubbler genannt, zur Verfligung gestellt. Dabei wird
Uber eine moderate Temperatur der metallorganischen Verbindung ein definierter
Dampfdruck eingestellt. AnschlieBend wird ein Tragergas bestehend aus Stickstoff
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und Wasserstoff durch das Gefa3 geleitet, welcher mit dem Gruppe-IlI-Prékursor
gesattigt wird. Damit I&sst sich prazise der Zustrom zum Reaktor steuern. Die Zuleitung
beider Préakursoren zum Reaktionsraum erfolgt separat. Bei einer typischen
Substrattemperatur oberhalb von 1000°C sind die metallorganischen Verbindungen
nahezu vollstandig zersetzt [28,57]. Der Zersetzungsgrad von Ammoniak ist
dahingegen im Temperaturbereich von 1000 — 1100°C mit ~5 — 20% geringer [140].
Damit ergibt sich auf der Substratoberflache eine vereinfachte Reaktion von:

2Ga + 2NH3 s 2GaN + 3H2

Die Abscheidung erfolgt typischerweise auf Al20s-[141], SiC-[142] und Si-
Substraten [1]. Zur deutlichen Verbesserung der Kristallqualitat flihrte die Entwicklung
einer NT-Nukleationsschicht basierend auf AIN oder GaN von Akasaki et al. und
Nakamura [5,6]. Die Abscheidung erfolgt bei einer deutlich geringeren Temperatur als
das eigentliche Schichtwachstum und eine gute Nukleationsschicht zeichnet sich
durch eine hohe Stapelfehlerdichte aus [96]. Ausgehend davon hat sich eine typische
Prozessfolge zur Abscheidung von GaN auf Saphir bestehend aus der
Substratvorbehandlung, Nitridierung der Saphiroberflache, Abscheidung einer NT-
Nukleationsschicht, Tempern der abgeschiedenen NT-Nukleationsschicht und das
Hochtemperaturwachstum, welches zu einer geschlossenen 2D-GaN-Schicht fiihrt,
etabliert.

Aufgrund der hohen Desorptionsrate der Stickstoffspezies von der GaN-Ober-
flache [35,143] wird bei dem Hochtemperaturwachstum ein sehr hohes V/IlI-Verhaltnis
zwischen 1000 — 15000 [144-146] eingestellt. Oftmals wird jedoch auch ein deutlich
reduziertes V/III-Verhaltnis von <1000 am Anfang der Koaleszenz verwendet, um die
Versetzungsdichte zu reduzieren [145,147,148]. Zusatzlich wird als Tragergas
Wasserstoff verwendet, welches die Zersetzungsrate von GaN und die Schichtqualitat
erhdht [143,145,149]. Die typische Wachstumsrate liegt im Bereich von
2,0 — 10 um/h [7,9,96]. Eine erhéhte Wachstumsrate geht jedoch auch einher mit einer
erhéhten Kohlenstoffdotierung durch den Prakursor [9].

Das Ergebnis der einzelnen Prozessschritte und deren Einfluss auf das gesamte
Wachstum hangt von einigen Parametern wie z. B. dem Reaktordruck, dem V/III-
Verhaltnis, der Substrattemperatur, der Wachstumsrate oder der Wasserstoff-
konzentration ab und macht das Wachstum sehr komplex. Zur besseren Kontrolle des
Wachstums ist eine in-situ Uberwachungstechnik (Pyrometrie und Reflektometrie)
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installiert, die die Substrattemperatur, die Wachstumsrate, die Oberflachenrauigkeit
und die Substratkrimmung messen kann [7]. Eine detaillierte Beschreibung des
Wachstums von GaN auf Saphir ist in [91] zu finden.

3.2 Hydridgasphasenepitaxie

Die HVPE basiert auf den Transport von Galliumchlorid-Verbindungen zu einem
Substrat in einer separaten Heizzone. Dort reagiert es mit Ammoniak und bildet GaN.
GaCl-Verbindungen werden hierbei durch die Reaktion von HCI mit einer Ga-
Schmelzoberflache realisiert. Die Reaktion zur Bildung von GaCl und die Bildung von

GaN bei der HVPE lassen sich folgend zusammenfassen:
2Ga + 2HCI — 2GaCl + H,
GaCl + NH3 s GaN + HCI + Hy

Die Abbildung 3-2 zeigt einen schematischen Aufbau einer horizontalen HVPE-Anlage
geman [11]. Diese ist in eine Tief- und Hochtemperaturzone eingeteilt. In der
Tieftemperaturzone mit einer typischen Temperatur von 800 — 900°C befindet sich die
Ga-Schmelze, welche von einem Gasgemisch mit HCI Uberstrémt wird.

" Tieftemperaturzone T=800-900°C ||~ Hochtemperaturzone T = 1000-1100°C |

|
| :
| [ No/Ho/Ar/He + Hel | I

| '
N./Ho/Ar/He + NH; SN N, /H,/Ar/He + GaCl + NH

Transportgas y Substrathalterung
N./H.,/Ar/He ¥
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Abbildung 3-2: Schematischer Aufbau einer HVPE-Anlage nach [11].

In der Hochtemperaturzone befindet sich das GaN-Template, welches zumeist von der
MOVPE bereitgestellt wird [11,72,79,80,150]. In dieser Zone kommt Ammoniak auch
erst in Kontakt mit dem Gruppe-lll-Prakursor. Fir das Wachstum betragt die
Substrattemperatur typischerweise ca. 1000 — 1100°C. Geheizt wird bei der HVPE
Uber eine Widerstandsheizung, wodurch diese auch weniger flexibel im Bezug zur

Steuerung der Temperatur und damit dem Wachstum auf Fremdsubstraten ist. Fir die
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Zichtung von GaN werden Wachstumsrate von 20 — 300 um/h erreicht. Das typische
V/llI-Verhéltnis betragt dabei 5-30[11,54,72,74,78,150]. Die Qualitat (z. B.
Versetzungsdichte, Rissbildung) des resultierenden GaN-Substrates hangt bei der
HVPE bspw. von den Eigenschaften des GaN-Templates [11,151], der Gas-
zusammensetzung [54] oder der Schichtdicke [150,152,153] ab.

3.3 PVT-basierte Zichtung von GaN

Methoden zur Zichtung von GaN basierend auf dem physikalischen Gasphasen-
transport von Ga als Prakursormaterial (engl. physical vapor transport, PVT) wurden
parallel zu den heute kommerziell angewendeten Methoden (MOVPE, HVPE)
entwickelt [15,16,18,19,154-156]. Diese sind die  Sublimations-Sandwich-
Methode (engl. sublimation sandwich method, SSM) [15,16], die Hochtemperatur-
Gasphasenepitaxie (engl. high temperature vapor phase epitaxy, HTVPE) [18,19] und
die Pseudo-Halogenide Gasphasenepitaxie (engl. pseudo-halide vapor phase epitaxy,
PHVPE) [156]. Trotz erreichten Wachstumsraten von bis zu 350 um/h [15,19], sind mit
den Methoden einige Nachteile verbunden. Die Nachteile der Methoden sind eine
geringe Prozesskontrolle [15,18,19], eine geringe kristalline Qualitat beim Wachstum
auf Fremdsubstraten [15], eine geringe maximale Schichtdicke [18,19] und eine relativ
hohe Verunreinigungskonzentration von Kohlenstoff und Silizium [17,156]. Aufgrund
des geringen Abstands von Substrat und Ga-Quelle [15,19] konnte die NT-
Nukleation [5,6], welche zu einer signifikanten Erhéhung der kristallinen Qualitat von
GaN beigetragen hat, nicht implementiert werden.

In den letzten Jahren wurde jedoch eine weitere Methode vom Toyota Central R&D
Labs in Japan entwickelt. Als Prakursoren kommen bei der sogenannten
Halogenfreien Gasphasenepitaxie (HF-VPE) [20] ebenfalls eine Gallium-Schmelze
und Ammoniak zum Einsatz. Die Gruppe fokussiert sich dabei auf das Wachstum auf
GaN-Templates und -Substraten mit hohen Wachstumsraten zur Herstellung von
Volumenschichten [26,157,158]. Die Methode wird hauptséchlich als Konkurrenz zur
HVPE gesehen. Die Materialauswahl fir die Verdampfungszelle steht dabei bis heute
im Fokus, um die Verunreinigungskonzentration zu reduzieren. Dabei wurden
Komponenten aus pBN [159] und mit TaC sowie WC beschichtetes Graphit [160,161]
verwendet. Die bisher geringste Verunreinigungskonzentration wurde mittels SIMS fir
Si mit 1-10"” cm™ und fir O, H und C unterhalb des Detektionslimits ermittelt [20].
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Weitere mdgliche Verunreinigungskonzentrationen wurden nicht untersucht. Aufgrund
des vergleichsweise geringen Dampfdrucks von Gallium wurde der Bereich um die
Schmelze mit einem ,porositatsgesteuerten Verdampfer (engl. porosity-controlled
evaporator) [157] erweitert und wird von Gallium vollstdndig benetzt. Dieser erhdht
hauptsachlich die Schmelzoberflache und damit die Verdampfungsrate von Gallium.
Mit dem Aufbau kénnen so Wachstumsraten von bis zu 800 um/h erreicht werden.
Eine Wachstumsrate von 200 um/h ist jedoch bisher die obere Grenze zur
Abscheidung von kristallinen GaN. Die Langzeitstabilitdt der Abscheidung wurde
jedoch bisher nicht ausreichend untersucht. Bei einer Wachstumsrate um 100 pm/h
betrug die Wachstumszeit bisher lediglich ~30 — 60 min [20,158]. In Abh&ngigkeit des
verwendeten GaN-Substrates konnte eine Versetzungsdichte von 1:107 cm
reproduziert werden [26]. Die Arbeit an dieser Methode wird offensichtlich weiter
intensiviert, welches durch eine Kooperation mit der Gruppe um Amano et al. indiziert
ist [26].

3.4 Stand der Hochtemperatur-Gasphasenepitaxie am INEMET

Die auf dem physikalischen Gasphasentransport basierten Wachstums-
methoden [15,16,18—-20,154,157] sind, wie im Abschnitt 3.3 diskutiert, bezlglich der
Zichtung von GaN stark eingeschrankt. Daher wurde die HTVPE von G. Lukin am
Institut flr Nichteisen-Metallurgie und Reinststoffe an der Technischen Universitat
Bergakademie Freiberg weiterentwickelt. Die wichtigsten Ergebnisse werden in diesen
Abschnitt zusammengefasst. Diese wurden in [22] diskutiert und stellen auch den Aus-
gangspunkt dieser Arbeit dar. Die HTVPE wurde von G. Lukin soweit modifiziert, dass
die im Abschnitt 3.3 diskutierten Nachteile deutlich verringert werden konnten [21,22].

Die einzelnen technologischen Anderungen werden folgend kurz zusammengefasst:

1.) Der Abstand zwischen dem Substrat und der Ga-Schmelze wurde deutlich
erhdht, womit zwei separate Heizzonen implementiert werden konnten.
Wahrend der Abstand bei S. Fischer noch wenige mm betrug [18], ist der
Abstand bei G. Lukin einige 10 mm [22]. Mit dem erhdhten Abstand kann das
Substrat und die Gallium-Schmelze in einem weiten Temperaturbereich
unabhangig geheizt werden. So ist ein Temperaturgradient von >600K mdglich,
wohingegen der maximale Gradient beim Aufbau von S. Fischer nur <25K
betragt. Mit der damit verbundenen erhdhten Flexibilitdt des gesamten
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Prozesses ist u. a. eine NT-Nukleation méglich. Diese war bei S. Fischer mit
einem ausreichenden Partialdruck von Gallium fir eine adaquate Wachstums-
rate nicht moéglich. Die Erhéhung des Abstands vom Substrat zur Gallium-
Schmelze hat jedoch auch einen nicht unwesentlichen Nachteil. Der aus der
Verdampfung resultierende Galliumstrom breitet sich im endlichen Raum des
Reaktors aus und damit ist eine Verringerung der Effizienz zwischen der
Verdampfung und dem Einbau von Gallium zu erwarten [162]. Zusétzlich kann
Gallium in Verbindung mit Ammoniak an den Reaktorkomponenten konden-
sieren und so den Wachstumsprozess stéren sowie die Effizienz verringern.
Damit ist die Kontrolle des Temperaturfelds sehr wichtig.

2.) Die Gasstréme fir die Gallium-Schmelze und dem Ammoniakfluss wurden
voneinander getrennt. Dadurch erfolgt die Zustrémungen der Prakursoren zum
Substrat separat. Da Gallium deutlich Gber 1000°C erhitzt wird, wéare eine
Reaktion bei einem direkten Kontakt zwischen Ammoniak und Gallium zu
erwarten [155,163]. Um eine mégliche Reaktion zwischen Ga-Dampf und NH3
am Auslass der Verdampfungszelle zusatzlich zu verringern, sind beide
Gasstrome zusatzlich durch einen Separationsfluss voneinander getrennt.
Dieser schrankt die Diffusion von Ammoniak in die Reaktormitte ein [21,22,162].
Damit ergeben sich 3 separate einstrbmende Gasflisse von innen nach
auBen (siehe Abbildung 3-3): Gruppe-Ill-Fluss, Trenngasfluss und Gruppe-V-
Fluss. Das Temperaturfeld und das Konzentrationsfeld ist aber auch hier gezielt
einzustellen, um mogliche Vorreaktionen zwischen Ga-Dampf und Ammoniak
in der Gasphase zwischen dem Substrat und der Verdampfungszelle zu
verhindern. Eine Uberséttigung vom Galliumdampf in der Gasphase kann zur
Partikelbildung oder zur Abscheidung von GaN am Auslass der Verdampfungs-
zelle fuhren [22].

Daraus ergibt sich ein schematischer Aufbau der HTVPE-Anlage wie er in Abbildung
3-8 zu sehen ist. Ein komplettes FlieBbild der Anlage ist im Anhang zu
finden (Abschnitt 6.3). Der vertikale Kaltwandreaktor ist aufgeteilt in den Bereich der
Verdampfungszelle und der Substratzone, bzw. der Reaktionszone. Die drei
Gasstréme mischen sich oberhalb der Verdampfungszelle. Der Substratsuszeptor ist
fir Substrate mit einer GréBe von 15 x 15 mm? ausgelegt.
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Die Temperaturmessung der Verdampfungszelle und des Substrates erfolgt Uber
Pyrometer (Dias-Infrared Pyrosport DG40N), welche Uber Temperaturvergleichs-
messungen mit Thermoelementen kalibriert sind. Der messbare Temperaturbereich
betragt 350°C — 1800°C. Fr die induktive Heizung werden Hochfrequenzgeneratoren
der Fa. Linn High Therm des Typs HTG-6000 und HTG-2400 verwendet. Die
Prozessgase (Hz, N2, NHs, Ar) werden durch Absorptionsfilter von der Fa. Saes Pure
Gas auf eine Reinheit von 9N nachgereinigt. Die Steuerung der Massenflliisse der
einzelnen Gase wird Uber Massendurchflussregler (engl. mass flow controller, MFC)
1179B und GE50 der Fa. MKS geregelt. Die Sollwerte werden mit einem Steuergerat
von derselben Firma (647C) eingestellt. Mit dem Steuergerat kann zudem ein Set an
Gasmischungen voreingestellt werden, welche wahrend eines Experiments bendtigt
werden. Die Druckregelung des Reaktors erfolgt Uber eine Kopplung eines
Druckkontrollers (651C) mit einem Drosselventil (651C-D2S1N) und einem Absolut-
druckaufnehmer (Baratron 626B13MDE) von der Fa. MKS.

Substratsuszeptor

ONONONG
OO0 0O

Substrat

Quarzglasliner

Induktionsspule

Verdampfungszelle

- ﬁ Quarzglasrohr

OOO0O0

O

Abbildung 3-3: Schematischer Aufbau des entwickelten HTVPE-Reaktors nach G. Lukin [22]
mit drei verschiedenen Gaskanélen. Der Transportgasfluss fir den Ga-Dampf ist rot markiert,
der Trenngasfluss griin und der Gruppe-V-Fluss blau.

Aus diesen technologischen Schritten ist eine gezielte Untersuchung der HTVPE von
GaN mdoglich. Zur gezielten Untersuchung der HTVPE wurden 3 verschiedene
Verdampfungszellen entwickelt, welche in der Abbildung 3-4 gezeigt sind. Die erste

Verdampfungszelle (Abbildung 3-4a)) basiert auf pBN-Komponenten mit Gallium als



Zichtung und Charakterisierung von GaN 23

Suszeptormaterial. Die zweite Verdampfungszelle (Abbildung 3-4b)) basiert weitest-
gehend auf Graphit- und pBN-Komponenten. Um den Angriff von Graphit durch NHs
zu verringern, wurde hier auf dem Auslass eine Kappe aus Molybdan positioniert. Bei
der dritten Verdampfungszelle (Abbildung 3-4c)) wurden die Graphitkomponenten
durch Molybdan ersetzt, wodurch keine zusétzliche Kappe aus Molybdan nétig ist.
Aufgrund der Benetzung von Gallium auf metallischen Oberflachen [22], wurde hier
ein Tiegeleinsatz aus pBN verwendet. Alle Verdampfungszellen sind von einer
Quarzglasfuhrung fur den Separationsfluss (siehe Abbildung 3-3) umgeben.

Zur genaueren Untersuchung wurde ein Simulationsmodell mittels Comsol-Multi-
physics [164] speziell fur das HTVPE-Verfahren entwickelt [22]. Mit Hilfe des Simula-
tionsmodells konnten einige experimentell beobachtete Nachteile der Verdampfungs-
zellen aufgeklart werden. Fir den pBN-Aufbau wurde eine vermehrte Bildung von Ga-
Tropfen und von parasitaren GaN beobachtet. Als Ursprung der Ga-Tropfen konnte
eine erhbhte Gasgeschwindigkeit oberhalb der Ga-Schmelze identifiziert werden. Die
Bildung von parasitarem GaN konnte aufgrund einer deutlich geringeren Temperatur
des Auslasses im Vergleich zur Ga-Schmelze beobachtet werden.

a) pBN-Aufbau b) pBN/Graphit-Aufbau ¢) pBN/Mo-Aufbau
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pBN
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Abbildung 3-4: Entwickelte Verdampfungszellen basierend auf a) pBN, b) pBN und Graphit
und c) pBN und Molybdéan. Die verwendeten Materialien sind fur die wichtigsten Komponenten
gekennzeichnet.

Bei der zweiten und dritten Verdampfungszelle konnte durch Erhéhung des

Strémungsquerschnitts die Gasgeschwindigkeit oberhalb der Ga-Schmelze reduziert
werden und damit die Ga-Tropfenbildung. Bei dem pBN/Graphit-Aufbau wurde jedoch
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aufgrund der schlechten elekiromagnetischen Abschirmung durch die Graphit-
komponenten erneut eine Tropfenbildung ab einer Reaktordrucksenkung auf
200 mbar beobachtet. Ein weiterer Nachteil ist die Zersetzung des Graphits durch die

Gasspezies Hz2 und NHs unter der Bildung von Methan [165].

Diese Nachteile konnten durch den Austausch mit Molybdankomponenten verhindert
werden. Beide Verdampfungszellen erlauben eine Beeinflussung des Temperaturfelds
durch Anderung der Spulenposition, wodurch die Bildung von parasitaren GaN
insgesamt verhindert werden konnte. Die Untersuchung der Verunreinigungen der
Verdampfungszellen basierend auf pBN und pBN/Graphit ergab insgesamt eine hohe
Konzentration von Si, O und C bis zu 10" cm3. Zusatzlich wurde insgesamt eine
erhéhte Borkonzentration im Bereich von 10'° cm vermutet, da pBN bekannterweise
unter HTVPE-Bedingungen nicht stabil ist [22,159,166]. Die Verunreinigungskonzen-
trationen sind damit insgesamt zu hoch fir einen Halbleiter.

Als sehr wichtiger technologischer Schritt wurde die aus der MOVPE bekannte
NT-Nukleation in den Prozess implementiert. Die Abbildung 3-5 zeigt die mehrstufige
Wachstumsprozedur nach G. Lukin, welche fiir die HTVPE hinsichtlich einer erhdhten
Substrattemperatur und einem Ausheizen der Ga-Schmelze wahrend der
Vorbehandlung angepasst wurde. Die Wachstumsprozedur kann in einzelne
Teilschritte unterteilt werden. Diese startet mit der Substrat- und Gallium-
Vorbehandlung, gefolgt von der Nitridierung, der Abscheidung einer NT-Nukleations-
schicht, dem Tempern der NT-Nukleationsschicht und dem HT-Wachstum.

Die Substratvorbehandlung wird dazu verwendet, um organische Reste zu entfernen,
atomaren Stufen als Platze fur GaN-Keime und um eine Al-reiche Oberflache durch
die Entfernung von Sauerstoff mit Hilfe von Wasserstoff zu erzeugen [91,92,167,168].
Die auBergewdhnlich hohe Substrattemperatur wird bei der HTVPE bendtigt, um eine
mogliche Kondensation von Gallium auf dem Saphir-Substrat zu verhindern. Dabei
muss der Sattigungsdampfdruck von Gallium gréBer als der Ga-Partialdruck sein.
Gleichzeitig muss die Ga-Schmelze ausreichend heif3 sein, um die Ga203-Schicht mit
Hilfe von Wasserstoff durch die Reduktion zu flichtigen Ga20 effektiv zu
entfernen [169]. Eine Oxidation der Ga-Schmelze kann bei dem Probenwechsel nicht
ausgeschlossen werden, weshalb die Reinigung der Ga-Schmelze fir jedes
Experiment besonders wichtig ist [22].
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Abbildung 3-5: Entwickeltes Wachstumsschema zur Abschneidung von GaN auf Saphir nach
G. Lukin [22].

Auf die Substrat- und Gallium-Vorbehandlung folgt die Nitridierung zur Modifikation der
Saphiroberflache unter der Verwendung von Ammoniak. Dabei werden Sauerstoff-
platze im Saphir-Substrat mit Stickstoff durch die Reaktion mit NHs besetzt und so eine
dinne AIN-Schicht gebildet [91,96] und die Benetzung der Nukleationsschicht
erhoht [96,144]. Die Dicke dieser AIN-Schicht ist u. a. von der Zeit und der Temperatur
der Nitridierung abhéangig [96]. Dieser Prozessschritt erfolgte bei einer Substrat-
temperatur von 1100°C und einem Ammoniakfluss von 500 sccm. AnschlieBend wurde
die Substrattemperatur auf 500°C gesenkt, um die NT-Nukleationsschicht bei einer
Wachstumsrate von 1,6 um/h (Teca = 1280°C) abzuscheiden. Die abgeschiedene NT-
Nukleationsschicht wurde bei einer Substrattemperatur von 1100°C und unter einem
H2/NHs-Gasgemisch getempert. Dadurch wurden GaN-Nukleationsinseln fir den
anschlieBenden Koaleszenzschritt erzeugt. Die gebildeten Nukleationsinseln zeigten
ab einer Nukleationsschichtdicke von 40 nm eine schlechte Benetzung der
Saphiroberflache. Die nachfolgende Koaleszenz erfolgte bei einer Wasserstoff-
konzentration von 0% sowie 20% und flhrte zu optisch spiegelnden und transparenten
Schichten. Bei der Verwendung von Wasserstoff konnte zudem die Rissbildung und
die Mosaizitat (deutliche Senkung der Halbwertsbreiten der 0002-Rockingkurven)
verringert werden. Teilweise konnten jedoch auch Inversionsdomanen (IDs) an der
GaN-Oberflache identifiziert werden. Hier wurde vermutet, dass diese IDs durch eine
Hochtemperaturnukleation wahrend der Koaleszenz entstehen. Da das zu einem
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gestdérten Wachstum u. a. aufgrund von unterschiedlicher Wachstumsraten fihrt [170],
ist dies fur die Abscheidung von Templates zu vermeiden.

Zusammenfassend konnte ein aus der MOVPE bekannter mehrstufiger Prozess zur
Abscheidung auf Saphir erfolgreich implementiert werden. Der Einfluss von einigen
wichtigen Wachstumsparametern wie der Ammoniakkonzentration ist unbekannt.
Weiterhin sind die Schichten flr ein Epitaxie-Verfahren sehr stark kontaminiert. Zudem
erfolgte die Einteilung der Schichtqualitat weitestgehend anhand der Halbwertsbreiten
der 0002-Rockingkurven, mit der jedoch nur ein geringer Anteil der Gesamt-
versetzungsdichte abgeschatzt werden kann (Versetzungen mit Schrauben-
anteil) [91,171]. Die Mdglichkeit des Uberwachsens von eigenen GaN-Substraten mit
erhéhter Wachstumsrate und der Einfluss auf die Rissbildung, bzw. auf die
Verspannungsevolution, sind ebenso unbekannt. Des Weiteren ist der entwickelte
Reaktor nur fir nicht-industrierelevante SubstratgréBen von 15 x 15 mm?2 konzipiert.
Damit ergeben sich fir die vorliegende Arbeit notwendige Schritte und
Untersuchungen zur Erhéhung des Verstandnisses fir das GaN-Wachstum mittels
HTVPE:

1) Weiterentwicklung der Zichtungsgeometrie zur Verringerung der Konta-
mination von GaN-Schichten

Optimierung der Abscheidung von GaN auf Saphir-Substraten
Homoepitaktische Abscheidung auf HTVPE-Templates

Untersuchungen der Defektstruktur von HTVPE-GaN-Schichten auf Saphir
Untersuchung der Verspannungsevolution der GaN-Schichten, um das
Potential fir das Wachstum von GaN-Volumenschichten einzuschatzen

6) Aufskalierung der HTVPE zur Abscheidung auf 2" Substraten
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3.5 Charakterisierungsmethoden

Die Eigenschaften der GaN-Schichten wurden mit verschiedenen Charakterisierungs-
methoden bestimmt. Anhand der Ergebnisse wurden die optimalen Wachstums-
parameter zur Zichtung von GaN-Schichten identifiziert. Auf die wichtigsten Grund-
lagen wird in diesem Kapitel kurz eingegangen.

3.5.1 Hochauflésende Rontgendiffraktometrie

Mit Hilfe der hochauflésenden Roéntgendiffraktometrie (engl. high resolution x-ray
diffraction, HRXRD) kann ein Material hinsichtlich der Phasenzusammensetzung,
Defektdichte, Verspannung und Gitterparameter zerstdérungsfrei untersucht werden.
Dazu wird die Beugung von Réntgenstrahlung an Netzebenen eines Kristalls
ausgenutzt. Es wird an dieser Stelle nur kurz auf die Bestimmung der Versetzungs-
dichte eingegangen. Die Versetzungsdichte kann durch eine mittlere Verdrehung oder
Verkippung anhand der Halbwertsbreite (engl. full width at half maximum, FWHM)
eines daflr sensitiven Roéntgenreflexes durch die Aufnahme einer Rockingkurve
ermittelt werden [37]. Die Abbildung 3-6a) zeigt die Messgeometrie zur Aufnahme
einer Rockingkurve.
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Abbildung 3-6: a) Messgeometrie bei der hochauflésenden Réntgendiffraktometrie und b) Bei-
spiel einer Rockingkurve eines 0002-Reflexes.

Dazu wird bei einer festen Position des Detektors der Winkel w um den untersuchten
Bragg-Winkel variiert. Mit der Variation des Winkels entsteht die Rockingkurve mit
abfallender Intensitat mit abweichendem Winkel zum untersuchten Bragg-Winkel.
Diese Intensitatsverteilung um den Bragg-Winkel entsteht aufgrund einer Verkippung
oder Verdrehung der Kristallite zueinander. So kann eine mittlere Verdrehung und
Verkippung der Kristallite, wie sie in Abbildung 3-6b) zu sehen ist, Uber die
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Halbwertsbreite bestimmt werden. Diese kann genutzt werden, um eine Versetzungs-
dichte zu kalkulieren. Die Versetzungsdichte von Schraubenversetzungen mit
gemischten Versetzungen ps und Stufenversetzungen mit gemischten Versetzungen
pe kann mit der folgenden Formel bestimmt werden [171]:

e

Poe™ 2mbZ, In2

Dabei ist as die Verkippung und ae die Verdrehung der GaN-Inseln vor der Koaleszenz
geman des Mosaizitdtsmodells in rad und bse der Burgersvektor einer Schrauben-
oder einer Stufenversetzung in cm. Die Verkippung wurde tber den symmetrischen
0002-Reflex [37,146] und die Verdrehung iber den schief-symmetrischen 3032-Re-
flex [91,172] bestimmt. Der 3032-Reflex wird bei einem X-Winkel # 90°
aufgenommen (siehe Tabelle 3-1). Um aus der bestimmten Verdrehung einen
realistischen Wert zu bekommen, muss ae mit einen Faktor von 1,14 multipliziert
werden [172]. Die Halbwertsbreite ist dabei von dem aus der Versetzungsverteilung
und -dichte abgeleiteten Verzerrung des Gitters abhangig.

Tabelle 3-1: Einzustellende Winkel zur Messung der Beugungsreflexe 0002 und 3032 fir
relaxiertes GaN.

Winkel Beugungsreflex
[°] 0002 3032
w 17,2812 62,7029
X 0,0000 70,4708
20 34,5624 125,4058

Fir die koplanare Geometrie (0002) und der schief-symmetrischen Geometrie (3032)
wurde eine Schrittweite Aw von 0,005° und 0,002° gewahlt. Der wesentliche Fehler
zur Bestimmung der Halbwertsbreiten der Rockingkurven ist die Anpassung der
Rockingkurve Uber eine Pearson VIII Funktion. Die Ungenauigkeit der Anpassung
betragt flr die koplanare Geometrie 5% und fir die schief-symmetrische Geometrie
10%. Dabei ist der bestimmte Wert immer der wahrscheinlichste Wert der
Halbwertsbreite.

Die Messungen erfolgten an einem Drei-Achsen-Diffraktometer von Seifert/FPM. Dies
ist mit einer Eulerwiege, einer Rontgenrdhre mit einer Kupferanode (Ka = 1,5406 A)

und 2 versetzungsfreien Siliziumkristallen ausgestattet. Die Siliziumkristalle dienen als
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Monochromator des Primérstrahls und als Analysator des gebeugten Strahls. Die mit
dem Roéntgenstrahl erfassten Flache war typischerweise ca. 0,09 x 2 mm2 und die
Eindringtiefe ca. 8 um. Die Instrumentalverbreiterung betragt bei dem Aufbau fur die

koplanare Geometrie und der schief-symmetrischen Geometrie etwa 10" und 7".

3.5.2 Photolumineszenz-Spektroskopie

Die Photolumineszenz (PL)-Spektroskopie [23,49] kann zur Materialcharakterisierung
von Halbleitern hinsichtlich von Punktdefekten und Defektkomplexen verwendet
werden. Dazu wird eine Halbleiterprobe mit einem fokussierten Laserstrahl mit einer
Energie gréBer der Bandlicke hwaan (Ecan) angeregt. Dies fuhrt zu einer Generation
eines Exzitons (Elektronen-Loch-Paar). In Folge dessen relaxiert das Exziton im
Leitungsband zur niedrigsten unbesetzten Energieniveaulage und gibt die Energie als
ein Phonon ans Gitter ab. Das Exziton rekombiniert anschlieBend Uber die Bandlliicke
oder Uber Defektniveaus durch die Abgabe eines Photons. Eine nichtstrahlende
Rekombination wie z. B. an Versetzungen ist ebenfalls mdglich [8,23,64].

Die Abbildung 3-7 zeigt einige beobachtbare strahlende Rekombinationen in GaN
geman Ref. [23]. Die bandkantennahe (NBE) Lumineszenz (optische Ubergange
b) — d)) beinhaltet die Rekombination von freien Exzitonen (FXa) bei hw: 3,4786 eV,
an neutrale Donatoren gebundene Exzitonen (D°Xa) bei hw: 3,4716 eV und an
neutrale Akzeptoren gebundene Exzitonen (A°Xa) bei hw:3,4666 eV [23]. Bei der
Rekombination c¢) wirken Sauerstoff (On) und Silizium (Sica) als neutrale
Donatoren [23,49]. Als dominanter Akzeptor in GaN wird Magnesium
angenommen [67,173], wodurch die Rekombination d) an Magnesium (Mggca)

gebundene Exzitonen zugeordnet wird.

Diese Punktdefekte (Sica, On, Mgaa) bilden zusammen ein Donator-Akzeptor-
Paar (DAP)-Ubergang (Rekombination e)), welcher als ultraviolette Lumines-
zenz (UVL) bezeichnet wird. Das Intensitatsmaximum der UVL ist bei 3,26 eV, gefolgt
von Phononenrepliken mit einer geringeren Intensitat und einem Abstand von
91 meV[23,64]. Der DAP-Ubergang hat einen hohen Locheinfangs-
koeffizienten (siehe Tabelle 2-1), wodurch dieser schon bei einer Akzeptor-
konzentration von ~10'2—10'*cm= beobachtet werden kann [64—66]. Dieser
Konzentrationsbereich liegt unterhalb der Nachweisgrenze von GDMS und SIMS. Der

DAP-Ubergang f) wird der gelben Lumineszenz (YL1) mit einem Energiemaximum bei
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2,2 eV [81,174-176] zugeordnet. Dieser Defektiibergang erfolgt von einem flachen
Donator (Sica, On) zu Cn als tiefer Akzeptor. Bei einer deutlich erhéhten Mg-
Konzentration oberhalb von 10"cm® wird ein  zusatzlicher DAP-
Ubergang (Rekombination g)) mit einem Energiemaximum bei 2,7 —2,9 eV [173]
beobachtet. Der flache Akzeptor ist Mgea und aktuell wird als mdglicher tiefer Donator
ein Komplex in Verbindung mit Wasserstoff [173] oder Magnesium an einen
Zwischengitterplatz (Mgi) [177] diskutiert.
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Abbildung 3-7: Optische Generation und Rekombinationen eines Exzitons in GaN nach
Ref. [23]. LB und VB sind Abklrzungen fir das Leitungs- und Valenzbandniveau. a) ist die
extrinsische Generation eines Exzitons. Die mdglichen Rekombinationen mit der Energie hwem
sind die b) eines freien Exzitons FXa, c) eines an neutralen Donator gebundenen Exzitons D°X
und d) eines an neutralen Akzeptor gebundenen Exzitons A°X, welche als bandkanten-
nahe (NBE) Lumineszenz zusammengefasst werden. Die Rekombinationen e) — g) werden als
Donator-Akzeptor-Paar (DAP)-Ubergange bezeichnet. Dabei ist e) die ultraviolette
Lumineszenz (UVL), f) die gelbe Lumineszenz (YL1) und g) eine blaue Lumineszenz in
Verbindung mit Mg (BLwyg).

Die Abbildung 3-8 zeigt ein typisches PL-Spektrum einer MOVPE-GaN-Schicht,
welches bei einer Temperatur von 15K aufgenommen wurde. Es ist die NBE- und die
UV-Lumineszenz sowie einige Phononenrepliken der NBE (0) und der UVL (¢)
erkennbar. Zusétzlich ist die gelbe Lumineszenz (YL1) bei einem Energiemaximum
von 2,25eV zu sehen, welche aufgrund des Ga-Prékursors (TEGa oder
TMGa) [7,9,56] typischerweise bei der MOVPE beobachtet wird. Das
Energiemaximum der gelben Lumineszenz ist hier aufgrund einer kompressiven

Verspannung der GaN-Schicht zu einer héheren Energie verschoben [49].



Zichtung und Charakterisierung von GaN 31

10° e e
NBE:

L MOVPE B
= |’
E 100 A 43
L E
2 107 uvL| |3
O ¢ ]
5 102 : Y EE
: |
% 103 yi LY W
T o4 i -
o

5 AL
E 10
R S

107 i

108 +

14 16 18 20 22 24 26 28 30 32 34
Energie [eV]
Abbildung 3-8: Typisches PL-Spekirum einer MOVPE-GaN-Schicht. Das Symbol ¢ fasst die

Phononenrepliken von der NBE zusammen und das Symbol ¢ die Phononenrepliken der UVL.
Die Messtemperatur war 15K.

Far die PL-Messungen wurden die Proben in einem Kryostaten (Leybold RDK 10-320)
platziert und mit Helium auf die Messtemperatur von 15K gekuhlt. Die Anregung der
Proben erfolgte Uber einen fokussierten Laser (Kimmon HeCd-Laser IK 5451 R-E mit
einer Wellenlange von 325 nm) mit einer Leistung von 0,24 mW. Der Laserspot auf
der Probe hatte einen Durchmesser von 150 um und die Eindringtiefe betrug
ca. 100 nm. AnschlieBend wurde das emittierte Licht auf den Eingangsspalt des
Monochromators (Princeton Instruments Acton SP 2560) fokussiert und mit einer
CCD-Kamera (Princeton Instruments Spec-10: 100BR_eXcelon) detektiert. Die PL-
Spektren wurden mit einer Integrationszeit von 5s im Spektralbereich von
340 — 1100 nm und mit einer spektralen Auflésung von 0,1288 nm aufgenommen.

3.5.3 Raman-Spektroskopie

Bei der Raman-Spekiroskopie wird ein Material mit Hilfe von inelastischer Streu-
ung (Raman-Effekt) untersucht. Diese Streuung (Stokes-Raman-Streuung) ist flr
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jedes Material spezifisch. Dazu wird das Gitter eines Materials durch monochro-
matische Strahlung mit einer Wellenlange gréBer der Atomabstéande angeregt. Bei der
folgenden Streuung wird spezifisch der Eigenschaften des Materials Energie in Form
eines Phonons an das Gitter abgegeben. Dadurch kann ein Unterschied der Energie
des einfallenden und des gestreuten Photons detektiert werden. Die Restverspannung
ov einer GaN-Schicht kann damit anhand der Raman-Verschiebung der E2high-
Phonone unter der Annahme einer biaxialen Restverspannung mit der folgenden

Beziehung kalkuliert werden:

E2 high,s = E2,high,r
O-V=

B
KEz,high

Hierbei entspricht Eznighs die gemessene Raman-Verschiebung der GaN-Schicht,

E2 high,r die Raman-Verschiebung von relaxierten GaN mit 567,6 cm™ [178] und KEBZ,high

dem biaxialen Spannungskoeffizienten mit 2,9 + 0,3 GPa''cm™ [179]. Die Abbildung
3-9 zeigt ein typisches Raman-Spektrum einer (0001) GaN-Schicht mit der E2 high- und
A1(LO)-Phonone. Eine Zugspannung wird bei eine Verschiebung der E2nigh-Phonone
zu einer kleineren Wellenzahl und eine Druckspannung durch eine Verschiebung der
E2,nigh-Phonone zu einer gréBeren Wellenzahl angezeigt.

Die Raman-Spektren wurden bei Raumtemperatur mit der 532 nm (2,33 eV) Linie
eines frequenzverdoppelten Nd:YAG-Lasers (kontinuierlicher Modus) mit einer
Leistung von 6 mW aufgenommen. Das gestreute Licht wurde in der Ruickstreu-
geometrie mit dem Raman-Spektrometer Labram HR 800 (Horiba Jobin Yvon),
welches mit einem CCD-Detektor ausgestattet ist, gesammelt. Die Tiefenprofile
wurden durch Anwendung der konfokalen Technik der Raman-Spektroskopie
aufgenommen [180,181]. Die laterale und Tiefenauflésung war 1 um und 5 pm sowie

die Bestimmung der Ez nigh-Phonone erfolgte mit einer Prazision von + 0,03 cm-'.
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Abbildung 3-9: Typisches Raman-Spektrum flr eine (0001) GaN-Schicht. Es ist die prinzipielle
Richtung der Raman-Verschiebung der Eznigi-Phonone flr eine Zug- und Druckspannung
angegeben. Das Spektrum ist auf die Intensitat der Ez ngi-Phonone normiert.

3.5.4 Mikroskopie

Mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie (REM) [182] kann die Topografie einer
Probe mit einer Auflésung von wenigen nm dargestellt werden. Hierzu wird die
Oberflache einer Probe unter Vakuum mit einem fokussierten Elektronenstrahl
abgerastert. Die Elektronen treten in Folge mit der Probe in Wechselwirkung und die
folgenden Wechselwirkungsprodukte kénnen mit entsprechenden Detektoren
gemessen werden. Zur Bilderzeugung der Topografie der Probenoberflache werden
Ublicherweise die Sekundarelektronen (SE) mit einer Energie <50 eV verwendet,
welche durch inelastische Streuprozesse der Priméarelektronen an den Elektronen der
Atomhlle erzeugt werden. Entsprechend der Topografie entstehen damit Intensitéts-
unterschiede des betrachteten Bereichs der Probe, welche in ein Bild umgewandelt

werden kénnen.
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Die Rasterelektronenmikroskopie wurde einerseits zur Bestimmung von Wachstums-
raten, bzw. von Schichtdicken, verwendet und andererseits zur Darstellung der
Topografie von GaN-Schichten und Nukleationsinseln. Dazu wurde ein Zeiss Ultra 55
mit einer Bildaufldésung von 6 nm bei einer VergréBerung von 50K und einer
Beschleunigungsspannung von 3 kV verwendet.

Erganzend zur Rasterelekironenmikroskopie wurde die Lichtmikroskopie mit dem
Differentialinterferenzkontrast (engl. differential interference contrast, DIC) [183]
verwendet, womit die Mosaikstruktur einer GaN-Schicht sichtbar gemacht werden
kann. Es basiert auf der Bestimmung eines Weglangenunterschieds zweier senkrecht
zueinander polarisierter Teilstrahlen. Dieser kann zu einem Kontrastunterschied
umgewandelt werden. Dazu spaltet ein Teilstrahler, das sogenannte Wollaston-
Prisma, den einfallenden Lichtstrahl auf und ein weiterer Wollaston-Prisma
rekombiniert diesen nach dem durchqueren der Probe.

Zur Analyse der Probenoberflache wurde ein Zeiss Axio Imager 2 Differential-
interferenzkontrast (DIC)-Lichtmikroskop mit einer Bildauflsung von 200 nm (50x Ob-

jektiv) verwendet.

3.5.5 Massenspektrometrie

Die Glimmentladungs-Massenspektrometrie (engl. glow discharge mass spectrometry,
GDMS) [182,184—190] und die Sekundarionen-Massenspektrometrie (engl. secon-
dary-ion mass spectrometry, SIMS) [191] sind etablierte Methoden zur quantitativen
Bestimmung von Verunreinigungskonzentrationen in Halbleitermaterialien. SIMS wird
hierbei bevorzugt fir eine ortsaufgeldste Tiefenanalyse und GDMS zur Untersuchung

einer gesamten Probe verwendet.

Bei der SIMS wird die zu untersuchende Probe mit einem lonenstrahl beschossen,
welcher neutral, positiv und negativ geladene Teilchen von der Oberflache abtragt. Zur
Bestimmung der Verunreinigungskonzentration werden nur geladene Teilchen in
einem Massenspektrometer detektiert. Die typische laterale und Tiefenauflésung
betragt 1 um und 1 nm. Je nach Material und dem zu untersuchenden Element ist die
untere Nachweisgrenze <1 ppm [192].

Die Analyse der Verunreinigungskonzentration von C und O erfolgte durch die RTG

Mikroanalyse Berlin [192] mit einem Massenspekirometer Cameca ims 4F. Zur
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Bestimmung der Verunreinigungskonzentration wurde ein Tiefenprofil von 1 um linear
interpoliert und mit Hilfe von Implantationsstandards fiir das jeweilige Element

quantifiziert.

Bei der GDMS erfolgt die Atomisierung und lonisierung getrennt voneinander, wodurch
die Bestimmung der Verunreinigungskonzentration nahezu matrixunabhangig erfolgen
kann. Zunéachst wird in der Probenkammer ein Niederdruck-Plasma (Ar) erzeugt,
wobei die Probe als Kathode dient. Dadurch wird die Probe permanent mit Art-lonen
beschossen. Konsequenterweise entsteht damit eine Potentialdifferenz zur Probe hin
und es kénnen nur neutrale Teilchen die Probenoberflache verlassen. Diese werden
anschlieBend im Niederdruck-Plasma ionisiert und in einem separaten Massen-
spektrometer detektiert. Die Bestimmung der Konzentration von C und O ist bei der
GDMS jedoch sehr ungenau, da die Reinheit des verwendeten Sputtergases (Ar) nicht
ausreichend hoch ist [186,187]. Daher kann die Bestimmung von C und O nur semi-

quantitativ (Abschatzung der GréBenordnung) erfolgen.

Far die Analysen wurden 10 um dicke GaN-Schichten auf Saphir abgeschieden. Die
Masse an GaN reichte zur Bestimmung der Konzentration von 20 Elementen und
wurde aus einem Messbereich mit konstantem Signal bestimmt. Die GDMS Analysen
erfolgten bei den EAG Laboratories in Toulouse, Frankreich [185], mittels eines
Nu Astrum-Glimmentladungs-Massenspektrometer. Im Anhang (Tabelle 6-13) sind die
von den EAG Laboratories angegebenen Detektionslimits fiir die gezlichteten GaN-
Schichten zu finden. Der Fehler zur Detektion der Verunreinigungskonzentrationen
betragt nach Angabe des Anbieters ca. 20%. Die Verunreinigungskonzentration wird
seitens des Anbieters in ppm wt (yin) angegeben. Zur Vergleichbarkeit mit
verdffentlichten Konzentrationen anderer Gruppen wurde diese mit der folgenden

Formel zu Atome pro cm? umgerechnet:

Wi
1 M,
G < 3) = W= Caan
cm N Wp
Zn=1 Mn
m wt
mit wi,n=y'/”[p124 ]

Dabei ist wi die Konzentration des gesuchten Elements in Gew%, Mi die molare Masse
des gesuchten Elements in g/mol, X_, die Summe aller detektierten Elemente n bis

N inklusive der Matrix GaN als Verbindung und Caan entspricht mit 8,9-1022 cm die



36 Zichtung und Charakterisierung von GaN

Teilchendichte von GaN [28]. Damit gibt der erste Term, mit der Annahme dass alle
Verunreinigungen als Substitutionsatome im Gitter eingebaut werden, einen relativen
Anteil der Verunreinigung an der Gesamtatomanzahl an. Die Annahme ist legitim fur
Verunreinigungen wie Si, O, Mg, B, Fe und Al, da diese typischerweise Stickstoff (Si,
O) oder Gallium (Si, O, Mg, B, Al, Fe) im Gitter ersetzen [49].



4. Herstellung von GaN-Schichten auf Saphir-
Substraten mittels HTVPE

In diesem Kapitel werden die zentralen Ergebnisse dargestellt und diskutiert. Dabei
liegt der Fokus auf der technologischen und methodischen Weiterentwicklung der
HTVPE sowie die Entwicklung eines neuen Reaktors fir die Abscheidung auf
2" Saphir-Substraten. Die Weiterentwicklung der Methode erfolgte durch die gezielte
Anderung der Materialauswahl, um die Verunreinigungskonzentrationen zu
verringern (Abschnitt 4.1), die Optimierung der Abscheidung von GaN auf Saphir-
Substraten (Abschnitt 4.2) und die Abscheidung auf HTVPE-Templates (Ab-
schnitt 4.3). Die Ergebnisse werden mit typischen GaN-Schichten verglichen, welche
mit kommerziell angewendeten Methoden (MOVPE, HVPE) gezlichtet wurden.
AbschlieBend wird der Reaktor zur Abscheidung auf 2" Saphir-Substraten vorgestellt
und erste Zichtungen demonstriert (Abschnitt 4.4).

4.1 Weiterentwicklung der Ziichtungsgeometrie

Die Auswahl der Materialien flr die Reaktorkomponenten ist wie im Abschnitt 3.4
beschrieben ein wichtiger Faktor flr die Abscheidung von GaN mittels HTVPE. Diese
beeinflusst die Kontamination durch Fremdelemente und diese wiederum das
Wachstum und die Eigenschaften von GaN [22,23,28,159]. Die Reduzierung der
Kontamination bei der HTVPE ist eine besondere Herausforderung aufgrund der relativ
hohen Prozesstemperaturen in Verbindung der verwendeten Reaktionsgase. Dabei
steht die Verdampfungszelle im Vordergrund, welche wahrend der Ziichtung hei3er
als das Substrat ist und direkt von reaktivem Gas (Ga-Dampf, Wasserstoff und
Ammoniak) umstromt wird. Dies begnstigt eine erhdhte Emission und Einbau von
Fremdelementen [22]. In der vorherigen Arbeit [22] wurde eine mdgliche hohe Konta-
mination von Bor aufgrund den verwendeten pBN-Komponenten und durch
beobachtete Hohlrdume in den GaN-Schichten vermutet [22,159]. Zudem konnte in
Abhéangigkeit der verwendeten Materialien und Prozessbedingungen eine hohe
Verunreinigungskonzentration von Sauerstoff, Kohlenstoff und Silizium festgestellt
werden. Davon ausgehend wurde der Reaktoraufbau gezielt zur Reduzierung der
Verunreinigungskonzentration der GaN-Schichten verandert. Die Abbildung 4-1 zeigt
den schematischen Aufbau des Reaktors mit der neuen Verdampfungszelle, wobei
das wesentliche Prinzip erhalten bleibt (siehe Abschnitt 3.4, Abbildung 3-3).



38 Herstellung von GaN-Schichten auf Saphir-Substraten mittels HTVPE

Die Substrathalterung, bestehend aus Molybdéan, ist an einem Al203-Keramikrohr tiber
einem Molybdanring und Molybdangewindestangen befestigt. Das Saphir-Substrat
wird mit zwei Molybdanmuttern an den Suszeptor fixiert. Auf dem Substratsuszeptor
befindet sich eine Scheibe aus pBN, um die Warmestrahlung zu verringern.

~ Al,O3-
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Quarzglas-
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Abbildung 4-1: Schematischer Aufbau des HTVPE-Reaktors mit neuer Verdampfungszelle.
Die wesentlichen Komponenten sind gekennzeichnet.

Die neue Verdampfungszelle besteht im Wesentlichen aus Wolfram und
Molybdan (siehe Abbildung 4-2). Aufgrund der Benetzung von Gallium, vor allem bei
héheren Temperaturen [22], ist ein Tiegel aus Glaskohlenstoff in den Molybdan-
suszeptor eingesetzt. Im Vergleich zu vorherigen Verdampfungszellen sind anstelle
eines Ringspalts 12 Gaskanale im Molybdansuszeptor flir das Ga-Transportgas
vorhanden. Dadurch ist weiterhin eine homogene induktive Erwarmung des
Suszeptors gewahrleistet. Die Verdampfungszelle ist auf einem pBN-Trichter und
dieser wiederum auf einem Quarzglasrohr platziert (nicht in der Abbildung). Weitere
Komponenten wie die Reaktorwand, ein wechselbarer Liner und die Gasfuhrung fir
den Separationsfluss bestehen ebenfalls aus Quarzglas. Der Quarzglasliner sitzt dabei

auf einem pBN-St0tzring.
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Die Verunreinigungskonzentrationen der neuen Verdampfungszelle werden mit der
auf Molybdan- und pBN-Komponenten basierten Verdampfungszelle aus [22] (siehe
Abschnitt 3.4, Abbildung 3-4c)) verglichen. Die neue Verdampfungszelle ist in

Abbildung 4-2 schematisch mit den verwendeten Materialien dargestellt.

Mo

SiO,

T

Abbildung 4-2: Schematischer Aufbau der entwickelten Verdampfungszelle mit Komponenten
aus Wolfram und Molybdén sowie einem Tiegeleinsatz aus Glaskohlenstoff. Die Verdamp-
fungszelle ist von der Quarzglasgasfihrung des Separationsflusses umschlossen. Die Pfeile
zeigen die einzelnen Gasstréme an: rot — Gruppe-IlI-Fluss, griin — Separationsfluss und
blau — Gruppe-V-Fluss.

Die Verunreinigungskonzentrationen vom pBN/Mo- und Mo/W-Aufbau sind in der
Tabelle 4-1 aufgelistet. Eine Abschatzung der Verunreinigungskonzentration von
Kohlenstoff und Sauerstoff fir den Mo/W-Aufbau mittels GDMS ergab einen Wert in
der GroBenordnung von 10'¢ cm und 10" cm3. Fir den pBN/Mo-Aufbau wurde die
Konzentration von Kohlenstoff und Sauerstoff bei einer vergleichbaren Probe mittels
SIMS bestimmt (Tabelle 4-1) und sind mit denen des Mo/W-Aufbaus vergleichbar. Die
Konzentrationen von weiteren Metallen (Ti, Zn, Mo und W) sind fir beide Verdamp-
fungszellen zumeist unterhalb der jeweiligen Messgrenze (siehe Abschnitt 6.2). Aus
der Tabelle 4-1 ist zu erkennen, dass fur die pBN/Mo-Verdampfungszelle (siehe
Abschnitt 3.4, Abbildung 3-4c)) Bor mit 8,62:10'8 cm die Hauptverunreinigung in der
GaN-Schicht ist. Diese GréBenordnung wurde schon in [22] anhand vergleichbarer
Schichten [159] vermutet. Die weiteren Hauptverunreinigungen sind Silizium, Alumini-
um sowie Eisen und die ermittelte Gesamtverunreinigungskonzentration betragt
1-10"% cm3. Dies zeigt insgesamt, dass eine Verdampfungszelle mit einigen
Komponenten aus pBN zur Zichtung von hochreinen GaN-Schichten nicht geeignet
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ist. Durch die Verringerung der pBN-Komponenten (siehe Abbildung 4-2) wurde die
Verunreinigungskonzentration von Bor um nahezu 3 GréBenordnungen auf
1-10'8 cm gesenkt (siehe Tabelle 4-1). Die weiteren Hauptverunreinigungen Si, Al
und Fe konnten um 97%, 88% und 78% gesenkt werden. Eine Reduzierung der
restlichen metallischen Verunreinigungen erfolgte von 8,5-10'® cm auf 1,3-10'6 cm3,
Damit wurde die Verunreinigungskonzentration insgesamt um mehr als 2 GréBen-

ordnungen auf 9,4-10'® cm3 reduziert.

Tabelle 4-1: Mittels GDMS ermittelte Verunreinigungskonzentrationen mit der pBN/Mo- und
Mo/W-Verdampfungszelle gewachsenen GaN-Schichten.

Konzentration 1-10'7(cm3)

Element
pBN/Mo-Aufbau Mo/W-Aufbau

B 86,15 0,10
Al 1,52 0,18
Si 11,01 0,34
Mg 0,05 <0,01
Na 0,03 0,05
K 0,52 <0,05
Cr 0,09 0,03
Mn 0,01 0,03
Fe 0,87 0,19
Ni 0,15 0,02
C (SIMS) 0,35 -

O (SIMS) 0,30 -
Gesamt (ohne C und O) 100,40 0,94

Nachfolgend werden die Urspriinge der einzelnen Verunreinigungen naher diskutiert.
Im Vergleich zum pBN/Mo-Aufbau wurde der Abstand zwischen der Verdampfungs-
zelle und dem Quarzglasrohr des Separationsflusses erhéht und damit wurde die
Erwarmung durch die Verdampfungszelle verringert [193]. Quarzglas wird wahrend
des Prozesses mittels Wasserstoff zu Wasser und flichtigen SiO reduziert [59,60].
Dieses Quarzglasrohr ist die Hauptquelle fiir die Si-Konzentration und die auBeren
Quarzglaskomponenten tragen aufgrund einer deutlich geringeren Temperatur [22]
kaum zur Verunreinigung bei. Bei dem pBN/Mo-Aufbau sind die pBN-Komponenten
eine weitere Quelle fUr die Si-Konzentration (siehe Abschnitt 6.1). Magnesium wird als
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Verunreinigung in Refraktarmetallen und in pBN (siehe Abschnitt 6.1) mit einer
Konzentration von <1-10® cm (Mo und W) und ~8-10'"® cm (pBN) angegeben. Die
Mg-Konzentration wurde hauptséchlich durch die Reduzierung der pBN-Komponenten
gesenkt und ist damit die Hauptquelle fir den pBN/Mo-Aufbau. Die Borkonzentration
beim Mo/W-Aufbau von 1:10'6 cm3 ist auf den pBN-St(itzring, -Trichter und -Scheibe
auf dem Substratsuszeptor zuriickzufiihren (siehe Abbildung 4-1). Der Ursprung der
weiteren metallischen Verunreinigungen kann jedoch nicht eindeutig zugeordnet
werden. Denn diese sind in einigen der verwendeten Materialien (Wolfram, Molybdan,
pBN und Quarzglas) als Verunreinigung enthalten (siehe Abschnitt 6.1). Die Gallium-
Schmelze kann als eine wesentliche Quelle von Verunreinigungen aufgrund der hohen
Reinheit ausgeschlossen werden. Der Tiegeleinsatz aus Glaskohlenstoff ist flir den
Mo/W-Aufbau die offensichtlichste Quelle fir eine Kohlenstoffverunreinigung.
Kohlenstoff bildet durch eine Reaktion mit Wasserstoff CH4 [22,165], wodurch eine
Kontamination von Kohlenstoff hervorgerufen wird. Weitere Quellen fir Kohlenstoff
und Sauerstoff sind die Komponenten aus den Refraktdrmetallen (siehe Abschnitt 6.1)
und die Gasatmosphare [7,55,61,62].

Eine qualitative Einordnung der Verunreinigungskonzentrationen erfolgt nachfolgend
mit der PL-Spektroskopie. Die Abbildung 4-3 zeigt die bei einer Temperatur von 15K
aufgenommenen PL-Spektren fir beide GDMS-Proben, welche auf das Maximum der
NBE-Lumineszenz normiert sind. Es werden 3 charakteristische Bereiche identifiziert.
Diese lassen sich in folgende Energiebereiche einteilen: 1) 3,35-3,52 eV,
2) 3,00 - 3,35 eVund3) ~1,2-1,3 eV. Die Peaks im Bereich 1) entsprechen der NBE-
Lumineszenz und deren Phononenrepliken (0) [49]. Im Bereich 2) entsprechen die
Peaks der UVL und deren Phononenrepliken (¢#), welche eine Rekombination von
flachen Donatoren (Sica, On) und Akzeptoren (Mgca) in Form eines DAP-Ubergangs
ist [23,49,64,81,173]. Die Konzentrationen der Verunreinigungen eines jeden
Defektbands beeinflusst dabei die Intensitaten eines jeden weiteren Defektbands im
PL-Spektrum [64]. Damit kann ein Intensitatsverhaltnis der NBE-Lumineszenz und der
UVL fir einen qualitativen Vergleich der Verunreinigungskonzentration der Schichten
bezlglich Mg, Si und O genutzt werden [193]. Das Intensitatsverhaltnis der NBE zur
UVL ist flr den pBN/Mo-Aufbau 0,58 und fir den Mo/W-Aufbau 127.
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Abbildung 4-3: Photolumineszenz-Spektren bei 15K fir den pBN/Mo- und dem Mo/W-Aufbau.
Die Intensitaten der PL-Spektren sind auf die Intensitédt der NBE-Lumineszenz normiert. Die
Symbole ¢ und ¢ fassen die Phononenrepliken von der NBE und UVL zusammen.

Dies deutet insgesamt auf eine deutliche Verringerung der Konzentration von flachen
Donatoren und Akzeptoren bei der Verwendung der Mo/W-Verdampfungszelle hin,
welches mit den Ergebnissen aus der GDMS-Analyse hinsichtlich der Si- und Mg-
Konzentration Ubereinstimmt (siehe Tabelle 4-1). Fur die Probe des Mo/W-Aufbaus
konnte keine Mg-Konzentration aufgrund der unteren Nachweisgrenze der GDMS von
1-10" cm™ bestimmt werden. Es ist jedoch aufgrund des hohen Locheinfangs-
koeffizienten (siehe Tabelle 2-1)[81] nur eine Mg-Konzentration im Bereich von
102 -10" cm [64-66,81] notig, um eine UVL bei der Photolumineszenz zu
beobachten. Damit ist in Verbindung der Messgrenze bei der GDMS-Analyse und der
Photolumineszenz anzunehmen, dass eine Mg-Konzentration im Bereich von
~10'2 - 10"® cm2 in die GaN-Schicht (Mo/W-Aufbau) eingebaut wurde.

Die Peaks im Bereich 3) sind einem internen Ubergang von Eisen (Fe3*, 1,299 eV) und
dessen Phononenrepliken [83] sowie einem internen Ubergang von Chrom (Cr#,
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1,193 eV) [77,194] zuzuordnen. Bei der Probe vom pBN/Mo-Aufbau sind beide
Ubergange im Bereich von 1,193 — 1,299 eV, trotz einer hdheren Konzentration an
Eisen und Chrom, kaum zu identifizieren. Als Ursache kann eine insgesamt héhere
Verunreinigungskonzentration (hauptsachlich B, Mg und Si) angenommen werden,
welche die relative Intensitat der internen Ubergénge von Fe3+ und Cr# reduziert.
Beispielsweise flhrt eine Dotierung mit Bor (Baa) zu einer Verringerung der Intensitat
der PL-Bander aufgrund einer erhdhten Anzahl an nichtstrahlenden Rekombinations-
zentren [195]. Weitere PL-Bander wie die gelbe Lumineszenz in Verbindung mit
C[176], die blaue Lumineszenz in Verbindung mit Mg [173] sowie der interne
Ubergang von Mn3* [196] wurden nicht beobachtet. Dies spricht fir eine insgesamt
geringe Konzentration und ist konsistent mit der GDMS-Analyse.

Zusatzlich zu der hohen Verunreinigungskonzentration (pBN/Mo-Aufbau) wurden in
GaN-Schichten Hohlraume im Querschnitt und eine vermehrte Rissbildung beob-
achtet. Die Abbildung 4-4 zeigt typische GaN-Templates auf Saphir, welche mit dem
pBN/Mo- (Abbildung 4-4a) und b)) und dem Mo/W-Aufbau (Abbildung 4-4c) und d))
hergestellt wurden. Fir die mit dem pBN/Mo-Aufbau gezlichteten GaN-Schicht sind
einige Risse an der Oberflache, eine allgemein raue Oberflache und Hohlrdume im
Querschnitt  zu erkennen. Derartige Hohlrdume wurden in einer mittels
HF-VPE [20,26,157,159] abgeschiedenen GaN-Schicht unter der Verwendung von
pBN-beschichteten Graphitkomponenten beobachtet [159]. Die ermittelte Borkonzen-
tration innerhalb der gewachsenen GaN-Schicht war identisch zu der mittels GDMS
detektierten Konzentration (ca. 1-10"® cm®). Bei den Untersuchungen wurde
insgesamt geschlussfolgert, dass die entstandenen Hohlrdume durch eine Akkumu-

lation von Bor an prismatischen und pyramidalen Facetten entstanden sind.

Dieser Effekt kann die Bildung der beobachteten Hohlrdume in den mittels HTVPE
hergestellten GaN-Templates erklaren. Nachdem die Borkonzentration um 3 GréBen-
ordnungen gesenkt wurde (Mo/W-Aufbau), sind nur noch vereinzelt Hohlrdume am
Interface von dem Saphir-Substrat und der GaN-Schicht beobachtbar (siehe
Abbildung 4-4d)). Zusatzlich weist die Oberflache der GaN-Schicht nach dem Umbau
zum Mo/W-Aufbau eine deutlich glattere Oberflache auf. Ahnliches wurde bei der
HF-VPE nach dem Austausch der pBN-beschichteten Komponenten festgestellt [159].
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Abbildung 4-4: DIC-Draufsichtaufnahmen und REM-Querschnittsaufnahmen von typischen
GaN-Templates auf Saphir gewachsen mit a), ¢) der pBN/Mo-Verdampfungszelle und b), d)
der Mo/W-Verdampfungszelle. Pfeile indizieren Risse und Hohlrdume.

Eine vermehrte Rissbildung, wie in Abbildung 4-4a) gezeigt, wurde flir GaN-Schichten
auf Saphir mit einer Schichtdicke <5 um unter der Verwendung des pBN/Mo-Aufbaus
beobachtet. Verunreinigungen kénnen Einfluss auf die Verspannung einer GaN-
Schicht nehmen und eine tensile Verspannung verursachen [131,197]. Dieser Effekt
ist hier trotz einer hohen Borkonzentration und einem in der Basalebene 21% kleineren
Gitterkonstante von BN [198,199] vernachlassigbar. Der Hauptgrund fir die
Rissbildung sind die Hohlrdume, die durch die hohe Borkonzentration entstehen [159]
und die kompressive Verspannung reduzieren kénnen [200]. Nachdem die Borkonzen-
tration insgesamt um 3 GréBenordnungen gesenkt wurde, ist ebenfalls die erhéhte
Tendenz zur Rissbildung in GaN-Templates mit einer Schichtdicke von <5 um nicht
mehr zu beobachten (siehe Abbildung 4-4b)).

Damit lasst sich zusammenfassen, dass eine erhdhte Borkonzentration zu einer
deutlichen Stérung des GaN-Wachstums mittels HTVPE fahrt, welche die Ober-
flachenstruktur negativ beeinflusst und die maximale Schichtdicke hinsichtlich eines
rissfreien Wachstums begrenzt.

Ein wichtiger Aspekt ist die typische Verunreinigungskonzentration der GaN-Schichten
beim Wachstum eines Templates und fiir das Uberwachsen. In der Tabelle 4-2 sind
die mittels GDMS bestimmten Verunreinigungskonzentrationen der GaN-Schichten in

Abhangigkeit der Ga-Temperatur gezeigt. Die Abscheidung der GaN-Schichten wurde



Herstellung von GaN-Schichten auf Saphir-Substraten mittels HTVPE 45

bei einem Reaktordruck von 985 mbar (Tca = 1300°C) und bei einem Reaktordruck
von 55 mbar (Tea = 1180°C) durchgefihrt. Dabei ist die Ga-Temperatur Teca von
1300°C typisch flr das Wachstum von dinnen GaN-Templates auf Saphir und Tca von
1180°C bei 55 mbar fiir das Uberwachsen von diinnen GaN-Templates. Fiir Sauerstoff
und Kohlenstoff wurden die Konzentrationen erneut mittels GDMS im Bereich von
1016 — 10" cm™ abgeschatzt und zeigt insgesamt bei den untersuchten Proben keine
Abhangigkeit von der Ga-Temperatur. Die Verunreinigungskonzentrationen von
einigen Metallen (Ti, Zn, K, Mo, W) liegen erneut unterhalb der jeweiligen Mess-

grenze (siehe Abschnitt 6.2).

Tabelle 4-2: Verunreinigungskonzentrationen mit der Mo/W-Verdampfungszelle bei einer
Ga-Temperatur Tga von 1300°C und 1180°C.

Konzentration 1-10'7(cm®)

Element
Tea = 1300°C Tea = 1180°C

B 0,52 0,10
Al 1,00 0,18
Si 1,10 0,34
Mg 0,18 <0,01
Na 0,28 0,05
Cr 0,14 0,03
Mn 0,12 0,03
Fe 0,93 0,19
Ni 0,14 0,02
Gesamt 4,41 0,94

Unabhéngig von der Ga-Temperatur sind Aluminium, Silizium, Eisen und Bor die
Hauptverunreinigungen und sind bei einer Ga-Temperatur von 1300°C um ca. 550%,
320%, 490% und 520% erhdéht. Magnesium wurde bei einer Ga-Temperatur von
1300°C erneut nachgewiesen und ist um mindestens 1800% erhdht. Mit den weiteren
metallischen  Verunreinigungen ist die Gesamtverunreinigungskonzentration
insgesamt um 470% auf 4,41-10" cm= erhoéht. Damit ist die Verunreinigungs-
konzentration beim Wachstum von GaN-Templates auf Saphir deutlich
erhéht (Abschnitt 4.2). Die Ursache ist eine erhdhte Desorptionsrate von Elementen

der Reaktorkomponenten aufgrund der insgesamt héheren Temperaturen.
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Die PL-Spektren fiir beide GDMS-Proben sind in der Abbildung 4-5 zeigt. Die Spektren
sind erneut auf die Intensitat der NBE normiert. Flir beide Temperaturen werden die
identischen Defektbéander identifiziert. In den Spektren dominiert die UV- und NBE-
Lumineszenz [49] sowie die beiden internen Ubergidnge von Fe3*[83] und
Cr+ [77,194].
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Abbildung 4-5: Photolumineszenz-Spektren fir eine Ga-Temperatur von 1300°C und 1180°C.
Die Spektren sind auf die Intensitdt der NBE-Lumineszenz normiert und bei einer
Messtemperatur von 15K aufgenommen. Die Symbole ¢ und ¢ fassen die Phononenrepliken
von der NBE und UVL zusammen.

Auch hier kann ein Verhaltnis der NBE- zur UVL-Intensitaten zur qualitativen Aussage
Uber die Konzentration von Verunreinigungen genutzt werden [193]. Dieses Verhaltnis
ist 0,22 (Tea: 1300°C) und 127 (Tea: 1180°C). Das deutet auf eine deutliche Erhéhung
der Konzentration von Donatoren (Sica, On) und Akzeptoren (Mgaa) bei einer héheren
Ga-Temperatur hin und korreliert mit dem Ergebnis der GDMS-Analyse (siehe Tabelle
4-2) hinsichtlich der Si- und Mg-Konzentration. Die héhere Intensitat der UVL liegt hier

aufgrund des hohen Locheinfangskoeffizienten hauptsachlich an der erhéhten
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Konzentration des Akzeptors (Mgaa) [49,81]. Somit ist die Verunreinigungskonzen-
tration der GaN-Schichten von der Ga-Temperatur Teca abhangig und beeinflusst
neben den verwendeten Reaktorkomponenten die bandkantennahe und Defekt-
Lumineszenz zusatzlich. Zur Abscheidung von GaN-Schichten mit einer mdglichst
geringen Verunreinigungskonzentration ist eine niedrige Ga-Temperatur zu

bevorzugen.

AbschlieBend werden die typischen Verunreinigungskonzentrationen der HTVPE zur
Einordnung mit denen von kommerziellen Methoden (MOVPE und HVPE) verglichen.
Die Tabelle 4-3 zeigt die typischen Verunreinigungskonzentrationen mittels HVPE und
MOVPE hergestellten GaN-Schichten (0001 Orientierung und Ga-Polaritat) im
Vergleich zur HTVPE.

Tabelle 4-3: Vergleich von typischen Verunreinigungskonzentrationen in GaN-Schichten,
welche mittels HVPE, MOVPE und HTVPE hergestellt wurden. Die bei der HTVPE
angegebenen Kohlenstoff- und Sauerstoffkonzentrationen entsprechen der GréBenordnung
der abgeschéatzten Werte mittels GDMS.

HTVPE MOVPE HVPE HVPE
Element = GDMS SIMS SIMS GDMS!]
10" [cm™3] 106 [cm™3] 10'® [cm™] 106 [cm 9]
B 1,03 - - 1,60
Al 1,80 - - 2,70
S| 3,45 0,6_1 [55,61,62,201] 0,5_20[11,70—74,78,202—205] 1 4,00
Mg <0,15 - <0,03-0,05!70.71:206] 0,06
Na 0,49 - - 0,14
Cr 0,29 - 0,022[721 0,24
Mn 0,27 - 0,1-2,317176] )
Fe 1,87 - <0,1-0,5(70-72.76] 1,20
Ni 0,19 - <0,372 0,02
Ti <0,04 - - 0,04
Zn <0,28 - <5[70] ]
O ~1 O’OO 0,6_5[7,55,61,201] <0’7_20[11,70—74,78,203,204,207] _
C ~1,00 0,1-1017.985.56.612011 () D_4[11.70-74,78,203,204,207] i

Bei der MOVPE werden die Verunreinigungskonzentrationen von Silizium, Sauerstoff
und Kohlenstoff mit der SIMS bestimmt. Die Verunreinigungskonzentrationen bei der
HVPE werden mittels SIMS und GDMS bestimmt.
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Die Konzentrationen der benannten Hauptverunreinigungen (Bor, Aluminium, Silizium
und Eisen) der HTVPE sind mit 1:10'6 — 4-10'6 cm insgesamt mit denen in HVPE
GaN-Schichten vergleichbar. Einzig Eisen ist leicht oberhalb des oberen Grenz-
werts (1,87:10" cm= zu <0,1-10'6 - 1,2:10'6 cm™3). Die weiteren Verunreinigungs-
konzentrationen von Mn, Cr, Ti, Ni und Zn sind mit denen aus der HVPE bekannten
Konzentrationen ebenso vergleichbar. Dahingegen ist die Natriumkonzentration im
Vergleich zur HTVPE um 350% niedriger. Bei der MOVPE wird im Vergleich zur
HTVPE eine bis zu 80% niedrigere Siliziumkonzentration erreicht. Die abgeschéatzte
GréBenordnung der Sauerstoff- und Kohlenstoffkonzentration bei der HTVPE ist
insgesamt ebenso mit den Konzentrationen der kommerziellen Methoden vergleich-
bar.

Die Abbildung 4-6 zeigt typische PL-Spekiren fiir GaN-Schichten, welche mittels
HVPE, MOVPE und HTVPE hergestellt wurden. Zur Vergleichbarkeit sind die Spektren
erneut auf die Intensitdt der NBE normiert. Neben den bereits beschriebenen
Defektbander der UVL mit den Phononenrepliken (¢) und der NBE mit deren
Phononenrepliken (0) sind bei der MOVPE- und HVPE-Probe zusatzliche Defekt-
bander zu beobachten. Fir die MOVPE-Probe ist die gelbe Lumineszenz (YL1) mit
einem Maximum im Bereich von ~2,25 eV zu erkennen. Diese wird einem DAP-
Ubergang mit Kohlenstoff (Cn) als tiefer Akzeptor zugewiesen [174], welcher typisch
fir die MOVPE aufgrund der Ga-Prakursoren (TEGa und TMGa) ist [7,9,56]. Fir die
HVPE-Probe ist eine typische grine Lumineszenz (GL1) mit einem Intensitats-
maximum bei 2,4 eV zu erkennen. Der Ursprung des Defektbands ist noch nicht
geklart [65,176,208]. AusschlieBlich fur die HTVPE- und der HVPE-Probe wurden die
internen Ubergdnge von Fe3* und dessen Phononenrepliken [83] und Cr#+ [77,194]
detektiert. Das Intensitatsverhaltnis der NBE zur UVL fir die MOVPE- und HVPE-
Probe ergibt einen Wert von 198 und 33. Bei der HTVPE-Probe liegt das Verhéltnis
mit 127 zwischen den beiden Methoden und unterstreicht die Vergleichbarkeit der
typischen Verunreinigungskonzentrationen mit denen von kommerziellen Wachstums-

methoden.
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Abbildung 4-6: Typische PL-Spektren von GaN-Schichten, welche mit der HVPE, MOVPE und

HTVPE hergestellt wurden. Die wichtigsten Defektbander sind mit NBE — bandkantennahe

Lumineszenz, UVL — ultraviolette Lumineszenz, GL1 — griine Lumineszenz und YL1 — gelbe

Lumineszenz gekennzeichnet. Die PL-Spekiren wurden bei einer Messtemperatur von 15K

aufgenommen und sind auf die Intensitat der NBE normiert. Die Symbole ¢ und ¢ fassen die
Phononenrepliken von der NBE und UVL zusammen.

Zusammenfassend zeigte sich eine eindeutige Abhangigkeit der Verunreinigungs-
konzentration der GaN-Schichten von den verwendeten Materialen fir die
Verdampfungszelle und von der Ga-Temperatur. Die Hauptverunreinigungen bei der
HTVPE sind Silizium, Aluminium, Eisen und Bor. Eine hohe Kontamination von
Bor (~1-10"° cm3, pBN/Mo-Verdampfungszelle) fiihrt zur Bildung von Hohlraum-
strukturen innerhalb der GaN-Schicht, welche die kritische Schichtdicke durch eine
vermehrte Rissbildung unterhalo von 5 pum begrenzt. Die Verwendung einer
Verdampfungszelle aus Mo/W flhrt insgesamt zu einer deutlich geringeren
Verunreinigungskonzentration (~Faktor 100). Die erreichte Gesamtverunreinigungs-
konzentration von 1-10"7 cm™ ist insgesamt mit den kommerziell angewendeten
Methoden der MOVPE und HVPE vergleichbar, welche sich in typischen PL-Spektren
bestétigt.
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4.2 Optimierung der Abscheidung von GaN auf Saphir-Substraten

In diesem Abschnitt werden die experimentellen Ergebnisse zur systematischen
Optimierung der im Abschnitt 3.4 vorgestellten Zichtungsprozedur zur Abscheidung
von GaN auf Saphir-Substraten vorgestellt und diskutiert. Dabei wurde der Einfluss der
Nitridierung, des Temperns von NT-Nukleationsschichten und der Koaleszenz auf die
Eigenschaften der GaN-Schichten untersucht. Die verwendeten Kriterien fir die
Optimierung der Ziichtungsprozedur sind hauptséchlich die Versetzungsdichte und die
Oberflachenmorphologie einer GaN-Schicht. Fir die Zichtungen wurde der in
Abschnitt 4.1  beschriebene Aufbau verwendet. Die Charakterisierung der
GaN-Schichten erfolgte mittels Differentialinterferenzkontrast (DIC)-Lichtmikroskopie,
Rasterelektronenmikroskopie (REM) und  hochauflésender  Rdntgendiffrakto-
metrie (HRXRD).

4.2.1 Nitridierung der Saphiroberflache

Die Nitridierung der Saphiroberflache wird bei der MOVPE haufig fir eine Verbes-
serung der Kristallqualitat angewendet [92,144,209-212] und folgend wird der Einfluss
bei der HTVPE diskutiert. Fir die Abscheidung der NT-Nukleationsschicht bei 500°C
wurde eine Wachstumsrate von ~250 nm/h und ein V/IlI-Verhaltnis von ~1800
eingestellt, welches mit der Simulation des Konzentrationsfelds mittels Comsol-
Multiphysics [22,162] abgeschatzt wurde. Das abgeschéatzte V/III-Verhaltnis liegt in
einem typischen Bereich, wie es bei der MOVPE [209,210,213,214] fir die
Abscheidung von Ga-polaren GaN verwendet wird. In der Abbildung 4-7 sind
getemperte GaN-Nukleationsschichten nach der Abscheidung von 50 nm und 20 nm
dicken NT-Nukleationsschichten ohne (Abbildung 4-7a) und d)) und mit einer
vorherigen Nitridierung der Saphiroberflache bei 800°C (Abbildung 4-7b) und e)) und
1080°C (Abbildung 4-7c) und f)) gezeigt. Die Nitridierung erfolgte 5 min mit einem NHs-
Fluss von 400 sccm.

In der Abbildung 4-7a) sind einige gréBere Nukleationsinseln mit einer Mehrzahl
kleinerer Nukleationsinseln nach dem Tempern einer 50 nm dicken Nukleationsschicht
zu erkennen. Vergleichbares ist in der Abbildung 4-7d) zu erkennen, bei denen

allerdings eine Nukleationsschicht mit einer Schichtdicke von 20 nm getempert wurde.
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Die Nitridierung bei einer Substrattemperatur von 800°C und einer Nukleations-
schichtdicke von 50 nm fihrt zu insgesamt gréBeren, zusammenhangenden
Nukleationsinseln wie sie in der Abbildung 4-7b) zu erkennen sind. Es entsteht der
Eindruck, dass insgesamt eine geringere Anzahl von Nukleationsinseln wahrend des
Temperns gebildet wurde. Zudem sind zwischen den gréBeren Nukleationsinseln nur
vereinzelt kleinere Nukleationsinseln zu erkennen. Das Tempern einer 20 nm dicken
Nukleationsschicht (Abbildung 4-7¢)) flhrt zu einer nochmals deutlichen Verringerung

der Inselanzahl, sodass nur vereinzelt kleinere Inseln vorhanden sind.

Abbildung 4-7: 50 nm (obere Reihe) und 20 nm (untere Reihe) getemperte GaN-
Nukleationsschichten. a), d) ohne Nitridierung der Saphiroberflache, b), e) mit einer
Nitridierung der Saphiroberflache bei 800°C und c), f) mit einer Nitridierung der Saphir-
oberflache bei 1080°C.

Eine héhere Substrattemperatur von 1080°C wahrend der Nitridierung fOhrt in
Verbindung einer Nukleationsschichtdicke von 50 nm insgesamt zu kleineren
Nukleationsinseln im Vergleich zu einer Nitridierung bei 800°C (Abbildung 4-7b) und
c)). Weiterhin sind nur vereinzelt kleinere Nukleationsinseln zwischen den gréBeren
Nukleationsinseln vorhanden. In Verbindung einer 20 nm dicken Nukleationsschicht
sind nach dem Tempern keine Nukleationsinseln vorhanden. Diese Tendenz spricht
fir eine schlechte Benetzung der Nukleationsinseln nach der Nitridierung der
Saphiroberflache wie es schon von G. Lukin bei der HTVPE beobachtet wurde [22].
Eine schlechte Benetzung resultiert in einer héheren Oberflache der Nukleations-
inseln, wodurch eine erhéhte Zersetzungsrate gegenlber gut benetzenden

Nukleationsinseln angenommen werden kann. Die erhdhte Zersetzungsrate fuhrt zu
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einer vollstandigen Verdampfung der gebildeten Nukleationsinseln wahrend des
Temperns (20 nm Nukleationsschicht und Nitridierung bei 800°C und 1080°C).

Zwischen den einzelnen Nukleationsinseln ist zudem eine unterschiedliche Oberflache
erkennbar, die sich je nach Vorbehandlung unterscheidet. Die Abbildung 4-8 zeigt eine
EDX-Analyse (Beschleunigungsspannung von 20 kV) von der Probenoberflache nach
dem Tempern von 20 nm dicken Nukleationsschichten (Nitridierung bei 800°C und
1080°C, Abbildung 4-7e) und f)). Neben den erwarteten Elementen Sauerstoff und
Aluminium (Saphir), kann Gallium eindeutig identifiziert werden. Das Stickstoffsignal
ist nur schwach ausgepragt. In [215] wurde bei einer getemperten Nukleationsschicht
mit einer sehr geringen Inseldichte mittels Transmissionselektronenmikros-
kopie (TEM) eine darunterliegende durchgehende Nukleationsschicht nachgewiesen,
welche aufgrund der vorherigen Nitridierung der Saphiroberflache entstand. Mit dem
Ergebnis der EDX-Analyse der Proben (Abbildung 4-7e) und f)) kann hier eine &hnliche
Struktur vermutet werden, sodass nicht die gesamte Nukleationsschicht zersetzt
wurde und eine benetzende Nukleationsschicht zurtickbleibt, wie sie von der MOVPE
bekannt ist [96,144,215]. Da jedoch eine derartige Nukleationsschicht aufgrund einer
geringen Stapelfehlerdichte und eines bevorzugten kolumnaren Wachstums zu einer
deutlich erhéhten Versetzungsdichte fuhrt [96], wurden diese getemperten Nukle-
ationsschichten (20 nm Dicke) nicht Gberwachsen.
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Abbildung 4-8: EDX-Analyse der Probenoberflache nach dem Tempern von 20 nm dicken
Nukleationsschichten und einer Nitridierung bei 800°C und 1080°C.
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Zur Untersuchung des Einflusses der Substratvorbehandlung auf die Kristallqualitat
wurden die Nukleationsinseln (50 nm Nukleationsschichtdicke) 1 Std. mit einer
Wachstumsrate von 3,4 um/h Uberwachsen. Dazu wurden ein Ammoniakfluss von
400 sccm und ein Wasserstofffluss von 600 sccm (20%) eingestellt. Die resultierenden
Oberflachenmorphologien sind in der Abbildung 4-9 gezeigt.

Abbildung 4-9: DIC-Draufsichtaufnahmen von GaN-Templates mit 50 nm dicken Nukleations-
schichten a) ohne Nitridierung, b) mit einer Nitridierung bei 800°C und c¢) mit einer Nitridierung
bei 1080°C. Die Abbildung d) und e) zeigen eine REM-Aufnahme von der Oberflache und dem
Querschnitt der Probe c). Die Pfeile in e) deuten Inversionsdoméanen an.

In den ersten zwei Féllen sind vollstdndig geschlossene GaN-Schichten mit einer
Mosaikstruktur erkennbar. Die Ausdehnung der Kérner betragt ca. 20 — 50 um. Nach
einer Nitridierung bei 1080°C (Abbildung 4-9c)) erscheint die Oberflache sehr rau ohne
eine erkennbare Mosaikstruktur. Die raue Oberflache deutet auf eine mégliche N- oder
gemischte-Polaritat hin. Die Polaritat einer GaN-Nukleationsschicht ist im Allgemeinen
von der Konfiguration der Grenzflache abhéangig[92,216]. Bei einer nitridierten
Saphiroberflache wurde von Sumiya et al. eine nicht-stéchiometrische AIOxN1-x
Oberflache nachgewiesen, bei der eine -c-Polaritat vermutet wurde [36]. Diese nicht-
stéchiometrische AIOxN1-x Oberflache férdert ein Wachstum von N-polaren GaN.
Durch die intensive Nitridierung kann hier die Polaritat der gesamten GaN-Schicht
beeinflusst werden. Die Nitridierung fuhrt prinzipiell zu einer Anreicherung von
Stickstoff auf der Oberflache, wahrend die Abscheidung der NT-Nukleationsschicht zu
einer Anreicherung von Gallium durch die geringe Dissoziationseffizienz von NHs fuhrt.
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Fir das Wachstum von glatten, spiegelnden GaN-Schichten ist eine Ga-reiche
Oberflache der NT-Nukleationsschicht notwendig [210].

Die REM-Querschnittsaufnahme (Abbildung 4-9¢e)) der Probe zeigt einige Kontrast-
bereiche, die auf Inversionsdomanen (IDs) hinweisen [22,217]. In der REM-Draufsicht-
aufnahme (Abbildung 4-9d)) ist eine wechselnde Oberflachenstruktur erkennbar,
welche im Querschnitt durch Stufen angedeutet ist. Basierend auf den Ergebnissen
von Kirste et al. [218] entsprechen die in der REM-Draufsichtsaufnahme (Abbildung
4-9d)) glatt erscheinenden Bereiche einer Ga-polaren Oberflache und die rauen
Bereiche einer Oberflache mit einer gemischten Polaritat. Ein weiterer Hinweis auf eine
gemischte Polaritat ist die makroskopisch erscheinende milchige Oberflache [219].
Daraus lasst sich schlieBen, dass die Oberflache der GaN-Schicht aus einer
wechselnden Polaritat resultiert. Zudem ist die Zersetzungsrate einer N-polaren (-c)
Oberflache bei der verwendeten Substrattemperatur héher als fiir eine Ga-polare (+c)
Oberflache, welche die Hoéhenunterschiede in der REM-Querschnittsaufnahme
erklart [35].

Die Halbwertsbreiten der Rockingkurven fiir den 0002-Reflex und den 3032-Reflex
sowie die daraus bestimmten Versetzungsdichten von den Uberwachsenen GaN-
Nukleationsinseln in Abhangigkeit der Substratvorbehandlung sind in der Tabelle 4-4
zusammengefasst. Es ist insgesamt kein Einfluss der Nitridierung auf die Versetzungs-
dichte einer GaN-Schicht zu erkennen.

Tabelle 4-4: Halbwertsbreiten der 0002- und 3032-Rockingkurven und die daraus

resultierenden Versetzungsdichten von GaN-Schichten fir verschiedene Vorbehandlungen
des Saphir-Substrates.

Nitridierung Halbwertsbreite Versetzungsdichte
0002 3032 Ps Pe Prot
[arcsec] [arcsec] [108 cm?] [108 cm?] [108 cm?]
Ohne 425 + 21 850 + 85 3,604 49,8 + 10,5 53,4109
800°C 453 + 23 843 + 84 4104 49,0 +£10,3 53,1 £10,7
1080°C 434 + 22 831 £83 3,8+04 47,6 £10,0 51,4+10,4

Die geringe Benetzung der Nukleationsinseln kénnte auf eine héhere Verkippung und
Verdrehung [22] der Inseln zueinander hindeuten und zu einer erhéhten Bildung von
Versetzungen wahrend der Koaleszenz der Nukleationsinseln fihren [91,96]. Der
sichtbar geringere Bedeckungsgrad gegeniber einer Schicht ohne Nitridierung
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begiinstigt das Wachstum von GaN auf der vermuteten ,2D-Nukleationsschicht” und
damit die gemischte Polaritat sowie die resultierende Versetzungsdichte. Eine GaN-
Schicht mit einer ,2D-Nukleationsschicht“ weist eine deutlich erhéhte Stufen-
versetzungsdichte durch das kolumnare Wachstum auf, welches die Struktur der
Subkorngrenzen mit hoher Stufenversetzungsdichte der Nukleationsschicht

repliziert [96].

Weil eine Nitridierung keinen positiven Effekt auf die Versetzungsdichte und teilweise
einen negativen Effekt auf die Oberflachenstruktur bei der HTVPE hat, wird diese

Prozessstufe fir das weitere Wachstum nicht angewendet.
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4.2.2 Tempern von NT-Nukleationsschichten

Das Tempern von Nukleationsschichten bei einer erhdhten Temperatur, oftmals auch
Rekristallisation (40 — 50% der Schmelztemperatur von GaN) genannt, ist eine
Méglichkeit die Nukleationskeimdichte einzustellen [220,221] und nimmt Einfluss auf
die resultierende Versetzungsdichte eines GaN-Templates [137,142,215]. Der Start-
punkt des Prozessschritts ist eine bei 500°C abgeschiedene defektreiche NT-
Nukleationsschicht [96,102,104,107] und stellt die Nukleationskeime firr das folgende
Hochtemperaturwachstum bereit. Dabei spielt die Zusammensetzung der Gasatmo-
sphare wahrend des Temperns eine entscheidende Rolle. Wasserstoff und Ammoniak
sind zwei Reaktionsgase, die die Stabilitdt der Nukleationsschicht beeinflussen.
Wasserstoff férdert die Zersetzung einer Nukleationsschicht und erhéht die Mobilitat
von Gallium auf der Substratoberflache [220]. Ammoniak wirkt dagegen stabilisierend
und verringert die Zersetzung der Nukleationsschicht [222,223]. Damit wirken beide
Gase gegenlaufig, wobei beide fur die Bildung von GaN-Nukleationsinseln nétig sind.
Wasserstoff wurde wahrend des Temperns Uber den Gruppe-IlI-Fluss und Ammoniak
Uber den Gruppe-V-Fluss in den Reaktor eingestrémt (siehe Abbildung 3-3). Dariiber
lasst sich fiir den Reaktor ein Hz/NHs-Verhaltnis definieren. Uber das Hz/NHs-Ver-
haltnis ist ein Gleichgewicht zwischen Zersetzung und Stabilisierung einzustellen,
welches in einer moglichst geringen Versetzungsdichte der anschlieBend koales-
zierten GaN-Inseln resultiert. Je nach Reaktorgeometrie, inklusive der Zuleitung der
Reaktionsgase, und Temperaturfeld kann sich das optimale Verhaltnis aufgrund eines
veranderten Konzentrationsfelds und Dissoziationsrate der Gasspezies (H2 und NHs)
unterscheiden [143]. Flr die Untersuchung wurde die Wasserstoffkonzentration bei
20% im Gesamtfluss (3,0 slm) eingestellt und der Ammoniakfluss zwischen 50 und
400 sccm variiert. Dies flihrt zu einem Hz/NHs-Verhéltnis von 1,5 bis 12. Die Abbildung
4-10 zeigt 30 nm dicke Nukleationsschichten, welche bei einem variierten Hz2/NHs-
Verhéltnis 5 min bei einer Substrattemperatur von 1080°C getempert wurden.

Es ist zundchst zu erkennen, dass mit einer Variation des Ammoniakflusses
unterschiedliche Morphologien der Nukleationsinseln eingestellt werden kénnen und
keine Ga-Tropfen auf der Oberflache gebildet wurden. Ein hohes H2/NHs-Verhaltnis
von 12 (Abbildung 4-10a)) flhrt zu einigen gréBeren und vielen kleineren Nukleations-
inseln. Bei einem geringeren H2/NHs-Verhaltnis von 6 (Abbildung 4-10b)) sind die

Nukleationsinseln insgesamt gréBer und haben einen héheren Anteil an c-Flache. Es
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sind weiterhin zwischen den wenigen gré3eren Nukleationsinseln eine Vielzahl an
kleineren Nukleationsinseln zu erkennen. Bei einer weiteren Verringerung des Hz/NHs-
Verhéltnisses auf 3 und 1,5 (Abbildung 4-10d)) sind nur noch vereinzelt isolierte
Nukleationsinseln zu erkennen, wodurch die Nukleationsinseln nach dem Tempern
zunehmend nicht mehr einfach voneinander zu unterscheiden sind und erscheinen wie
ein Netzwerk von Nukleationsinseln. Insgesamt ist eine Tendenz zu Nukleationsinseln

mit einem héheren Anteil an ¢c-Flache mit sinkenden Ha/NHs-Verhaltnis zu beobachten.

Abbildung 4-10: NT-Nukleationsschichten nach dem Tempern mit einem Ammoniakfluss von
a) 50 sccm, b) 100 sccm, c) 200 sccm und d) 400 sccm. Daraus ergibt sich mit einer
konstanten Wasserstoffkonzentration von 20% absteigend ein Hz/NHs-Verhéltnis von 12, 6, 3
und 1,5.

Die reprasentativen REM-Draufsichtaufnahmen wurden verwendet, um eine
NukleationsinselgréBenverteilung in Abhangigkeit des Hz/NHs-Verhaltnisses zu
bestimmen. Dazu wurde das Bildbearbeitungsprogramm Imaged [224] verwendet. Zur
besseren Unterscheidung des Substrates und der Nukleationsinseln wurde zunachst
der Hintergrund angepasst. AnschlieBend wurden im jeweiligen Bild durch Einstellung
eines Grauwertschwellenwerts die Bereiche der Nukleationsinseln markiert. Aufgrund
ihrer teilweise starken Vernetzung wurde eine partielle Koaleszenz von mehreren
Nukleationsinseln mit betrachtet. Eine Nichtberlcksichtigung von partieller Koaleszenz
von Nukleationsinseln kann zur Unterschatzung der Nukleationsinseldichte
fihren [221]. Dazu wurden zur Auswertung Verjungungen der Nukleationsinseln als
Stellen von patrtieller Koaleszenz angenommen (siehe rote Pfeile in Abbildung 4-11b)).
Die Flache einer Nukleationsinsel wurde auf Basis der Pixelanzahl und der GréBe
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eines Pixels bestimmt. Ein Pixel reprasentiert eine Flache von ~3,5:10° umz2. Davon
ausgehend wurde eine minimale InselgroBe von 1,038:104pum2 (3 Pixel) ange-
nommen, um mdgliche einzelne Artefakte auszuschlieBen. Die Abbildung 4-11 zeigt
den Vergleich einer REM-Draufsichtaufnahme und eines aus dem oben
beschriebenen Verfahren resultierenden Bilds, mit welchem die Nukleationsinsel-
gréBenverteilung ausgewertet wurde. Diese wurde genutzt um wichtige Kennzahlen
flr eine optimal getemperte Nukleationsschicht zu identifizieren. Als Kriterium wurde
die Versetzungsdichte eines GaN-Templates verwendet. Dazu wurde die Inselanzahl,
bzw. Inseldichte, der Bedeckungsgrad, der Median- und Mittelwert der Gr6Be einer
Nukleationsinsel sowie die Spannweite der NukleationsinselgréBenverteilung

bestimmt.

Abbildung 4-11: Vergleich einer REM-Draufsichtaufnahme a) und einer resultierenden
Ausgabe der graphischen InselgréBenverteilung nach der Auswertung mittels Imaged b) fur
ein Hzo/NHs-Verhaltnis von 3. Rote Pfeile markieren Beispiele von partieller Koaleszenz
zwischen Nukleationsinseln.

In der Abbildung 4-12 und Abbildung 4-13 sind die NukleationsinselgréBenverteilungen
sowie die prozentuale Akkumulation o der Nukleationsinseln fir die H2/NHs-Verhalt-
nisse von 1,5 bis 12, welche in GréBenklassen (um?) unterteilt sind, gezeigt. Die Breite
einer GroéBenklasse entspricht 3-10-3 um2. Uber einem unteren und oberen Grauwert-
schwellenwert wurden die angezeigten Fehler bestimmt. Im Abschnitt 6.4 sind die fir
die Statistik verwendeten Bilder zu finden.
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Abbildung 4-12: NukleationsinselgréBenverteilung eingeteilt in GréBenklassen und die prozen-
tuale Akkumulation o fir ein Ho/NHs-Verhéltnis von a) 12 und b) 6.
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Abbildung 4-13: NukleationsinselgréBenverteilung eingeteilt in GréBenklassen und die prozen-
tuale Akkumulation o fir ein Ho/NHs-Verhéltnis von a) 3 und b) 1,5.
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Anhand der Diagramme ist zundchst zu erkennen, dass bei einem Hz2/NHs-Verhaltnis
von 12 ca. 45% der Nukleationsinseln eine Flache von <3,0-10® um2 aufweisen. Die
relative Haufigkeit fallt zu gréBeren Nukleationsinselflachen stark ab, bis nur noch
vereinzelt Nukleationsinseln oberhalo von 0,1 um2? zu registrieren sind. Eine
Verdopplung des Ammoniakflusses (Abbildung 4-12b)) flhrt allgemein zu einer
Verschiebung der relativen Haufigkeit zu einer héheren GréBenklasse, welche anhand
des Verlaufs der prozentualen Akkumulation o von Nukleationsinseln zu erkennen ist.
Diese Tendenz ist fur die weiteren H2/NHs-Verhaltnisse ebenfalls zu beobachten, bei
dem u.a. der Anteil der GroBenklasse <3,0:10° pm2 stetig mit Erhéhung des
Ammoniakflusses sinkt. Bei einem Hz/NHs-Verhaltnis von 1,5 betragt der Anteil der

Nukleationsinseln mit einer GroBe von <3,0-10% um2 nur noch ca. 7%.

Die Tabelle 4-5 fasst einige statistische Werte aus den GréBenverteilungen unter der
Betrachtung von partieller Koaleszenz und ohne partielle Koaleszenz zusammen. Die
Fehler sind erneut Uber einem unteren und oberen Grauwertschwellenwert bestimmt.
Zunéachst werden die Ergebnisse mit partieller Koaleszenz diskutiert.

Tabelle 4-5: Ubersicht von dem Bedeckungsgrad S, der Inselanzahl Ni, den Median- und

Mittelwert von den Nukleationsinseln unter der Betrachtung von partieller Koaleszenz und
ohne partieller Koaleszenz.

Nukleationsinseln mit partieller Koaleszenz

Ho/NH3 S N Median Mittelwert
[%] 1:102 [um2] 1:102 [um2]
12 349+14 460,0+11,0 0,65 +0,5-102 1,85+5,0-102
6 46,7+1,0 422,0+1,0 1,10+ 0,1-10% 2,75+ 5,010
38,1+14 3795+85 1,55+ 0,510 2,45 +5,0-102
1,5 573+1,2 4555+15 2,05+0,5-102 3,10 £1,0:10°
Nukleationsinseln ohne partielle Koaleszenz
12 345+1,4 249,0+£1,0 0,40 £ 0,0-102 3,40 £ 2,00-10"
6 46,004 1395+25 0,50 £ 0,0-102 8,35 + 3,50-10"
3 386+15 1465+15 0,90 £ 10,0-102 6,50 £ 1,50-10"
1,5 58,5+1,2 37,0+1,0 0,40 £ 2,0-10" 38,60 +2,50-10

Der Bedeckungsgrad S ist fur ein hohes Hz2/NHs-Verhaltnis von 12 ~1/3 und schwankt
bei einer Erhéhung des Ammoniakflusses. Dabei ist der Bedeckungsgrad flr einen
Ammoniakfluss von 400 sccm (Hz2/NHs-Verhaltnis von 1,5) mit ~57% am héchsten. Die
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Anzahl an Nukleationsinseln Ni zeigt hingegen eine Korrelation mit dem Ammoniak-
fluss und ist bei einem Fluss von 200 sccm (H2/NHs-Verhaltnis von 3) am geringsten.
Abweichend von diesem Ammoniakfluss steigt die Anzahl der Nukleationsinseln stetig.
Der Mittelwert und Medianwert der Nukleationsinselflache steigt stetig mit einer
Verringerung des Hz2/NHs-Verhéltnisses. Die Spannweite der Nukleationsinselflache ist
bei einem Hz/NHs-Verhéltnis von 3 (0,153 um?2) und 1,5 (0,165 um?) am geringsten.
Bei einem hdheren Hz/NHs-Verhéltnis von 12 und 6 ist die Spannweite mit 0,219 um?2

und 0,478 um? dahingegen deutlich erhéht.

Die Auswertung der REM-Draufsichtaufnahmen ohne die Annahme von partieller
Koaleszenz ergibt eine deutlich geringere Anzahl an Nukleationsinseln. Diese sinkt mit
abnehmenden H2/NHs-Verhaltnis (siehe Tabelle 4-5). Aus den GréBenverteilungen
und den REM-Draufsichtaufnahmen ist zu erkennen, dass bei einem hohen Hz/NHs-
Verhéltnis die meisten Inseln eine Flache von <3,0-10° um2 haben und isoliert
vorliegen. Dies spricht flir eine zunehmende Vernetzung der Nukleationsinseln mit
abnehmenden H2/NHs-Verhaltnis und hat auch einen Einfluss auf die ermittelten
Median- und Mittelwerte. So nimmt eine Nukleationsinsel bei einem Hz/NHs-Verhaltnis
von 1,5 mit 13,605 * 0,728 um? ca. 95% der gesamten Nukleationsinselflache ein, was
auf eine Unterschatzung der Nukleationsinseldichte aufgrund von partieller Koales-
zenz hindeutet [221].

Die Ergebnisse der statistischen Auswertung der Nukleationsinseln kénnen durch
verschiedene Mechanismen wahrend des Temperns erklart werden. Die Zersetzungs-
rate der Nukleationsschicht ist zunachst durch die Ga-Desorptionsrate limitiert (keine
Ga-Tropfen) [143,221,225]. Die Gruppe-V-Komponente wird unter der Bildung von
Stickstoffhydriden durch die Reaktion mit Wasserstoff und Stickstoffmolekilen
desorbiert [143]. Ein zusatzlicher Mechanismus ist der Massentransport von Gallium
auf der Oberflache [220,222]. Wasserstoff agiert hier als ein sogenannter Morphaktant
und erhdht die Diffusionslange von Gallium [220,226]. Ammoniak hingegen reagiert
mit desorbierten Gallium zu GaN und flhrt zur erneuten Adsorption und Inkorporation.
Eine erneute Abscheidung von GaN geschieht hierbei bevorzugt auf der Oberseite der
Nukleationsinseln [222].

Die Variation des H2/NHs-Verhéltnisses beeinflusst das Gleichgewicht der
beschriebenen Mechanismen. Bei einem hohen Hz/NHs-Verhélinis sind die

Zersetzungsrate und der Massentransport auf der Oberflache hoch, was zu einer
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intensiven Ostwaldreifung fihrt. Dadurch entstehen wahrend der Temperung wenige,
gréBere Nukleationsinseln mit einem geringen c-Flachenanteil und vielen kleineren
Nukleationsinseln. Dadurch ist die Spannweite der NukleationsinselgréBenverteilung
und die Inselanzahl hoch sowie der Bedeckungsgrad gering. Eine Verringerung des
H2/NHs-Verhaltnisses erhdht die Readsorptionsrate von GaN und damit den
Bedeckungsgrad. Eine weitere Erhéhung des NHs-Flusses erhdht weiter die
Rlckreaktion zu GaN. Dadurch sinkt die Anzahl von kleineren und gréBeren
Nukleationsinseln weiter und steigt wieder bei der hoéchsten Stabilisie-
rung (Hz2/NHs-Verhéltnis von 1,5). Dadurch ist die Spannweite der Nukleations-
inselflache bei einer héheren Stabilisierung geringer. Der Median- und Mittelwert steigt
zugleich mit der héheren Stabilisierung. Die Verschiebung des Gleichgewichts zu der
Rlckreaktion zu GaN bewirkt zudem die Erhéhung des c-Flachenanteils und die

Bildung des Netzwerks von Nukleationsinseln.

Die Tabelle 4-6 fast die ermittelte Inselanzahl Ni, bzw. Inseldichte pi;, und die
Halbwertsbreiten der Rockingkurven von den Uberwachsenen Nukleationsinseln
zusammen. Wé&hrend die Halbwertsbreiten der 0002-Rockingkurven keinen direkten
Zusammenhang mit der Inseldichte pi zeigen, lasst sich bei den Halbwertsbreiten der
3032-Rockingkurven hingegen ein direkter Zusammenhang erkennen. Bei einem
H2/NHs-Verhaltnis von 3 ist die Halbwertsbreite der 3032-Rockingkurve am niedrigsten
und steigt abweichend vom H2/NHs-Verhaltnis. So ist die Inseldichte und die
Halbwertsbreite der 3032-Rockingkurve fir ein Ho/NHs-Verhéltnis von 12 und 1,5 am
hdchsten. Damit nimmt das H2/NHs-Verhaltnis wahrend des Temperns Einfluss auf die

Stufenversetzungsdichte einer koaleszierten GaN-Schicht.

Tabelle 4-6: Korrelation zwischen der Inseldichte p; und der resultierenden Halbwertsbreiten
der 0002- und 3032-Rockingkurven. Die Flache der REM-Draufsichtaufnahmen betragt
24,4412 uym2,

Halbwertsbreite
H2/NHs N, o] 0002 3032
[cm™?] [arcsec] [arcsec]
12 460,0 £ 11 1,882:10° + 4,5:107 33117 584 + 58
4220 £1 1,727-10° £ 0,4-107 344 +17 555 + 56
3 379,5+8,5 1,553:10° + 3,5-107 325+ 16 455 + 46

1,5 4555+1,5 1,864:10° + 0,6-107 360 + 18 600 + 60
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In der Abbildung 4-14 ist die Versetzungsdichte der GaN-Templates (ber die
Nukleationsinseldichte aufgetragen. Es ist eine im Mittel steigende Versetzungsdichte
mit steigender Inseldichte zu erkennen. Diese Abhangigkeit ist damit zu begriinden,
dass die Koaleszenz von Nukleationsinseln Urspriinge von Versetzungen in einer
GaN-Schicht sind [96,102,107]. Anhand der Korrelation zwischen der Inseldichte und
der Versetzungsdichte kann geschlussfolgert werden, dass eine zu starke
Zersetzung (Hz2/NHs-Verhaltnis von 12) und eine zu starke Stabilisierung (H2/NHs-
Verhéaltnis von 1,5) zu einer h6heren Inseldichte fihrt und damit auch zu einer héheren
Versetzungsdichte.
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Abbildung 4-14: Korrelation zwischen der Inseldichte von getemperten Nukleationsschichten
mit der resultierenden Versetzungsdichte nach der Koaleszenz mit pe = Stufenversetzungs-
dichte, ps = Schraubenversetzungsdichte und piw.t = Gesamtversetzungsdichte.

Daher ist es flr die Optimierung des Wachstumsprozesses wichtig, das richtige
Gleichgewicht aus den konkurrierenden Prozessen zu ermitteln. Einerseits flhrt die
hohe Dichte von kleinen, isolierten Nukleationsinsel [106] bei einem Hz/NHs-Verhaltnis
von 12 und anderseits die insgesamt hohe Anzahl an vernetzten Nukleationsinseln bei
einem Hz/NHs-Verhaltnis von 1,5 zu einer erhéhten Versetzungsdichte [142,215]. Die
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Korrelation der Nukleationsinseldichte mit der Versetzungsdichte fihrt zu
vergleichbaren Werten, wie sie von Hashimoto etal. und Moran et al. publiziert
wurden [142,215]. Eine hohe Spannweite der Nukleationsinselflache hat zudem
ebenso einen negativen Einfluss auf die resultierende Versetzungsdichte, wie es von
Oliver et al. und Shang et al. angedeutet wurde [106,227]. Damit Iasst sich insgesamt
eine optimal getemperte Nukleationsschicht mit einer geringen Nukleationsinseldichte,
einer geringen Spannweite der Nukleationsinselflache und mit einem geringen

Bedeckungsgrad charakterisieren.

Fur die weiteren Untersuchungen wurden Nukleationsschichten mit einem Hz/NHs-
Verhéltnis von 3 (200 sccm NHz im Gruppe-V-Fluss und 600 sccm Hz im Gruppe-llI-
Fluss) 5 min bei 1080°C aufgrund der geringeren resultierenden Versetzungsdichte

getempert.
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4.2.3 Koaleszenz von Nukleationsinseln

Die Koaleszenz von Nukleationsinseln hat ebenso Einfluss auf die Mikrostruktur und
Oberflachenmorphologie einer GaN-Schicht [149,217]. Uber die Wachstumspara-
meter muss die Koaleszenz gezielt kontrolliert werden. Das V/III-Verhéaltnis ist ein
wichtiger Parameter zur Steuerung der Koaleszenz und verandert das Verhaltnis der
lateralen Wachstumsrate Gr,at. zur vertikalen Wachstumsrate Grvert. [145,148,228]. Flr
die Untersuchung des Einflusses des V/llI-Verhaltnisses bei der HTVPE wurde eine
Nukleationsschichtdicke von 20 nm verwendet, welche oftmals als eine optimale
Schichtdicke angesehen wird [144]. Die Nukleationsschichten wurden gemafR des
Ergebnisses des Abschnitts 4.2.2 bei einem optimierten Hz2/NHz-Verhaltnis von 3 5 min
bei einer Substrattemperatur von 1080°C getempert. Die Wasserstoffkonzentration
war wahrend der Koaleszenz konstant bei 20% vom Gesamtfluss (3,0 slm) eingestellt.
Jeweils 0,3 sIm wurden tber den Gruppe-llI-Fluss und den Gruppe-V-Fluss eingeleitet.
Zunachst wurden die Nukleationsinseln mit einem konstanten NHs-Fluss zwischen 25
und 500 sccm Uberwachsen.

Die Abbildung 4-15 zeigt die resultierenden GaN-Schichten nach einer Koaleszenzzeit
von 1 Std. Die verwendete 20 nm dicke Nukleationsschicht nach dem Tempern ist in
Abbildung 4-15a) gezeigt. Aus den geschlossenen 2D-GaN-Templates (Abbildung
4-15e) — g)) ergibt sich eine mittlere Wachstumsrate Gr von 2,35 um/h £ 0,15 pm/h.
Die V/llI-Verhaltnisse wurden mit Comsol-Multiphysics durch den Vergleich des Ga-
und NHs-Partialdrucks bei einer mittleren Wachstumsrate von 2,35 um/h abge-
schatzt [162]. Aus der Variation des NHs-Flusses bei der Koaleszenz von
25 — 500 sccm ergibt sich ein Bereich des V/III-Verhéltnisses von 100 — 2280.

Far ein V/IlI-Verhéltnis von 100 — 390 (siehe Abbildung 4-15b) —d)) ist nach einer
Stunde der Koaleszenz keine geschlossene GaN-Schicht entstanden. Bei einem V/III-
Verhéltnis zwischen 815 und 1750 (siehe Abbildung 4-15e) —g)) ergibt sich eine
geschlossene GaN-Schicht mit einer typischen Mosaikstruktur. Die Mosaikstruktur
verschwindet bei einem V/llI-Verhaltnis von 2280 und zeigt eine Tendenz zu einer
hexagonal facettierten Oberflache, welche als Ursprung von N-polaren GaN bekannt
ist [167,229,230]. In der REM-Querschnittsaufnahme (Abbildung 4-15i)) sind Kontrast-
bereiche zu erkennen, welche IDs indizieren [22,217]. Eine Nitridierung bei 1080°C
fhrte zu einer vergleichbaren Oberflache (siehe Abbildung 4-9c)—e€) in Ab-
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schnitt 4.2.1). Anstelle einer 2D-Nukleationsschicht wird hier eine Hochtemperatur-
nukleation zwischen den Nukleationsinseln aufgrund des hohen V/llI-Verhaltnisses
angenommen [22]. Eine direkte Abscheidung von GaN auf Saphir mittels MOVPE
flhrte zu einer derartig hexagonal facettierten GaN-Schicht [5,6]. Zudem deuten die
vereinzelt erkennbaren hexagonalen Pyramiden auf Bereiche mit einer dominanten N-
Polaritat hin [230,231].

50 ym

Abbildung 4-15: a) REM-Draufsichtaufnahme der Nukleationsinseln nach dem Tempern einer
20 nm dicken Nukleationsschicht, b) —d) REM-Draufsichtaufnahmen sowie e)—h) DIC-
Draufsichtaufnahmen von GaN-Schichten nach einem 1 stiindigen HT-Wachstum unter der
Verwendung eines V/llI-Verhaltnisses von: b) 100 (25 sccm NHs), ¢) 190 (50 sccm NHs),
d) 390 (100 sccm NHgs), ) 815 (200 sccm NHzs), f) 1270 (300 sccm NHzs), g) 1750 (400 sccm
NHs), h) 2280 (500 sccm NHs). i) REM-Querschnittsaufnahme des GaN-Templates h). Pfeile
indizieren Kontrastbereiche.

FlOr eine Koaleszenz muss das V/IlI-Verhaltnis ausreichend hoch sein, um eine
komplett geschlossene Schicht zu erhalten [149]. Die Stabilitat einer Facette ist
abhangig von der Polaritat und der Dichte an nicht abgesattigten Bindungen (siehe
Abschnitt 2) [38]. Die Dichte an nicht abgesattigten Bindungen ist an pyramidalen und
prismatischen Facetten hdher als bei einer Ga-polaren basalen Facette. Zusatzlich ist
die Stabilitdt einer Ga-polaren Facette im verwendeten Temperaturbereich des
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Substrates wahrend des HT-Wachstums hdher als die einer N-polaren Facette [35].
Beim Wachstum von [0001] GaN hat die basale Facette eine Ga-Polaritat, wahrend
die pyramidalen ({1101}, {1122}) und prismatischen ({1120}, {1100}) Facetten eine N-
Polaritat oder keine Polaritat aufweisen [38]. Somit ist ein bestimmtes V/III-Verhéltnis
notwendig, um die prismatischen und pyramidalen Facetten ausreichend zu
stabilisieren und damit die Nukleationsinseln vollstandig zu koaleszieren. Fir ein V/III-
Verhaltnis unterhalb von 815 ist damit die Zersetzung an den pyramidalen und
prismatischen Facetten zu intensiv, bzw. das Verhaltnis von Griat. zu Gryert. nicht
ausreichend grof3. Konsequenterweise steigt der Anteil der c-Facette kontinuierlich mit
hdéherem V/llI-Verhéltnis, bis eine geschlossene GaN-Schicht bei einem V/III-
Verhaltnis von 815 entsteht. Der Anteil der c-Facette Sc fiir ein V/IlI-Verhaltnis von 100,
190 und 390 wurde hier mit 17%, 57% und 85% durch die Auswertung der REM-
Draufsichtaufnahmen mit ImagedJ [224] bestimmt. Damit ist auch zu erwarten, dass die
Koaleszenz bei einem V/IlI-Verhaltnis von 1270 und 1750 bei einer geringeren
Schichtdicke als bei einem V/IlI-Verhaltnis von 815 erfolgt.

Der prinzipielle Fortschritt der Koaleszenz in Abhangigkeit des V/llI-Verhaltnisses kann
durch das Unterbrechen des Prozesses vor der Koaleszenz demonstriert werden. In
der Abbildung 4-16 ist das HT-Wachstum nach 5 min bei einem V/IlI-Verhéltnis von
815 und 1750 gezeigt. Es sind unabhangig von dem V/IlI-Verhaltnis gréBere und
kleinere HT-Inseln zu erkennen. Der Fortschritt der Koaleszenz wurde durch die
Auswertung der REM-Draufsichtaufnahmen mittels ImagedJ unter der Betrachtung von
den 2 GréBenklassen <0,1 um? und 20,1 um? bestimmt. Dabei charakterisiert HT-
Inseln mit einer Flache von <0,1 um? eine bevorzugte Position zwischen den HT-Inseln
mit einer Flache von 20,1 um?2, welche die Koaleszenz vorantreiben. Die Auswertung
erfolgte wie in Abschnitt 4.2.2 beschrieben. Jedoch wurde hier auf eine Betrachtung
von partieller Koaleszenz verzichtet. Aus der Tabelle 4-7 ist zu entnehmen, dass bei
einem V/llI-Verhaltnis von 1750 die Inseldichte insgesamt bei beiden GréBenklassen
geringer ist. Dies liegt hauptsachlich an dem Fortschritt der Koaleszenz, der zu einer
erhéhten Rate der Koaleszenz von HT-Inseln fihrt und so die Ausbildung eines
Netzwerks von HT-Inseln férdert. Damit verschiebt sich auch der Median- und
Mittelwert einer Inselflache in Abhangigkeit des verwendeten V/llI-Verhaltnisses. Die
Netzwerkbildung von HT-Inseln fihrt zu einer maximalen HT-InselgréBe von
ca. 360 um?, wahrend bei einem V/llI-Verhaltnis von 815 diese bei ca. 70 pm? liegt.
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Der Anteil der c-Facette und die maximale Inselhdéhe betragt 35% und ca. 640 nm flr
ein V/IlI-Verhaltnis von 815 sowie 45% und 470 nm flr ein V/IlI-Verhaltnis von 1750.

VIIII: 815

VIII: 1750

Abbildung 4-16: REM-Draufsichtaufnahmen a), ¢) und REM-Querschnittsaufnahmen b), d) von
HT-Inseln nach einer Wachstumszeit von 5 min und einem V/IlI-Verhéltnis von a), b) 815 und
c), d) 1750. Die Héhe der HT-Inseln ist fir ein V/IlI-Verhaltnis von 815 und 1750 ca. 640 nm
und 470 nm.

Bei einem identischem Ga-Massenstrom zeigt dies, dass bei einem geringeren V/IlI-
Verhaltnis GaN bevorzugter in vertikaler Richtung wachst, wie es aus der Literatur
bekannt ist. Zudem ist allgemein zu beobachten, dass das Wachstum der
Nukleationsinseln nicht gleichmaBig erfolgt. Fir beide V/IlI-Verhéltnisse sind mit unter-
schiedlicher Dichte gréBere und kleinere HT-Inseln zu erkennen (siehe Tabelle 4-7).
Damit ist das Gleichgewicht zwischen der Adsorptionsrate und Desorptionsrate
selektiv fur verschiedene Nukleationsinseln.

Tabelle 4-7: Inseldichte fir <0,1 pm? und 20,1 um? sowie Median und Mittelwert von HT-Inseln
in Abhangigkeit des verwendeten V/IlI-Verhéltnisses.

Probe Inseldichte [1/cm?] Median Mittelwert
v/l <0,1 pm? 20,1 pm?2 [um?] [um?]
815 1,2+0,1-108 2,3+0,2:107 1,7 £0,0-102 3,7+0,4:10"
1750 6,4 £0,2:107 7,6 £1,3-10° 1,1+£0,0-102 8,8+0,6:10

Das deutet an, dass einige Nukleationsinseln mit einer Orientierung von
[0001]can || [0001]saphir und (1120)can|| (1700)sapnir bevorzugt wachsen und andere
davon abweichend weniger [107,232]. Ein fortflihrender Prozess der Ostwald-Reifung
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wahrend der Koaleszenz [106,107], welcher durch eine weitere Verdampfung von
kleineren Nukleationsinseln [106] und solche, die eine héhere Fehlorientierung zum
Saphir-Substrat aufweisen, vorangetrieben wird [107], fahrt auBerdem zu der
beschriebenen Verteilung der HT-Inseln. Kleinere Nukleationsinseln werden wahrend
des lateralen Wachstums der HT-Inseln Uberwachsen und auch von mehreren HT-
Inseln wahrend der Koaleszenz eingeschlossen [106,107]. Dies lasst sich auch mit
dem Fortschritt der Koaleszenz unter der Verwendung eines V/IlI-Verhéltnisses <390
begriinden (siehe Abbildung 4-15b) — d)). Es sind unabhangig von dem verwendeten
V/IlI-Verhaltnis Bereiche erkennbar, die vollstandig koalesziert sind und einige gréBere
freie Flachen mit kaum gewachsenen HT-Inseln. Damit erfolgt die Koaleszenz nicht
gleichmaBig verteilt ausgehend von jeder Nukleationsinsel [232]. Das V/IlI-Verhaltnis
muss grof3 genug (V/IlI-Verhalinis 2815) gewahlt werden, um die Distanz zwischen

den gewachsenen HT-Inseln zu Gberwinden.

Far ein GaN-Template sind eine nicht vollstandige Koaleszenz und die Bildung von
Inversionsdoméanen, welche zu einer rauen Oberflache fUhren, unglnstig. Die
Verunreinigungskonzentrationen [36,70,233,234] und damit beispielsweise die
Ausgangsleistung von LEDs [234] oder die Durchbruchspannung einer HEMT-
Struktur [235,236] sind von der Polaritdt der GaN-Schicht abhangig. Damit bleibt zur
Koaleszenz ein Bereich des V/llI-Verhaltnisses zwischen 815 und 1750. Die Tabelle
4-8 zeigt die Halbwertsbreiten und die Versetzungsdichten in Abhangigkeit des
verwendeten V/llI-Verhaltnisses wahrend der direkten Koaleszenz.

Tabelle 4-8: Halbwertsbreiten der 0002- und 3032-Rockingkurven sowie Versetzungsdichten
fir dinne GaN-Templates in Abhangigkeit des NHs-Flusses bei der Koaleszenz.

v/ Halbwertsbreite Versetzungsdichte
0002 3032 Ps Pe Prot
[arcsec] [arcsec] [108 cm?] [108cm?]  [108cm?]
815 338 £ 17 334 £33 2302 7,715 10,0 +£1,7
1270 359+ 18 473 £ 47 26+0,3 15,4 £+ 3,1 18,0 £ 3,4
1750 318 £ 16 735 +74 2,0x0,2 37,3x74 393176

Es ist zu erkennen, dass die Schraubenversetzungsdichte keine Abhangigkeit von
dem verwendeten V/llI-Verhéltnis zeigt. Dahingegen steigt die Stufenversetzungs-
dichte stetig mit dem V/IlI-Verhéltnis. Ein stetiger Anstieg der Stufenversetzungsdichte



Herstellung von GaN-Schichten auf Saphir-Substraten mittels HTVPE 71

mit dem verwendeten V/llI-Verhéltnis wurde ebenfalls von Suresh etal. beob-
achtet [146]. Als Ursache wurde eine schnellere Koaleszenz angenommen. Von der
MOVPE ist bekannt, dass eine Koaleszenz bei einer héheren Schichtdicke im
Allgemeinen zu einer geringeren Versetzungsdichte im resultierendem 2D-GaN-
Template fuhrt [138,145,147].

Anhand der Abbildung 4-16 kann die geringere Versetzungsdichte unter der
Verwendung eines geringeren V/IlI-Verhéltnisses im Wesentlichen mit zwei Effekten
erklart werden. Eine hbéhere Rate der Koaleszenz von HT-Inseln (hohes V/III-
Verhaltnis) fihrt zur Bildung von mehr Stufenversetzungen, welche durch eine leichte
Fehlorientierung der HT-Inseln untereinander verursacht wird [95,107,237]. Zudem
fihrt ein geringeres V/IlI-Verhaltnis zu einer héheren Grvert., welche die Ausbildung von
pyramidalen Facetten beglnstigt. Dadurch wird die Versetzungsbiegung von
Versetzungen mit Stufenanteil [118,238] an den pyramidalen Facetten [120,147,239]
geférdert. Die Versetzungsbiegung verringert den Abstand zwischen Versetzungen,
wodurch die Wahrscheinlichkeit einer Rekombination oder Annihilation erhdht
wird [114]. Ebenfalls mdglich ist eine Biegung von Versetzungen, die zu basalen
Versetzungen fihrt und sich so nicht mehr in Wachstumsrichtung fort-
pflanzen [117,118,120,240,241]. Damit ist ein V/llI-Verhaltnis von 815 unter der
Verwendung der weiteren Versuchsparameter optimal, um die Nukleations-

inseln (siehe Abbildung 4-15a)) mit einem konstantem NHs-Fluss zu koaleszieren.

Um die Versetzungsdichte im Template weiter zu reduzieren, kdnnen die Versetzungs-
biegungen und die Koaleszenzereignisse von HT-Inseln durch die Einflhrung eines
zweistufigen Koaleszenzprozesses bei der HTVPE beeinflusst werden. Im ersten
Prozessschritt wird die Erzeugung von ausgepragten 3D-HT-Inseln unter der
Verwendung eines reduzierten NHs-Flusses forciert und im zweiten Schritt werden
diese mit einem erhéhten NHs-Fluss gezielt koalesziert. Eine derartige Beeinflussung
ist von der MOVPE bekannt [145,147,148,228].

Die Abbildung 4-17 zeigt GaN-Schichten unter der Anwendung der gezielten Variation
des Ammoniakflusses bei der Koaleszenz (zweistufiger Koaleszenzprozess) im
Vergleich zu der optimierten GaN-Schicht fir die direkte Koaleszenz (einstufiger
Koaleszenzprozess). Fir beide GaN-Schichten wurde im ersten Prozessschritt
20 Minuten mit einem verringerten NHs-Fluss von 100 sccm (Abbildung 4-17b)) und

30 sccm (Abbildung 4-17c)) gewachsen. Die beiden NHs-Flisse ergeben ein V/III-
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Verhaltnis von 350 und 100. Im zweiten Prozessschritt erfolgte die Koaleszenz unter
einem deutlich erhdéhten NHs-Fluss von 500 sccm (V/IlI-Verhaltnis von 1950), um die
laterale Wachstumsrate signifikant zu erh6hen und eine vollstdéndige Koaleszenz zu
gewabhrleisten. Die resultierende Gesamtschichtdicke betragt fir beide Proben nach
einer weiteren Wachstumszeit von 60 Minuten 3,8 um.

Abbildung 4-17: GaN-Schichten mit unterschiedlicher Variation des NHs-Flusses wahrend der
Koaleszenz. a) 20 nm getemperte Nukleationsschicht, b) 20 Minuten Uberwachsene
Nukleationsschicht mit 100 sccm NHs (V/IlI-Verhéltnis von 350), ¢) 20 Minuten berwachsene
Nukleationsschicht mit 30 sccm NHs (V/III-Verhaltnis von 100), d) mit 200 sccm NHs
koalesziertes Standardtemplate, e) aus b) und f) aus c) resultierende Schicht, welche mit
500 sccm NHs koalesziert wurde (V/111-Verhéltnis von 1950).

Die Verwendung eines V/IlI-Verhaltnisses von 100 im ersten Prozessschritt fihrt zu
stark ausgepragten 3D-HT-Inseln, welche untereinander vernetzt sind (Abbildung
4-17c)). Der Anteil an pyramidalen Facetten ist im Vergleich zu einer GaN-Schicht
unter der Verwendung eines V/lllI-Verhéltnisses von 350 deutlich héher (Abbildung
4-17b)). Der Anteil an c-Facette Sc betragt fir beide Proben ca. 16% und 76%. Der
zweistufige Prozessschritt beeinflusst die prinzipielle Oberflachenmorphologie der
geschlossenen GaN-Schichten nicht und fuhrt fir alle 3 Proben zu einer typischen
Mosaikstruktur.

Die Tabelle 4-9 fasst die Halbwertsbreiten und die daraus resultierenden Versetzungs-
dichten in Abhangigkeit des angewendeten Koaleszenzprozesses zusammen. Die
Verwendung eines V/llI-Verhaltnisses von 350 und 1950 wahrend der Koaleszenz
fOhrte insgesamt zu einer Erhéhung der Versetzungsdichte mit Stufenanteil. Aufgrund
des geringen Anteils an pyramidalen Facetten wird bei dieser GaN-Schicht eine
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zusatzliche Versetzungsbiegung im Vergleich zur direkten Koaleszenz (V/III-

Verhéltnis von 815) kaum stattfinden.

Tabelle 4-9: Halbwertsbreiten und resultierende Versetzungsdichten von GaN-Schichten unter
der Anwendung des einstufigen und zweistufigen Koaleszenzprozesses.

v/ Halbwertsbreite Versetzungsdichte
0002 3032 Ps Pe Prot
[arcsec] [arcsec] [108 cm?] [108 cm?] [108 cm?]
815 338 £17 334 £33 2,3x0,2 7,7£1,5 10,0 +£1,7
350/1950 290 £ 15 493 £ 49 1,7+0,2 16,8+3,3 18,5+3,5
100/1950 256 £ 13 301 £30 1,3+0,1 6,3+1,3 7614

Weiter kann hier angenommen werden, dass die Versetzungserhéhung in diesem Fall
durch die starke Anderung der Wachstumsparameter (Anderung des V/III-Verhalt-
nisses) hervorgerufen wird und am GaN/GaN-Interface neue Versetzungen gebildet
werden [158]. Die Variation des Ammoniakflusses von 30 sccm und 500 sccm flhrte
wiederrum insgesamt zu einer Verringerung der Versetzungsdichte um 24% auf
7,6-108 cm. Damit kann, wie bei der MOVPE, die Versetzungsdichte durch einen
zweistufigen Koaleszenzprozess bei der HTVPE weiter gesenkt werden. Die
Versetzungsabnahme istim Vergleich zur Referenzprobe mit direkter Koaleszenz nicht
alleine auf eine leicht hdéhere Schichtdicke (2,5 um zu 3,8 um) zurlckzuflhren und

wird im Abschnitt 4.3 demonstriert.

Die beobachtete Mosaikstruktur kann Aufschluss auf die Versetzungsverteilung an der
Oberflache der GaN-Schichten geben. In der Abbildung 4-18 ist die Oberflache eines
typischen HTVPE-GaN-Templates (Abbildung 4-18a)) und eines (berwachsenen
HTVPE-GaN-Templates unter zersetzenden Bedingungen (Abbildung 4-18b) —d))
gezeigt. Die zersetzenden Bedingungen wurden Uber eine Reduzierung des V/III-
Verhaltnisses und der Substrattemperatur eingestellt. Das GaN-Template zeigt vor
dem Uberwachsen ausgepragte Korngrenzen, die einer zellenahnlichen Struktur
entsprechen [111,193].
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Abbildung 4-18: a) DIC-Draufsichtaufnahme eines Templates, b) DIC-Draufsichtaufnahme
eines Uberwachsenen Templates unter zersetzenden Bedingungen und c), d) REM-Drauf-
sichtaufnahmen eines Uberwachsenen Templates unter zersetzenden Bedingungen. Rote
Pfeile indizieren Versetzungsbindel.

Nach dem Uberwachsen des GaN-Templates ist an den vorherigen Korngrenzen eine
Ansammlung von V-Pits zu erkennen, wahrend innerhalb dieser Strukturen die V-Pits
vermehrt zufllig verteilt sind. Es ist ein mit der Kornstruktur verbundener Ubergang zu
einem 3D-Wachstum zu erkennen. Die Zersetzung einer GaN-Schicht erfolgt hierbei
bevorzugt an Versetzungen [242—-244], wodurch eine prinzipielle Versetzungs-
verteilung der GaN-Schicht sichtbar gemacht werden kann. Versetzungen mit Stufen-
anteil sind wahrend des Wachstums von GaN deutlich mobiler als Schrauben-
versetzungen [99,101] und das Spannungsfeld von einigen Einzelversetzungen ist von
denen von gebindelten Versetzungen verschieden [99,111,115]. Damit bilden diese
Versetzungen bevorzugt Bindel oder Arrays, um die Energie einer Einzelversetzung
zu minimieren [99,101,111,113,116]. Aufgrund der héheren Mobilitadt und Dichte wird
die zellendhnliche Struktur, welche ein Versetzungsnetzwerk darstellt, hauptsachlich

von Versetzungen mit Stufenanteil gebildet.

AbschlieBend wird das optimierte Wachstum eines GaN-Templates auf Saphir mittels
HTVPE zusammengefasst. In der Abbildung 4-19 ist das entsprechende Schema des
Prozesses gezeigt. Zunachst wird das Substrat fir 15 min bei 1350°C und
10% H2 (0,3 slm) ausgeheizt. Wahrend den letzten 5 min wird die Ga-Schmelze auf
1300°C erhitzt, um so die Galliumoxidschicht Uber die Reduktion von Ga20s zu
flichtigem Ga20 mittels Wasserstoff zu entfernen [169]. AnschlieBend wird zunéchst
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die induktive Erwarmung der Gallium-Schmelze ausgeschaltet und die Substrat-
temperatur auf 500°C reduziert. Eine vorherige Nitridierung wird nicht durch-
gefihrt (siehe Abschnitt 4.2.1). Die Abscheidung der 20 nm NT-Nukleationsschicht
erfolgt innerhalb von ~5 min mit einer Wachstumsrate von 240 nm/h. Das Tempern der
NT-Nukleationsschicht erfolgt gemaf3 Abschnitt 4.2.2 mit 200 sccm NHs und einer
Wasserstoffkonzentration von 20% (Hz2/NHz-Verhaltnis: 3) 5 min bei einer Substrat-

temperatur von 1080°C.
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Abbildung 4-19: Wachstumsschema fiir das optimierte Wachstum eines GaN-Templates auf
(0001) Saphir mittels HTVPE.

Die Koaleszenz der getemperten Nukleationsschicht erfolgt bei einer Substrat-
temperatur von 1100°C mit einem konstanten NHs-Fluss von 200 sccm (V/II-Ver-
haltnis: 815) oder mit einem variierten NHs-Fluss von 30 (V/IlI-Verhaltnis: 100) und
500 sccm (V/llI-Verhéltnis:  1950). Mit den Wachstumsparametern werden
Versetzungsdichten von 10+ 1,5:108cm? und 7,6 + 1,4-108 cm? erreicht. Diese
Versetzungsdichten sind mit denen von MOVPE-Templates vergleichbar, welche in
einem weiten Bereich von 9,0-10” cm™ bis 2,0-10° cm [7,86,138,150,205,244,245]
angegeben werden. Eine Versetzungsdichte von 1,0-10° cm2 ist jedoch ein typischer
Wert [7].



76 Herstellung von GaN-Schichten auf Saphir-Substraten mittels HTVPE

4.3 Abscheidung auf HTVPE-GaN-Templates

Die HTVPE-GaN-Templates wurden fir ein weiteres Wachstum mit erhéhter
Wachstumsrate verwendet, um das Potential zur Zlichtung von dicken GaN-Schichten
einzuschatzen. Das Wachstum einer GaN-Schicht mit einer erhéhten Schichtdicke ist
ein probates Mittel, um die Versetzungsdichte weiter zu reduzieren. Eine signifikante
Erhéhung der Wachstumsrate kann bei der HTVPE durch die Reduzierung des
Reaktordrucks erreicht werden und folgt einer 1/Pr Abhangigkeit [22,162,246]. Fir das
Uberwachsen wurden die beiden GaN-Templates unter der Verwendung des V/III-
Verhaltnisses von 815 (Typ |, ptot = 10-108 cm2) und des variierten V/IlI-Verhaltnisses
von 100/1950 (Typ I, ptt = 7,6:108 cm2) reproduziert und anschlieBend direkt mit
einer erhdhten Wachstumsrate Uberwachsen. Die Tabelle 4-10 fasst die wichtigsten
Wachstumsparameter zusammen. Das V/IlI-Verhaltnis wurde wieder mittels Comsol-
Multiphysics abgeschatzt [162].

Tabelle 4-10: Zusammenfassung der wichtigsten Wachstumsparameter fiir das Uberwachsen
von GaN-Templates und die resultierende Gesamtschichtdicke. Der Reaktordruck, die
Substrattemperatur und der NHs-Fluss waren konstant bei 55 mbar, 1100°C und 500 sccm.

Probe Templatetyp  H2 V/IIIL - Wachstumsrate Wachstumszeit Schichtdicke

[%] [um/h] h] [um]
1 | 37 510 10,4 1 12,7
2 I 30 425 12,5 1 16,3
3 I 30 380 14,4 3 47,0

Die Abbildung 4-20 zeigt DIC-Draufsichtaufnahmen und REM-Querschnittsaufnahmen
der Proben 1 — 3 sowie DIC-Draufsichtaufnahmen der dazugehérigen GaN-Templates
auf Saphir. Das Uberwachsen der Templates fiihrt weiterhin zu spiegelnden GaN-
Schichten. Jedoch ist nach dem Uberwachsen vom Templatetyp Il eine erhdhte
Rauigkeit zu beobachten, welche durch eine verstarkte Auspragung der Kornstruktur
sichtbar ist. Die Ursache kann eine reduzierte, bzw. unzureichende, Oberflachen-
diffusionslange der Wachstumsspezies sein [149]. Dabei ist die leicht erhéhte
Wachstumsrate und damit auch das geringere V/III-Verhéltnis im Vergleich zur
Probe 1 zu beachten.

Nach dem 3 stiindigen Uberwachsen des Templatetyps Il (Probe 3) sind zusétzlich
einige, teilweise tGberwachsene, Risse an der Oberflache und innerhalb der Schicht zu
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beobachten. Diese sind durch rote Pfeile in Abbildung 4-20c) und i) markiert. Die ersten
Risse sind bei einer Schichtdicke von ca. 16 — 18 um (Riss 2 und 3) entstanden,
welche in etwa der Gesamtschichtdicke der Probe 2 entspricht. Anhand dessen kann
dies auch als kritische Schichtdicke bei der HTVPE angenommen werden. In der Nahe
der beobachteten Risse haben sich nach dem Uberwachsen erneut Risse
gebildet (Riss 1 und 4). Dies deutet auf eine erhéhte tensile Verspannung wéahrend
des Wachstums hin, welche durch die Bildung von Rissen abgebaut wurde [52,53].
Weitere Defekte sind nicht zu erkennen. Eine Rissbildung wéahrend des Abkihlens von
der Wachstumstemperatur zur Raumtemperatur ist aufgrund der Induzierung einer
Spannung von -823 MPa (siehe Abschnitt 2.3) nicht zu erwarten. Die Proben wurden
mit der Raman-Spektroskopie zur Bestimmung der Restverspannung untersucht, um
einen Hinweis auf die Verspannung wahrend des Wachstums zu bekommen.

Abbildung 4-20: DIC-Draufsichtaufnahmen a) des Templatetyps | und b) des Templatetyps II.
DIC-Draufsichtsaufnahmen und REM-Querschnittsaufnahmen d), g) der Probe 1, e), f) der
Probe 2 und c), f,), i) der Probe 3. Rote Pfeile zeigen teilweise Uberwachsene Risse an.
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Die Abbildung 4-21 zeigt die Raman-Verschiebung der Ez nigh-Phonone und die daraus
kalkulierte Restverspannung (siehe Abschnitt 3.5.3) in der Mitte der Proben 1 — 3 in
Abhéngigkeit des Abstands vom Saphir/GaN-Interface.
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Abbildung 4-21: Raman-Verschiebung der Eznigi-Phonone und die resultierende Rest-
verspannung der Proben 1 — 3 in Abhangigkeit vom Abstand zum Interface von Saphir/GaN.
Horizontale Linien zeigen die Schichtdicke und Restverspannung der GaN-Templates an.

Die GaN-Templates zeigen auf der Oberflache eine Restverspannung von -993 MPa
und -810 MPa fur den Typ | und Typ Il. Damit startet das Wachstum unabhangig vom
Templatetyp leicht kompressiv bis relaxiert. An der Oberflache der Proben 1 und 2 ist
die Restverspannung mit -227 MPa und -246 MPa im Vergleich zu den Templates
stark reduziert. Die Werte entsprechen bei Wachstumstemperatur (Ts = 1100°C) einer
starken tensilen Verspannung von 577 — 596 MPa. Fir die Probe 3 (siehe Abbildung
4-20e) und f)) sind zwei Tiefenprofile gezeigt. Die resultierende Restverspannung an
der Oberflache ist mit -424 MPa und -127 MPa deutlich unterschiedlich, wahrend die
Restverspannung am Saphir/GaN-Interface mit -744 MPa und -734 MPa vergleichbar

ist. Im Tiefenprofil (blaue Dreiecke) ist ein Sprung der Raman-Verschiebung in

Restverspannung [MPa]
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Richtung kompressiver Verspannung zu erkennen, welcher eine Relaxation von
tensiler Verspannung durch Bildung eines Risses andeutet [52,53]. Die unter-
schiedliche Restverspannung an der Oberflaiche kann dadurch mit einer orts-
abhangigen Relaxation wahrend der Abklhlung erklart werden. Die ortsabhangige
Relaxation erfolgte einmal entfernt eines Risses (schwarze Dreiecke) und einmal nahe
eines Risses (blaue Dreiecke). Dies erklart, bei einer deutlich héheren Schichtdicke,
die verschiedene Abnahme der Restverspannung an der Oberflache der Probe 3 im

Vergleich zur Probe 2.

Typische Restverspannungen von HVPE-GaN-Schichten auf MOVPE-Templates sind
in [180] zu finden. Far eine GaN-Schicht mit einer Schichtdicke von 25 und 42 um
betragt die Restverspannung am Saphir/GaN-Interface -758 MPa und ist damit
zundchst mit den UOberwachsenen HTVPE-Schichten vergleichbar. Die Rest-
verspannung der Schichten an der Oberflache betragt dahingegen -724 MPa (25 um)
und -638 MPa (42 um). Die Werte liegen deutlich oberhalb der kalkulierten
kompressiven Restverspannungen der HTVPE-Schichten. Napierala et al. [137]
untersuchten die Abhéangigkeit der Restverspannung von GaN-Templates auf die
maximale Schichtdicke fir ein rissfreies Wachstum. Eine kompressive
Restverspannung von 2800 MPa des GaN-Templates hatte gemaB den
Untersuchungen eine kritische Schichtdicke oberhalb von 100 um und ist deutlich
héher als die kritische Schichtdicke der demonstrierten HTVPE-Schichten von ~17 pm.
Die Versetzungsevolution beeinflusst die Bildung von Rissen [112] und wird folgend
diskutiert.

Die Halbwertsbreiten der Rockingkurven und die Versetzungsdichten der Uber-
wachsenen GaN-Schichten sowie von den verwendeten Templates sind in der Tabelle
4-11 zusammengefasst. Es ist unabhangig von dem verwendeten Template eine
reduzierte Versetzungsdichte nach dem Uberwachsen zu beobachten. Das
Uberwachsen des Templatetyps | fiihrt zu einer vergleichbaren Versetzungsdichte des
Templatetyps Il. Die geringste Versetzungsdichte mit 3,1-108 cm2 wird durch das
Uberwachsen des Templatetyps Il erreicht. Dies ist aufgrund der deutlich héheren
Schichtdicke von 47 um (siehe Tabelle 4-10) und der geringen Versetzungsdichte des

Templates zu erwarten.
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Tabelle 4-11: Halbwertsbreiten der tUberwachsen GaN-Schichten und den dazugehdrigen
GaN-Templates sowie die daraus resultierenden Stufen- (ps), Schrauben- (ps) und Gesamt-
versetzungsdichten (pio).

Probe Halbwertsbreite Versetzungsdichte
0002 3032 Ps Pe Prot

[arcsec] [arcsec] [108 cm?] [108 cm?] [108 cm?]
Template | 33817 334 £33 2,3+0,2 7,7+15 10,0 £1,7
1 224 + 11 298 + 30 1,0+ 0,1 6,1+1,2 7,1+13
Template Il 256 + 13 301 £30 1,3+0,1 6,3+1,3 76+14
2 185+ 9 218 £ 22 0,7+ 0,1 3,3+0,7 4,0+0,8
3 166 + 8 191 £19 0,6 +0,1 2,5+0,5 3,1+0,6

Die Versetzungsdichteabnahme wird aufgrund keiner speziellen Strukturierung der
GaN-Schichten hauptsachlich durch Wechselwirkungen von Versetzungen wie der
Rekombination und Annihilation erfolgen [101,103]. Uber eine einfache Potenzfunktion

pt0t=A-d'L” kann die Versetzungsdichteabnahme mit typischen HVPE-Schichten

verglichen werden [247,248]. A ist hier eine Offset-Konstante flr jeden Datensatz, du
ist die Schichtdicke und der Exponent n gibt die Abnahme der Versetzungsdichte mit
der Schichtdicke an. Die Abbildung 4-22 zeigt einige Versetzungsdichten von rissfreien
HVPE-Proben im Vergleich zu den hier geziichteten HTVPE-Proben in Abhangigkeit
von der Schichtdicke di.. Die HTVPE-GaN-Schichten sind entsprechend des
Templatetyps (I und Il) eingeteilt. Zunachst ist zu erkennen, dass alle HTVPE-
Schichten eine zu HVPE-Schichten vergleichbare Gesamtversetzungsdichte
aufweisen. Uber den kalkulierten Exponenten n der Datensatze ist bei den HTVPE-
Proben eine deutlich langsamere Abnahme der Versetzungsdichte mit der
Schichtdicke festzustellen. Dieser ist fur die HTVPE-Schichten (Templatetyp Il) 0,39,
fir die HVPE-Schichten von Lee et al. [153] und Richter et al. [150] 0,83 sowie 1,1 flr
die HVPE-Schichten von Jasinski et al. [152]. Damit wird auf eine geringere Wechsel-
wirkung von Versetzungen (Rekombination und Annihilation) wahrend der Zichtung
auf den hergestellten Templates hingedeutet, welche fur eine hohe Versetzungsdichte-

abnahme bendétigt wird [101].

In der Literatur wurde die Zunahme der tensilen Verspannung wahrend des
Wachstums (oder die Abnahme der kompressiven Restverspannung mit der
Schichtdicke) mit einer Abnahme der Versetzungsdichte korreliert [248,249]. Die
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Abnahme der kompressiven Restverspannung mit der Versetzungsdichte [248] oder
die Bildung von Rissen [54] wurde in Abhangigkeit des verwendeten Templates und
den individuellen Wachstumsparametern beobachtet. Dabei war eine hohe

Restverspannung des GaN-Templates, wie es Napierala et al. [137] demonstrierten,
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Abbildung 4-22: Versetzungsdichte in Abhangigkeit der Schichtdicke d. bei der HTVPE fiir den
Templatetyp | (HTVPE Typ I) und Templatetyp Il (HTVPE Typ IlI) sowie von HVPE-Proben,
welche auf MOVPE-Templates (Richter 2010) und direkt auf Saphir (Jasinski 2002 und
Lee 2001) abgeschieden wurden [150,152,153].

Romanov und Speck formulierten ein Modell zu einem Einfluss von geneigten
Stufenversetzungen auf die Verspannung [132]. Geneigte Stufenversetzungen haben
eine Misfitkomponente entsprechend ihres Neigungswinkels, welche die tensile
Verspannung der Schicht erhdht. Lukin et al. [79] und Foronda et al. [250] zeigten
basierend auf diesem Modell, dass eine héhere Versetzungsdichte und ein héherer
mittlerer Neigungswinkel von Stufenversetzungen eine Mdglichkeit fiir die Entstehung
von tensiler Verspannung wahrend des Uberwachsens sind. Damit ist eine Induzierung
von tensiler Verspannung durch geneigte Stufenversetzungen aufgrund der
vergleichsweise geringen Abnahme der Versetzungsdichte mit der Schichtdicke
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begiinstigt und kann die geringe Restverspannung der Uberwachsenen GaN-Tem-
plates sowie die daraus resultierende Rissbildung verursachen.

Zusammenfassend wurde die Abscheidung auf HTVPE-Templates erstmalig
demonstriert. Die kritische Schichtdicke betragt bei der HTVPE ca. 17 ym. Oberhalb
von 17 ym wurde die Bildung von Rissen beobachtet, welche aufgrund einer hohen
tensilen Verspannung wahrend des Wachstums verursacht wird. Die Erhéhung der
kritischen Schichtdicke ist damit bei der HTVPE die wesentliche Herausforderung fur
das Uberwachsen von HTVPE-Templates. Die Ursache der tensilen Verspannung,
inklusive des mdglichen Einflusses der Versetzungsevolution, muss daher naher

untersucht werden.



4.4 Aufskalierung der HTVPE

Die bisherigen Untersuchungen erfolgten mit Hilfe eines Reaktors flir Substrate mit
einer GroBe von 15x 15 mm2 Fir eine potentielle industrielle Anwendung der
Methode wird jedoch ein Reaktor zur Abscheidung auf deutlich gréBeren Substraten
bendtigt. Dazu stand flr die Aufskalierung der HTVPE ein Kaltwandreaktor mit einem
AuBendurchmesser von 100 mm und 2 separaten Heizzonen zur Verfigung [22]. Die
Heizzonen werden induktiv UOber Induktorspulen mit Hilfe von Hochfrequenz-
generatoren des Typs HTG-6000 der Fa. Linn High Therm beheizt.

Zur Entwicklung einer Verdampfungszelle und Substrathalterung flir die Abscheidung
auf 2" Substraten wurde das mittels Comsol Multiphysics [164] erstellte Simulations-
modell von G. Lukin verwendet, welches qualitative Aussagen ermdglicht [22,162].
In [22] wurde das Simulationsmodell detailliert vorgestellt und an dieser Stelle werden
nur die wichtigsten Aspekte kurz zusammengefasst. Comsol Multiphysics verwendet
die Finite-Elemente-Methode (FEM) zur Berechnung von gekoppelten physikalischen
Phanomenen. Dazu wird im numerischen Modell eine gekoppelte Berechnung der
induktiven Heizung, der Gasstrdémung und des Massentransports der Spezies durch
Konvektion und Diffusion sowie des Warmetransports durchgefiihrt. Zur Berechnung
der Gasstromung (Stickstoff als Gas) wurde die Navier-Stokes-Gleichung [251,252]
verwendet. Die elektromagnetischen Felder wurden mit Hilfe des Maxwell-
Ampéreschen Gesetzes und der Warmetransport Uber eine Kontinuitatsgleichung der
Energieerhaltung kalkuliert [253]. Mit Hilfe einer mischungsgemittelten Naherung der
Diffusion [253], den Diffusionskoeffizienten nach Hirschfelder [254] und unter der
Annahme der Massenerhaltung wurde der Massentransport in einer Gasmischung (N2,
NHas, Ga) berechnet. Zudem wurden Komponenten aus Quarzglas und Saphir sowie
das Gas als transparent fur die Warmestrahlung angenommen. Weitere Annahmen
waren ideale Warmelbergange zwischen den Reaktorkomponenten und konstante
Emissionsgrade fur die verschiedenen Materialien. Diese waren fur Wolfram 0,2,
Molybdan 0,4, pyrolytisches Bornitrid 0,44, Graphit 0,9 und Gallium 0,5 [22]. Der
Reaktor zur Abscheidung auf 2" Substraten sollte erneut axialsymmetrisch aufgebaut
sein, daher erfolgte die Simulation in einem 2D-Modell.

Mit Hilfe des Simulationsmodells sollte ein Reaktor konzipiert werden, welcher einige
Kriterien moglichst erfiillt. Die Kontamination der GaN-Schichten muss durch die

Materialauswahl der Komponenten gering sein. Zudem ist Gber die Reaktorgeometrie
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und den Massenfliissen der Gaskanéle eine laminare Strémung mit einer geringen
mechanischen Wirkung auf die Ga-Schmelze [22] einzustellen. Das Temperaturfeld
muss die Bildung von Ga-Tropfen sowie ein parasitares GaN-Wachstum auf den
Reaktorkomponenten verhindern. Dazu muss vor dem Substrat eine Ubersattigung
von Ga vorliegen und die radiale Konzentration von den Gasspezies NHs und Ga muss
vor dem Substrat méglichst homogen sein. Dabei sollte der Verlust an NHs gering und
die Wachstumsrate adaquat bei einer vergleichbaren Ga-Temperatur sein. Dies ist
z. B. Gber den Abstand zwischen der Verdampfungszelle und dem Substrat sowie tber
die SchmelzgrdBe einstellbar. Aus den Kriterien musste ein Kompromiss entwickelt
werden, woraus die ldee einer ringférmigen Verdampfungszelle mit einem zentralen

Gasfluss zur Einstellung des Ga-Konzentrationsfelds entstanden ist.

Der entwickelte Reaktor zur Abscheidung auf 2" Substraten ist in der Abbildung 4-23
gezeigt. Die Verdampfungszelle besteht hauptsachlich aus Wolfram (99,97%, Fa.
Osnabruegge). Es ist ein Tiegel aus Graphit mit einem Fassungsvermégen von 50 g
Gallium eingelassen, um das Kriechen von Gallium zu vermeiden [22]. Diese Masse
an Gallium wirde bei einer vollstdndigen Umsetzung eine Schichtdicke von ~5 mm auf
ein 2" Substrat ermdglichen. Die Verdampfungszelle sitzt auf einem Quarzglasliner
und einem pBN-Ring (siehe Abbildung 4-23c)), wahrend der Auslass auf einem
Saphirrohr (Fa. Precision Sapphire Technologies) mit einer Reinheit von 4N
positioniert ist. Ein alternatives Material wie Molybdan oder Wolfram fihrt zu einer
Zersetzung von NH3[255] und Sinterkeramik wie Al2O3z zu einer hohen
Verunreinigungskonzentration durch die Sinterhilfsmittel. Dieses Saphirrohr ist
gleichzeitig der Gaskanal fir den Gruppe-V-Fluss (blauer Pfeil) mit einem
Innendurchmesser von 21 mm. Es sind Gaskanale (Suszeptor und Auslass) fir den
Transportgasfluss (rote Pfeile) eingelassen, um eine homogene Heizung der
Verdampfungszelle zu gewahrleisten. Fir den Wolfram-Suszeptor sind dies 45
Gaskanale mit einem Durchmesser von 3,1 mm und fir den Wolfram-Auslass 15
Gaskanéle mit einem Durchmesser von 5,3 mm. In der Simulation wurde anstelle der
Gaskanale ein Ringspalt mit identischer Flache verwendet (siehe Abbildung 4-23a)).
Die Verdampfungszelle wird von einem Mantelstrom (griine Pfeile) zur Stabilisierung
des Stréomungsfelds umstrémt. Der Gesamtmassenfluss von 6,2 sim ist von innen

nach auBBen folgendermaf3en aufgeteilt: 1,0 sim, 2,4 slm und 2,8 sIm.
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Abbildung 4-23: Schematische Darstellung des entwickelten Reaktoraufbaus fir die
Abscheidung auf 2" Substraten, a) 2D-Ansicht der Geometrie mit der Aufteilung der Gasflisse.
Der Gruppe-V-Fluss ist blau markiert, der Gruppe-IlI-Fluss ist rot markiert und der Mantelstrom
ist grin markiert. b) 3D-Ansicht des Reaktoraufbaus mit den verwendeten Materialien und der
Andeutung des Ga-Transportgasflusses und c) Fotografie des HTVPE-Reaktors wéahrend
eines Zichtungsexperiments.

Es istim Vergleich zum Reaktor fir die Abscheidung auf 15 x 15 mm? (siehe Abbildung
3-3 in Abschnitt 3.4) kein Separationsfluss vorhanden, welcher die Diffusion von NH3
zur Ga-Schmelze verhindern soll. Eine effektive Trennung ist jedoch weiterhin
gegeben. Einerseits wird am unteren Reaktorflansch das Saphirrohr Uber eine
Rohrverschraubung mit Dichtungsring vom Gruppe-Ill-Fluss getrennt und andererseits
ist das Saphirrohr durchgehend bis zum Auslass der Verdampfungszelle. Damit ist
letztere die einzig mdgliche Stelle fir die Diffusion von NHs zu dem Bereich der Ga-
Schmelze. Eine signifikante Diffusion wird jedoch nicht erwartet, da weder eine
Krustenbildung auf der Ga-Schmelze noch eine Bildung von Ga-Tropfen beobachtet
wurden, die einen Hinweis darauf geben [22].

Der Substratsuszeptor besteht aus Molybdan (99,97%, Fa. Plansee) und ist Uber
Molybdangewindestangen an einer Al2Os-Keramik befestigt. Das Saphir-Substrat wird
Uber Molybdanschrauben (99,95%, Fa. WHS-Sondermetalle) an den Suszeptor
gepresst. Der Suszeptor ist mit einer pBN-Glocke umschlossen, um dort mégliche
Reaktionen mit den reaktiven Gasspezies zu begrenzen. Die Temperaturmessung
erfolgt mit Pyrometern am Boden des Wolframsuszeptors unterhalb des
Graphittiegels (Dias-Infrared Pyrospot DG54NV) und zentral auf der Rickseite des
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Substratsuszeptors (Dias-Infrared Pyrospot DG40N). Der Abstand zwischen dem
Wolfram-Auslass und dem Saphir-Substrat betragt ca. 90 mm.

Die aufgestellten Kriterien fir den Reaktor werden nachfolgend diskutiert. In der
Abbildung 4-24 ist das Strémungs- und Temperaturfeld des Reaktors mit den
verwendeten Massenstréme (insgesamt 6,2 sim), einer Ga-Temperatur Tea von
1310°C, einer Substrattemperatur Ts von 1040°C, einem NHs-Fluss von 500 sccm und
einem Reaktordruck von 985 mbar gezeigt.
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Abbildung 4-24: Simulation der neuen Verdampfungszelle zur Abscheidung von GaN auf
2" Saphir-Substraten bei einer Tga von 1310°C und einem NHs-Fluss von 500 sccm. a) Betrag
der Gasgeschwindigkeit und die Strdmungslinien und b) Temperaturfeld mit Teca — Temperatur
der Ga-Schmelze, Ta— Temperatur des Auslasses und Tm,—maximale Temperatur der
Verdampfungszelle.

Die Stromungslinien des Strdmungsfelds folgen der Geometrie ohne die Bildung von
Strémungsabrissen, was fir eine gute Anpassung der Massenstrome an die
Geometrie spricht. Die Gaskanédle der Verdampfungszelle sind Stellen mit der
héchsten Gasgeschwindigkeit. Diese betragt ca. 100 — 116 cm/s. Die mittlere
Gasgeschwindigkeit ca. 1 mm oberhalb der Ga-Schmelze ist mit 38 cm/s
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unkritisch [22]. Die Strébmung kann Uber die Reynoldszahl charakterisiert
werden [256,257]. Mit einem Rohrinnendurchmesser von 85 mm und einer mittleren
Gasgeschwindigkeit von ~11,6 cm/s bei z = 58 mm (zwischen Verdampfungszelle und
Substratsuszeptor) betragt die Reynoldszahl 60 und liegt damit weit unterhalt der
kritischen Reynoldszahl von laminaren Rohrstrdmungen von 2100 [256].

In der Abbildung 4-24b) ist das Temperaturfeld mit charakteristischen Temperaturen
gezeigt. Parasitdres Wachstum von GaN wird verhindert, wenn die Temperatur des
Auslasses Ta groBer als die der Ga-Schmelze Taa ist. Die Bedingung ist mit
Ta=1327 - 1338°C und Tea = 1305 — 1315°C erfillt. Die maximale Temperatur Tm
der Verdampfungszelle ist mit 1355°C unwesentlich héher. Damit ist eine insgesamt
homogene Temperaturverteilung der Verdampfungszelle gegeben. Die Temperatur
des Quarzglasrohrs betragt zwischen der Verdampfungszelle und dem Substrat dahin-
gegen ~700 — 800°C.

Die molare Konzentrationsverteilung von Gallium und Ammoniak ist in der Abbildung
4-25 gezeigt. Es ist zunadchst zu sehen, dass die molare Konzentration von
Gallium (Abbildung 4-25a)) oberhalb der Schmelze aufgrund der Strémung des
Transportgasflusses (Abbildung 4-24a)) leicht zur Mitte geneigt vorliegt. Die
Konzentration nimmt oberhalb der Schmelzoberflache durch die Diffusion in die
Gasphase stark ab. Oberhalb des Auslasses der Verdampfungszelle verteilt sich
Gallium weiter radial im gesamten Reaktorraum. Die Ursache ist die Divergenz des
Transportgasflusses sowie die radiale Diffusion im Reaktorraum. Dies flhrt zu einer
weiteren Verringerung des Ga-Partialdrucks. Die molare NHs-Konzentration in
Abbildung 4-25b) zeigt oberhalb des Auslasses der Verdampfungszelle ebenfalls eine

starke Verdinnung aufgrund der VergréBerung des Strémungsquerschnitts.

Eine Ubersattigung der Gasphase mit Gallium ist zu vermeiden, um eine Tropfen-
bildung vor dem Substrat zu verhindern. In der Abbildung 4-26 ist die Abhangigkeit des
Ga-Partialdrucks Pca und des Ga-Sattigungsdampfdrucks Pagasatt. von der Position im
Reaktor gezeigt. Die Abbildung 4-26a) zeigt unabhangig von der Temperatur Tca bis
z = 60 mm einen kontinuierlichen Anstieg von Pga und Pacasatt.. Die Ursache ist die
Divergenz des heiBen Transportgasflusses (siehe Abbildung 4-24) zur Reaktormitte,
wobei die radiale Diffusion von Gallium zusétzlich den Ga-Partialdruck erhéht. Ab
z=60 mm sinkt der Sattigungsdampfdruck wieder durch eine stetig sinkende

Temperatur der Gasphase (siehe Abbildung 4-26b)). Ab dieser Position im Reaktor
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steigt der Ga-Partialdruck nur noch leicht, sodass sich keine Sattigung der Gasphase
einstellt. Erst innerhalb der Konzentrationsrandschicht tritt eine Ubersattigung der
Gasphase auf, welche mit der Ga-Temperatur steigt.
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Abbildung 4-25: Simulierte molare Konzentrationsverteilung von a) Ga und b) NHs bei einer
Tga von 1310°C und einem NHs-Fluss von 500 sccm.

Der Verlauf des Ga-Partialdrucks von der Schmelzoberflache (r = 17,75 mm) zeigt bis
zur Konzentrationsrandschicht eine Abnahme um ca. 80% (Abbildung 4-26c¢)). Dies ist
aufgrund der diskutierten Divergenz des Transportgasflusses und der radialen
Diffusion zu beobachten. Der Ga-Partialdruck konvergiert insgesamt unabhangig von
der radialen Position im Reaktor zu einem festen Wert (ca. 15 Pa) und andert sich ab
z =70 mm nur noch geringflugig. Damit ist ab z = 70 mm die radiale Verteilung von
Gallium in der Gasphase homogen. AusschlieBlich beir = 17,75 mm ist eine insgesamt
leichte Ubersattigung von maximal 0,6 auBerhalb der Konzentrationsrandschicht
aufgrund der radialen Abnahme der Temperatur (Abbildung 4-26d)) zu beobachten.
Dadurch wird eine Kondensation in der Gasphase begunstigt.
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Abbildung 4-26: Simulierter axialer Ga-Partialdruck Pga(z) (durchgezogene Linien) und
Sattigungsdampfdruck Pgasatt(z) (gestrichelte Linien) zwischen der Héhe der Ga-Quelle und
dem Substrat a) bei variierter Temperatur Tga bei r = 0 mm mit der axialen Temperatur im
Reaktor in b) und c) bei variierten Abstand r von der Mitte des Reaktors und einer Temperatur
Tea=1310°C mit der axialen Temperatur im Reaktor in d). Die Senkrechten Linien
kennzeichnen bei -15 mm die H6he der Ga-Quelle, bei 8 mm die H6he des Auslasses, bei
88 mm die Konzentrationsrandschicht und bei 98 mm die Substratoberflache.

Zur Bestimmung der radialen Homogenitat der Ga- und NHs-Konzentration wurden die
Werte 10 mm vor dem Substrat entnommen. Dies entspricht dem Beginn der
Konzentrationsrandschicht. Die molare Ga-Konzentration (Abbildung 4-27a)) zeigt
Uber den Radius des Saphir-Substrates (r = 25,4 mm) unabhangig von Taga eine
homogene Verteilung. Fir die Ammoniakkonzentration (Abbildung 4-27b)) kann
dahingegen eine Abnahme von ca. 30% festgestellt werden und ist hauptsachlich
verantwortlich fir die radiale Abnahme des V/Ill Verhéltnisses (Abbildung 4-27c)). Die
radiale Abnahme nimmt Einfluss auf die Koaleszenz von Nukleationsinseln (siehe
Abschnitt 4.2.3).

Die Wachstumsrate (Abbildung 4-27d)) wurde Uber die Randbedingung cca = 0 mit der
Formel [22]:

G, = |]_)m,Ga| ) NA/UO ) MGa)
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bestimmt. Dabei ist |fm,Ga| die molare Ga-Flussdichte, Na die Avogadro-Konstante, Jo
die Ga-Flussdichte fir eine Wachstumsrate von 1 um/h und Maa die molare Masse von
Gallium. In dem Temperaturbereich der Ga-Schmelze von 1250°C — 1350°C wird eine
Wachstumsrate von 1 — 4 um/h erreicht. Sie ist mit den erreichten Wachstumsraten im
Reaktor zur Abscheidung auf 15 x 15 mm2 Saphir-Substraten vergleichbar. Uber
nahezu den gesamten Radius des Substrates ist die Wachstumsrate konstant, was bei
der radialen Verteilung der molaren Ga-Konzentration erwartet werden konnte. Am
Rand des Saphir-Substrates ist ein Anstieg der Wachstumsrate unabhangig von der
Temperatur Tea zu beobachten. Dies ist ein Randeffekt, welcher durch die Kante des

Suszeptors verursacht wird.
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Abbildung 4-27: Simulierte radiale molare Konzentrationen von a) Ga in Abhangigkeit von Tga
und b) NHsz in Abhangigkeit des NHs-Flusses 10 mm vor dem Substrat. ¢) Radiale Abhangigkeit
des daraus resultierenden V/IlI-Verhaltnisses bei unterschiedlicher Wachstumsrate und d)
radiale Wachstumsrate in Abhangigkeit von Tga. Zur Bestimmung des V/llI-Verhaltnisses
wurde ein NHs-Fluss von 500 sccm verwendet.

Basierend auf den entwickelten Aufbau wurde die typische Kontamination, die
Homogenitat der Abscheidung sowie die strukturelle Qualitdt untersucht. Zur
Bestimmung der Verunreinigungskonzentration wurde bei einer Temperatur
Tea=1310°C eine ca. 10 um dicke GaN-Schicht auf Saphir abgeschieden. Die
quantitative Bestimmung der Verunreinigungskonzentrationen der GaN-Schicht
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erfolgte wieder durch die EAG Laboratories in Toulouse [185] mittels GDMS. Die
Tabelle 4-12 zeigt ein Vergleich der ermittelten Verunreinigungskonzentrationen vom
Reaktor fir die Abscheidung auf 15 x 15 mm? (siehe Abschnitt 4.1) und 2" Saphir-
Substraten. Einige untersuchte metallische Verunreinigungen (K, Mo, W, Zn, Cu, F, Ti)
liegen fir beide Reaktoren unterhalb des Detektionslimits.

Tabelle 4-12: Verunreinigungskonzentrationen von GaN-Schichten fir den HTVPE-Reaktor
zur Abscheidung auf 15 x 15 mm?2 Saphir-Substraten bei einer Ga-Temperatur Tga = 1300°C
und fir den HTVPE-Reaktor zur Abscheidung auf 2" Saphir-Substraten bei einer Ga-
Temperatur Tga = 1310°C.

Konzentration 1-10"7(cm3)

Element
15 x 15 mm? Reaktor 2" Reaktor
B 0,52 0,14
Al 1,00 5,39
Si 1,10 0,48
Mg 0,18 0,05
Na 0,28 0,99
Cr 0,14 0,02
Mn 0,12 <0,01
Fe 0,93 0,15
Ni 0,14 1,84
Gesamt 4,41 9,06

Zunéchst ist zu erkennen, dass die Konzentration der meisten Elemente (B, Si, Mg,
Cr, Mn und Fe) bei dem Reaktor zur Abscheidung auf 2" Saphir-Substraten im
Vergleich zum Reaktor fir 15 x 15 mm2 Saphir-Substrate leicht geringer ist. Die
geringere Si-Konzentration ist auf ca. 50— 70K kaltere Quarzglaskomponenten
zurtckzufihren. Komponenten aus pBN sind zudem nur noch deutlich unterhalb der
Verdampfungszelle und als Schutz der Temperaturmessstelle der Substrattemperatur
in Form einer Glocke vorhanden. Daraus resultiert die leicht geringere B- und Mg-
Konzentration. Jedoch ist hauptsachlich die Konzentration von Al und Ni deutlich
erhéht, was insgesamt zu einer hdheren Verunreinigungskonzentration um den Faktor
2 fuohrt. Als ein wesentlicher Unterschied ist die Firma fir das Material der
Verdampfungszelle aus Wolfram (Fa. Osnabruegge) und der Molybdanschrauben (Fa.
WHS-Sondermetalle) zu nennen. Die typische Verunreinigungskonzentration von
Wolfram zeigt hier eine um den Faktor 5 erh6hte Al-Konzentration (siehe Tabelle 6-2)
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und Molybdan eine um dem Faktor 10 erhéhte Ni-Konzentration (siehe Tabelle 6-3).
Dies entspricht in etwa die hier beobachteten Konzentrationsunterschiede. Damit sind
beim Reaktor zur Abscheidung auf 2" Saphir-Substraten Al, Ni, Na und Si die Haupt-

verunreinigungen.

Fir die Untersuchung der Schichtdickenhomogenitat und der strukturellen Qualitat
wurde eine GaN-Schicht gemaR des Wachstumsschemas in der Abbildung 4-28
abgeschieden. Die verwendeten Ga-Temperaturen mit entsprechenden Wachstums-
raten wurden aus der Simulation enthommen, wahrend die Substrattemperaturen und
Gasmischungen aus ersten Experimenten sowie den Erfahrungen aus dem Reaktor
zur Abscheidung auf 15 x 15 mm?2 Saphir-Substraten festgelegt wurden. Fir die
Substrat- und Gallium-Vorbehandlung wurde unter einem Wasserstofffluss von 1,2 sim

zunachst die Substrattemperatur flr insgesamt 15 min auf 1300°C eingestellt.
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Abbildung 4-28: Wachstumsschema zur Abscheidung von GaN auf 2" Saphir-Substraten.

Waéhrend den letzten 10 min wurde die Gallium-Schmelze zur Entfernung der
Galliumoxidschicht auf eine Temperatur von 1290°C erhitzt. AnschlieBend wurde eine
Substrattemperatur von 500°C eingestellt und eine 20 nm dicke NT-Nukleations-
schicht mit einer Wachstumsrate von 330 nm/h abgeschieden. Das Tempern der
Nukleationsschicht erfolgte anschlieBend bei einem Hz-Fluss von 1,3 sim und einem
NHzs-Fluss von 0,5 slm innerhalb von 5 min bei einer Temperatur von 1000°C. Bei einer
Substrattemperatur von 1040°C und einer resultierenden Wachstumsrate von
2,2 um/h (Tea = 1310°C) wurde abschlieBend der Koaleszenzschritt (HT-Wachstum)
1 Std. durchgeflhrt.
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Die Abbildung 4-29 gibt eine Ubersicht der aus dem Wachstumsschema geziichteten
GaN-Schicht und der verwendeten Nukleationsinseln. In der Abbildung 4-29a) sind
facettierte Nukleationsinseln mit einem Durchmesser von bis zu ~200 nm zu erkennen.
Die resultierende GaN-Schicht (Abbildung 4-29b)) zeigt eine typische Mosaik-
struktur (siehe Abbildung 4-18) mit einem Korndurchmesser von 30 — 50 um. Die
Schichtdickenhomogenitat wurde bei einer 330 nm dicken NT-Nukleationsschicht und
dem Template untersucht. Hierzu wurden die Schichtdicken Uber REM-Querschnitts-
aufnahmen senkrecht und parallel zum Flat des Saphir-Substrates gemessen (siehe
Abbildung 4-29c)). Fir die NT-Nukleationsschicht ist die Abnahme der Schichtdicke in
einem Bereich von £14 mm maximal 100 nm (30%). Die gréBte Abnahme der Schicht-

dicke ist parallel zum Flat bei £21 mm mit ca. 150 nm (45%).
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Abbildung 4-29: a) REM-Draufsichtaufnahme der getemperten Nukleationsschicht, b) DIC-
Draufsichtaufnahme der koaleszierten GaN-Schicht, c¢) Schichtdicke der HT- und NT-GaN-
Schicht parallel und senkrecht zum Flat des Saphir-Substrates in Abhangigkeit des Abstands
von der Probenmitte und d) Fotografie von der abgeschiedenen 2" GaN-Schicht.

Eine vergleichbare Tendenz ist bei der koaleszierten GaN-Schicht zu erkennen und
weicht damit von der simulierten Schichtdickenhomogenitéat (siehe Abbildung 4-27d))
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ab. Die Abnahme der Schichtdicke ist mit dem kreisférmigen Interferenzmuster in der
Abbildung 4-29d) indiziert. Die leichte Verschiebung von der Mitte ergibt eine
Verkippung des Substrates zur Verdampfungszelle von ca. 2°, wodurch die teilweise

einseitige Abnahme der Schichtdicke (siehe Abbildung 4-29c)) verursacht wird.

Zusatzlich sind in der Fotografie des GaN-Templates (Abbildung 4-27d)) mit 120°
zueinander raue Halbkreise zu erkennen. Diese entsprechen dem Einflussbereich der
Molybdanschrauben wahrend der Zichtung, welche zur Befestigung des Substrates
an den Suszeptor verwendet wurden. Sie stéren das Wachstum zusatzlich und sind in
der Simulation nicht berticksichtigt.

Die Halbwertsbreite der 0002- und der 3032-Rockingkurve ergibt in der Mitte der Probe
412" und 1580". Daraus kann eine Gesamtversetzungsdichte von ~1,7-10'0 cm2
bestimmt werden. Die Versetzungsdichte ist damit um mehr als eine GréBenordnung
héher als die eines typischen diinnen GaN-Templates mit 1:10° cm [7] oder eines
HTVPE-GaN-Templates (siehe Abschnitt 4.2.3). Eine Reduzierung der Versetzungs-
dichte kann Uber systematischen Untersuchungen der Wachstumsparameter, wie sie
im Abschnitt 4.2 durchgeflhrt wurden, erfolgen.

Anhand von formulierten Kriterien lasst sich zusammenfassen, dass mit Hilfe der
Simulationsumgebung Comsol Multiphysics ein neuer Aufbau zur Abscheidung von
GaN auf 2" Saphir-Substraten erfolgreich entwickelt wurde. Das GaN-Template zeigt
eine spiegelnde Oberflache mit einer typischen Zellenstruktur. Die Schichtdicke des
GaN-Templates weicht in einem weiten Bereich maximal um 25% ab. Die Gesamt-
verunreinigungskonzentration ist weitgehend mit typischen Werten aus der HTVPE
vergleichbar. Eine erh6éhte Konzentration an Aluminium und Nickel ist durch eine
unterschiedliche Spezifikation der verwendeten Materialen zu erklaren. Aufgrund der
hohen Versetzungsdichte des 2" GaN-Templates muss das Wachstum auf Saphir
durch systematische Untersuchungen der Prozessparameter optimiert werden.



5. Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit beschaftigte sich mit der Weiterentwicklung der
Hochtemperatur-Gasphasenepitaxie (HTVPE) zur Herstellung von GaN-Schichten auf
Saphir-Substraten. Im Mittelpunkt standen die Reduzierung der Defekte in den GaN-
Schichten und die Aufskalierung der Wachstumsmethode zur Abscheidung auf eine
industrierelevante Substratgr6Be von 2 Zoll. Die erzielten Ergebnisse lassen sich

folgendermal3en zusammenfassen:

i) Es wurde eine neue Verdampfungszelle basierend auf Komponenten aus Wolfram,
Molybdan und Glaskohlenstoff entwickelt. Die gesamte Verunreinigungskonzentration
der GaN-Schichten wurde dadurch um mehr als 2 GréBenordnungen auf 9,4:-10'6 cm™
reduziert und ist damit vergleichbar mit GaN-Schichten, welche mit kommerziell
angewendeten Epitaxiemethoden, z. B. MOVPE und HVPE, gezichtet wurden. Als
Hauptverunreinigungen wurden Silizium, Aluminium, Eisen und Bor identifiziert. Bor
hat nach der Reduzierung der Konzentration von ~10" cm= auf 10" cm keinen

negativen Einfluss auf das Wachstum von GaN-Templates.

i) Die Versetzungsdichte von HTVPE-GaN-Schichten auf 15 x 15 mm?2 Saphir-
Substraten wurde durch systematische Untersuchungen der komplexen, mehrstufigen
Wachstumsprozedur optimiert. Die untersuchten Teilprozesse sind die Nitridierung der
Saphir-Substrate vor dem Wachstum sowie die Temperung und Koaleszenz der

Nukleationsschichten.
Die Nitridierung zeigte keinen Einfluss auf die Versetzungsdichte einer GaN-Schicht.

Mit Hilfe einer entwickelten graphischen Auswertung von REM-Draufsichtaufnahmen
der hergestellten Nukleationsinseln wurden die Inseldichte, die Spannweite der
Nukleationsinselflache und der Bedeckungsgrad als wichtige Kriterien fiir eine GaN-
Schicht mit einer niedrigen Versetzungsdichte identifiziert. Die Eigenschaften der
Nukleationsinseln kénnen durch die Ammoniakkonzentration beeinflusst werden. Eine
getemperte Nukleationsschicht mit einer Inseldichte, einer Spannweite der
Nukleationsinselflache und einem Bedeckungsgrad von 1,553:10° cm?2, 0,153 um?2
und 38% resultierte in ein GaN-Template mit der geringsten Versetzungsdichte. Dabei
korreliert die Nukleationsinseldichte mit der Versetzungsdichte mit Stufenanteil eines
GaN-Templates.



96 Zusammenfassung und Ausblick

Das V/llI-Verhaltnis beeinflusst die Rate der Koaleszenz von HT-Inseln und die Bildung
von pyramidalen Facetten vor der Koaleszenz, welche eine Rekombination und
Annihilation von Versetzungen aufgrund von Versetzungsbiegung férdert. Dies
resultiert in eine héhere Versetzungsdichte mit hdéheren V/II-Verhaltnis bei der
Koaleszenz. Es wurde zudem erstmalig durch eine gezielte Variation der
Ammoniakkonzentration ein von der MOVPE bekannter zweistufiger Koaleszenz-
prozess in das Wachstumsschema der HTVPE implementiert. Dazu wurde zunéchst
ein geringes V/III-Verhaltnis zur gezielten Strukturierung von HT-Inseln verwendet und
anschlieBend erfolgte die Koaleszenz mit einem erhdhten V/IlI-Verhéltnis. Mit dem
zweistufigen Koaleszenzprozess kénnen GaN-Schichten mit einer reduzierten

Versetzungsdichte gezlichtet werden.

Durch die Optimierung des Wachstumsschemas zur Abscheidung von HTVPE-GaN-
Templates wurde eine Versetzungsdichte von <8,0-108 cm™ und eine kompressive
Restverspannung der GaN-Templates von >800 MPa erreicht. Beide Werte sind mit

typischen MOVPE-Templates vergleichbar.

Es wurde eine zellendhnliche Oberflachenstruktur bei den abgeschiedenen GaN-
Schichten beobachtet. Diese wird durch geblindelte Versetzungen verursacht, welche

ein Versetzungsnetzwerk bilden.

iii) Beim erstmaligen Uberwachsen der geziichteten HTVPE-GaN-Templates mit einer
erhdhten Wachstumsrate betragt die kritische Schichtdicke ca. 17 um. Oberhalb der
Schichtdicke wurde eine Rissbildung beobachtet, wodurch das Wachstum von dicken
GaN-Schichten mit der HTVPE eingeschrankt ist. Die Ursache ist eine starke Zunahme
der tensilen Verspannung mit der Schichtdicke, welche durch eine geringe Abnahme

der Versetzungsdichte begtinstigt wird.

iv) Anhand eines numerischen Simulationsmodells wurde mit Hilfe der Software
Comsol Multiphysics ein neuer HTVPE-Reaktor zur Abscheidung von GaN-Schichten
auf 2" Saphir-Substraten entwickelt. Die Wachstumsprozedur zur Abscheidung auf
Saphir-Substraten wurde erfolgreich Ubertragen. Die abgeschiedenen 2" GaN-
Schichten weisen eine ahnlich niedrige Verunreinigungskonzentration wie die
15 x 15 mm*-Templates sowie eine spiegelnde Oberfliche mit einer typischen
Zellenstruktur auf. Die Schichtdicke nimmt zum Rand des Saphir-Substrates hin um
bis zu 45% ab.



Zusammenfassung und Ausblick 97

FUr die weitere Verbesserung der Abscheidung mittels HTVPE Iasst sich als wichtige
Herausforderung die Erhéhung der kritischen Schichtdicke ableiten. Es muss die
Ursache der relativ niedrigen Restverspannung der tberwachsenen GaN-Templates
aufgeklart werden. Dazu ist das Verhalten von Versetzungen und der Verspannung
wahrend des Uberwachsens nadher zu untersuchen. Die weitere Reduzierung der
Versetzungsdichte von GaN-Templates kann zu einer Erhéhung der kritischen
Schichtdicke flhren. Dazu kann die zur Koaleszenz nétige Schichtdicke weiter erhdht
oder eine in-situ 3D-Zwischenschicht nach der Koaleszenz abgeschieden werden. Das
Wachstum von diesen Strukturen wird mit einer gezielten Reduzierung der
Oberflachendiffusivitat durch die Verringerung der Substrattemperatur und Erhéhung
der Zersetzungsrate durch eine gréBere Wasserstoffkonzentration sowie einem
geringeren  V/IlI-Verhélinis forciert. Die aus den Wachstumsbedingungen
entstehenden 3D-Strukturen begtinstigen die Versetzungsbiegung und damit deren
weitere Abnahme.

Eine zusétzliche Grenze zur Abscheidung von dicken GaN-Schichten ist die verflg-
bare Menge an Gallium. Eine Méglichkeit zur Erhdéhung ist die Verwendung eines
Tiegels mit einem gréBerem Volumen und mit einer von Gallium benetzenden
Komponente. Diese erhdht zudem die Oberflache der Gallium-Schmelze und damit
auch die Verdampfungsrate.

Die Homogenitat der Abscheidung auf 2" Saphir-Substraten kann durch die
Implementierung einer Substratrotation verbessert werden. Dadurch kann die derzeit
vorhandene Abnahme der Schichtdicke von bis zu 45% deutlich reduziert werden.



6. Anhang

6.1 Materialdaten

Tabelle 6-1: Verunreinigungskonzentrationen von 6N Gallium (Lieferant: PPM Pure Metals
GmbH).

Element Verunreinigungskonzentration Eloment Verunreinigungskonzentration
10" cm* 10" cm™

Be <1,97 Mn <0.32
B <1,64 Fe <127
Na <1,55 Ni <0.30
Mg <0,73 Co <0.30
Al <0,66 Cu <142
Si <0,63 Zn <0.27
i <0.58 Ge <1,47

<055 As <0,24
K <0,91 In <0,31
Ca <0.89 Sn <0,15
T <0,37 Hg <0,18
v <035 Pb <0,17
Cr <0,34 Bi <0,09

Tabelle 6-2: Typische Verunreinigungskonzentrationen in Wolfram von der Fa. Osnabruegge
GmbH & Co. KG.

Verunreinigungskonzentration Verunreinigungskonzentration
Element Element
107 cm® 107 cm®
Ca 23,12 Fe 29,04
Mg 14,30 Mo 26,56
Al 21,47 Si 20,62
181,02 N 41,35

P 11,22 C 135,03
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Tabelle 6-3: Typische Maximalwerte fUr die Verunreinigungen in Molybdan von der Fa. WHS-
Sondermetalle GmbH & Co. KG.

Verunreinigungskonzentration Verunreinigungskonzentration
Element Element
10" cm® 10" cm®
C 100,71 Fe 21,66
O 113,41 Ni 12,37
N 51,82 Si 43,07
Mo 243,31

Tabelle 6-4: Typische Maximalwerte fur die Verunreinigungen in Molybdén von der Fa.
Plansee SE [258].

Verunreinigungskonzentration Verunreinigungskonzentration
Element Element
10" cm® 10" cm®
Al 2,29 C 66,96
Cr 3,57 H 0,00
Cu 1,95 N 22,09
Fe 5,54 O 23,20
K 9,49 Cd 0,55
Ni 1,05 Hg 0,00
Si 4,41 Pb 0,00
W 56,88 Ag <2,86
As 0,83 Nb <3,33
Ba <0,45 Ta <3,42
Ca 7,72 Ti 2,58
Cd <1,10 Zn <4,73
Co <2,10 Zr <1,36
Mg <12,73 P <20,00
Mn <1,13 S <3,86

Na <5,38




100

Anhang

Tabelle 6-5: Typische Maximalwerte fir die Verunreinigungen in Wolfram von der Fa. Plansee

SE [258].
Element Verunreinigungskonzentration Eloment Verunreinigungskonzentration
10" cm® 10" em?

Al 4,40 C 59,24
Cr 6,84 H 0.00
Cu 1,87 N 8.47
Fe 16,99 @ 14,82
K 3,03 cd 1,05
Mo 14,83 Hg 0,00
Ni 4,04 Pb 0,57
S 4,22 Ag <5,37
As <3,09 Nb <6,24
Ba <1,69 Ta <6,40
Ca <5,78 Ti <4,84
Cd <2,06 Zn <3.54
Co <3,93 Zr <2,54
M <9,54 P <37,41
Mn <4,22 <7,23
Na <10,08

Tabelle 6-6: Typische Verunreinigungskonzentrationen

Komponenten von Qsil (ilmasil PN) [259].

in verwendeten Quarzglas-

Verunreinigungskonzentration  Element/  Verunreinigungskonzentration
Flement 10" cm?3 Verbindung 10" cm
Al 9,94 Mn 0,03
Ca 0,53 Na 0,66
Cr <0,03 Ni <0,01
Cu <0,02 Ti 0,99
Fe 0,20 Zr 0,99
K 0,46 OH 19,86

Li

0,33
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Tabelle 6-7: Typische Verunreinigungskonzentrationen in verwendeten pyrolytisch
abgeschiedenen BN-Komponenten von CVT GmbH & Co. KG. Die Konzentrationen von
weiteren Verunreinigungen wie Cr, Mn, Ni, Co, Cu, Zn, Mo, Ta und W sind unterhalb der
Nachweisgrenze. Die angegebenen Verunreinigungen stammen von den verwendeten
Prakursorgasen fir die Herstellung oder dem Schleifmittel bei der Bearbeitung der
Komponenten.

Element Verunreinigungskonzentration Eloment Verunreinigungskonzentration

10" cm® 10" em?
Na 1,18 Ca 0.68
Mg 0,08 Ti 0,03
Al 5,02 Fe 0.15
Si 1,93 Ce 0.04
P 0,09 K 0,07
Cl 11,47

Tabelle 6-8: Typische Verunreinigungskonzentration vom Ausgangsmaterial zur Herstellung
des Saphirrohres von der Fa. Precision Sapphire Technologies, Ltd.

Verunreinigungskonzentration Verunreinigungskonzentration
Element Element
10" cm 10" cm
Fe 3,87 Cr <1,17
Na 9,38 Mg <1,17
K 16,41 Ca 3,52
Si 9,38

Tabelle 6-9: Verunreinigungskonzentrationen in den verwendeten Saphir-Substraten vom
Vertriebspartner Crystec. Saphir wird von der Fa. Kyocera hergestellt.

Verunreinigungskonzentration Verunreinigungskonzentration
Element Element
10" cm® 10" cm®
Si 11,73 Ca 1,18
S 4,69 Ti <1,17
Fe 2,35 Y <1,17
Na 1,18 Zr <1,17

K 2,34 Cr <1,17
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Tabelle 6-10: Reinigungswirkung der verwendeten Gasreiniger des Typs Microtorr MC450-
902FV von der Fa. Saes Pure Gas fur die Gase N2 und Ar.

Verunreinigungs- Verunreinigungs-

Verbindung konzentration Verbindung konzentration
pptV pptV
H20 <100 Sauren <1
02 <100 Basen <5
CO <100 Organische Stoffe <1
CO: <100 Refraktére Verbindungen <1
Ho <100

Tabelle 6-11: Reinigungswirkung der verwendeten Gasreiniger des Typs Microtorr MC450-
904FV von der Fa. Saes Pure Gas fir das Gas Ho.

Verunreinigungs- Verunreinigungs-
Verbindung konzentration Verbindung konzentration
pptV pptV
H20 <100 Séauren <1
02 <100 Basen <5
CO <100 Organische Stoffe <1
CO: <100 Refraktare Verbindungen <1

Tabelle 6-12: Reinigungswirkung der verwendeten Gasreiniger des Typs Microtorr MC1-
702FV von der Fa. Saes Pure Gas flur das Gas NHs.

Verunreinigungs- Verunreinigungs-
Verbindung konzentration Verbindung konzentration
ppbV ppbV
H20 <1 CO2 <1

Oz <1 Nichtmethankohlenwasserstoffe <1
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6.2 Detektionslimits der GDMS

Tabelle 6-13: Detektionslimits fir die gemessenen GaN-Schichten flr ausgewahlte Elemente.
Ohne Angabe eines Werts entspricht eines unbekannten unteren Detektionslimits.

Konzentration

Konzentration

Element Element
10'¢ [cm¥] 10'¢ [cm¥]

B - Mn -
C - Fe -
O - Co 0,04
F 6,13 Ni 0,04
Na - Cu 0,17
Mg 0,09 Zn 0,17
Al - Ge 1,52
Si - As 0,59
P 0,04 Zr 0,12

0,03 Mo 0,12
K 0,28 Ag 1,02
Ca 0,28 Cd 0,98
Sc 0,02 In 0,02
Ti 0,02 Sn 0,09
Vv 0,02 La 0,08
Cr - W 0,06
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6.3 FlieBbild der HTVPE-Anlage

Abluft

g

N2; 5N H2 5N
6 bar 6 bar

Pneumatische
Ventile
Gasschrank

CH3 CH2 CHe

PV.9 PV.10 PV.11

CH 3+5-8

Y
V.24 X—{ X{ V.25
CH 3+448
V.26 V.27 —
F.5 [ Pv.12
PV.14 Pv.13

Abbildung 6-1: FlieBbild der HTVPE-Anlage. F.1 — F.4 sind Absorptionsfilter (Reinigung zu
einer Reinheit von 9N) von der Fa. Saes Pure Gas fir Wasserstoff, Argon, Stickstoff und
Ammoniak. CH1 — CH8 sind die Massenflussregler von der Fa. MKS Instruments. Die

Zuleitungen flr die verschiedenen Gasstrome sind farblich markiert: rot — Gruppe-Ill-Fluss,
griin — Separationsfluss, blau — Gruppe-V-Fluss.

- V.35
N V.34 Ar
V.32 MP.2
DP.1
—
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6.4 Abbildungen zur Bestimmung der NukleationsinselgroBen-

verteilungen

Abbildung 6-2: NukleationsinselgréBenverteilung fur ein Hz/NHs-Verhéltnis 12 fir a) den

oberen Grauwertschwellenwert und b) den unteren Grauwertschwellenwert unter Ber(ick-

sichtigung von partieller Koaleszenz.
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Abbildung 6-3: NukleationsinselgréBenverteilung fur ein Hz/NHs-Verhaltnis von 6 fir a) den

oberen Grauwertschwellenwert und b)
Berlicksichtigung von partieller Koaleszenz

den unteren Grauwertschwellenwert unter
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Abbildung 6-4: NukleationsinselgréBenverteilung fur ein Ho/NHs-Verhaltnis 3 fur a) den oberen

Grauwertschwellenwert und b) den unteren Grauwertschwellenwert unter Berlcksichtigung

von partieller Koaleszenz



108 Anhang

AL
o "
" ﬁa?j»ﬁp Al

2 297
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oberen Grauwertschwellenwert und b) den unteren Grauwertschwellenwert unter
Beriicksichtigung von partieller Koaleszenz.
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Abbildung 2-1: Hexagonale Einheitszelle von GaN mit den Gitterkonstanten a
und ¢ nach [3]. Die roten Konturlinien zeigen die tetragonale Anordnung fir Ga-

POIAIES GaN. ... e e e e e e e e e as

Abbildung 2-2: a) Schematische Darstellung der c-, m- und a-Ebene von GaN im
hexagonalen System, b) thermodynamische Gleichgewichtsform von GaN, c)
Nichtgleichgewichtsform unter Ga-reichen Wachstumsbedingungen und
d) Nichtgleichgewichtsform unter N-reichen Wachstumsbedingungen
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Abbildung 2-3: Schematische Darstellung einer a) Stufenversetzung und

b) Schraubenversetzung nach [89,90]. .....coo i
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Metalorganic vapor phase epitaxy

(Metallorganische Gasphasenepitaxie)

Hydride vapor phase epitaxy (Hydridgasphasenepitaxie)
High temperature vapor phase epitaxy
(Hochtemperatur-Gasphasenepitaxie)

Sublimation sandwich method
(Sublimation-Sandwich-Methode)

Physical vapor transport (physikalischer Gasphasentransport)
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Standard liter per minute (Standard-Liter pro Minute)
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Differential interference contrast (Differentialinterferenzkontrast)
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Glow discharge mass spectrometry
(Glimmentladungs-Massenspektrometrie)

(secondary-ion mass spectrometry)
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HRXRD high-resolution X-ray diffraction
(Hochauflésende Réntgendiffraktometrie)

INEMET Institut fUr Nichteisen-Metallurgie und Reinststoffe
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S Bedeckungsgrad

Sc c-Flachenanteil

Pes Versetzungsdichte mit Stufen- (e) und Schraubenanteil (s)
Ptot Gesamtversetzungsdichte
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o] Inseldichte
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Ts Substrattemperatur

Tca Temperatur der Gallium-Schmelze
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Ta Temperatur vom Auslass der Verdampfungszelle
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