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Kapitel

Eigenschaften von nicht- und semipolaren GaN
Schichten

Bei vielen Halbleitern sind die Kristalleigenschaften anisotrop und die Oberflachen
und somit das Wachstum stark von der Kristallorientierung abhidngen. So kann zum
Beispiel eine bessere Anpassung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten durch
die Wahl der Kristallorientierung erreicht werden. Beim GaN dominiert die Verwen-
dung der (0001) c-Ebene fiir die Herstellung von Bauelementen (LEDs, Laserdioden,
Feldeffekttransistoren). Dies hat vor allem historische Griinde, da fiir c-plane GaN zu-
erst qualitativ hochwertige Pufferschichten sowie die p-Dotierung entwickelt wurden
[1, 12,13, 4]. Fiir die Entwicklung von GaN-Schichten auf anderen Kristallorientierung-
en gab es lange keinen Grund. Erst als erkannt wurde, dass Polarisationsfelder im
GaN einen entscheidenden Einfluss auf die Rekombinationsprozesse in optoelektro-
nischen Bauelementen haben, wurden Wege gesucht um diese zu reduzieren. Beim
Wachstum von GaN auf verschiedenen Kristallorientierungen stand anfangs vor al-
lem die Reduktion der Polarisationsfelder im Vordergrund [5]. Dies fiihrte auch zur
Bezeichnung der nichtpolaren (keine Polarisationsfelder in Wachstumsrichtung) und
semipolaren (im Vergleich zu c-plane reduzierte Polarisationsfelder) Oberfldchen. Im
Verlauf der Forschungsarbeiten sind auch andere Eigenschaften zu Tage getreten, die
die Verwendung der nicht- und semipolaren Nitride fiir Bauelemente interessant ma-
chen. Da es neben der c-Ebene viele Orientierungen gibt, ist die entscheidende Frage:
Welche Orientierung ist am besten fiir eine Anwendung in LEDs bzw. Laserstrukturen
geeignet. Neben den theoretisch vorhersagbaren Eigenschaften, z.B. der Polarisation,
spielen dabei auch praktische Uberlegungen eine Rolle, z.B. ob es Substrate fiir diese
Orientierung gibt und wie gro das Wachstumsfenster fiir bestimmte Schichten, z.B.
Quantentopfe oder die Dotierung, ist.

Problematisch bei der Entwicklung von glatten GaN-Schichten nicht- und semipola-
rer Orientierung sind die Substrate. Der iiberwiegende Teil der GaN-basierten Bau-
elemente, blaue LEDs, wird heteroepitaktisch auf einem Fremdsubstrat, auf c-plane
Saphir gewachsen. Um heteroepitaktisch glatte Schichten mit abweichender Kristal-
lorientierung zu erreichen, muss erst das richtige Substrat gefunden werden. Diese
Substrate und das Wachstum auf diesen kann sich stark von c-plane GaN auf c-plane
Saphir unterscheiden. In der vorliegenden Arbeit werden diese Probleme in Kap.
behandelt. Bei den klassischen III/V-Halbleitern ist das Wachstum auf homoepitak-
tischen Substraten {iblich, da diese aus der Schmelze gezogen werden konnen. Die
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Abbildung 1.1: Lage der

in der Arbeit untersuchten
Kristallebenen in der Ein-
heitszelle. Der Winkel 6 gibt
den Winkel zur c-Flache an.

Wahl der Orientierung erfolgt dabei iiber die Orientierung des Keims oder durch das
Schneiden des Volumenkristalls in der geeigneten Orientierung. Die Ziichtung von
ausreichend groen GaN-Kristallen aus der Schmelze ist wegen des zu hohen Stick-
stoffpartialdrucks von 45 kbar bei der Schmelztemperatur 2500°C nicht moglich [6].
Jedoch gelang es in den vergangenen Jahren mit HVPE (Hydridgasphasenepitaxie)
in c-Richtung gewachsene Volumenkristalle mit einer Dicke von 5-10 mm herzustel-
len [[7, [8]. Aus diesen kann man Substrate beliebiger Orientierung schneiden. Das
Wachstum auf solchen Substraten wird in Kapitel 5| behandelt.

Homoepitaktische Substrate haben zwar eine geringe Defektdichte, aber sind wegen
der maximalen Dicke der c-plane HVPE-Kristalle maximal 10 mm breit. Heteroepi-
taktische Substrate fithren zu GaN Templatesﬂ mit 2“-Durchmesser aber hoher De-
fektdichte. Wie man heteroepitaktische Templates mit 2“-Durchmesser und mit ver-
ringerter Defektdichte erhalt, beschreibt das Kapitel [4

Das Ziel aller Materialforschung ist Herstellung von Bauelementen mit neuen oder
verbesserten Eigenschaften. Die Forschung an den nicht- und semipolaren Nitriden
steht noch am Anfang, so dass ersteinmal Strukturen und Prozesse soweit optimiert
werden miissen, um einen Vergleich mit den auf c-plane nach langer Optimierung
erreichten Eigenschaften zuzulassen. Dabei ist auch ein zentraler Punkt die Unter-
schiede zwischen Baulementen auf c-plane und anderen Orientierungen zu erfor-
schen. Die Evaluation der verschiedenen Templates ergab, dass die GaN-Substrate
die geringste Defektdichte bei guter Schichthomogenitit bieten. Deswegen wurden
auf diesen Substraten Bauelementstrukturen entwickelt, wie es in Kap. [5.1] beschrie-
ben wird.

!Template bezeichnet ein Substrat mit einer GaN-Schicht, jedoch ohne aktive Schichten.
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1.1 Unterschiede der Symmetrie zwischen polaren, semipolaren und
nichtpolaren Schichten

Die Lage der Ebene in der Einheitszelle ist fiir ihre Eigenschaften wesentlich. Eine
Skizze der Wachstumsebenen, die in der Arbeit vorkommen, ist in Abb. zu sehen.
Fir die Starke der Polarisationsfelder (sieche unten) ist der Winkel der Ebene zur c-
Flache entscheidend. Neben der polaren c-Ebene sind die nichtpolare m- und a-Ebene
zu sehen, die beide in einem Winkel von 90° zur c-Ebene liegen. Sie sind gegeneinan-
der um 30° gekippt und haben verschiedene Atomanordnungen an der Oberflache.
Wird die (1010) m-Ebene in c-Richtung gekippt, erhilt man die semipolaren (1011)
und (1012) Ebenen mit einem Winkel von 58° bzw. 43° (diese gehéren zur [1210]-
Zone). Wird die (1120) a-Ebene in c-Richtung gekippt, erhilt man die (1122) Ebene
bei einem Winkel von 62° (diese gehort zur [1100]-Zone). Obwohl die (1011) und
die (1122) mit 58° und 62° fast den gleichen Winkel zur c-Ebene haben, gehéren sie
zu unterschiedlichen Zonen und unterscheiden z.B. in der Oberflichenmorphologie

(Kap.[5.3) sowie dem In-Einbau (Kap. [5.4).

Polarisationsfelder In III-N-Heterostrukturen gibt es ein spontanes und piezo-
elektrisches Feld entlang der c-Achse (andere Richtungen kommen aus Symmetrie-
griinden nicht in Frage) [13]. Im Vergleich zum GaAs-Materialsystem, wo es wegen
der kubischen Kristallstruktur keine spontane Polarisation und piezoelektrische Pola-
risation nur entlang [111] gibt, sind die piezoelektrischen Konstanten von (Al,Ga,In)N
um eine Grofenordnung groller [14]. Durch einen Sprung der Polarisation an He-
terostrukturgrenzflichen entstehen Grenzflachenladungen, die ein elektrisches Feld
erzeugen. Die Feldstarke betriagt in c-plane Ing;Gapg9N Quantentopfen mit GaN-
Barrieren —1.9 MV/cm [12]]. Bei semipolarem GaN verringert sich die Feldkompo-
nente senkrecht zur Oberfliche durch den Winkel zwischen der Oberfliche und
der c-Ebene und es entsteht eine In-plane-Feldkomponente, die in Richtung der c-
Achsenprojektion (c’-Richtung) zeigt [9, (10} [11}, [12]. Fiir eine bestimmte semipolare
Orientierung konnen die Felder in Wachstumsrichtung verschwinden (siehe Kurven
von Takeuchi et al. und Ambacher et al. in Abb. [1.2). Ob und bei welchem Winkel 0
dieser Nulldurchgang auftritt hangt von den Parametern fiir die Berechnung ab. Bei
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gangigen Parametersétzen liegt der Winkel fiir dne Nulldurchgang zwischen 45° und
60°. Feneberg et al. [12] favorisieren den Parametersatz von Bernardini et al. [9],
da dieser am besten zu ihren experimentellen Ergebnissen passt. Nichtpolare Nitride
haben kein Feld in Wachstumsrichtung, da die c-Achse in der Ebene liegt.
Elektrische Felder iiber Quantentépfen bewirken eine Separation von Elektron- und
Lochwellenfunktion sowie eine Rotverschiebung [15] (siehe Abb. . Dieser Effekt
wird auch Quantum Confined Stark Effect (QCSE) genannt. Die hohen Feldstarken in
c-plane Quantentopfen von einigen MV/cm fiihren zu einer Rotverschiebung in der
Grollenordnung von hundert Millielektronenvolt [16] und einer Verldngerung der
der strahlenden Rekombinationslebensdauer auf einige Nanosekunden [17]. Diese
Effekte nehmen mit dem Indiumgehalt und der Quantentopfbreite zu. Steigender
Indiumgehalt fithrt zu einer Vergrof3erung der Gitterfehlanpassung, und damit der
piezoelektrischen Polarisation, die wiederum zu einer Vergroerung der Feldstirke
fiihrt. Eine groe Quantentopfbreite fiihrt bei gleicher Feldstiarke wegen der Band-
verbiegung zu einer stirkeren Rotverschiebung [[17] und wegen der grof3eren Se-
paration der Elektron-Lochwellenfunktion zu einer ldngeren Rekombinationslebens-
dauer [17]. Bei hohen Ladungstragerdichten kommt es zur Abschirmung der Felder
[18]. Fiir nichtpolare Quantentopfe wurde die Feldfreiheit nachgewiesen. Es wurde
eine sehr kurze strahlende Rekombinationslebensdauer beobachtet [[19]. Eine Se-
rie von a-plane GaN/AlGaN-Quantentépfen mit unterschiedlicher Dicke zeigt eine
Rotverschiebung, die allein durch die Quantisierung erklart werden kann und es
gibt keine Anzeichen von elektrischen Polarisationsfeldern [20]]. Die Feldstarke in
semipolaren Quantentopfen wurde von Feneberg et al. gemessen und ist kleiner
als 400kV/cm. Diese schwécheren Felder werden schon bei niedrigeren Ladungs-
tragerdichten abgeschirmt als die Felder der c-plane Quantentépfen. Daher zeigen
LEDs auf semipolaren Orientierungen eine verringerte Blauverschiebung mit stei-
gender Stromdichte als c-plane LEDs [21]].

Fiir optoelektronische Bauelemente wirken sich die verringerten Polarisationsfelder
in nicht- und semipolaren Heterostrukturen positiv aus. Der Vorteil von verringer-
ten Feldern fiir LEDs auf nicht- und semipolaren Orientierungen besteht in einer
kiirzeren strahlenden Rekombinationslebensdauer, was bei gleicher nichtstrahlender
Lebensdauer eine Steigerung der Effizienz zur Folge hatte. Aulerdem ist die La-
dungstragerdichte im Vergleich zu einer c-plane LED bei gleicher Stromdichte niedri-
ger, da die Rekombination schneller ablduft. Da die Effizienz mit steigender Ladungs-
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dichte abnimmt (in der Literatur als ,,Droop“ bekannt [22] [23]]), wiirden nichtpolare
LEDs eine hohere Effizienz haben als vergleichbare c-plane LEDs. In Laserstrukturen
ist der Effekt der schwéacheren Felder nicht so dominierend, da die Felder selbst in
c-plane GaN bei hohen Ladungstragerdichten zum grof3en Teil abgeschirmt werden,
wie an der grolden Blauverschiebung zwischen Niederanregungs-PL und Laserspek-
trum zu erkennen ist [24]]. Insbesondere fiir langwellige Emitter ist es wichtiger, ob
das Material auf den nicht- und semipolaren Orientierungen mit einer besseren kris-
tallinen Qualitat gewachsen werden kann. Durch die schwécheren Felder auf nicht-
und semipolarem GaN ist es moglich dickere Quantentopfe, sowohl fiir LEDs als auch
fiir Laserstrukturen, zu wachsen. Auf c-plane GaN werden relativ diinne Quantenfil-
me eingesetzt (3.5 nm bei 405 nm Emissionswellenldnge, noch geringere Dicke fiir
langwelligere Emitter), um die strahlende Lebensdauer in LEDs ausreichend kurz
zu halten und die Peakverbreiterung durch Quantentopffluktuationen (Indiumgehalt
und/oder Topfbreite) in Laserstrukturen zu verringern. In LEDs haben dicke Quan-
tentopfe den Vorteil, dass die Ladungstrdagerdichte und damit der Effizienzverlust
bei hohen Ladungstragerdichten verringert werden. Das ist zwar auch mit mehreren
Quantentopfen (MQWSs) moglich. Bei MQWs ist es aber problematisch die Locher
gleichméaRig iiber alle Quantentdpfe zu verteilen, was bei einem dicken einzelnen
Quantentopf kein Problem ist [25]. In Laserstrukturen erh6hen dicke Quantentopfe
den Uberlapp der optischen Mode mit den Quantentdpfen und tragen durch ihren ho-
hen Brechungsindex zur Fiihrung der optischen Mode bei. Farrell et al. haben gezeigt,
dass Laseremission ohne Wellenleiter und mit einer GaN-Mantelschicht méglich ist
[26]. Dicke Quantentopfe lassen sich nicht problemlos in langwelligen Emittern an-
wenden, da die kritische Schichtdicke fiir bei dem notwendigen Indiumgehalt fiir
griine Emission sehr klein ist und die Indiumfluktuationen mit steigender Quanten-
topfdicke zunehmen.

Anisotropie Die c-Achse ist die Achse hochster Symmetrie in der Wurtzit-Kristallstruktur.
Die c-plane Oberfldache ist durch die 3-zdhlige Rotationssymmetrie isotrop. Da die
Kristallstruktur kein Inversionszentrum hat, folgt, dass alle semi- und nichtpolaren
Oberflachen eine 1-zdhlige Symmetrie mit einer rechteckigen Einheitszelle haben. Al-
le Eigenschaften, d.h. thermische Ausdehnung, Brechungsindex, Elastizitat etc. sind
nun anisotrop, d.h. von der Richtung auf der Oberfliche abhédngig. An semipolaren
LEDs wurde polarisierte Emission beobachtet [27]]. Wegen der Symmetrie der ver-
schiedenen Lochwellenfunktionen im GaN (A- B- und C-Valenzband), erzeugen diese
bei Rekombination polarisiertes Licht. Locher der A- und B-Valenzbadnder erzeugen
bei Rekombination senkrecht zur c-Achse polarisiertes Licht. Das C-Valenzband fiihrt
zu parallel zu c polarisiertem Licht [28] [29]. Da das C-Valenzband von A- und B-
Béandern durch das Kristallfeld separiert ist, ist es weniger besetzt. Bei Emission in
a-Richtung dominiert deswegen die Polarisation senkrecht zu c. Bei der Emission
aus InGaN Quantentopfen gibt es zuséatzlich eine anisotrope Verspannung. Dies fiihrt
zu einer Aufspaltung der A- und B-Loch-Bander, so dass der Polarisationsgrad im
Vergleich zu unverspanntem GaN grof3er ist [30]. Fiir LEDs mit polarisierter Emissi-
on erscheint eine Verwendung bei der Hintergrundbeleuchtung in LCD-Bildschirmen
vielversprechend. Allerdings wiirde die Aufrauung der Oberflache, die notwendig ist
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um eine gute Extraktionseffizienz zu erreichen, die Polarisation stark storen.

Bei Laserstrukturen beeinflusst die Anisotropie der Emission den Gain in Abhédngig-
keit von der Resonatororientierung auf der Oberflache. Hinzu kommt die Anisotropie
des Brechungsindexes. GaN ist doppelbrechend mit einem hoheren Brechungsindex
fiir Licht, dass parallel zu c polarisiert ist. Das fiihrt zu einem hoheren Gain in Resona-
toren, die parallel zu c-Richtung oder ihrer Projektion auf die Wachstumsoberflache
ausgerichtet sind [31} [32]]. Im Rahmen dieser Arbeit konnte dieser Zusammenhang
experimentell bestétigt werden (siehe Kap. [5.6.1)). Die Berechnung von strukturell
identischen nichtpolaren und polaren Strukturen zeigt, dass der maximale Gain ent-
lang der ¢’ Richtung im Vergleich zum Gain in c-plane Resonatoren grof3er ist, der
minimalen Gain senkrecht zu c aber kleiner.

Welche Orientierung ist optimal? Die von der c-Ebene abweichenden Orientie-
rungen bieten die Chance, blau und griin emittierende optoelektronische Bauele-
mente zu verbessern. Ein Hauptgrund sind die reduzierten Polarisationsfelder in
Wachstumsrichtung. Diese bieten die Chance eine hohere Effizienz in LEDs durch
eine kiirzere Rekombinationslebensdauer und dickere Quantentopfe zu erreichen.
Insbesondere fiir die Herstellung von dimmbaren wei3en LEDs ist es wichtig, dass
die Verschiebung der Emissionswellenldnge weniger stark vom Pumpstrom abhéngt,
als bei c-plane LEDs. Fiir Laserstrukturen liegen die Vorteile nicht so offensichtlich
auf der Hand. Allein der Gain ist theoretisch hoher als in c-plane Strukturen. Dies
konnte aber durch eine ldngere strahlende Rekombinationslebensdauer in c-plane
Strukturen, deren Felder nicht vollstdndig abgeschirmt sind, ausgeglichen werden.
Die optimale Orientierung aus theoretischer Sicht ist eine, bei der die Polarisati-
onsfelder moglichst klein sind. Die Schicht sollte also nichtpolar sein. Da schwache
Polarisationsfelder bei den Injektionsstromen von LEDs und Lasern abgeschirmt wer-
den, sind aber alle semipolaren Orientierungen mit einem Winkel 6 von mehr als 40°
akzeptabel.

Diese theoretische Betrachtung beriicksichtigt nicht die praktischen Probleme beim
Wachstum von nicht- und semipolarem GaN. Diese sollen in dieser Arbeit fiir ge-
eignete Substratorientierungen beleuchtet und vergleichen werden. Die Problematik
eines passenden Heterosubstrats ist Gegenstand von Kap. [3| wahrend das Wachstum
von Bauelementstrukturen in Kap. |5/ fiir unterschiedliche Orientierungen verglichen
wird.

1.2 Defekte in GaN

Aus der Literatur sind eine Reihe von Defekten bekannt, die in GaN-Schichten vor-
kommen. Der folgende Abschnitt gibt eine kurzen Uberblick iiber die Eigenschaften
der ausgedehnten Defekte. Die ausgedehnten Defekte lassen sich mit Transmissi-
onselektronenmikroskopie (TEM) direkt abbilden (Kap. [2.2]). Methoden, die auch
sensitiv auf die Defektstruktur sind Rontgenbeugung (XRD, Kap. [2.2)), Kathodolu-
mineszenz (CL, Kap. , selektives Atzen ([33]) und Rasterkraftmikroskopie bzw.
Rastertunnelmikroskopie (STM [34]).
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Abbildung 1.4:
Schematische Darstel-
lung der Typen von
basalen Stapelfehlern
[39]]. In a) ist das un-
gestorte Material zu
sehen. b) Zeigt den I;
Stapelfehler mit einer
kubischen ABC-Lage. c)
Zeigt den I, Stapelfeh-
ler mit zwei kubischen
Atomlagen und d) den
I3 Stapelfehler mit 3
kubischen Lagen.

1.2.1 Versetzungen

Versetzungen sind Liniendefekte. Sie werden durch die Versetzungslinie und den
Burgersvektor charakterisiert [35]]. Je nachdem ob der Burgersvektor parallel oder
senkrecht zur Versetzungslinie liegt, wird die Versetzung als Schrauben- oder Stu-
fenversetzung bezeichnet. Problematisch in GaN sind vor allem durchstof3ende Ver-
setzungen, die die Schicht in Wachstumsrichtung von unten nach oben durchziehen.
Dabei sind in c-plane GaN die Burgersvektoren ¢, a und c+a beobachtet worden
(siehe Tabelle . Versetzungen konnen nicht im Festkérper enden [35], sondern
miissen zur Oberflache laufen oder Ringe bzw. Halbringe bilden. Man spricht auch
von Annihilation, wenn zwei Versetzungen mit entgegengesetztem Burgersvektor in
Wachstumsrichtung zusammenlaufen und einen Versetzungsring bilden und so die
Dichte von Versetzungen reduziert wird. Dariiber hinaus gibt es noch Partialver-
setzungen, bei denen der Burgersvektor kein ganzer Gittervektor ist, sondern der
Bruchteil eines Gittervektors. Partialversetzungen kommen nur als Begrenzung von
planaren Defekten vor (siehe unten).

Versetzungen wirken als nichtstrahlende Rekombinationszentren und storen die Lu-
mineszenz im GaN und in InGaN Quantenfilmen [36) [37]. Auferdem fiithren sie zu
einer Verbreiterung der Rontgenbeugungsrockingkurven [38]. Insbesondere bei ho-
hen optischen Leistungen in Laserdioden sind Versetzungen eine wichtige Ursache
fiir die Degradation der Bauelemente.

1.2.2 Stapelfehler

Stapelfehler sind planare Defekte, bei denen in einer Ebene die Periodizitat der Kris-
tallstruktur gestort ist. Stapelfehler kann man zum einen durch den Verschiebungs-
vektor charakterisieren. Das ist der Vektor, um den das Material an beiden Seiten
des Defekts verschoben ist. AulSerdem wird der Defekt durch die Ebenen, auf de-
nen er vorkommt, charakterisiert. In GaN sind die Stapelfehler der Basalebene am
héufigsten. Von ihnen gibt es theoretisch vier verschiedene Typen: 11, I, I3 und ex-
trinsische Stapelfehler, die sich alle durch einen anderen Verschiebungsvektor aus-
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Versetzung (V.) b Stapelfehler R
Frank-Shokley-Partialv. ¢ < 2023 > £ <2023 >
Shokley-Partialv. 3 <1100 > 3 <1100 >
Frank-Partialv. 3 <0001 > 3 <0001 >
,stair rod“ é <1010 > Prismatischer SF % <1011 >

zwischen PSF/BSF  oder ¢ < 3210 > | auf {1120}-Ebenen

zwischen zwei BSF

ganze V. a 3 <1120 >
ganze V. a+c 3 <1123 >
ganze V. ¢ < 0001 >

Tabelle 1.1: Ubersicht iiber Stapelfehler- und Versetzungstypen und deren Burgersvektor b
bzw. Verschiebungsvektor R in GaN [40].

zeichnen (siehe Tabelle [I.1)). Dort wo ein Stapelfehler endet, d.h. gestortes Material
in ungestortes Material iibergeht, muss sich eine Versetzung mit einem Burgersvektor
befinden, der dem Verschiebungsvektor des Stapelfehlers entspricht. Da die Verschie-
bungsvektoren von I; und I, keine ganzen Gittervektoren sind, sind diese Versetzun-
gen Partialversetzungen. Die planaren Defekte werden weiterhin durch ihre lokale
atomare Anordnung gekennzeichnet. So stellen die Basalflachenstapelfehler alle ei-
ne Stérung der hexagonalen ABABAB... Stapelung (Abb. [1.4p) durch das Einfiigen
von kubisch koordinierten ABC-Ebenenfolgen dar (Abb. -d). Der I;-Stapelfehler
hat eine kubisch koordinierte Ebene (Abb. b), der I,-Stapelfehler zwei (Abb. c), und
der I3-Stapelfehler drei kubisch koordinierte Ebenen (Abb. d). Experimentell wurden
bisher nur I; und I, Stapelfehler gefunden [40] wobei die I;-Stapelfehler wesentlich
héufiger sind. Dies hdangt mit der niedrigeren Bildungsenergie der I;-Stapelfehler
zusammen. Neben diesen Stapelfehlern gibt es auch prismatische Stapelfehler, die
auf den a- oder m-Flachen vorkommen. Auch Stapelfehler auf semipolaren Ebenen
wurden beobachtet. Der Ubergang von einem basalen in einen prismatischen Sta-
pelfehler ist moglich und fiihrt zur Bildung einer ,stair rod“ an der Grenze beider
Defekte.

Da Stapelfehler aus kubisch koordinierten Atomlagen bestehen, haben sie eine klei-
nere Bandliickenenergie als die hexagonale Matrix. In der Literatur wird ein Typ II
Heteroiibergang angenommen [41]. Da kubisches GaN auerdem keine spontante
Polarisation hat, liegt ein starkes Polarisationsfeld {iber dieser quantentopfartigen
Struktur [41], |42]. Dies fiihrt dazu, dass Elektronen im Stapelfehler und Locher an
der sticksoffpolaren Seite des Stapelfehlers gebunden werden kénnen. Bei der Re-
kombination an einem I; Stapelfehler entsteht Licht mit einer Energie von 3.42 €V,
wie auch experimentell bestatigt wurde [43]. Die Lumineszenz der anderen Stapel-
fehlertypen sind nicht so gut theoretisch beschrieben und wegen ihrer geringeren
Bildungswahrscheinlichkeit nicht so intensiv untersucht worden.



Kapitel

Experimentelle Methoden

2.1 Wachstumsmethoden

Ubliche Wachstumsmethoden zur Herstellung von GaN-Schichten sind metallorgani-
sche Gasphasenepitaxie (MOVPE), Hydrid-Gasphasenepitaxie (HVPE) und Moleku-
larstrahlepitaxie (MBE). Alle Proben in dieser Arbeit wurden mit MOVPE hergestellt.

Die Prozesse, die beim Kristallwachstum mit MOVPE ablaufen sind in [[44]] beschrie-
ben. Die Ausgangsstoffe (Precursorgase) sind Hydridverbindungen fiir die Gruppe V
und metallorganische Verbindungen fiir die Gruppe IlI-Atome. Sie werden mit einem
Tragergas (Hy oder Ny) in die Reaktorkammer geleitet, wo sie sich an der geheizten
Substratoberfldche zersetzen (Pyrolyse).

Auf der Kristalloberflache konnen die Adatome (die durch Pyrolyse entstandenen
Kristallbestandteile) diffundieren und in den Kristall eingebaut werden oder desor-
bieren. Je nachdem wie stark die Bindung der Adatome zur Oberflache ist, konnen
die Prozesse schnell oder langsam ablaufen. Eine hohere Temperatur verstarkt die
Diffusion und die Desorption, aber verringert die Wahrscheinlichkeit, dass ein Atom
eingebaut wird. Auch die anderen Wachstumsparameter (Druck, Gesamtfluss, Ange-
bot an Precursoren und deren Verhaltnis) beeinflussen das Wachstum.

Fiir das Wachstum wurde eine AIX2600HT und eine AIX200/4 HT MOVPE-Anlage
verwendet. Die AIX2600 ist ein Multiwaferreaktor der das gleichzeitige Uberwachsen
von 11x2“ Wafern erlaubt, wihrend die AIX200 ein Einzelwaferwaferreaktor ist.
Um das Wachstum zu iiberwachen, wurde ein kombinierter In-situ-Pyrometer, -Re-
flektometer und -Kriitmmungssensor (EpicurveTT) verwendet (siehe S.[10).

Die GaN-Substrate (vgl. Kap.[5) sind deutlich kleiner als ein 2“-Wafer. Deswegen wur-
den aus einem GaN-Template auf Saphir mit einem Laserscriber Masken geschnitten,
mit denen der Rest des Substrathalters abgedeckt wurde. Wegen der geringen Grofse
der Substrate war es nicht méglich Reflektivitdts- oder Kriimmungskurven fiir die
Homoepitaxie auf GaN aufzuzeichnen.

2.2 Verwendete Methoden zur Analyse der GaN Schichten

Ob die mit MOVPE gewachsenen Schichten sich fiir die Herstellung von Bauele-
menten eignen, muss durch geeignete Methoden bestimmt werden. Dazu wurden
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die Schichten mit Lichtmikroskopie, Rontgenbeugung (XRD), Rasterelektronenmi-
kroskopie (REM), Kathodolumineszenz (CL), Transmissionselektronenmikroskopie,
Rasterkraftmikroskopie (AFM), Scanning Weildlichtinterferometrie (SWLI), Mikro-
Raman-Spektroskopie, Sekundérionenspektroskopie (SIMS) und Hallmessungen in
der van der Pauw Geometrie untersucht. Fiir einige dieser Methoden gibt es, auch
im Bezug auf nichtpolare Nitride, beachtenswerte Besonderheiten, die im Folgenden
aufgefiihrt werden.

In-situ-Messungen Waihrend des Wachstums wird der Wafer mit verschiedenen
In-situ-Sensoren iberwacht, einem Pyrometer, einem Reflektometer und einem Kriim-
mungssensor (Interpretation zusammen mit F. Brunner, V. Hoffmann und A. Knauer).
Das Pyrometer misst die Emission bei 950 nm und berechnet daraus die Tempe-
ratur des Wafertellers (das transparente Substrat emittiert nicht bei 950 nm). Die
Emissivitat wird dabei nicht als bekannt vorausgesetzt, sondern durch Messung der
Reflektivitdt bei 950 nm bestimmt. Diese Methode gleicht sehr gut die Fabry-Perot-
Oszillationen aus, die beim Wachstum auf Fremdsubstraten in der Reflektivitit und
im Pyrometersignal zu sehen sind. Allerdings miissen fiir eine korrekte Bestimmung
der Temperatur die Wafer glatt sein, da Streulicht die Emissivitdtsmessung verfalscht.
Mit der Reflektivitdt bei 950 nm kann beim heteroepitaktischen Wachstum durch
Fabry-Perot-Oszillationen sehr gut die Wachstumsrate hinreichend dicker Schichten
gefittet werden. Zusatzlich zur Reflektivitat bei 950 nm wird auerdem die Reflek-
tivitdt bei 405 nm gemessen. Das Signal kann auch zum Wachstumsratenfit, vor al-
lem von diinneren Schichten verwendet werden. Da bei Wachstumstemperatur das
Licht bei 405nm in GaN absorbiert wird, gibt es keine Fabry-Perot-Oszillationen
bei dickeren GaN Schichten und das Signal ist sehr oberflichensensitiv. Aufrau-
ung ist deutlicher sichtbar als im Signal der 950 nm Reflektivitdt und selbst sehr
diinne Schichten, z.B. InGaN-Quantentopfe, sind im Reflektivitatssignal zu erken-
nen. Der Kriimmungssensor bildet den Verspannungszustand des Schichtsystems ab.
Nach der Stoney-Gleichung [45]] kriimmt sich ein Schichtpaket wenn die Schich-
ten verspannt sind. Verspannungen konnen durch das pseudomorphe Aufwachsen
einer Schicht mit anderer Gitterkonstante, durch einen Temperaturgradienten zwi-
schen Vorder- und Riickseite oder bei einer Temperaturanderung auftreten, wenn
die Schichten unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten haben [46, [47]. Wenn die
obere Schicht im Stapel tensil gegeniiber dem Substrat verspannt ist, krimmt sich
der Wafer konkav (positiver Kriimmungswert), wenn sie kompressiv verspannt ist,
ist die Krimmung konvex (negativer Kriimmungswert). Der Krimmungswert ist der
reziproke Kriimmungsradius (Radius einer Kugeloberflache die mit dem Wafer iden-
tisch ist) und wird {iblicherweise in km~! angegeben. Beim Wachstum von pseu-
domorphen Schichten kann man anhand des Anstiegs des Kriimmungssignals die
Gitterfehlanpassung bestimmen. Eine Anderung des Anstiegs, ist ein Zeichen fiir Re-
laxation einer verspannten Schicht.

Die In-situ-Messungen sind ein wichtiges Werkzeug um das Wachstum zu untersu-
chen und zu optimieren.
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Rontgenbeugung Mit Hilfe der hochauflosenden Rontgenbeugung (HRXRD) an
Kristallen kann aus der Verbreiterung der Reflexe auf die Kristallqualitét einzelner
Schichten geschlossen werden [38]]. Die Verkippung und Verdrehung von Kristall-
doméanen (Mosaizitét) vergrofRert die Halbwertsbreite von symmetrischen und asym-
metrischen Reflexen. Aus der Messung der Halbwertsbreiten kann man fiir c-plane
GaN die Versetzungsdichte bestimmen [38]. Wegen der Anisotropie in nicht- und
semipolaren Oberflichen, kann die Mosaizitdt anisotrop sein. Aulerdem wird die
Halbwertsbreite bestimmter Reflexe durch die Anwesenheit von Stapelfehlern ver-
groBert [48, 40].

Symmetrische Reflexe erfiillen die Braggbedingung unabhingig von der Waferrota-
tion. Daher kann man mit diesen Reflexen die Anisotropie der Mosaizitat messen, in
dem man die Einfallsrichtung entlang verschiedener Kristallrichtungen wéhlt.

Bei der Beugung an Heterostrukturen gibt es mehrere Beugungspeaks, aus denen
durch Vergleich mit einer Simulation auf die Zusammensetzung und die Dicke der
verschiedenen Schichten geschlossen werden kann [49]. Diese Methode kann fiir
nicht- und semipolare Heterostrukturen nicht ohne weiteres angewendet werden.
Die Simulationsprogramme zum Fitten der Rontgenbeugungskurven rechnen mit ei-
ner biaxialen Verspannung. Die Anisotropie der Gitterfehlanpassung und der elasti-
schen Konstanten fiihrt zu einer Reduktion der Symmetrie [50], so dass unter die-
sen Umstdnden wesentlich mehr Reflexe zur Strukturbestimmung vermessen werden
miissen und die Fitprogramme nicht mehr genutzt werden kénnen [51]].

Die Proben wurden mit einem Philips MRD bzw. einem Philips X’Pert gemessen. Fiir

die Messung der Rockingkurven wurde am Detektor ein Schlitz mit einem Offnungswinkel

von 1° verwendet.

Photolumineszenz, Mikrophotolumineszenz und Hochanregungsphotolumines-
zenz Bei der Photolumineszenz (PL) werden durch Laserstrahlung Elektron-Loch-
Paare erzeugt. Das Licht, dass bei der strahlenden Rekombination dieser Elektron-
Loch-Paare entsteht, wird durch ein Spektrometer und eine CCD-Kamera detektiert.
Aus der spektralen Position der Emission, kann man Riickschliisse auf den Rekombi-
nationsvorgang und damit auf die Materialeigenschaften ziehen.

An diesem einfachen Aufbau kann man viele Modifikationen und Erweiterungen
vornehmen, um mehr iiber den Rekombinationsprozess zu erfahren. Fiir die Mes-
sungen wurden verschiedene Aufbauten verwendet. Fiir Temperatur- und leistungs-
abhangige Messungen wurden He-Cd-Laser bzw. eine InGaN-Laserdiode mit einer
Linse auf einen ca. 100 um grof3en Spot fokussiert. Bei einer maximalen Leistung
von 7 mW (100Wem—2) wurden ~ 10'7 em 2 Ladungstriger erzeugt. Fiir Hochanre-
gungsmessungen wurde ein gepulster frequenzvervierfachter Nd:Yag-Laser (4.65€eV,
266 nm) verwendet. Bei einer Fokussierung auf 10x1000 um? wurden Leistungsdich-
ten zwischen 10 — 3000 kWem 2 erreicht. Die Detektion erfolgte iiber die Kante. Bei
Mikro-PL-Messungen (durchgefiihrt von L. Schade, H.-J. Mostel und U. Schwarz)
wurde ein Art-lonen-Laser bei 3.27 eV (378 nm) mit einem Mikroskopobjektiv auf
0.4 um fokussiert (Anregungsleistung 100 kWem—2) [52]. Die Lumineszenz wurde
auch durch das Mikroskopobjektiv gesammelt und mit einem Spektrometer detek-
tiert.
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Einen grof3en Einfluss auf die Lumineszenz hat die Anregungswellenldnge, weil sie
bestimmt wo die Strahlung absorbiert wird. Bei Templates erfolgte die Anregung
oberhalb der GaN-Bandkante mit einem He-Cd-Laser bei 3.81 eV (325 nm). Bei Pro-
ben mit InGaN-Quantenfilmen kann man auch unterhalb der GaN-Bandkante mit
einer InGaN-Laserdiode bzw. einem Ar*-Ionen-Laser bei 3.27 €V (378 nm) anregen,
so dass Elektron-Loch-Paare nur in den Quantentopfen angeregt werden (resonan-
te Anregung). Die resonante Anregung erlaubt eine einfachere Interpretation der
Ergebnisse. Bei der nichtresonanten Anregung diffundieren die Ladungstrager aus
dem Anregungsvolumen in die Quantentdpfe. Insbesondere bei temperatur- und leis-
tungsabhédngigen Messungen, kann die Intensitdt durch die Ladungstragerdiffusion
beeinflusst werden, was bei resonanter Anregung vermieden wird.
Temperaturabhédngige Messungen (durchgefiihrt von C. Netzel und H. Lawrenz) er-
lauben eine Aussage iiber die interne Quanteneffizienz [18]]. Die interne Quanteneffi-
zienz beschreibt das Verhaltnis von strahlender und nichtstrahlender Rekombination.
Bei 10 K sind die thermisch aktivierten nichtstrahlenden Rekombinationskanile nicht
aktiv, so dass vor allem strahlende Rekombination auftritt. Bei steigender Temperatur
werden nichtstrahlende Rekombinationskanéle aktiv und die Lumineszenzintensitéat
sinkt. Aus dem Verhaltnis von Raumtemperatur- und Tieftemperaturintensitdt kann
man dann die Quanteneffizienz berechnen.

Bei Hochanregungsphotolumineszenz (durchgefiihrt von J. Rass) mit streifenférmiger
Anregung kann optisch gepumptes Lasing erreicht werden. Wenn auf der Probe kein
Resonator definiert ist, lasst sich der Gain (die Verstarkung) und verstarkte spontane
Emission messen. Dafiir wird eine Probe mit Quantenfilmen und einem Wellenlei-
ter benotigt. Durch den Wellenleiter wird das Licht parallel zur Probenoberfldche
geleitet und kann tiiber die Kante detektiert werden. Durch die Hochanregung wird
eine Besetzungsinversion in den Quantentdpfen erreicht. Dadurch ist die stimulierte
Emission starker als die Absorption und es kommt zur Verstarkung. Wenn auf der
Probe ein Resonator definiert ist, z.B. durch Spalten der Probe, tritt Lasing auf, wenn
der Gewinn im Wellenleiter grof3er ist als die Absorptions-, Wellenleiter- und Spie-
gelverluste.

Mikrophotolumineszenz erlaubt die Abbildung von Fluktuationen der Emissionsener-
gie auf Submikrometerskala [52]. Im Gegensatz zur Kathodolumineszenz (CL) sind
bei der Mikrophotolumineszenz die Anregungs- und Detektionsvolumina identisch.
Daher hat die Ladungstragerdiffusion keinen grof3en Einfluss auf die Auflosung. Der
minimale Durchmesser von 400 nm auf den der Anregungslaser fokussiert werden
kann, ist aber mit der Auflosung der CL vergleichbar.

Kathodolumineszenz Bei der Kathodolumineszenz wird die Lumineszenz die in
einem Rasterelektronenmikroskop entsteht detektiert, so dass man ein ortsaufgelostes
Bild der Lumineszenz erhélt (iiber alle Wellenldngen integriert, panchromatische CL)
[53]. Mit Hilfe eines Spektrometers ist es moglich Spektren (in einem Punkt, bzw.
Bildausschnitt) und spektral gefilterte Bilder bei einer bestimmten Emissionsenergie
aufzunehmen (Mono-CL, durchgefiihrt von U. Zeimer). Um die Intensitit fiir eine
solche Abbildung zu erhéhen, wurde ein elliptischer Spiegel verwendet. Die Probe
ist dabei in einem Brennpunkt des Spiegels und der Schlitz den Monochromators im
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anderen, so dass Licht aus dem halben Raumwinkel detektiert wird. Aulferdem kom-
men in dieser Arbeit CL-Mappings vor (durchgefiihrt von B. Bastek). Dafiir wurde
mit einem speziellen Detektor an jedem Bildpunkt ein vollstindiges Spektrum auf-
genommen [53]]. Dies ermoglicht es im Nachhinein beliebige monochromatische Ab-
bildungen und Spektren zu erstellen. Aullerdem ist es moglich leichte Verschiebun-
gen der Peakenergie abzubilden, die bei der Mono-CL nur als Intensitétsfluktuation
erscheinen wiirden. Ublicherweise werden die Mono-CL-Aufnahmen und panchro-
matischen Aufnahmen bei 77 K und CL-Mappings bei 4 K durchgefiihrt, da dann die
Emissionslinien weniger verbreitert sind und die Intensitdt hoher ist. Problematisch
ist bei diesen Temperaturen die Aufladung der Probe, da es nur sehr wenige freie
Ladungstrager gibt. Wenn sich die Probe auflddt, kann es zu einer Verzerrung des
Bildes kommen.

Die Auflésung ist zum einen durch die Grofie des Anregungsvolumens und durch die
Diffusionsldnge der Ladungstrager gegeben. Das Anregungsvolumen wird durch die
Beschleunigungsspannung der Elektronen bestimmt und kann zwischen 200 nm bei
5kV und 2 um bei 30kV variiert werden [54]. Die Diffusionslidnge ist eine Materi-
aleigenschaft und wird durch die Rekombinationslebensdauer und der Diffusivitat
der Exitonen bestimmt. Eine hohe Defektdichte (sowohl Punkt- als auch ausgedehn-
te Defekte) fiihrt zu einer verkiirzten Lebensdauer und behindert die Diffusion. Wie
die CL-Bilder in Kap. |4 zeigen, wird typischerweise eine Auflésung von =~ 200 nm
erreicht

Transmissionselektronenmikroskopie Bei der Transmissionselektronenmikros-
kopie wird die Probe mit hochenergetischen Elektronen (200kV Beschleunigungs-
spannung) durchstrahlt (durchgefiihrt von A. Mogilatenko, P. Veit, Z. Wu). Dabei
konnen verschiedene Kontrastmechanismen zur Abbildung verwendet werden. Ne-
ben der Abbildung kann man auf3erdem Beugungsaufnahmen erstellen, um die Pro-
benorientierung im Mikroskop und die Anregungsbedingungen zu tberpriifen. In
dieser Arbeit sind die Hochaufl6sungsabbildung und die Beugungskontrastabbildung
verwendet worden. Bei der Beugungskontrastabbildung wird ausgenutzt, dass nicht
alle Pobenorte die gleichen Netzebenenabstdnde haben. An Versetzungen sind die
Netzebenen verzerrt. Wenn in der Beugungsbildebene eine Blende auf einen Reflex
gesetzt wird und nur mit diesem Reflex eine Abbildung erfolgt, erscheinen Berei-
che hell, in denen die Beugungsbedingungen fiir diesen Reflex erfiillt sind. In der
Néhe einer Versetzung ist das Gitter verzerrt und die Beugungsbedingung werden
nicht erfiillt, so dass diese dunkel erscheinen. Da der Burgersvektor einer Versetzung
die Richtung der Gitterverzerrung bestimmt, sind Versetzungen in der Beugungs-
kontrastabbildung nur sichtbar wenn Burgersvektor b und Vektor des zur Abbildung
verwendeten Reflexes g nicht senkrecht zueinander sind (b - g # 0).

Auch planare Defekte sind in der Beugungskontrastabbildung sichtbar. Sie sind nicht
sichtbar, wenn das Skalarprodukt aus Verschiebungsvektor und Beugungsvektor ein
ganzzahliges Vielfaches ist (R - g = n). I} und I, Stapelfehler sind also beide mit
einem Beugungsvektor vom g = 1100 sichtbar, bei der Abbildung mit g = 0002 aber
unsichtbar. Werden planare Defekte nicht ,,Edge on“ (d.h. senkrecht zur Defektebene)
abgebildet, sieht man Kontrastoszillationen im Bereich des Defekts.
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Bei der Hochauflésungsabbildung wird mit moglichst vielen Reflexen abgebildet. Die
Probe muss dabei moglichst genau entlang einer niedrig indizierten Richtung orien-
tiert sein, damit iibereinander liegende Atome (in ,Atomsdulen“ angeordnet) scharf
abgebildet werden konnen. Bei dieser Abbildungsart entsteht der Kontrast durch die
Interferenz der unterschiedlichen Reflexe. Dabei hdngt es von den Abbildungsbedin-
gungen ab, ob Atomsaulen als dunkle oder helle Punkte erscheinen.

Scanning WeiBlichtinterferometer Das Scanning Weilllichtinterferometer misst
die Oberflaichenmorphologie berithrungslos [55, 56, 57]. Dazu wird die Probe durch
ein Interferometerobjektiv mit weiflem Licht beleuchtet und abgebildet [57]. Ein
Strahlteiler im Objektiv erzeugt einen Referenzstrahl, der dann mit dem reflektier-
ten Licht der Probe iiberlagert wird. Durch Verwendung von Weifdlicht ist die Ko-
hérenzlange sehr kurz und damit auch der Bereich, in dem Interferenz auftritt. Ist
die Probe in der Nahe der Fokushohe, gibt es Interferenz. Durch Variation der Fo-
kusposition mit einem Piezo-Scanner wird fiir jeden Bildpunkt eine Intensitatskurve
in Abhéangigkeit von der z-Position aufgezeichnet. Aus den Interferenzstreifen in der
Nahe des Fokus kann nun die z-Position des Bildpunktes berechnet werden [|56]. Die
laterale Auflosung des Scanning Weif3lichtinterferometers entspricht einem Lichtmi-
kroskop und liegt bei dem verwendetem 50x-Objektiv bei 400 nm. Die z-Auflésung
liegt bei < 1 nm [56]. Das abgebildete Areal kann durch das Zusammensetzen meh-
rerer Aufnahmen vergréRert werden, so dass Aufnahmen der gesamten Waferober-
flache moglich sind und so auch deren Verkriimmung bestimmt werden kann.

Mikro-Raman-Spektroskopie Bei der Ramanspektroskopie wird Anregungslicht
durch die Erzeugung oder Vernichtung von Phononen gestreut (durchgefiihrt von T.
Brumme und G. Irmer). Dabei dndert sich die Photonenenergie leicht. Diese Anderung
entspricht der Energie der erzeugten oder vernichteten Phononen. Das Phononen-
spektrum ist charakteristisch fiir bestimmte Kristalle (Zusammensetzung und Struk-
tur). Auch die Kristallorientierung ist entscheidend, da durch Auswahlregeln eini-
ge Phononenbanden verboten sein konnen [58]]. Die Phononenenergie reagiert sehr
stark auf Verspannung, so dass man durch die Verschiebung der Phononenbanden
die Verspannung im Kristall bestimmen kann. Dazu muss man die Lage der Pho-
nonenbanden im unverspannten Kristall kennen [59] und das Deformationspotenti-
al [60]]. Analog zur Mikro-PL wurde bei der Mikro-Raman-Spektroskopie die Probe
durch ein Mikroskopobjektiv angeregt (0.5 um Spotdurchmesser) und die Strahlung
detektiert. Fiir die Aufnahme von Ramanspektren wurde ein Horiba Yobin Labram
800 verwendet. Fiir die Anregung wurde ein frequenzverdoppelter Nd:Yag Laser bei
532 nm verwendet. Zur exakten Eichung der Wellenzahl wurde ein Si-Einkristall und
die Linie eine Hg-Lampe verwendet. Die absolute Genauigkeit der Wellenzahl des
gestreuten Lichts betrégt somit 0.5 cm ™! und die Genauigkeit bei der Bestimmung
von Peak-zu-Peak-Abstéinden betrigt 0.3 cm 1.



Kapitel

Heteroepitaktische Abscheidung von nichtpolaren
GaN-Schichten

In dieses Kapitel beschreibt die Entwicklung von nicht- und semipolaren GaN-Puf-
ferschichten auf verschiedenen Fremdsubstraten. Dabei soll eingeschétzt werden, ob
sich diese Schichten als Pufferschicht von Bauelementen eignen. Fiir die Eignung als
Template fiir Baulemente sind die Morphologie und die Kristallqualitit entscheidend.
Auch die Orientierung der Schicht ist ein entscheidender Parameter. An geeigneten
Templates konnten die Teilschichten von Baulementen optimiert und unterschiedli-
che Orientierungen miteinander verglichen werden.

Polares GaN
|

(0001) c-plane

a-plane A|203 c-plane A|203 c-plane SiC (1 00) LiA|02

Nichtpolares GaN

m-plane Al,O,

m-plane SiC

Semipolares GaN

(1011 (073 |
I r
(100) Spinell| [ (110) Spinell | [m-plane ALO;]

Abbildung 3.1: Ubersicht iiber den Zusammenhang zwischen Substratmalerial und -
orientierung und der Orientierung der abgeschiedenen GaN-Schicht. Die blau hinterlegten
Késten sind in dieser Arbeit untersuchte Substrate.

Fiir die heteroepitaktische Abscheidung von GaN gibt es eine Vielzahl von Substraten
und Substratorientierungen, die zu verschiedenen Orientierungen der GaN-Schicht
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fithren (siehe Abb.[3.1)). Im Rahmen dieser Arbeit wurden fiir r-plane Saphir, m-plane
Saphir und (100) y-LiAlO; Wachstumsprozesse entwickelt und die Schichten mit c-
plane GaN auf c-plane Saphir verglichen. Ein Grund fiir die Auswahl der Substrate
ist deren Verfiigbarkeit. a-plane oder m-plane SiC und Spinell sind nur in kleinen
Substratgrof3en verfiigbar. Zum anderen decken die verwendeten Substrate relativ
viele der heteroepitaktisch moglichen Orientierungen ab.

3.1 (1120) a-plane GaN auf (1012) r-plane Saphir

Die ersten Experimente wurden auf r-plane Saphir durchgefiihrt. Aus der Literatur
war bekannt, dass man a-plane Wachstum analog zu c-plane GaN auf c-plane Saphir,
mit einem Mehrschrittwachstum bestehend aus Nukleation, Rekristallisierung und
Hochtemperaturpufferschicht erreichen kann [61]]. Ausgehend vom c-plane Wachs-
tumsprozess wurden also Wachstumsparameter fiir glatte Schichten gesucht. a-plane
GaN ist attraktiv fiir die Reduktion der Polarisationsfelder, da die a-Ebene senkrecht
zur c-Ebene liegt und daher keine Polarisationsfelder in Wachstumrichtung auftre-
ten. AuBerdem sind die Substrate leicht verfiigbar und die Epitaxiebeziehung ist, im
Gegensatz zum Wachstum auf m-plane Saphir, eindeutig. Die Epitaxiebeziehung ist
dabei folgende [62]:

(1012)Saphir” (1120)GaN
[101 ]_-] Saphir” [0001]Gan
[1210]5phir ||[1100] gan

Diese Relation ist schon sehr lange bekannt, da neben c-plane auch r-plane Saphir ein
glinstiges und leicht verfiigbares Substrat ist. Die Entwicklung von Bauelementen auf
diesem Substrat war aber wegen der schlechten Morphologie im Vergleich zu c-plane
unattraktiv [63]]. Erst die Suche nach einem Substrat fiir nichtpolares GaN fiihrte zur
Entwicklung glatter a-plane GaN-Schichten [61]].

Planares Wachstum Fiir das Wachstum von a-plane GaN wurde der Nukleations-
prozess von c-plane GaN angepasst. Wichtigster Parameter fiir das Wachstum ei-
ner glatten a-plane GaN Schicht ist der Druck. Wie aus der Transiente der In-situ-
Reflektionsmessung in Abb. zu erkennen ist, sinkt die Reflektivitat bei 400 mbar
schnell ab, das heif3t die Schicht wird rau, wie auch die lichtmikroskopische Aufnah-
me in Abb. zeigt. Bei c-plane GaN sinkt die Amplitude zu Anfang auch, da sich
auf der Nukleationsschicht dreidimensionale Inseln bilden. Diese koaleszieren aber
zu einer glatten c-plane Oberflidche, wie an den Oszillationen mit grof3er Amplitude
zu erkennen ist. Im Vergleich dazu lassen sich bei 100 mbar sehr gut Wachstums-
oszillationen fiir a-plane GaN beobachten (Abb. ). Der Vergleich der lichtmi-
kroskopischen Aufnahmen zeigt, dass sich bei 400 mbar Locher ausbilden, die sich
warend des Wachstums der Pufferschicht nicht schlief3en (Abb. & d). Wie auch
die ELOG-Versuche in Kap. |4 zeigen, lasst sich schlussfolgern, dass die a-Ebene im
Vergleich zu den hier aufgetretenen semipolaren und m-Facetten eine hohere Wachs-
tumsrate besitzt, so dass Morphologiestorungen nicht ausgeglichen sondern verstérkt



3.1 (1120) a-plane GaN auf (1012) r-plane Saphir

17

1300.0 | a—pléne true te'mperaturel fffffff '_ 0.30
a-plane Rgsg pmn ——— ’
1200.0 c-plane true temperature -------
c-plane Rgsg ym —— 0.95
1100.0 |-
o L e
s 1000.0 / ‘,_é"i s + 0.20 i
2 900 g/l 8 z
oy o 3l S 0.15 =
o 8000 T/l o
£ A =
° Y -
= 7000 &« 0.10
600.0
0.05
500.0
400.0 0.00
0 2000 4000 6000 8000
Zeit (s)
(a) 400 mbar
1200.0 T T 0.40
true temperature
1100.0 | 405 nm -4 0.35
950 nm
1000.0 0.30
$ 9000 025 2
5 2
© 8000 0.20 =
Q =
g &
E 7000 0.15 3
'_
600.0 0.10
500.0 0.05
400.0 L L L 0.00 (d
0 2000 4000 6000
Zeit (s)

(c) 100 mbar

Abbildung 3.2: a) & ¢) In-situ-Transienten der Temperatur und Reflektivitdt vom Wachstum
einer a-plane GaN-Schicht auf r-plane Saphir bei einem Reaktordruck von a) 400 mbar und
¢) 100 mbar. b) & d) Lichtmikroskopaufnahmen der Oberflachen der Wafer aus a) und c).

werden. Bei der Absenkung des Drucks verringert sich der Wachstumsratenuntschied
der konkurrierenden Facetten, so dass planares Wachstum méglich ist.

Die Reflektionskurve eines Versuchs zur Verbesserung der Kristallqualitédt in Abb.
zeigt, dass selbst bei niedrigem Druck die a-Ebene etwas schneller wéachst als die kon-
kurrierenden Facetten: Analog zum Wachstumsprozess auf c-plane GaN wurde bei
diesem Versuch nach der Nukleation eine raue Schicht gewachsen, die anschlief3end
durch laterales Wachstum geschlossen werden sollte. Eine solche Prozessfithrung
fithrt auf c-plane GaN zu einer Verringerung der Versetzungsdichte [[64, 65]]: Verset-
zungen knicken beim dreidimensionalen Wachstum ab (vergl. Kap. und kénnen
so leichter annihilieren (vergl. [1.2.1I). AuBerdem entstehen dadurch groRere In-
seln, die insgesamt weniger Kleinwinkelkorngrenzen und damit weniger durchsto-
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Abbildung 3.3: a) In-situ-Transienten der Temperatur und Reflektivitit vom Wachs-
tum einer a-plane GaN-Schicht auf r-plane Saphir mit einer Zweischrittpufferschicht
(400 mbar/100 mbar). b) Lichtmikroskopaufnahmen der Oberflache des Wafers aus a).

Rende Versetzungen erzeugen. Um grofRe Inseln zu erzeugen wurde das Puffer-
schichtwachstum bei 400 mbar begonnen und anschliel3end der Druck auf 100 mbar
in 7min abgesenkt. Das schnelle Absinken der Reflektivitit zu Beginn des Wachs-
tums bei 400 mbar zeigt, dass in diesem Versuch die Schicht wie geplant schnell
aufraut. Im zweiten Schritt bei 100 mbar, wo zuvor glattes Wachstum moglich war,
wird die Schicht aber nicht glatt sondern erreicht eine maximale Reflektivitdt von
7% und zeigt wieder grofle Locher (siehe Abb. [3.3p). Auch in der Literatur finden
sich dhnliche Ergebnisse, die vor allem fiir niedrigen Druck, hohe Temperaturen und
niedriges V/III-Verhéltnis eine geschlossene Oberflache beschreiben [66].

Wachstumsbedingungen Das Rezept zum Wachstum von a-plane GaN Templa-
teﬂ dhnelt dem typischen Rezept fiir c-plane GaN. Nach einer Desorptionsphase
(50 mbar, 1200°C), die der Reinigung des Substrats dient, wird auf Nukleationstem-
peratur abgekiihlt und der Druck auf 200 mbar erhoht. Bei den meisten Versuchen
wurde eine Nukleationstemperatur von 660° C verwendet. Eine Variation der Nuklea-
tionstemperatur zwischen 540°C und 670°C hatte keinen Einfluss auf Morphologie,
Rissbildung und Kristallqualitdt. Nach der Nukleation wurde auf Wachstumstempera-
tur geheizt. In dieser Heizphase kommt es zu einer Rekristallisation der Nukleations-
schicht, so dass die Dauer moglicherweise einen Einfluss auf die Schichtqualitét hat.
Die Wachstumstemperatur wurde zwischen 1200°C und 1270°C und der Druck zwi-
schen 50 und 400 mbar variiert. Typischerweise wurden die Pufferschichten 40 min
lang mit einer Rate von 2.6 um/h bis zu einer Dicke von 1.8 um gewachsen.

!Template bezeichnet ein Heterosubstrat mit einer GaN-Schicht, jedoch ohne aktive Schichten
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Abbildung 3.4: SWLI-Aufnahmen von a-plane GaN Schichten auf a) on axis und b) 0.25°
nach [0001] prazisionsverkipptem r-plane Saphirsubstrat.
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Abbildung 3.5:

Rontgenbeugungrockingkurven

eines a-plane Templates mit der

! 4000 —2000 0 2000 4000 Beugungsebene parallel zur m-
o (" bzw. c-Richtung der Probe.

Morphologie Eine genauere Analyse der Oberfliche zeigt eine lokale Rauigkeit
von 4.0nm (10x10 um? AFM). Auf groReren Lingenskalen findet man Wellen ent-
lang der m-Richtung und Hiigel, die entlang der c-Richtung ausgerichtet sind (vergl.
Abb. [3.4p). Die meisten Hiigel haben ein zur Oberfliche um 0.25° verkipptes Pla-
tau. Die Verwendung eines um 0.25° in c-Richtung verkippten Substrats sollte eine
Reduktion dieser Hiigel bewirken. Die Oberfldche eines solchen Templates ist in Abb.
zu sehen. Die Hiigelbildung ist deutlich unterdriickt aber im Gegenzug entste-
hen Risse, die alle parallel zur c-Richtung ausgerichtet sind. Die Rissdichte steigt
von 10 cm ™! fiir unverkippte Substrate auf 100 cm—! auf verkippten Substraten. Die
parallele Ausrichtung spricht fiir eine anisotrope Verspannung (vergl. Kap. [3.1)). Mit
einer Variation von Druck und Wachstumstemperatur konnte die Rissdichte zwar
verringert werden, gleichzeitig traten aber Locher auf.

Kristallqualitat Die Kristallqualitét ist eine Umschreibung fiir die Dichte von De-
fekten, die die optischen und elektronischen Eigenschaften sowie die Morpholo-
gie beeinflussen (Vergl. Kap. [1.2). Oft wird die Halbwertsbreite der Rockingkur-
ve (RC-FWHM) als ein Mal3 fiir die Kristallqualitdt benutzt (vergl. . Die RC-
FWHM des symmetrischen 1120 Reflexes von a-plane GaN Templates ist anisotrop.
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Abbildung 3.6: Tieftemperatur-
PL-Spektrum (10K) einer a-
plane GaN Schicht auf r-plane N . . . . .
Saphir. Aufgenommen von 10 3 31 3.0 33 34 35
C. Netzel und H. Lawrenz. E (eV)

Abb. zeigt, dass die Halbwertsbreite bei Einstrahlung entlang der c-Richtung
mit 2160" deutlich groer ist, als bei Einstrahlung entlang der m-Richtung (senk-
recht zur c-Richtung) mit 900”. Die Vergrof3erung der Halbwertsbreite wird durch
verschiedene Effekte verursacht [40]: Fiir eine anisotrope Verbreiterung der Peaks
kommen anisotroper Tilt (Mosaizitat) und eine Verringerung der Koharenzldnge
durch Domanenbildung in Frage. Bei der Grof3e der Doméanen und deren Verkip-
pung spielt die Nukleation und die Koaleszenz zu Beginn des Hochtemperaturwachs-
tums eine entscheidende Rolle. Wie zuvor beschrieben, planarisieren die a-plane
Schichten sofort bei Beginn des Hochtemperaturwachstums. Es bilden sich also keine
grolderen Doméinen mit geringer Mosaizitat wie bei c-plane GaN. Durch die Anisotro-
pie der Wachstumsraten in m- und c-Richtung entstehen Inseln mit unterschiedlichen
Ausdehnungen, die zur anisotropen Rockingkurvenverbreiterung fithren (vgl. [67]).
Die gemessenen Halbwertsbreiten stimmen mit den Werten von Craven et al. [61]
iiberein. TEM-Untersuchungen haben gezeigt, dass die Versetzungsdichte in diesen
Schichten 10x10'° cm~2 und die Stapelfehlerdichte 5x10° cm~! betrigt (in Kap. [4]
ausfihrlicher beschrieben).

Lumineszenzeigenschaften Bestimmte Defekte sind strahlende Rekombinations-
zentren und daher in PL-Spektren sichtbar. Das Auftreten bestimmert Defektbanden
zeigt eine hohe Dichte von Punktdefekten an [[68]. Auch BSF kénnen mit Hilfe der
PL identifiziert werden, da sie eine intensive Lumineszenz bei 3.42¢eV (bei 10 K)
zeigen [42] [43] 169, [41]]. In Verbindung mit der Lumineszenz bei 3.42 €V treten wei-
tere Peaks bei 3.33, 3.29, 3.22 und 3.12€V auf. Dieses Lumineszenzbanden sind
auch in den Spektren der a-plane Templates in Abb. zu sehen. Die Korrelation
mit Defekten wurde in der Literatur diskutiert, aber nicht abschlie@end geklart. Po-
tentielle Kandidaten fir diese Linien sind Donator—Akzeptor—Paar—Ubergénge (DAP)
[[69], prismatische Stapelfehler (PSF) [43]], Partialversetzungen (PD) [43] oder I,
Basalflachenstapelfehler [70]. Das Auftreten von weiteren Lumineszenzbanden un-
terhalb von 3.3 eV im Abstand von ~ 90 meV spricht fiir einen Donator-Akzeptor-
Paariibergang. Die Peaks konnten durch Phononenreplika erzeugt worden sein, die
entstehen, wenn bei der strahlenden Rekombination ein oder mehrere optische Pho-
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Abbildung 3.8: Plan-view-REM-Aufnahme
von einem Riss an der Oberflache eines a-
plane Templates. Der Riss wird gesdumt von
zwei Factten, die deutlich glatter sind als die
a-plane Oberflache.

nonen mit der Energie von 92 meV erzeugt werden [71]]. Der DAP-Ubergang hat ei-
ne hohe Wahrscheinlichkeit der Phononenwechselwirkung und ist daher eine wahr-
scheinliche Erklarung fiir die Lumineszenz um ~ 3.3 eV. Das Auftreten einer DAP-
Bande deutet auf eine relative hohe Konzentration von Punktdefekten oder eine
elektrische Aktivitdt von Versetzungen hin. Weitere Untersuchungen zu den Lumi-
neszenzeigenschaften von a-plane Proben sind im Kap. [4 zu finden.

Verspannung Beim Wachstum von GaN treten sowohl beim Wachstum als auch
beim Abkiihlen des Templates Spannungen auf. Wahrend des Wachstums kann mit
einem In-situ-Kriimmungssensor (vgl. die Krimmung gemessen werden, die
einen Riickschluss auf den Verspannungszustand erlaubt [47]]. In Abb. sind
die Krimmung eines c-plane und a-plane Templates zu sehen. Beim Hochheizen
andert sich die Krimmung der unbewachsenen Substrate wegen des Temperatur-
unterschieds zwischen der geheizten Unterseite und der vom Gas gekiihlten Ober-
seite. Wahrend des Wachstums der Pufferschicht verkriimmt sich die a-plane Schicht
mit zunehmender Schichtdicke konkav mit einem Anstieg von 3.75km~'min—". Ur-
sache ist eine tensile Verzerrung der Schicht, weil die Gitterfehlanpassung zum Sub-
strat nicht vollstindig durch die Nukleationsschicht abgebaut wurde. Der Vergleich
mit einem c-plane Template zeigt, dass die Kriimmung auf a-plane wesentlich starker
ist als auf c-plane, wo kein Anstieg der Kriimmung mit der Wachstumszeit zu be-
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obachten ist. Nach ca. 5500s bei einer Kriimmung von 150km~! erhéht sich die
Schwankung des Signals und verringert sich der Anstieg. Dies deutet auf einen Ab-
bau der Verspannungsenergie durch Rissbildung hin. Ein weiterer Hinweis auf eine
Entstehung der Risse wiarend des Wachstums sind ausgebildete m-Facetten an den
Réandern der Risse wie Abb. zeigt. Diese Facetten bilden sich warend des Wachs-
tums aus, da die m-Facette langsamer als die a-Facette wéchst (vgl. Kap. [4).
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Abbildung 3.9: a) In-situ-Transienten der Temperatur und Reflektivitdt vom Wachstum einer
a-plane GaN-Schicht auf r-plane Saphir mit AIN-Zwischenschicht. Dabei bezeichnet LT-GaN
die Nukleationsschicht, HT-GaN die Pufferschicht und LI-AIN die Zwischenschicht. b) Licht-
mikroskopaufnahmen der Oberflache des Wafers aus a).

Von c-plane GaN auf Si ist bekannt, dass Tieftemperatur-AIN-Zwischenschichten ten-
sile Verspannungen verringern konnen [73]]. Die In-situ-Kriimmungsmessung ei-
nes a-plane Templates mit AIN-Zwischenschicht ist in Abb. zu sehen. Die ma-
ximale Kriimmung bleibt mit 80 km~! deutlich unter dem Wert der Templates ohne
Zwischenschicht von 150km~!. Die Pufferschicht, die auf dem LT-AIN gewachsen
wird, ist nicht mehr tensil, sondern kompressiv verspannt. Die Krimmung nimmt
um 2.1km~'min~! ab. Allerdings ist nach dem Wachstum der Zwischenschicht die
Amplitude der 950 nm Reflektivitit deutlich niedriger als zuvor, was fiir eine gro3ere
Oberflachenrauigkeit spricht. Wie die Lichtmikroskopbilder nach dem Wachstum zei-
gen, gibt es keine Risse in der Schicht, aber es sind wieder die abgeflachten Hiigel
vorhanden (Abb. [3.9b).

Ebenfalls hat der Abkiihlvorgang (sinkende Temperatur am Ende des Versuchs in
Abb. Einfluss auf den Verspannungszustand der Schichten: Durch die unter-
schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaN und Saphir verringert
sich die Kriimmung des Wafers. Da die Differenz der thermischen Ausdehnungsko-
effizienten in den In-plane-Richtungen (c-Richtung und m-Richtung) unterschied-
lich ist, kommt es zu einer anisotropen Verkriimmung, wie die SWLI-Aufnahme ei-
nes ganzen Wafers in Abb. zeigt: Der Wafer ist sattelformig verkrimmt mit
einer konvexen Kriimmung von 170km~! in [0001]-Richtung und einer konkaven
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3.2 Semipolares (1122) GaN auf m-plane Al,O;

m-plane Saphir erlaubt das Anwachsen von semipolar orientierten GaN Schichten,
insbesondere (1122) und (1013) (siehe Abb. [3.11 - [74]). Die Epitaxiebeziehung fiir
(1122) entspricht der Relation fiir a-plane GaN (vgl. Kap. |3.1] .

(1010)saphir[| (1122)gan
[0001]saphir[[[1123]6a
[121O]Saphlr”[ilo Olga
(1012)Saphlr”(2:_l]_- )GaN

Beim Wachstum von (1013) orientiertem GaN gilt folgende Epitaxiebeziehung:
(1010)Saphir”(101§’)GaN
[1210]saphir||[3032]Gan
[OOOl]Saphir” [iziO]GaN
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Die Polaritdt wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht bestimmt. Eine zuverldssige Me-
thode ist die konvergente Elektronenbeugung, mit der in der Literatur die (1122)
Schichten als galliumpolar [[74}[76] und die (1013) Schichten als stickstoffpolar iden-
tifiziert. Fiir die vorliegenden Untersuchungen wird dieselbe Polaritdt angenommen.
Da es zwei in der Literatur berichtete Orientierungen auf m-plane Saphir gibt, besteht
die Gefahr, dass die gewachsenen Schichten nicht phasenrein sind, d.h. Schichten
mit unterschiedlich orientierten Kristalliten entstehen. Die meisten Versuche erga-
ben eine vollstindig (1122) orientierte Schicht mit einem kleinen Anteil (1013) was
mit w/26-Scans gemessen wurde. Es wurde kein Parametersatz gefunden, mit dem
(1013) orientierte Schichten reproduzierbar gewachsen werden konnten.

Die Oberfliche der (1122) Schichten ist spiegelnd. Die Rontgenanalyse bestitigt die
Epitaxiebeziehung. Bei einigen Wafern ist jedoch auch ein azimuthal um 180° ge-
drehtes Aufwachsen zu finden. Eine genauere Analyse ergab, dass zwischen
(1010)Saphir und (1122)gan eine Verkippung von 0.6° in Richtung [0001]g.y existiert.
Von Baker et al. und Vennégues et al. wurden dhnliche Werte gemessen 76].

200 nm

arrowhead like
feature . [51 13]

([0001]
projection)

<

[0170]

0 nm

(a) SWLI (b) AFM

Abbildung 3.12: Abbildung der Oberfliche eines (1122) GaN Templates mit a) SWLI und b)
AFM. Siehe auch [75].

Morphologie Die Oberflache zeigt im Gegensatz zu a-plane GaN keine Wellen und
Hiigel auf grofen Langenskalen (siehe Abb. [3.12). Mit dem AFM kann man jedoch
pfeilféormige Strukturen auflosen (siehe Abb. . Sie sind in [1123]gay Richtung
ausgerichtet, haben eine Stufenhohe von 25 nm bei einer Periodizitiat von 400 nm in
[1010]gan. Die RMS-Rauigkeit (10 x 10 um? AFM) ist daher mit 15nm im Vergleich
zu a-plane und c-plane GaN relativ gro3.

Die Strukturen sind relativ zur mittleren Oberfliche um 0.4° — 0.9 ° verkippt. Es
liegt die Vermutung nahe, dass die Oberflachenstruktur durch die Verkippung von
(1010)saphir und (2112)gay um 0.6° entsteht.

Kristallqualitdt Wie auch bei a-plane GaN ist die Rockingkurvenhalbwertsbreite
des symmetrischen Reflexes von der Einstrahlrichtung abhéngig (vgl. Kap. [3.1)). Die
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Halbwertsbreite ist auch hier bei Einstrahlung entlang [0110] mit 670" minimal und
bei Einstrahlung entlang [1123] mit 1590 maximal.

Lumineszenzeigenschaften DasLumineszenzspektrum dhnelt dem Spektrum von
a-plane GaN auf r-plane Saphir sehr. Auch hier dominiert der BSF-Peak, wéarend
die bandkantennahe Lumineszenz stark unterdriickt ist. Neben diesen beiden sind
noch Peaks bei 3.37 eV, 3.31 £+ 0.01 eV und mit geringer werdender Energie immer
schwicher werdende Peaks bei 3.23 + 0.03 eV, 3.12 4+ 0.02€V und 3.02 £ 0.02€V
zu sehen. Diese Peaks werden in der Literatur prismatischen Stapelfehlern (PSF)
und Donator-Akzeptor-Paar-Ubergéingen zugeschrieben [43] [69]. Letztere haben ei-
ne starke Phononenwechselwirkung und erzeugen die Phononenreplika im Abstand
von ~ 90 meV bei 3.23 eV, 3.12eV und 3.02 eV (vgl. Kapitel .

3.3 m-plane GaN auf (100) y-LiAlO,
Die Epitaxiebeziehung fiir m-plane GaN auf (100) y-LiAlO, [77]:

(100)14a10,/(1010)Gan
[001]Liat0, | [(1210]Gan
[010]y;a10, [/[0001]Gan

Die Gitterfehlanpassung betrigt 0.3% entlang [0001]gay und 1.7% entlang [1210]gay
[77]. Solch eine geringe Gitterfehlanpassung ermoglicht ein Wachstum ohne die auf
Saphir iibliche Niedertemperaturnukleationsschicht (siehe unten). Im Gegensatz zu
Saphir hat LiAlO, einige Eigenschaften, die fiir das Wachstum von Bauelementen
problematisch sind.

* Die Oberflache ist wasserempfindlich. Bei Kontakt mit Wasser wird die Ober-
fliche angegriffen und es kommt zu einer deutlichen Erhohung der Ober-
flaichenrauigkeit [78].
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* Wasserstoff hat eine dhnliche degradierende Wirkung auf die Oberflache [78]
791.

* LiAlO, zersetzt sich ab einer Temperatur von 900°C [80) [78].

* Die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von m-plane GaN sind wesentlich
kleiner als die von (100) LiAlO; (Ax = 2.7 x 10~®K~! parallel [0001]g.y und
Ao = 10.6 x 107K~ parallel [1210]gay [81) [82]). Fiir c-plane Saphir und
c-plane GaN sind die Werte dhnlicher (Ax = 3.0 x 10-®K~! [83] [82]. Dies
fithrt beim Abkiihlen zu erheblichen Spannungen zwische LiAlOy-Substrat und
der GaN-Schicht.

* LiAlO; wird nach dem Czochralskiverfahren aus der Schmelze gezogen. Um ei-
ne optimale Kristallqualitat zu erreichen, muss der Kristall mit vergleichsweise
hoher Geschwindigkeit aus der Schmelze gezogen werden, was jedoch zu in-
trinsischen Spannungen fithrt. Zusammen mit den Spannungen, die in einem
Kaltwandreaktor durch die unterschiedliche Vorder- und Riickseitentemperatur
des Wafers entstehen, kann es schon beim Heizen im Reaktor zum Wafer-
bruch kommen. Vor dem Wachstum hat der Wafer schon eine sehr starke Ver-
kriimmung um 130 km ! in [010]-Richtung und ist in [001] Richtung mit 2 km !
praktisch unverkriimmt (siehe Seite [29).

Wachstumsprozess Um diesen Problemen gerecht zu werden, wurde ein Zwei-
schrittwachstumsprozess entwickelt. Aus der Literatur ist bekannt, dass vor dem
Wachstumsstart eine Nitridierug der Oberflache bei Wachstumstemperatur zu ei-
ner Verbesserung der Kristallqualitdt und der Phasenreinheit der Schichten fiihrt
[84]]. Nach dem Hochheizen des Substrats unter Ny (um Oberflaichendegradation
zu vermeiden) wurde das Substrat mit Ammoniak nitridiert. Im Signal des In-situ-
Kriimmungsmessers 148t sich wihrend der Nitridierung eine Anderung feststellen
(Abb. [3.15). Die Kriimmungsénderung des Wafers ist vermutlich auf eine Reakti-
on der Oberfliche mit dem Ammoniak bzw. den Stickstoff Ad-Atomen, die bei der
Zersetzung des Ammoniaks entstehen, zuriick zu fiihren. Die entstehende Schicht
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hat eine andere Gitterkonstante als LiAlO, wobei ein Teil der Verspannung iiber
Krimmung abgebaut wird. Nach ca. 6 min bleibt die Kriimmung konstant, was
vermutlich bedeutet, dass die Reaktion mit der Oberflache abgeschlossen ist. Beim
Wachstum von GaN auf 4 min lang nitridierten Substraten ist die XRD-RC-Halbwerts-
breite 75% der Halbwertsbreite von 2 min lang nitridierten Substraten und bei 6 min
Nitridierung sogar nur noch halb so grol3.

Nach der Nitridierung wird, weiterhin mit N als Tragergas, das TEGa-Ventil getffnet
und das Wachstum begonnen. An den Fabry-Perot-Oszillationen der Reflektivitét
bei 950nm und 405 nm in Abb. kann man erkennen, dass die Schicht sofort
planar wéachst und nicht aufraut wie beim Anwachsen von c-plane GaN auf einer
GaN Nukleationsschicht. In der Literatur fithrten Nukleationsschichten zu keiner Ver-
besserung der Oberflache oder der Kristallqualitdt [78| |84, [79]. Ein Variation der
Nitridierungs- und Wachstumstemperatur zeigt, dass Temperaturen iiber 900°C zu
groReren Halbwertsbreiten fithren. Wie schon bei a-plane und (1122) GaN auf Sa-
phirsubstraten, sind auch bei m-plane GaN auf LiAlO, die Rockingkurvenhalbwerts-
breiten anisotrop. Die grofere Halbwertbreite ist im allgemeinen in [1210]gay zu
finden.

Morphologie Die Morphologie der Schichten wurde mit Hilfe von Weil3lichtinter-
ferometrie und AFM untersucht. Abb. zeigt die Oberfldche einer 440 nm dicken
Schicht. Die Streifen ohne kristallographische Ausrichtung im SWLI-Bild stammen
von Polierschiden im Substrat, die beim Uberwachsen mit GaN sichtbar werden.
Insgesamt ist die Schicht mit einem RMS-Wert von 3.1 nm bei dieser Vergrof3erung
sehr glatt. Die hohere Ortsauflésung des AFMs (Abb. RMS 4.3 nm) zeigt zwei
Gruppen von Pits: Groere Pits mit einer geringeren Dichte und einer Tiefe von ca.
35 — 40 nm und kleinere Pits mit einer hoheren Dichte und einer Tiefe von 12nm.
Eine mogliche Erkldrung ist, dass sich die Oberfliche nach dem Anwachsen der
Schicht noch nicht vollstindig geschlossen hat. Dagegen spricht, dass in der In-situ-
Reflexionsmessung die Schicht makroskopisch glatt erscheint. Andererseits ist davon
aus zu gehen, dass das Anwachsen der Schicht mit Nukleationsinseln beginnt. Wenn
diese Inseln eine flache m-Facette an der Oberfliche haben, wiirde die Reflektivitit



28

3 Heteroepitaktische Abscheidung von nichtpolaren GaN-Schichten

nicht wie bei c-plane, wo die Inseln schrige (1011) Facetten haben, beeintrichtigt
werden. Eine geringe Adatom Beweglichkeit, z.B. durch Stickstoff als Trédgergas und
relativ niedrige Temperaturen, wiirde das laterale Wachstum und damit die Koales-
zenz verzogern, so dass noch bei einer Dicke von 440 nm die Schicht nicht vollstandig
geschlossen ist. Moglich wére auch eine verringerte Wachtumsrate an Defekten (ana-
log zu V-Pits in c-plane GaN). Die verschiedenen Pit-Grofden konnten dabei ihre Ur-
sache in unterschiedlichen Versetzungstypen haben. Diese wiirden mit steigender
Schichtdicke groBer werden. Da die Pits aber bei groBeren Schichtdicken (siehe fol-
gender Abstatz) nicht mehr zu sehen sind, ist wohl eher die verzégerte Koaleszenz
Ursache der Pits. Um die Koaleszenz zu beschleunigen, waren Wachstumsbedingun-
gen wiinschenswert, die eine gollere Adatombeweglichkeit ermdglichen, d.h. mit
Wasserstoff als Tragergas und bei hoheren Temperaturen, was aber im Kontrast zu
der begrenzten Stabilitdt der LiAlO,-Substrate steht.
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Abbildung 3.16: a) SWLI und b) AFM Abbildung (10 x 10 um) der Oberfldchenstruktur
einer 440 nm dicken m-plane GaN Schicht auf LiAlO,. Fiir die SWLI-Abbildung wurde die
Kriimmung des Wafers subtrahiert.

3-Schritt-Wachstumsprozess Die Limitierung der Wachstumsparameter auf <
900°C und Stickstoff als Tragergas ist nicht optimal. Ein Wachstum bei hoherer
Temperatur und mit Wasserstoff als Trégergas konnte zu einer besseren Kristall-
qualitdt und Morphologie fiihren. Um die Substratoberflache nicht zu schidigen,
wird das Zweischrittwachstum beibehalten und ein Hochtemperaturschritt mit Hy
als Tragergas hinzugefiigt. Nach einer 150 nm dicken Schicht unter Ny-Atmospare
wurden noch 950 nm unter Hy bei erhohter Temperatur abgeschieden. Gegen Ende
des Wachstums fiel die Reflektivitdt bei 405 nm. Dieser Abfall zeigt eine Aufrauung
der Oberfldche an, da bei einer rauhen Schicht das Licht gestreut und nicht zuriick
zum Messkopf reflektiert wird.

Morphologie des 3-Schritt-Wachstumsprozesses Die Morphologie der dicke-
ren Schichten unterscheidet sich maf3geblich von den diinneren mit 2-Schritt-Prozess
gewachsenen Schichten. Wie die AFM-Abb. zeigt, ist die Schicht mit einem
RMS-Wert von 12 nm vergleichsweise rau. Die hervorstehenden Strukturen sind Hiigel
(AbD. ), die sich bevorzugt an Polierriefen bilden. Bei hoherer Temperatur ha-
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Abbildung 3.17: a) Lichmitkoskop- und b)AFM Abbildung (10 x 10 um) der Ober-
flachestruktur einer 1100 nm dicken m-plane GaN Schicht auf LiAlO, (3-Schritt-Wachstum).

ben die Hiigel eine pyramidale Form, in vielen Fallen sind sie aber abgerundet. Die
Hiigel sind langgezogen mit einer groferen Ausdehnung in [1210] Richtung. Hier ist
eine Analogie zu m-plane GaN Schichten auf m-plane Substrat zu sehen (vgl. [5.3).
Die Hiigel haben Seitenwinkel von ~ 1° in [0001] und 0.2° in [1210] und eine Dich-
te von 1 x 10° cm 2. Das bevorzugte Auftreten der Hiigel an Polierriefen legt einen
Zusammenhang mit Defekten nahe. Das AFM-Bild in Abb. zeigt Streifen paral-
lel der [0001] Richtung. Sie haben eine Stufenhohe von 2 — 6 nm und einer Dichte
von 2 x 10*cm ™! (mittlerer Abstand von 500 nm). Die Stufen scheinen zufillig nach
oben oder unten zu gehen, so dass es sich nicht um Step-bunching handeln kann, bei
dem alle Stufen die selbe Richtung hitten. Das AFM-Bild zeigt den Beginn bzw. das
Verschwinden weniger Stufen, woraus man schliel3en kann, dass die Stufen deut-
lich linger als 10 um sind. Die RMS-Rauigkeit von 12nm (10 x 10 um? AFM) wird
nicht durch die Stufen sondern von den Undulationen (den Hiigeln, die bei niedrige-
ren Vergrollerungen zu erkennen sind) in [0001]-Richtung dominiert. Solche Streifen
sind einzigartig und weder fiir das Wachstum auf SiC oder auf Saphir bekannt.

Anisotrope Verkrimmung der Substrate Wie zuvor angesprochen, sind das Sub-
strat und die Schicht anisotrop verkriimmt. In Fig. [3.18]ist die Kriimmung des Wa-
fers wahrend des Wachstums dargestellt. Fiir die Messung der minimalen und ma-
ximalen Kriimmung des Wafers wurde die Mittelung iiber mehrere Messpunkte aus-
geschaltet, so dass immer zuféllig ein Wert zwischen der minimalen und maxima-
le Krimmung gemessen wurde. Aus der Einhiillenden der Transiente konnte dann
die minimale und maximale Kriimmung und so auch deren Anisotropie extrahiert
werden. Diese Methode erméglicht nicht die Messung des Winkels, bei dem die
Krimmung extremal wird. Da sich die thermische Ausdehnungskoeffizienten und
Elastizitdtskonstanten am stirksten in den niedrig indizierten Richtungen unterschei-
den, ist die maximale und minimale Kriimmung immer bei diesen zu finden, wie mit
Ex-situ-Methoden (SWLI und Alpha-Step) gemessen wurde.

Vor dem Wachstum ist der Wafer bereits anisotrop verkriimmt. Die maximale Kriim-
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mung liegt in [010]y510, Richtung, wéihrend die minimale Kriimmung in der senk-
recht dazu liegenden [001]140, Richtung befindet. Es ist in Abb. zu sehen, dass
die mittlere Krimmung mit steigender Temperatur zunimmt, wihrend die Aniso-
tropie abnimmt. In Folge der Nitridierung kommt es erst zu einer Verringerung der
Kriimmung, die beim Heizen auf Wachstumstemperatur wieder ansteigt. An diesem
Punkt ist die Anisotropie am kleinsten. In den ersten 500 s des Wachstums, also bis
zu einer Dicke von =~ 60 nm, bleibt die mittlere Kriimmung konstant.In den folgen-
den 2200s gibt es dagegen eine starke Krimmungsanderung. Sowohl minimale als
auch maximale konkave Kriimmung verringern sich. Das heil3t, dass die GaN-Schicht
kompressiv verspannt ist. Ab einer Dicke von 330 nm (2700 s nach Beginn des Wachs-
tums) bleibt die Kriimmung ungefahr konstant. Gleichzeitig nehmen die Schwankun-
gen des minimalen und maximalen Kriimmungswertes zu. Ein ungefahr konstantes
Krimmungssignal bedeutet, dass die Schicht unverspannt wéchst. Ware sie namlich
verspannt, wiirde die Erhohung der Schichtdicke zu einer Krimmungsénderung fiih-
ren. Da die Schicht zuvor verspannt gewachsen ist, muss die Schicht durch Genera-
tion von Defekten relaxiert sein.

Zur beobachteten Relaxation passt eine stark ansteigende Rockingkurvenhalbwerts-
breite zwischen 150 und 440 nm Schichtdicke (Abb.[3.19). Die anisotrope Verbreite-
rung bei Einstrahlung parallel [1210] spricht fiir eine Vergroferung der Mosaizitit,
d.h. des Tilts, in dieser Richtung. Auflerdem sind ab ca. 440 nm, dann deutlicher bei
1000 nm Dicke die Oberfléchenstufen zu beobachten (vgl. Abb. [3.17). Ein Aufrauen
der Schicht beim Wachstum von kompressiv verspannten Schichten ist insbesondere
fiir InGaN auf GaN bekannt [85]. Die Erhohung der Rauigkeit wird wahrscheinlich
durch die starke kompressive Verspannung und durch die neu generierten Defek-
te ausgelost. Gegen Ende des Wachstums gibt es starke Schwankungen im Signal
der maximalen Kriimmung, warend die minimale Kriimmung konstant bleibt. Es ist
moglich, dass die Schicht in dieser Richtung erneut verspannt wachst und anschlie-
Bend wieder relaxiert. Nach dem Wachstum kiihlt der Reaktor ab, wodurch sich
der Temperaturunterschied zwischen Vorder- und Riickseite verringert. Die Verrin-
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gerung der termisch induzierten Spannung wiirde den Wafer in den urspriinglichen
Zustand zuriickkehren lassen, aber die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten
von LiAlO, und GaN verstarken die konvexe Krimmung. Nach dem Wachstum haben
sich die Richtungen der maximalen und minimalen Anisotropie nicht gedndert. Ma-
ximale Kriimmung ist in [010];;10, bzw. [0001]gan zu finden, wérend die minimale
Kriimmung in [001];;410, bzw. [1210]an liegt.

3.4 Vergleich mit (0001) c-plane GaN

Nach dem alle nicht- und semipolaren Templates beschrieben wurden, muss man
deren Eigenschaften mit einer Referenz vergleichen, um ihre Qualitét einschitzen
zu konnen. Dazu bieten sich c-plane GaN Templates an. Der Wachstumsprozess von
c-plane GaN auf c-plane Saphir ist gut verstanden und liefert GaN-Schichten, die
zur Herstellung von Bauelementen tauglich sind. Auf c-plane Templates des FBH
wurden HEMTs und elektrisch gepumpte Laserdioden realisiert. Die typische Ober-
flachenrauigkeit der Schichten betrdgt 0.5nm (5x5um AFM) bzw. 50nm (100 x
100 um SWLI). Die Halbwertsbreite der 0002 und 3032 Rockingkurven (RC-FWHM)
sind 270” und 370”. Die Dichte der durchstof3enden Versetzungen wurde mit De-
fektitzen und Berechnung aus der XRD-FWHM auf ca. 2 x 10° cm—?2 abgeschitzt
[38].

Morphologie Der Vergleich der Morphologie von c-plane und den nicht- und se-
mipolaren Templates zeigt, dass die Rauigkeit bei einem 100 x 140 um2-SWLI-Scan
durchaus vergleichbar ist, aber insbesondere bei 10 x 10 um? die c-plane-Schichten
deutlich glatter sind als alle nicht- und semipolaren Schichten.

Kristallqualitat c-plane GaN Schichten auf c-plane Saphir haben mit 270” eine ver-
gleichweise kleine Rockingkurvenhalbwertsbreite des symmetrischen Reflexes. Le-
diglich bei 150 nm diinnen m-plane GaN-Schichten auf LiAlO, wurden auch Rocking-
kurvenhalbwertsbreiten von ~ 200” gemessen. a-plane, (1122) und dickere m-plane
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GaN-Schichten zeigen deutlich grof3ere Halbwertsbreiten (je nach Eintrahlrichtung
bis zu 20007, 1500” bzw. 2000”). Aufderdem ist die Halbwertsbreite der c-plane GaN
Templates isotrop wie auch die der diinnen m-plane GaN-Schichten auf LiAlO,. Die
anderen Proben zeigen eine durch Mosaizitédt verursachte Anisotropie.

Verspannung und Kriimmung c-plane Templates sind wie a-plane und (1122)
Templates bei Wachstumstemperatur tensil verspannt. Die Kriimmung ist bei Wachs-
tumstemperatur bei einer Schichtdicke von 1.8 um mit 50 km~! deutlich kleiner als
bei a-plane Temlates und vergleichbar mit der Kriimmung von (1122)-Templates auf
m-plane Saphir. Die starkere Kriimmung von a-plane und m-plane GaN macht die-
se Templates weniger attraktiv fiir Baulemente. Eine zu grof3e Krimmung macht die
Prozessierung von Baulementen unmoglich. Die tensile Verspannung von a-plane-
Schichten senkt auf3erdem die kritische Schichtdicke fiir AlGaN-Cladding-Schichten
(vgl. Kap. [5.1). Die starke kompressive Verspannung der m-plane Schichten kann
zum Bruch der Substrate fithren und erschwert es, Strukturen reproduzierbar zu
wachsen.

Die deutlich groBeren Rockingkurvenhalbwertsbreite deuten auf eine hohere De-
fektdichte der nicht- und semipolaren Schichten hin. Auch groRe Oberflaichenrauigkeit
wird vermutlich durch die ausgedehnten Defekte und Verspannung zum Fremdsub-
strat erzeugt, da spiatere ELOG-Untersuchungen (S. und das Wachstum auf GaN-
Bulk Substraten (Kap. zeigen, dass defektarme Schichten mikroskopisch glatt
sind. Eine Untersuchung der Defektstruktur mit TEM konnte klaren, inwieweit sich

die Defektstruktur der nicht- und semipolaren Templates sich von c-plane unteschei-
det.

3.5 Defektstruktur nichtpolarer GaN Schichten

Bei der Defektstruktur in den nicht- und semipolaren Templates gibt es einige Ge-
meinsamkeiten mit c-plane GaN. So gibt es in allen Schichten durchstof3ende Verset-
zungen. Im Gegensatz zu c-plane findet man aber in allen nicht- und semipolaren
Schichten Basalflachenstapelfehler. Im Folgenden werden TEM-Untersuchungen an
m-plane GaN auf LiAlO, und a-plane GaN auf Saphir vorgestellt.

Defekte in m-plane GaN auf LiAlO, Eine m-plane GaN Schicht auf LiAlO, wur-
de im mit TEM untersucht. Abb. zeigt die drei ausgedehnten Defekttypen, die
in m-plane GaN auf LiAlO, zu finden sind: Versetzungen, basale Stapelfehler und
planare Defekte auf verschiedenen Kristallebenen. Die Defekte lassen sich durch die
unterschiedlichen Reflexe, bei denen sie bei der Abbildung sichtbar sind, identifizie-
ren. Die durchstoldenden Versetzungen sind vor allem in der Abbildung mit einem
Beugungsvektor von g = 1120 zu sehen und haben eine Dichte von 3 x 10° cm—2.
Auch bei einem Beugungsvektor von g = 1010 sind Versetzungen als schwarze
Punkte und an ihrem Verspannungfeld zu erkennen. Deutlich stiarker treten aber Ba-
salflichenstapelfehler hervor. Sie kommen auch in anderen nicht- und semipolaren
GaN-Schichten vor (z.B. a-plane GaN S.[3.5). Stapelfehler sind im Beugungskontrast
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Abbildung 3.20: Plan-view TEM Hellfeldabbildungen im Zweistrahlfall nahe der 1010-
Zonenachse einer m-plane GaN-Schicht auf LiAlOy (3-Schritt-Prozess). Aufnahmen mit a)
Beugungsvektor g = 0002 zeigen vor planare Defekte, b) Beugungsvektor g = 1120 zeigen
durchstofRende Versetzungen (Grenzen und Stapelfehler) und ¢) Beugungsvektor g = 1010
zeigen vor allem Basalfldchenstapelfehler (BSF) vom Typ I;. Aufgenommen von A. Mogila-
tenko.) Siehe [39].

sichtbar, wenn das Skalarprodukt von Beugungsvektor g und Verschiebungsvektor R
(vgl. Kap. 1.2.2) nicht ganzzahlig ist. Die hier beobachteten Stapelfehler sind rela-
tiv kurz (=~ 500nm) und haben verglichen mit a-plane GaN (S. 3.5 und [61]) und
(1122) GaN [76] auf Saphir eine sehr niedrige Dichte von 3 x 10*cm 1.
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Abbildung  3.21: Querschnitts TEM  Hochauflésungsabbildung eines Basal-
flichenstapelfehlers entlang der 1120-Zonenachse in m-plane GaN auf LiAlO,. Aufge-
nommen von A. Mogilatenko. Siehe [39].

Die HRTEM-Abbildung (Abb. 3.21) zeigt einen I; Stapelfehler. Die eine kubisch ko-
ordinierte ABC-Atomlage des I;-Stapelfehlers ist im vergrofderten Bildausschnitt zu
sehen. Es wurden in den m-plane orientierten Schichten ausschlie®lich Stapelfehler
vom Typ I; gefunden. Es ist aber auch moglich, dass andere Stapelfehlertypen eine
sehr geringe Dichte haben und deswegen nicht beobachtet wurden. Das ist konsis-
tent mit den Ergebnissen von GaN-Schichten auf r-plane Saphir [40]. Die meisten
Stapelfehler werden von Partialversetzungen begrenzt (weil3e Pfeile in Abb. 3.20c).
In wenigen Fillen werden zwei basale Stapelfehler durch einen prismatischen Sta-
pelfehler verbunden (schwarzer Pfeil links oben in Abb. 3.20c). Die Dichte der Par-
tialversetzungen bei einer durchschnittlichen Stapelfehlerldnge von 500 nm betrégt
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Abbildung 3.22:
Querschnitts TEM Hoch-
auflésungsabbildung ei-
nes planaren Defekts und
eines Stapelfehlers in m-
plane GaN auf LiAlO;.
Aufgenommen von A.
Mogilatenko. Siehe [39].

1.2 x 10 cm—2. Dies ist ungefihr die Hilfte aller Versetzungen in der Schicht. Im Ge-
gensatz zu semipolarem GaN auf Saphir [76] sind die Partialverstzungen nicht domi-
nierend, sondern es gibt auch eine relativ grof3e Anzahl von ,ganzen“ Versetzungen.
Der dritte Defekttyp in m-plane GaN auf LiAlO, ist in Abb. 3.20a zu sehen: Es han-
delt sich um Defekte, die vor allem bei einer Abbildung mit dem 0002 Reflex sichtbar
sind und eine Dichte von 2 x 10* cm~1. Diese Defekte sind wie die Stapelfehler ein
planarer (zweidimensionaler) Defekt, zu erkennen an den Dickenoszillationen, die
bei planaren Defekten auftreten, wenn sie nicht ,Edge on“ abgebildet werden. Da
dieser Defekt nur bei der Abbildung mit dem 0002 Reflex zu sehen ist, muss der
Verschiebungsvektor in [0001] Richtung liegen wie auch mit HRTEM gezeigt wurde.
Im Gegensatz zu den Basalfldchenstapelfehlern kommen diese Defekte nicht auf der
Basalebene aber auf verschiedenen anderen Ebenen vor. In der Plan-view-Abbildung
bilden sie geschlossene Ringe (mit einer komplizierten Form) ohne sich zu verzwei-
gen oder in Partialversetzungen zu terminieren. Die Entstehung dieser Defektstruk-
tur kann man erkldren, wenn es zwei um 1/2[0001] verschobene Nukleationsplatze
gibt (vgl. [5]): Bei der Nukleation wiirden zuféllig Inseln auf Platz I oder II entstehen.
Sie konnen defektfrei koaleszieren, wenn sie auf dquivalenten Pldtzen entstehen. Im
Falle von verschobenen Nukleationsplédtzen wird ein planarer Defekt mit einem Ver-
schiebungsvektor von 1/2[0001] gebildet.

Die hochauflésende Abbildung 3.22 zeigt einen planaren Defekt und einen Stapel-
fehler im Querschnitt. Das Besondere an der Abbildung ist, dass Stapelfehler und
planarer Defekt sich nicht kreuzen, sondern der Stapelfehler an dem Defekt beginnt.
Es konnte also sein, dass Stapelfehler an den planaren Defekten erzeugt werden.
Bisher ist dieser Meachnismus zur Generation von Stapelfehlern unbekannt. Ein De-
fekttyp, der die Generation weiterer Defekte ermoglicht oder erleichtert ist nicht
wiinschenswert fiir das Wachstum von Baulementen. Das macht, neben der starken
Erhohung der Mosaizitét durch Relaxation oberhalb 300 nm und dem erhéhten Sau-
erstoffeinbau durch Zersetzung des Substrats, LiAlO2 als Substrat unattraktiv.
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Abbildung 3.23: Beugungskontrast Plan-view-TEM-Abbildung einer a-plane GaN-Schicht
auf r-plane Saphir mit den Beugungsvektoren a) g = 1100 (Stapelfehler), b) g = 0002
(Partialversetzungen), ¢) g = 2110 (Schraubenversetzungen). Im Inset von Abb. a) ist ei-
ne HRTEM-Abbildung, die einen I;-Stapelfehler zeigt, der in einer Partialversetzung endet.
Aufgenommen von Z. Wu. Siehe [86]].

Defekte in a-plane GaN Von 30 um dickem a-plane GaN auf r-plane Saphir wur-
den Plan-view-TEM-Aufnahmen unter verschiedenen Beugungsbedingungen ange-
fertigt (Abb. . Mit dem 1100 Reflex sind die Stapelfehler sichtbar. Die Stapel-
fehlerdichte liegt zwischen 4x10° cm ! und 1x10° cm~!. Die Hochauflésungs-TEM-
Aufnahme im Inset zeigt einen I; Stapelfehler und wie er in einer Frank-Shockley-
Partialversetzung terminiert.

In Abb. b) mit g = 0002 sind Partialversetzungen mit einer Dichte von 8 x 10° cm—2
zu sehen. Zusammen mit einer Stapelfehlerdichte von 4 x 10> — 10®cm™! ist die
mittlere Lange der Stapelfehler 0.75 — 2.5 um.

In Abb. kann man die Schraubenversetzungsdichte bestimmen zu 8 x 10° cm—2.
Die Gesamtversetzungsdichte (Schrauben und Partialversetzungen) im Seed ist da-
mit 1.6 x 10'°cm~2 und damit in der selben GréRenordnung wie in der Literatur
[61]. Auch die Dichte der Stapelfehler ist identisch mit den Werten der Literatur.
Trotz einer Schichtdicke der untersuchten Probe von 30 um haben Versetzungen sich
nicht ausgeloscht und Stapelfehler sind nicht herauswachsen. Daraus folgt, dass fiir
das heteroepitaktische Wachstum defektreduzierende Malnahmen notwendig sind,
da die Defektdichte nicht ohne weiteres iiber die Schichtdicke (wie bei c-plane GaN)
reduziert werden kann.

Zusammenfassung zur Defektstruktur in nichtpolaren Schichten Die TEM-
Untersuchungen haben gezeigt, dass die Defektdichte in heteroepitaktischen Schich-
ten sehr hoch ist.In nichtpolaren GaN-Schichten gibt es Basalflichenstapelfehler,
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die c-plane GaN Templates nicht vorkommen. Sie haben eine sehr hohe Dichte von
3 x 10*ecm~1 in m-plane GaN auf LiAlO, und 10°cm™! in a-plane GaN auf Sa-
phir. Die Dichte der durchstol3enden Versetzungen ist insbesondere fiir a-plane GaN
auf Saphir mit 1.6 x 10'° cm—2 wesentlich hoher als auf c-plane GaN. In m-plane
GaN gibt es zusitzlich noch planare Defekte mit einer Dichte von 2 x 10* cm™~1. Die
geringere Defektdichte auf m-plane GaN im Vergleich zu a-plane GaN ermoglicht
wahrscheinlich die geringe Oberflachenrauigkeit und Rockingkurvenhalbwertsbrei-
ten bei diinnen Schichtdicken (< 300 nm). Fiir dickere Schichten steigen Rauigkeit
und Rockingkurvenhalbwertsbreite wegen der Relaxation stark an.

3.6 Bewertung fur die Herstellung von Baulementen

Es ist moglich heteroeptiaktisch nicht- und semipolare Templates herzustellen. Das
Hauptproblem beim Wachstum auf r-plane und m-plane Saphir sowie (100) LiAlO,
ist die hohe Defektdichten und die daraus resultierende Morphologie, die Rauig-
keitswerte deutlich iiber dem Niveau von c-plane GaN zur Folge haben. Trotz dieser
hohen Defektdichten ist es moglich auf solchen Oberflichen LEDs herzustellen [87].
Diese haben dann aber wegen der schlechten Materialqualitat sehr geringe Effizien-
zen. Um bessere LEDs und vielleicht sogar Laser herstellen zu konnen, miissen also
die Defektdichten reduziert werden. Fiir c-plane GaN gibt es dazu vor allem drei
Wege, die man fiir die nichtpolaren Schichten versuchen konnte:

* Das Wachstum von dickeren Schichten. Fiir c-plane GaN nimmt die Defekt-
dichte mit wachsender Schichticke ab, da Versetzungen mit entgegengesetzem
Burgersvektor anihilieren konnen. In nicht- und semipolaren Proben gibt es
aber nicht nur ,ganze” Versetzungen sondern Stapelfehler, Partialversetzungen
und in m-plane GaN auf LiAlO, Doméanengrenzen. Die Dichte dieser Defek-
te nimmt nicht oder nur wesentlich langsamer mit der Schichtdicke ab, wie
man an 300 um dicken mit HVPE gewachsenem nichtpolaren GaN sehen kann
(88, 189].

 Durch laterales Uberwachsen lassen sich die Defektdichten deutlich reduzieren.
Dieser Ansatz wird im folgenden Kapitel verfolgt (siehe Kap. [4).

* Auf homoepitaktischen GaN Substraten konnen defektarme GaN-Schichten ge-
wachsen werden, wie in Kap. |5|dargestellt wird.



Kapitel

Laterales epitaktisches Uberwachsen (ELOG) zur
Defektreduktion

Wie in Kap. [3|beschrieben wurde, muss fiir die Herstellung von effizienten LED- und
Laserstrukturen die Defektdichte der Templates reduziert werden. Die Versetzungs-
dichte miisste wenigstens um eine Gréenordnung auf 10° cm—2 abgesenkt werden,
wenn man eine Diffusionsldnge von 100 nm in a-plane InGaN annimmt [90]. Laser-
strukturen wurden auf c-plane Templates mit einer solchen Defektdichte hergestellt.
Fiir die maximale Dichte der Basalflichenstapelfehler gibt es keine Vergleichswerte.
Hier miisste der Einfluss auf die Leistung in LED- und Laserstrukturen erst untersucht
werden.

Die Defektdichte l4sst sich durch laterales Uberwachsen verringern. Auf die GaN
Oberfliche wird hierzu eine Maske aufgebracht, durch deren Offnungen das GaN
nur auf einem Teil der Oberflache weiterwachsen kann (vgl. Abb. ). Wichtig ist,
dass das Maskenmaterial bei Wachstumstemperatur stabil ist und es auf der Maske

a) GaN Template b) Abscheidung der c) Maskenstrukturierung
SiO,-Maske

1.8 ym a-plane GaN

AlL,O,
d) Uberwachsen des struk- e) Versetzungen werden an f) Vollstéandige Koaleszenz
turierten Templates der Maske terminiert
2R\ K

|
RGN - NI

/\/V\//—\/

Abbildung 4.1: Schema des ELOG-Prozesses.
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nicht zur Keimbildung kommt. Nachdem das GaN durch die Offnungen (Window)
gewachsen ist, wachst es nicht nur in der urspriinglichen Wachstumsrichtung son-
dern auch seitlich iiber die maskierte Flache. Das lateral gewachsene Material (Wing)
ist meist versetzungsarmer und weniger verspannt als das kohérent {iber der Mas-
kenoffnung gewachsene Material (Windowregion), da es keinen direkten Kontakt
zum Substrat hat (Abb. [4.1). Bei hinreichend langem Wachstum wird die gesam-
te Maskenflache von GaN bedeckt (Koaleszenz) und kann bei geeigneten Wachs-
tumsparametern auch wieder planarisiert werden (volle Koaleszenz, Abb. [4.1f). Die
dann entstandene Schicht mit lokal oder insgesamt verringerter Defektdichte kann
zur Herstellung von Bauelementen verwendet werden.

Es gibt verschiedene Moglichkeiten eine Maske herzustellen. Man unterscheidet zwi-
schen In-situ- und Ex-situ-Techniken, sowie zwischen lithografischen und porésen
Masken. Bei den Ex-situ Techniken wird das Maskenmaterial auf3erhalb des Reaktors
auf ein Template aufgebracht (analog Abb.[4.1p), wéhrend bei der In-situ-Technik ei-
ne pordse Maske im Reaktor wiahrend des Wachstums abgeschieden wird. Bei der li-
thografischen Strukturierung wird eine Maske (SiO2, SiN, WSiN) aufgebracht (Sput-
tern, plasmaverstarkte Gasphasenabscheidung (PECVD)), und anschliefend geitzt
(siehe Abb. ). Dabei schiitzt ein lithografisch strukturierter Lack die Bereiche,
in denen die Maske stehen bleiben soll. Die Atzung kann nass- oder trockenche-
misch erfolgen. Durch die lithografische Strukturierung kann die Maskengeometrie,
die Orientierung der Offnungen, das Verhiltnis von Offnung zu Maske und die Pe-
riodizitat der Maske frei gewéhlt werden. Der Nachteil ist zum einen der grol3ere
Aufwand als bei por6sen Masken und zum anderen die minimale Strukturgrof3e (bei
optischer Lithografie > 0.5 um). Wenn auch das Template oder das Substrat struktu-
riert werden sollen, folgt auf die Offnung der Maske ein weiterer Atzschritt, bei dem
das Template bzw. das Substrat gedtzt werden. Ein solcher Schritt wird fiir maskenlo-
ses ELOG (PENDEO) bzw. Seitenwand-ELOG (SLEO) benétigt. Je nach Bedarf wird
anschlieBend die Maske entfernt.

Um porose Masken herzustellen, wird ex-situ Cr, Ti oder Sc auf der Oberfldche abge-
schieden und diese Metallschicht in der Epitaxieanalge durch Reaktion mit NH3 zu
Metallnitriden umgewandelt [91], 188}, 92]]. Am effektivsten scheint ScN Versetzungen
zu reduzieren, da es sehr kleine Maskenoffnungen mit geringer Dichte produziert
[91].

In-situ kann eine porose Zwischenschicht aus SiN mit NH3 und z.B. Silan gewachsen
werden [93]]. Die Position, Grof3e und das Maske-zu-Offnungs—Verhéiltnis lasst sich,
wie bei allen porésen Masken, bei diesem Prozess nur schwer kontrollieren. Die Pro-
zessfiihrung ist aber deutlich einfacher als bei lithographischen Masken und und es
lassen sich mehrere SiN-Zwischenschichten in einem Template einfligen.

Fiir das laterale Uberwachsen wurden die a-plane GaN Templates verwendet, wie sie
in Kap. beschrieben wurden. Die Templates weisen eine hohe Defektdichte von
10'° cm—2 durchstoRenden Versetzungen und 10° cm~—! BSF auf. Es wurden gesput-
terte SO, Masken (Dicke 100 nm) verwendet, die mit Kontaktlithographie struktu-
riert und mit ICP-Atzung (,inductively coupled plasma“, aktives Gas SF¢) gedffnet
wurden. Eine Strukturierung von Substrat oder Template fand nicht statt. Die Mas-
kengeometrie bestand aus Streifen mit einer Offnung von 5 um und einer Periodizitit
von 15 pum (siehe Skizze in Abb. [4.2). Dabei ist eine Orientierung entlang verschie-
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Abbildung 4.2: Skizze der_ Masken, die auf a-plane GaN Templates strukturiert wurden: Par-
allel [0001], [1101] und [1100]. Der angegebene Winkel ist der Winkel zur c-Richtung.

dener niedrig indizierter Richtungen moglich, was grof3en Einfluss auf die Verteilung
der Defekte in den ELOG-Streifen hat. Fiir die Untersuchungen wurden Streifenmas-
ken in [0001], [0111] und [0110] (parallel, 45°, bzw. senkrecht zu [0001]) Richtung
hergestellt.

Das Ziel der ELOG-Versuche sind Templates mit reduzierter Defektdichte. Um Bauele-
mente darauf her zu stellen, miissen diese Templates glatt und frei von Lochern sein
und moglichst grol’e homogene Bereiche haben. Eine kleine Maskenperiode fiihrt
zu einer schnellen Koaleszenz, sodass, im Vergleich zu einer grof3eren Maskenperi-
ode, mehr Zeit zur Verfliigung steht, um die Schicht zu planarisieren und Locher zu
schlief3en. Eine kleine Maskenperiode fiihrt aber auch zu kleinen homogenen Berei-
chen. GroRRe homogene Bereiche erhalt man durch groRe Maskenperioden, so dass
die Bauelemente auf den defektarmeren Gebieten hergestellt werden kénnen. Diese
benoétigen aber eine ldngere Zeit fiir die Koaleszenz. Fiir die folgenden Experimente
wurde mit 15 um eine Periodizitdt gewahlt, mit der sich die Schichten sehr gut un-
tersuchen lassen. Bei kleineren Perioden, z.B. 2 um, kann man die Schichten wegen
der Auflésung von =~ 200 nm nicht so gut mit CL untersuchen. Bei groBeren Perioden
bendtigen die Schichten zu lange bis zur Koaleszenz. Fiir die Herstellung von Bauele-
menten miissten dann kleinere oder grof3ere Maskenstrukturen verwendet werden.
Um das Verhéltnis von lateraler zu vertikaler Wachstumsrate und damit die Koales-
zenzgeschwindigkeit zu bestimmen, wurden zuerst unkoaleszierte ELOG-Strukturen
mit unterschiedlicher Orientierung der Streifenmaske gewachsen. Zur Aufklarung
der Defektverteilung wurde KL eingesetzt. Fiir [1100] orientierte Streifen wurden au-
Rerdem die ausgedehnten Defekte mit TEM und die Spannungsverteilung mit Mikro-
Raman-Streuung eingehender untersucht. Anschlieldend wurden ganz bzw. teilweise
koaleszierte Schichten unterschiedlicher Streifenorientierung gewachsen. Bei diesen
wurde auch die Defektverteilung und die Oberflachenmorphologie untersucht, um
ihre Tauglichkeit fiir die Bauelementherstellung zu beurteilen. Mit Hilfe der Erkennt-
nisse der unkoaleszierten Schichten konnte auf den Koaleszenzprozess geschlossen
werden.

Um die optimale Streifenorientierung beim ELOG-Prozess zu bestimmen, spielt ne-
ben der Defektverteilung und der Wachstumszeit bis zur Koaleszenz auch die An-
ordnung von Bauelementen, insbes. Laserresonatoren, eine Rolle. Die Experimente
in Kap. zeigen, dass die Schwelle fiir 405 nm Laserresonatoren parallel zur
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[0001] [1101]

Abbildung 4.3: REM-Querschnittsaufnahme von tiberwachsenen a-plane GaN Streifen ori-
entiert entlang der a) [0001] b) [1101] ¢) [1100] Richtung. Siehe auch [94] [95].

[0001]-Richtung am niedrigsten ist. Daher miissen die Templates, um fiir Laserstruk-
turen geeignet zu sein, vor allem in dieser Richtung eine geringe Welligkeit und eine
hohe Homogenitat (Defektdichte, Verspannung) haben.

4.1 Einfluss der Streifenorientierung auf den Habitus und die
Defektverteilung

Wie in Abb. zu sehen, bilden sich je nach Streifenorientierung unterschiedliche
Profile der iberwachsenen Schicht aus. Fiir diesen Wachstumsversuch wurden die
Wafer bei 1250°C, 50 mbar und einem V/III von 900 fiir 2 h sowie einer nominellen
Wachstumsrate von 2.4 um/h {iberwachsen. Aus der Streifenrichtung und den Win-
keln der Facetten zur a-Ebene lassen sich die Indizes der Facetten bestimmen und
aus dem Abstand der Facette zum Window kann man die mittlere Wachstumsrate
ermitteln. Bei der [0001] Streifenorientierung (Abb. ) findet man oben, parallel
zur Substratoberfliche, die (1120) a-Facette und an den Seiten verschiedene {1010}
m-Facetten. Die a-Facette ist schmaler als die Maskenoffnung. Ihre mittlere Wachs-
tumsrate (3.8 um/h) ist grofder als die der schrdgen m-Facetten (2.7 um/h) und sie
wiirde im Laufe des weiteren Wachstums verschwinden. Die lateralen Wachstums-
raten der senkrechten m-Facetten sind mit 1.5 um/h auf beiden Seiten des Strei-
fens identisch, was auf die dquivalenten Wachstumsflachen zuriick zu fiihren ist. Das
Verhiltnis der lateralen zur vertikalen Wachstumsrate ist also 0.79. Die Wachstums-
raten der Facetten werden durch zwei Faktoren bestimmt: Zum einen die Versorgung
mit Precursormolekiilen aus der Gasphase und zum anderen die Einbaugeschwin-
digkeit auf der Facette bzw. die Diffusion von Adatomen zu anderen Facetten. Die
Versorgung mit Precursoren ist bei einer dreidimensionalen Struktur in den Griaben
eingeschrankt.Dieser Effekt ist an der unterschiedlichen Wachstumsrate der schragen
und senkrechten m-Facetten zu erkennen. Die senkrechten Facetten in den Griben
werden schlechter mit TMGa und Nhgs versorgt und haben deswegen eine geringere
Wachstumsrate. Die Einbaugeschwindigkeit hdangt von Oberflache einer Facette ab
und ist flir hochindizierte Flachen im allgemeinen besonders hoch [96]]. Ein schnel-
ler Einbau bedeutet eine geringere Konzentration von freien Ad-Atomen, was bei



4.1 Einfluss der Streifenorientierung auf den Habitus und die Defektverteilung

41

ELOG-Strukturen zu einer Diffusion von Ad-Atomen iiber die Kante einer Facette mit
hoherer Wachstumsrate und einer geringeren Desorption von Ad-Atomen fiihrt. Das
bedeutet aber auch, dass sich die Wachstumsraten der Facetten bei ELOG-Strukturen
gegenseitig beeinflussen, wie man an den [1101] Streifen sieht. Das Profil der [1101]
Streifen ist sehr asymmetrisch. Dies ist der Tatsache geschuldet, dass es in diesem Fall
stickstoff- und galliumpolare Oberflachen gibt, die sich chemisch sehr unterschied-
lich verhalten [96]. Es ist wie bei den [0001] Streifen eine a-plane Facette erkennbar,
die geringfiigig grofRer als die Maskenoffnung ist. Allerdings fallt auf, dass sie sich
nicht direkt {iber der Maskenoffnung befindet, sondern seitlich verschoben ist. Di-
rekt iiber der Maskenoffnung befindet sich die stickstoffpolare (1011) Ebene mit
einer mittleren Wachstumsrate von 0.86 um/h. Die Wachstumsrate der a-Facette ist
mit 3.1 um/h deutlich gréRer, aber die Wachstumsraten der galliumpolaren (0111)
und (1102) Facetten ist mit 4.2 und 4.4 um/h wiederum groRer. Dadurch verkleinert
sich zwar die a-Facette an der stickstoffpolaren Seite stéandig, vergrofdert sich aber
an der galliumpolaren Seite, so dass sich die Facette relativ zur Maskenoffnung ver-
schiebt. Dadurch entsteht eine a-Facette, die vollstandig aus lateral iiberwachsenem
Material besteht. Die geringere Wachstumsrate der a-Facette bei [1101] Streifen im
Vergleich zu den [0001] Streifen ist mit einer Galliumumverteilung von der a- auf die
galliumpolaren (0111) und (1102) Facetten zu erkliren, wihrend es bei den [0001]
Streifen wohl eher zu einer Umverteilung von der m- auf die a-Facetten kommt. Das
Verhiltnis von lateraler zu vertikaler Wachstumsrate der [1101]-Streifen ist mit 1.4
fast doppelt so gro3 wie bei den [0001]-Streifen. Das fiihrt bei der [1101] Streifenori-
entierung zu einer sehr schnellen Koaleszenz, so dass die Maske nach 2h Wachstum
schon vollstdndig mit GaN bedeckt ist, auch wenn die Schicht noch nicht planarisiert
ist.

Auch das Profil der [1100] Streifen ist sehr asymmetrisch. Die vertikalen Seitenfa-
cetten sind die beiden polaren (0001) und (0001) Basalflichen, fiir die die grofte
Wachstumsratenanisotropie zu erwarten ist. Die waagerechte obere Facette ist die
a-Facette. Die laterale Wachstumsrate in +c-Richtung ist mit 2.2 um/h mehr als 20
mal so gro wie die in -c-Richtung (0.1 um/h). Die a-Facette wéchst, wie bei den
[0001] Streifen mit einer Rate von 3.8 um/h. Das Verhéiltnis von lateraler zu vertika-
ler Wachstumsrate ist mit 0.6 bei dieser Streifenorientierung am kleinsten. Da aber
keine schriagen Facetten auftreten, vergrofdert sich die a-Facette kontinuierlich und
eine Koaleszenz sollte zu planaren Schichten fiihren. Im Gegensatz dazu miissen bei
den anderen Orientierungen erst die Griaben, die bei der Koaleszenz der schragen
Seitenfacetten entstehen, aufgefiillt werden. Bei der Koaleszenz ist die starke Wachs-
tumsratenanisotropie auch férderlich, da dadurch die Koaleszenzfront am Rand des
Windows ist. Bei c-plane GaN ist die Koaleszenzfront, an der auch Versetzungen ent-
stehen, wegen der Isotropie der Wachstumsraten in der Mitte des Wings, so dass sich
die maximale nutzbare Flache verringert.

Optische Charakterisierung mit Kathodolumineszenz Mit Hilfe von ortsauf-
gelosten Messungen der Kathodolumineszenz (KL) lassen sich die verschiedenen
Wachstumsregionen in den ELOG-Strukturen abbilden und daraus Riickschliisse iiber
die Defektverteilung ziehen. Wie bereits in Kap.[3.1]dargestellt, sind die Basalfl4chen-
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U. Zeimer. Siehe auch [94],[95]].

stapelfehler optisch aktiv mit einem Lumineszenzband bei 3.42 eV (bei tiefen Tem-
peraturen). Viele Versetzungen sind nichtstrahlende Rekombinationszentren (siehe
Kap. [1.2.1), so dass Lumineszenzintensitidt und Versetzungsdichte im Allgemeinen
miteinander antikorreliert sind.

Integrale Kathodolumineszenzspektren In den integralen KL-Spektren der ver-
schiedenen Streifenorientierungen (Abb. kann man alle Emissionen beobachten,
die auch im Template (Abb. [3.6|auf S. zu finden sind: Bandkantennahe Lumines-
zenz bei 3.48 €V, BSF bei 3.41 — 3.43 €V, ein nicht niher identifiziertes Band bei
3.33 €V und DAP mit Phononenreplika (3.0 — 3.29 V). Allerdings unterscheiden sich
die relativen Intensitdten der einzelnen Banden in den verschiedenen Proben deut-
lich. Bei den [0001] Streifen kann in der KL keine bandkantennahe Lumineszenz
detektiert werden, dafiir ein intensiver BSF-Peak. Dominiert wird das Spektrum je-
doch vom DAP-Peak. Das Spektrum der Probe mit [1101] orientierten Streifen wird
dagegen von der Stapelfehlerlumineszenz dominiert. Im Gegensatz zu allen ande-
ren Proben gibt es bei der [1100] Streifenorientierung eine deutliche bandkanten-
nahe Lumineszenz bei 3.48 eV, deren Intensitdt mit der Stapelfehlerlumineszenz ver-
gleichbar ist. Trotzdem wird auch dieses Spektrum von dem DAP-Band dominiert. Im
Vergleich der Proben zeichnet sich die [1101] Probe durch besonders niedrige DAP-
Lumineszenz aus, wihrend die [1100] Probe bandkantennahe Lumineszenz zeigt. Da
die Lumineszenz lateral inhomogen verteilt sein kann, wurden bei den einzelnen
Peaks monochromatische KL-Abbildungen angefertigt. Im Folgenden werden die ein-
zelnen Proben in Querschnitt und Draufsicht (Plan-view) nacheinander vorgestellt.

Monochromatische Kathodolumineszenz an [0001]-Streifen In Abb. sind
die Ergebnisseder monochromatischen Kathodolumineszenz (Mono-KL) in Plan-view-
und Querschnittsaufnamen zusammengestellt. Wie im vorherigen Abschnitt behan-
delt, finden sich im Spektrum der BSF-Peak und die DAP-Bande bei 3.29 eV mit 2
Phononenreplika. Im Plan-view-Bild sieht man, dass die Stapelfehlerlumineszenz
(Abb.[4.5b) iiber die gesamte Streifenbreite zu finden ist. Daraus kann man schluss-
folgern, dass die Ausbreitung der Stapelfehler in das lateral iiberwachsene Gebiet
nicht verhindert wird. Da die Stapelfehler senkrecht zur Maskenstreifenrichtung lie-
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Abbildung 4.5: REM- und KL-Aufnahmen einer a-plane GaN ELOG Probe mit [0001] orien-
tierten Streifen. Mono-KL-Bilder in Plan-view und im Querschnitt. a)und b) 3.42¢€V, ¢) und
d) bei 3.29¢€V, e) und f) SE-Bilder sowie g) dem Spektrum aus der Plan-view-Aufnahme.
Aufgenommen von U. Zeimer. Siehe auch [95]).

gen, missen sich sogar die Stapelfehler am Rand der Masken6ffnung in den late-
ral iiberwachsenen Bereich ausbreiten. Die Intensitat der BSF-Lumineszenz ist sehr
punktuell verteilt. Dabei sind auf der a-Facette nur selten helle Punkte zu sehen,
wiéhrend in der m-Facette direkt neben der a-Facette die Intensitit hoher ist. Quer-
schnitts Mono-KL-Aufnahmen (Abb. und c) zeigen eine niedrige Intensitit im
Template und direkt iiber der Maskenoffnung. In groferem Abstand von der Grenz-
flache steigt die Lumineszenzintensitit. Der helle Bereich ist aber durchzogen von
dunklen Linien. Da die dunklen Linien in Abb. a) und ¢) dunkel erscheinen, sind es
nichtstrahlende Rekombinationszentren, d.h. Versetzungen. Die Versetzungen kni-
cken also an der m-Facette in den lateral iiberwachsenen Bereich ab, so dass sie
ungefdhr senkrecht zur Facette verlaufen. Versetzungen breiten sich im gesamten
lateral und kohérent gewachsenen Bereich aus. Auf der a-Facette ist ihre Dichte be-
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Abbildung 4.6: REM- und KL-Aufnahmen bei 77 K einer a-plane GaN ELOG-Probe mit [1101]
orientierten Streifen. d) Querschnitts REM-Aufnahme mit a) dem entsprechenden Mono-KL-
Bildern bei 3.42 eV (dem hochsten Peak im Spektrum e)). b) Plan-view-REM-Aufnahme der
Streifen mit entsprechenden Mono-KL-Bildern bei ¢) 3.42¢€V und f) 3.29 €V. Aufgenommen
von U. Zeimer. Siehe auch [93]].

sonders hoch, so dass nur wenige helle Punkte im Plan-view zu finden sind. In der
benachbarten m-Facette ist die Versetzungsdichte etwas niedriger, so dass mehr helle
Punkte zu sehen sind.

Monochromatische Kathodolumineszenz an [1101]-Streifen Die Asymmetrie
des Wachstums der ELOG-Streifen mit [1101]-Orientierung spiegelt sich in den op-
tischen Eigenschaften wieder. Wie die Querschnittsabbildung zeigt, ist die Intensitat
im gesamten Fensterbereich am niedrigsten und steigt im lateral iiberwachsenen
Bereich deutlich an (Abb. ). Der starke Kontrast zwischen Wing und Window
(Plan-view, Abb. 4.6k, f) spricht dabei fiir eine deutlich verringerte Versetzungsdich-
te im Wingbereich. Bei den [0001] Streifen haben die schrdgen m-Facetten das Ab-
knicken der Versetzungen in den Wingbereich begiinstigt. Auch bei den [1101] gibt
es schrige Facetten: Die stickstoffpolare (1011) Ebene und die galliumpolare (0111)
Ebene. Die (1011) Ebene wichst aber so langsam, dass kein nennenswertes laterales
Wachstum zu sehen ist. Die galliumpolare (0111) Ebene wichst dagegen schnel-
ler als die a-Facette. Deswegen befindet sich die a-Facette ausschlieRlich im lateral
iiberwachsenen Bereich. Dadurch gab es wahrend des Wachstums auf dieser Facette
nur wenige Versetzungen, die in den Wing abknicken konnten.

Wie bei den [0001] Streifen zeigt die Plan-view-Aufnahme im lateral {iberwachsenem
Bereich Stapelfehlerlumineszenz bei 3.42 €V, d.h., dass sich die Stapelfehler iiberall
in der Schicht ausbreiten konnen. Im Vergleich zu den [0001] Streifen bewirken
[1101] Streifen eine Verringerung der Versetzungen im Wing, aber auch keine Ver-
ringerung der Stapelfehler in den Wings.
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Abbildung 4.7: Kombinierte
Mono-KL-Aufnahmen von [1101]
Streifen bei rot= 3.41 €V, griin=
3.35€eV und blau= 3.29 €V. Auf-
genommen von U. Zeimer. Siehe
auch 94 95]].

Die Lumineszenz im Querschnitt und im Plan-view zeigt dunkle bzw. helle Streifen,
die im Querschnitt parallel [1120] und im Plan-view parallel [1100] verlaufen. Sie
liegen also auf der (0001) Ebene. Man kann Versetzungen als Ursache ausschlief3en,
da Versetzungen Liniendefekte und keine planaren Defekte sind. Wahrscheinlich gibt
es einen Zusammenhang der Streifen mit Basalflichenstapelfehlern.

Die Streifen der Emissionen bei 3.41 eV (BSF) und 3.35¢€V sind in anndhernd glei-
cher Dichte von 2 x 10%cm™! vertreten, wihrend die 3.29 eV Emission vor allem
in der a-Facette nahe dem Window und in sehr wenigen Streifen (2 x 103cm™1)
zu finden ist. Im Vergleich zur BSF-Dichte in heteroepitaktischem a-plane GaN von
10° — 10% cm ! sind die Streifendichten in der Lumineszenz deutlich niedriger. Al-
lerdings ist es wegen der Ladungstragerdiffusion (= 200 nm) mit Hilfe von KL nicht
moglich einzelne BSFs (Abstand 10 — 100 nm bei 10° — 10° cm™!) aufzulésen. Man
bildet daher vermutlich Biindel von Stapelfehlern ab. Die Uberlagerung der einzel-
nen monochromatischen Aufnahmen (Abb. erlaubt eine Aussage iiber die Korre-
lation der Defektlumineszenz. Es kommen hauptsichlich die Priméarfarben rot, griin
und blau vor, die Mischfarben (gelb, tiirkis, violett und weil3) sind nur an wenigen
Stellen zu finden. Die Peaks bei 3.41 und 3.35 eV sind also antikorreliert wihrend die
3.29 eV-Lumineszenz eher zufillig verteilt zu sein scheint. Daraus kann man schluss-
folgern, dass die 3.35eV-Lumineszenz von einem anderen planaren Defekt erzeugt
wird, der auch auf der Basalebene liegt. In der Literatur ist auch eine dhnliche ener-
getische Lage fiir prismatische Stapelfehler (PSF) [43] diskutiert worden. Tischer et
al. haben eine eindeutige Korrelation von 12-Stapelfehler und 3.33 €V Lumineszenz
gefunden [70], was sehr gut zu den vorliegenden Ergebnissen passt. Das diffuse
Auftreten der 3.29 eV-Lumineszenz spricht eher fiir einen Punktdefekt wie bei den
[0001]-Streifen und den koaleszierten [1101]-Streifen (siehe Kap. .

Zusammenfassend kann man fiir die [1101]-Streifenorientierung sagen, dass sich Sta-
pelfehler wegen der Lage schrdg zu den Streifen in den Wing ausbreiten kénnen,
aber Versetzungen im lateral iberwachsenen Bereich stark reduziert sind. Das stark
anisotrope und sehr schnelle laterale Wachstum fiihrt zu einer schnellen Koaleszenz.
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Abbildung 4.8: REM- und KL-Aufnahmen bei 77 K einer a-plane GaN ELOG Probe mit [1100]
orientierten Streifen. d) Querschnitts REM-Aufnahme mit dem a) entsprechenden panchro-
matischem KL-Bild. b) Plan-view-REM-Aufnahme der Streifen mit entsprechenden Mono-
KL-Bildern bei den hochsten Peaks des Spektrums (Abb. : c) 3.42¢€V, e) 3.47€eV und f)
3.27 V. Aufgenommen von U. Zeimer. Siehe auch [95].

Monochromatische Kathodolumineszenz an [1100]-Streifen Bei den [1100] Strei-
fen sind die Stapelfehler parallel zur Streifenrichtung und senkrecht zur lateralen
Wachstumsrichtung ausgerichtet. Wie man bei den anderen Streifenorientierungen
gesehen hat, ist eine Reduktion der Stapelfehlerdichte nicht moglich, solange Stapel-
fehler wegen ihrer Orientierung relativ zur Maskeno6ffnung in das lateral iiberwachsene
Material propagieren. AuRerdem hat die REM-Untersuchung gezeigt, dass bei dieser
Streifenorientierung nur Facetten senkrecht zur Oberfldche auftreten. Es gibt keine
schragen Facetten, die das Abknicken von Versetzungen in den lateral gewachsenen
Bereich begiinstigen. Diese Streifen haben also die idealen Voraussetzungen, um so-
wohl Stapelfehler als auch Versetzungen im Wing zu reduzieren.

Abb. zeigt die Plan-view- und Querschnittsaufnahmen der Streifen mit [1100]-
Orientierung. Im Querschnitt (Abb. ) ist die hohere Lumineszenzintensitit im
Wing im Vergleich zum Window zu sehen. Allerdings war es wegen zu geringer In-
tensitit nicht moglich, monochromatische Abbildungen zu machen. Im Plan-view
war das jedoch moglich, wie die Abb. [4.8, e und f zeigen, die bei den energetischen
Positionen von BSF, NBE und DAP aufgenommen wurden, wie sie im Spektrum in
Abb. [4.9]bezeichnet sind. In allen Aufnahmen ist der Windowbereich deutlich dunk-
ler als der Wing. Daraus kann man eine deutlich niedrigere Versetzungsdichte im
Wing schlussfolgern. Neben dem Window findet man sowohl in gallium- als auch
stickstoffpolarer c-Richtung BSF-Lumineszenz. Erst nach 1 — 2 um findet man im gal-
liumpolaren Wing bandkantennahe (NBE) Lumineszenz (der stickstoffpolare Wing
ist zu schmal um eine eventuelle Stapelfehlerreduktion feststellen zu konnen). Die
Verteilung der BSF- und NBE-Lumineszenz im Wing ist antikorreliert. Dies kann man
folgendermalen erkliren: Stapelfehler wirken wie ein Quantentopf aus kubischem



4.1 Einfluss der Streifenorientierung auf den Habitus und die Defektverteilung

47

Energie (eV)
35 34 33 32 31 3

L] v L] v L] v L] v L] L]
= DAP
< | 327 eV 3.18eV -
L
— 3.09 eV
SF BSF 1
— | NBEs3a42ev
@ | 346eV .
‘»
2 ]
..g R 4 Abbildung 4.9: Spektrum tiiber
= [ U S TR S 47x57um aus dem Bildausschnitt
350 360 370 380 390 400 410 der SE-Aufnahme aus Abb. [4.8b.

A (nm) Aufgenommen von U. Zeimer.
Siehe auch [94] [95]].

Material (Typ II Heterostruktur) und binden Exzitonen, die dann unter Emission
von 3.42 eV-Photonen rekombinieren [41] [42]]. Da innerhalb der Diffusionslédnge der
Grof3teil der Exzitonen am BSF rekombiniert, wird die bandkantennahe Lumineszenz
entsprechend reduziert. Umgekehrt ist in den Bereichen hoher NBE-Lumineszenz
keine BSF-Lumineszenz zu finden. Im Wing ist die BSF-Lumineszenz nicht auf den Be-
reich nahe an der Maskenoffnung beschrankt. Auch mitten im lateral iiberwachsenen
Gebiet gibt es BSF-Lumineszenz, die keine direkte Verbindung zum Windowbereich
hat. Das heil3t, dass sich Stapelfehler auf der Facette spontan gebildet haben. Im
Rahmen der Arbeit konnte jedoch nicht geklart werden, ob die Bildung von Sta-
pelfehlern durch die Wachstumsbedingungen begiinstigt werden oder diese von der
Grenzflache zur SiO,-Maske ausgehen. Weiter féllt auf, dass die hellen Streifen der
BSF-Lumineszenz nicht parallel zur [1100] Richtung verlaufen, sondern meist leicht
schrag zu dieser. Vermutlich gehen hier basale Stapelfehler in Stapelfehler auf an-
deren Ebenen iiber, um dann nach einer kurzen Linge wieder zu einem basalen
Stapelfehlern zu werden.

Bei 3.27 eV (DAP) findet man keine Lumineszenz im Window, dafiir aber eine ge-
ringe Lumineszenz aus dem Wing, die aber von der Lumineszenz aus dem Template
fast tiberstrahlt wird. Man kann also vermuten, dass das Licht, das zum DAP-Peak
beitragt, nicht nur aus dem iiberwachsenen Material, sondern vor allem aus dem
Template kommt. Vergleicht man die Positionen der BSF- und DAP-Lumineszenz im
Wing sieht man eine deutliche Korrelation. Da diese Lumineszenzbande fast im-
mer zusammen mit Stapelfehlern auftritt und, wie hier zu sehen, deutlich korre-
liert ist, ist ein Zusammenhang mit Partialversetzungen moglich [43]]. Dabei ist es
moglich, diese Lumineszenzbande sowohl mit DAP als auch mit den Partialversetzun-
gen in Zusammenhang zu bringen, wenn man annimmt, dass die Partialversetzungen
als Akzeptoren wirken. In der Literatur gibt es Berichte {iber die elektrische Akti-
vitdt von Versetzungen [97, 98]]. Eine Wirkung der Partialversetzungen als Akzeptor
wiirde nicht nur erkldren, warum die Anwesenheit von Stapelfehlern mit der DAP-
Lumineszenz verbunden ist, sondern auch, warum sich dieses Band in temperatur-
und leistungsabhingigen Messungen eher wie ein Punktdefekt verhélt (z.B. Phono-
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Abbildung 4.10: Plan-view-Aufnahme eines a-plane GaN ELOG-Streifens als SE-Bild (oben)
und im Peakwellenldngenmapping (unten) mit den Spektren an den Punkten (1)-(4). Auf-
genommen von B. Bastek. Siehe auch [[100].
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nenreplika). Dies passt auch zu der Tatsache, dass a-plane und (1122)-GaN-Templates
einen sehr hohen Schichtwiderstand haben, weil die n-Hintergrunddotierung von
10'6 — 107 ecm—3, die typischerweise in GaN zu finden ist, durch die Versetzungen
kompensiert werden wiirde, analog zu c-plane GaN [[99].

Um zu iiberpriifen, ob im Wing neben der dominanten NBE-Lumineszenz noch De-
fektbanden vorhanden sind, wurden KL-Maps aufgenommen. Dabei wird an jedem
Bildpunkt ein komplettes Spektrum aufgenommen und bei der Auswertung der Da-
ten, lassen sich Spektren von beliebigen Gebieten darstellen. Abb. zeigt die
[1100]-Streifen im Plan-view. Die Wachstumsregionen lassen sich durch die Wel-
lenldnge des dominierenden Peaks im Spektrum Abbilden (Abb. [4.10p). Die Spek-
tren der Regionen Window (1), Ubergangsbereich zwischen Wing und Window (2),
Wing (3) und galliumpolare Facette des Wings (4) zeigen jeweils einen Peak bei ei-
ner anderen Wellenldnge. Im Window gibt es eine durch Versetzungen verbreiterte
BSF-Lumineszenz bei 3.407 eV. Im Ubergangsbreich ist der BSF-Peak um 7 meV blau
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Abbildung 4.11: a) TEM Querschnittsabbildung eines [1100] orientierten ELOG-Streifens
auf einem a-plane GaN Template. Zeigt kohidrent (Window) und lateral (Wing) gewachsenen
Bereich mit dem Beugungsvektor g = [0002] (Versetzungen sind sichtbar). b) Detailaus-
schnitt aus dem Wing aufgenommen mit dem Beugungsvektor g = [1100] (Stapelfehler
sichtbar). Aufgenommen von Z. Wu. Siehe auch [86]].

verschoben. Dies Verschiebung wird vermutlich von der unterschiedlichen Verspan-
nung in Wing und Window verursacht (siehe S. [52). Im Window (3) gibt es nur
die bandkantennahe Lumineszenz des donatorgebundenen Exzitons (D°X). Ande-
re Lumineszenzbanden von Stapelfehlern oder DAP gibt es nicht. Die Lumineszenz
im galliumpolaren Wing (4) ist im Vergleich zu oberen Facette rot verschoben. Es
handelt sich um die Emission von akzeptorgebundenen Exzitonen. Mit Querschnitts-
abbildungen wurde gezeigt, dass diese Lumineszenz mit Oberflichenzustdnden zu-
sammenhéngt, die wahrscheinlich beim Abkiihlen bei ungeniigender Stabilisierung
entstehen.

Zusammenfassend zeigt die KL-Untersuchung der [1100] Streifen, dass die optische
Qualitat im lateral iberwachsenen Material von allen Orientierungen am besten ist,
weil sowohl Versetzungen als auch Stapelfehler reduziert werden. Die Versetzungs-
reduktion setzt gleich an der Kante des Windowbereichs ein. Eine Verringerung der
Stapelfehlerdichte, so dass bandkantennahe Lumineszenz dominiert, benétigt einige
Mikrometer lateralen Wachstums.

4.2 Untersuchung der ELOG-Strukturen mit [1100] orientierten
Streifen

Da die Streifen in [1100] Richtung als einzige bandkantennahe Lumineszenz zeigen,
sind diese Streifen fiir weitere Untersuchungen interessant. Dabei steht nicht nur
im Vordergrund, die Qualitédt dieser Schichten fiir die Herstellung von Bauelemen-
ten einzuschitzen, sondern auch die Entstehung von Basalflachenstapelfehlern zu
untersuchen und Strategien zu deren Vermeidung zu entwickeln.

Untersuchung der Mikrostruktur mit Beugungskontrast-TEM Abb.|4.11} zeigt
den Querschnitt eines ELOG-Streifens. Auf der linken Seite ist der koharent gewach-
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Abbildung 4.12: TEM Querschnittsabbildung des kohérent gewachsenen Bereichs mit a)
g = [0002], so dass Versetzungen sichtbar sind, und b) g = [1100], so dass Stapelfehler
sichtbar sind. Aufgenommen von Z. Wu. Siehe auch [86].

sene Windowbereich abgebildet. Rechts ist der Wing, zu erkennen an der Maske
am rechten unteren Rand. Das Bild wurde mit dem Beugungsvektor g = [0002]
aufgenommen. Unter diesen Beugungsbedingungen sind gemischte und Stufenver-
setzungen mit einem Burgersvektor, der nicht in der c-Ebene liegt, zu sehen. Basal-
flachenstapelfehler sind unsichtbar. Im Window gibt es sehr viele senkrecht verlau-
fende durchstof3ende Versetzungen, wahrend im Wing keine solchen Versetzungen
zu finden sind. Die Kontraste im Wing sind auf eine Variation der Dicke und auf
eine Verbiegung der Probe zuriick zu fiihren und werden nicht von ausgedehnten
Defekten verursacht.

Eine Detailansicht des Windowbereichs mit verschiedenen Beugungsbedingungen
(Abb. zeigt mit g = [0002] wie im vorherigen Bild die Versetzungen und mit

= [1100] die Stapelfehler. Aus der Liniendichte der Versetzungen in Abbildung
kann man unter Annahme einer durchstrahlten Dicke von ~ 100 nm die Ver-
setzungsdichte im Window auf 1.3 x 10'% cm~2 abschitzen, was mit den publizierten
Versetzungsdichten anderer Autoren iibereinstimmt [[61) [40]. Auch die koaleszierten
ELOG-Strukturen mit derselben Streifenorientierung zeigen die gleiche Versetzungs-
dichte in Plan-view-Aufnahmen (vgl. S.[35)). Die Liniendichte der Stapelfehler in Ab-
bildung ist deutlich hoher als die der Versetzungen (~ 10° cm™1), so dass sich
der Kontrast der Defekte {iberlagert und die Dichte wohl im Bereich von 10° cm—!
liegt. Auch dieser Wert stimmt mit den Werten anderer Gruppen tiberein [61} 40].
Man kann also davon ausgehen, dass die Defektdichte im Window in der selben
Grollenordnung liegt, wie die Defektdichte im Template.

Wie Abb. zu sehen, nimmt die Dichte der durchstofenden Versetzungen vom
Window zum Wing innerhalb von < 100 nm stark ab. Das Verhalten der Stapelfehler
ist in Abb. zu sehen: Die Stapelfehlerdichte nimmt im Detailausschnitt b) von
links nach rechts von 10° um eine GréRenordnung auf 7 x 10* cm ™! ab. Mit der Ent-
fernung vom Window sinkt die Stapelfehlerdichte sogar noch weiter auf 4 x 10% cm—!
(sieh Abb. ). Der Ubergangsbereich von hoher zu niedriger Stapelfehlerdichte
ist deutlich breiter als der Bereich, in dem die Versetzungsdichte abnimmt. Es ist also
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Abbildung 4.13: TEM Querschnittsabbildung des Ubergangs vom kohérent zu lateral ge-
wachsenem Bereich eines ELOG-Streifens mit [1100] Orientierung. Aufgenommen von Z.
Wu. Siehe auch [86].

Abbildung 4.14: REM-
Aufnahme eines ELOG
Streifens mit [1100] Ori-
entierung unter einen
Winkel von 45°.

fiir die Stapelfehler moglich in den Wing einzudringen, wenn auch mit wesentlich
geringerer Dicht als bei den anderen Streifenorientierungen.

Morphologie von unkoaleszierten [1100] Streifen Wie die KL-Aufnahmen ge-
zeigt haben, gibt es beim lateralen Wachstum mit [1100] Streifen drei Bereiche: Im
Window sind Versetzungs- und Stapelfehlerdichte hoch. Im angrenzenden Bereich ist
die Versetzungsdichte niedrig aber die Stapelfehlerdichte hoch und noch weiter vom
Wing entfernt sind Versetzungs- und Stapelfehlerdichte niedrig. Mittels REM wurde
aus schriagem Betrachtungswinkel ein ELOG-Streifen aufgenommen (Abb. [4.14). Die
drei Bereiche (Window, Wing und Ubergangsbereich) zeigen eine unterschiedliche
Morphologie. Der Windowbereich iiber der Maskenoffnung hat viele Pits, wahrend
in dem Bereich daneben Streifen mit einzelnen Pits dominieren. Im lateral gewach-
senen Bereich, moglichst weit vom Window entfernt, gibt es keine morphologischen
Aufféalligkeiten. Der Vergleich mit den aus KL und TEM ermittelten Defekttypen in
den verschiedenen Bereich legt nahe, dass die Pits im Window von Versetzungen er-
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zeugt werden, wahrend die Streifen Stapelfehlern zuzuordnen sind. Genau wie im
KL-Bild verlaufen die Stapelfehler nicht parallel zu den Streifen und dort wo die
Streifen abknicken oder in einem schrigeren Winkel verlaufen, sind mehr Pits zu
sehen (siehe Pfeil in Abb. [4.14). Diese Pits hdngen also mit Partialversetzungen oder
prismatischen Stapelfehlern zusammen. Eine hohe Versetzungsdichte ist also kata-
strophal fiir die Oberflaiche und kann dadurch leichter zu facettiertem Wachstum
umschlagen. Obwohl Stapelfehler allein die Morphologie nicht so stark stéren wie
die Versetzungen, ist eine defektfreie Oberfldche wesentlich glatter.

Abbildung der Verspannung bei Streifen parallel [1100] mit Mikro-Raman-Spektroskopie

Die Verspannung eines GaN-Kristalls beeinflusst die Phononenfrequenzen, so dass
man Verspannungen mit Hilfe von Mikro-Raman-Streuung ortsaufgelost abbilden
kann. Die Verspannung eines Templates ist interessant, weil diese die kritische Schicht-
dicke von AlGaN-Schichten, den In-Einbau in Quantenfilme und die Emissionsener-
gie von Quantentopfen beeinflusst.

Beim Mikro-Raman-Mapping (Abb. ist die Frequenz der EY! Mode zu sehen.
Die Egl Mode wurde hier ausgewahlt, da sie am intensivsten ist, die E;- und A;-Mode
zeigen einen dhnlichen Verlauf.

Bei der Ramanstreuung reagiert die Frequenz der EX Mode am starksten auf Verspan-
nung senkrecht [0001] mit einem Deformationspotential von (—3.4 4 0.3)cm~! /GPa
[59], wobei kompressive Verspannung die Frequenz erhoht (siehe Kap. [2.2)). Nimmt
man die Lage von unverspanntem GaN bei 567.6 cm~! [60] an, sicht man, dass der
Grof3teil des Wings praktisch unverspannt (567.4cm™!) ist (Abb. ). Zur Ober-
fliche hin gibt es eine Entspannung um 0.02GPa ((0.1 + 0.15)cm™1). Nur an der
Grenze zur Maske ist eine Verschiebung des Peaks um (0.3+0.15) cm~! zu beobach-
ten, was einer kompressiven Verspannung von 0.09 GPa entspricht.

Im Vergleich zum lateral iberwachsenen Bereich ist der kohdrent gewachsene Be-
reich deutlich stirker tensil verspannt. Am grof3ten ist die Verspannung in der Néhe
der Oberflache mit einer Frequenz der EY! Mode von 567.1 cm~1, was einer tensi-
len Verspannung von 0.15 GPa entspricht. Im Template bewirkt die Strukturierung
und das selektive Uberwachsen eine Modulation der Verspannung. Unter der Mas-
kenoffnung ist die Schicht tensil verspannt wéahrend das Material unter der Maske
kompressiv verspannt ist.
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Durch die unterschiedlichen Wachstumsdoménen gibt es eine Variation der Verspan-
nung. Diese inhomogene Verspannungsverteilung ist dadurch zu erkldren, dass der
Windowbereich fest mit dem Template verbunden ist, aber der Wingbereich sich frei
ausdehnen kann. Fiir Quantentépfe auf einem solchen Template wiirde das wahr-
scheinlich zu einer Variation der Emissionsenergie fiihren, die die Halbwertsbreite
der Emission vergroRern wiirde.

Die Verschiebung der BSF-Lumineszenz in Wing und Window (siehe Abb. auf
Seite [48) ist vermutlich verspannungsinduziert. Da mit Mikro-Raman-Mapping an-
hand der Frequenz der E4-Mode die Verspannung vermessen wurde, kann man diese
Daten mit der BSF-Emissionswelleldnge korrelieren. Es zeigt sich, dass die Rotver-
schiebung im Window mit einer tensilen Verspannung korreliert. Die Peakpositionen
unterscheiden sich um (7 + 2) meV in der KL (vgl. und um 0.7 cm~! bei der
Mikro-Raman-Streuung (vgl. Abb.[4.15). Nimmt man wieder ein Deformationspoten-
tial fiir den Ramanshift von (—3.4 + 0.3) cm—!/GPa an, erhilt man einen Verspan-
nungsunterschied zwischen Wing und Window von (0.2 + 0.03) GPa und damit ein
Deformationspotential von (35 + 11) meV/GPa fiir die BSF-Emissionsenergie. Ein
Wert von (35 + 11) meV/GPa (grofder als der Wert fiir Bulk-GaN mit 27 meV/GPa
[101) erscheint realistisch, da eine Verspannung zusitzlich zu der Anderung der
GaN-Bandkante, eine Veranderung der Polarisationsladungen hervorrufen miisste.
Eine VergroRerung der Bindungslange (tensile Verspannung) miisste zu einer grofderen
Polarisation und daher zu einer stirkeren Rotverschiebung des kubischen ,Quanten-
topfs“ fiihren. Da der Wing in an der Grenze zum Window um 0.0 — 0.6 GPa kom-
pressiv verspannt ist, ist die Emissionsenergie eines unverspannten Basalfldchensta-
pelfehlers bei (3.412 4+ 0.002) eV.

4.3 Koaleszierte a-plane ELOG Schichten

Fiir die Prozessierung von Bauelementen ist eine geschlossene glatte Oberflédche
wiinschenswert. Daher ist es notwendig, das Wachstum iiber die Anfangsphase hin-
aus fortzusetzen und die Schichtdicke soweit zu vergrof3ern, dass die Wachstums-
flanken zusammenstof3en und eine geschlossene Oberfldche bilden. Gerade das Zu-
sammenwachsen der Flanken ist ein sehr interessanter Prozess, der natiirlich auch
von der Orientierung der ELOG-Streifen abhangt.

Morphologie in Abhangikeit der Streifenorientierung Es wurden ELOG-Struk-
turen mit der selben Geometrie wie in Kap. [4.1] verwendet (Streifen parallel [0001],
[1101] und [1100], 5 um Offnung, 15 um Periodizitit). In zwei Versuchsliufen wurde
zuerst 3h dann 6 h lang GaN abgeschieden. Die Oberflachen der Schichten mit den
verschiedenen Streifenorientierungen sind in Abb. zu sehen. Alle Schichten sind
koalesziert (die Maske ist vollstindig bedeckt), aber nur bei den [1101] Streifen ist
die Koaleszenz vollstdndig, d.h. die Oberflache ist geschlossen und glatt (eine ndhere
Analyse des Koaleszenzvorgangs und der resultierenden Schichten folgt ab Seite[59).
Aber auch bei den anderen Oberfldchen sind deutliche Anzeichen fiir eine zukiinftige
vollstdndige Koaleszenz zu finden. Bei den [0001] Streifen ist eine Bildung von pla-
naren a-Facetten zu beobachten. In der oberen linken Ecke des Bildes ist ein Streifen
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[0001] [1101] [1100]

Abbildung 4.16: REM Aufnahmen von der Oberfldche (Plan-view) und im Querschnitt von a-
plane GaN ELOG-Schichten mit ~ 30 pm Schichtdicke fiir die Streifenorientierungen parallel
[0001], [0111] und [1100].

mit verschwindend kleiner a-Facette zu sehen, so wie vor der Koaleszenz (vgl. Abb.

auf Seite[43). In der rechten unteren Hélfte sind dagegen Streifen mit einer brei-

ten a-Facette sichtbar. Hier sieht man die Ausbildung von semipolaren Facetten auf
den schrédgen m-plane Seitenfacetten. Sie haben eine deutlich hohere Wachstumsra-
te als die a-Facette, wie an den gezackten Kanten von a- und semipolaren Facetten
zu erkennen ist. Die Ausbildung dieser schnell wachsenden semipolaren Facetten ist
an allen Stegen zu beobachten. Wiahrend der Koaleszenz bestimmen also nicht die
langsam wachsenden Facetten die Wachstumsfront, sondern die schnell wachsenden
Facetten (siehe auch [102]). Daher ist es moglich, Schichten trotz einer langsam
wachsenden schriagen Facette zu koaleszieren, wie es auch beim ELOG von c-plane
GaN mit Punktmasken oder Streifen parallel [1120] der Fall ist [103].

Im Fall von senkrechten Flanken sollte eine Koaleszenz eigentlich unproblematisch
sein. Das Bild der [1100] Streifen zeigt aber, dass es einige schmale Spalte gibt, an de-
nen die Schicht nicht koalesziert ist. Mit Scanning-Weil3licht-Interferometeraufnahmen
zeigt sich, dass die Streifen dort nicht koaleszieren, wo der Hohenunterschied der
Wachstumsfronten grofer als 400 nm ist. Eine vollstdndige Koaleszenz wire also nur
zu erreichen, wenn man die Wachstumsratenhomogenitét entlang der Streifen und
von Streifen zu Streifen verbessern konnte oder die Periodizitat der Maske verklei-
nert. Allerdings lassen sich auch bei dieser Probe viele Bereiche finden, wo mehrere
Streifen vollstindig koalesziert sind und eine Fliache von mehr als 50x50um? bilden,
so dass an ihnen die Eigenschaften der koaleszierten Schichten untersucht werden
konnen. Im Folgenden sollen nun die optischen Eigenschaften und die Defektvertei-
lung der beiden besseren Streifenorientierungen [1100] und [1101] untersucht wer-
den.
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Abbildung 4.17: Aufnahmen von koaleszierten a-plane GaN ELOG Streifen in [1100] Rich-
tung. a) und c): Plan-view-Aufnahmen in KL (panchromatisch) und SE Modus. b) Plan-view-
Lichtmikroskopbild der Schicht aus a) nach dem ersten Wachstumsschritt (nach 3h Wachs-
tum). d) REM Querschnittsabbildung der Schicht aus a). Aufgenommen von U. Zeimer.

Untersuchung der optischen Eigenschaften von koaleszierten [1100] Streifen
mit KL-Mapping Analog zu den unkoaleszierten ELOG-Streifen wurden auch die
koaleszierten Streifen mit KL und KL-Mapping untersucht. Im panchromatischen
Plan-view-KL-Bild (Intensitdt integriert iiber alle Wellenldngenbereiche, Abb. )
kann man sehr gut die Wingregionen an der hohen und die Windowregionen an der
niedrigen Intensitit erkennen. Auch hier sieht man wieder, dass an vielen Stellen die
Wings spurlos koaleszieren und eine geschlossene Flache bilden. An der Position der
Spalte und im Querschnitts-SE-Bild kann man erkennen, dass die Koaleszenzgren-
zen in der Mitte der Wings sitzen (Abb. und d). Wenn die Koaleszenzgrenze
in der Mitte zu finden ist, folgt daraus, dass in diesem Versuch die stickstoffpolaren
Facetten eine dhnliche Wachstumsrate wie die galliumpolaren Facetten hatten.

Fraglich ist, in welchem Stadium ein deutlich stdrkeres Wachstum der stickstoffpo-
laren c-Facette auftrat. In der lichtmikroskopischen Abb. der ELOG-Streifen
nach dem ersten Wachstumsschritt sieht man, dass die laterale Wachstumsrate der
galliumpolaren Facette entlang des Streifens schwankt. Sie ist mit 0.3 — 1.3 um/h im
Vergleich zu den zuvor beobachteten Raten deutlich niedriger. Dafiir ist ein Wachs-
tum der stickstoffpolaren Facette mit bis zu 0.3 um/h zu sehen. Kuokstis et al. und
Sun et al. haben auch eine identische Wachstumsrate der beiden Wings und eine
Reduktion der lateralen Wachstumsrate beobachtet [105]. Das wird durch die
Ergebnisse von Iida et al. erklart, die festgestellt haben, dass das Verhéltnis der late-
ralen Wachstumsraten des stickstoff- und galliumpolaren Wings vom V/III-Verhaltnis
abhéngt [106]. Das hier verwendete Verhaltnis von 900 l4ge demnach in einem Be-
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reich, in dem beide c-Facetten eine dhnliche Wachstumsrate haben. Dieser Versuch
ist also trotz identischer Versuchsbedingungen nicht identisch mit den koaleszierten
Streifen aus Kap.

Wellenldnge (nm)
366 364 362 360 358 356 354
(D°,X)
3.485 eV

(2)
-

a) b) Wellenlénge (nm)
- 3 o 365

3.428 eV

357 unversp.

. (D°.X)

35

Intensitét (bel. Einh.)

.38 340 3.42 344 346 348 3.50

30 ym 30 ym Energie (nm)

Abbildung 4.18: Cl-Mapping Aufnahmen von koaleszierten ELOG-Streifen in [1100] Rich-
tung. a) SE-Bild, b) Peakwellenldngenmapping, ¢) Spektren an den in a) und b) gekennzeich-
neten Bereichen (Window mit BSF,,-Dominanz, rot; Wing-Bereich mit (D, X)-Dominanz,
violett; Wingbereich mit BSFy;s,-Dominanz, griin). Aufgenommen von B. Bastek. Siehe auch
1100].

Obwohl ein Wachstumsregime mit der Koaleszenzgrenze in der Mitte der Maske aus
technologischer Sicht nicht optimal ist, kann man dadurch die optischen Eigenschaf-
ten des galliumpolaren und des stickstoffpolaren Wings gleichzeitig untersuchen und
damit entscheiden, ob eher galliumpolares oder stickstoffpolares Wachstum erstre-
benswert ist. In der Literatur gibt es sowohl Meinungen, die galliumpolares Wachs-
tum favorisieren [107], da stickstoffpolare Wings eine sehr hohe Stapelfehlerdichte
haben, als auch Meinungen, die stickstoffpolares Wachstum favorisieren [106], da
dieses eine hohere Wachstumsratenselektivitat erméglicht.

Ein KL-Mapping der koaleszierten ELOG-Schicht mit [1100] orientierten Streifen ist
in Abb. zu sehen. Wie bei den unkoaleszierten Strukturen dominiert im Win-
dow die rot verschobene BSF-Lumineszenz (rotes Spektrum). Im Wing gibt es Be-
reiche mit dominierender bandkantennaher Lumineszenz (violett) und Bereiche mit
dominierender Stapelfehlerlumineszenz (griin). Die Stapelfehlerlumineszenz ist vor
allem in der Mitte der Maske, d.h. in der Umgebung der Koaleszenzgrenze zu fin-
den. Zwischen Window und Koaleszenzgrenze dominiert in weiten Teilen die band-
kantennahe Lumineszenz des donatorgebundenen Exzitons (D°X) (3.485¢eV), die
gegeniiber dem unverspannten (D% X) (3.472€V) um 13 meV blau verschoben, was
einer kompressiven Verspannung von (0.48+0.07) GPa entspricht [[108},[101]. Da die
unkoaleszierten Wings unverspannt sind (siehe S. 4.2)), ist davon auszugehen, dass
die koaleszierte Schicht beim Abkiihlen wegen der unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von GaN und Saphir kompressiv verspannt wurde. Die
Stapelfehlerlumineszenz im Wing der koaleszierten Schicht (3.428 eV) ist gegeniiber
der Stapelfehlerlumineszenz im Wing der unkoaleszierten Schicht (3.413€eV) um
15 meV blau verschoben ist, dhnlich wie (D?, X). Das entspricht mit dem in Kap.
bestimmten Deformationspotential von (35 + 11) meV/GPa einer Verspannung von
0.46 GPa. Die BSF-Peakposition im Window ist dagegen identisch fiir koalesziertes
und unkoalesziertes GaN (3.407 eV). Daraus folgt, dass die Verspannung im Win-
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dow in beiden Fallen wegen des Kontakts zum Template identisch ist. Wie bei den
unkoaleszierten Schichten ist hier eine Verspannungsmodulation entlang [0001] zu
beobachten, die fiir ein Bauelement nicht wiinschenswert sind.

Der Bereich mit dominierender BFS-Lumineszenz an der Koaleszenzgrenze ist mit
3—4 um sehr breit. Die Stapelfehlerdichte steigt also schon einige Mikrometer vor der
Koaleszenz an. Das ist unerwartet, da die unkoaleszierten Schichten eine kontinuier-
lichen Abnahme der Stapelfehlerdichte zeigten. Da die Stapelfehlerdichte kurz vor
der Koaleszenz plotzlich ansteigt, muss sich etwas am Wachstumsmodus gedndert
haben. Bei der Anndherung der Wachstumsfronten haben sich schneller wachsende
Facetten herausgebildet. Wenn diese eine erhohte Wahrscheinlichkeit zur Bildung
von Stapelfehlern hétten, wiirde dies den breiten Koaleszenzbereich erklaren.

Die Untersuchungen mit KL und KL-Mapping haben gezeigt, dass die Erwartungen,
die durch die unkoaleszierten Schichten geweckt wurden (starke Wachstumsraten
Anisotropie, abnehmende Stapelfehlerdichte, Verspannungsfreiheit) sich nach der
Koaleszenz nur zum Teil erfiillt haben. Die Koaleszenzfront war wider Erwarten in
der Mitte der Maske und die Stapelfehlerlumineszenz trat in einem breiten Bereich
um die Koaleszenzfront auf. Aullerdem deuten die KL-Untersuchen auf eine starke
Inhomogenitit der Defektdichte und der Verspannung hin, was die Prozessierung
von Bauelementen storen wiirde. Mochte man Laserstrukturen mit [1100] Resona-
tororientierung auf einem solchen Template im defektreduzierten Bereich herstellen
ergibt sich eine Maskenbreite von 22 um: ~15 um defektfreies Gebiet werden fiir
einen RW-Laserresonator benotigt. Hinzu kommen jeweils 3 um am Window und
an der Koaleszenzfront, wo die Stapelfehlerdichte erhoht ist. Bei optimalen Bedin-
gungen, wie in Kap. beschrieben, wiirden ca. 17h Wachstum bis zur Koales-
zenz benotigt werden. Dariiber hinaus muss man mit Problemen beim Ausrichten
der Lithografiemasken an den Streifenstrukturen rechnen, insbesondere bei so stark
verkrimmten Schichten. Trotz der sehr guten Materialqualitdt in den Wings, sind
ELOG-Templates mit [1100] Streifenorientierung nicht wirklich gut fiir die Herstel-
lung von Bauelementen geeignet. Wie hoch Stapelfehler- und Versetzungsdichte in
den verschiedenen Wachstumsbereichen wirklich sind und wie diese Unterschiede
zustande kommen wird im folgenden Kapitel behandelt.

TEM-Untersuchung der strukturelle Eigenschaften von koaleszierten [1100]
Streifen Eine Ubersicht iiber die Verteilung von Versetzungen und Stapelfehlern
bietet die Abb. Hier ist die selbe Region unter drei verschiedenen Beugungs-
bedingungen zu sehen, so dass Stapelfehler, Partialversetzungen und vollstdndige
Versetzungen (g = 1100, g = 0002 bzw. g = 2110) zu sehen sind. Auf der linken
Seite der Bilder ist das Window zu sehen, das in allen drei Bildern viele Kontras-
te zeigt. D.h. Stapelfehler-, Partialverstzungs- und Schraubenversetzungsdichte sind
sehr hoch (vgl. Kap. und die Stapelfehler sind kurz (da es viele Partialversetzun-
gen gibt). Der Rand des Windows wird durch die linken Pfeile angezeigt. Die Probe
ist so orientiert, dass rechts vom Window der stickstoffpolare Wing ist - bis zum
rechten Pfeil, der Koaleszenzgrenze. Rechts von der Koaleszenzgrenze folgt dann der
galliumpolare Wing.

Im Wing sieht man die deutliche Stapelfehlerreduktion (g = 1100). Aulerdem ver-
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‘ [0001] |

Window ! [1120]

Abbildung 4.19: TEM Plan-view-
Aufnahmen einer koaleszierten
ELOG-Schicht a) g = 1100, b)

g = 0002,¢c) g = 2110. Aufge-
nommen von Z. Wu. Siehe auch [86]].

laufen viele Stapelfehler durch das ganze Bild, d.h. sie haben eine gro3e Ausdehnung
(> 10 um) entlang der [1100]-Richtung. Dies entspricht nicht den Ergebnissen der
Literatur [107], die im stickstoffpolaren Wing die selbe Stapelfehlerdichte wie im
Window fanden, aber dafiir eine wesentlich schnellere Abnahme der Stapelfehler-
dichte im galliumpolaren Wing. Es ist moglich, dass die Wachstumsparameter einen
entscheidenden Einfluss auf die Bildung von Stapelfehlern auf den verschiedenen
c-Facetten haben. In der selben Aufnahme sieht man auch durchstoenden Verset-
zungen im stickstoffpolaren Wing (hier 7 x 108 cm~—2), die im galliumpolaren Wing
nicht auftreten. Mit g = 0002 (Partialversetzungen) sieht man praktisch keinen Kon-
trast im gesamten Window. Die Partialversetzungsdichte ist also sehr niedrig (Dichte
< 2 x 10%°cm~2), was mit den langen Stapelfehlern und der Bildung von prismati-
schen Stapelfehlern im Wing {ibereinstimmt.

Bei der Abbildung mit g = 2110 sind Versetzungen zu sehen, diesmal in beiden
Wings. Die Dichte ist mit 6 x 108 cm~2 sehr hoch fiir eine lateral iiberwachsene
Schicht.

Direkt an der Koaleszenzgrenze findet man mit g = 0002 (Partialversetzungen) und
g = 2110 (ganze Schraubenversetzungen) Kontraste, die fiir eine erhohte Defekt-
dichte sprechen.

Der Vergleich der Defektstruktur in Wing und Window zeigt einen fundamentalen
Unterschied. Im Window ist die Versetzungsdichte hoch und die Stapelfehler sind
kurz (0.75 — 2.5 um, siehe Kap. [3.5). Im Wing dagegen ist die Dichte der Versetzun-
gen, insbesondere der Partialversetzungen niedrig und die Stapelfehler sind sehr lang
(> 10 um). Der Unterschied liegt in der Entstehung der Stapelfehler. Im kohéarent ge-
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wachsenen Bereich sind sie bei der Nukleation entstanden und haben daher ungefahr
die Ausdehnung der Nukleationsinseln [[67]. Die Stapelfehler entstehen in den indi-
viduell wachsenden Inseln. Damit ist eine Bildung von ldngeren Stapelfehlern nicht
moglich. Bei der Nukleation ist die Wahrscheinlichkeit fiir die Bildung von BSF durch
die Wechselwirkung mit dem Substrat und die niedrige Temperatur sehr hoch. Bei
der Koaleszenz der Schicht entstehen an den Grenzen der Inseln Partialversetzungen.
Beim lateralen Wachstum auf den ausgebildeten c-Facetten dominiert der Stufenfluss
oder das Layer-by-Layer-Wachstum im Gegensatz zum Inselwachstum bei der Nu-
kleation. Dadurch kann sich ein einmal auf der Facette gebildeter Stapelfehler tiber
einen langen Bereich ausbreiten, bevor er auf fehlerfrei gewachsenes Material trifft.
Unter diesen Bedingungen scheint dann héufig die Bildung eines prismatischen Sta-
pelfehlers wahrscheinlicher (vgl. S.[49), wodurch die Partialversetzungsdichte nicht
beeinflusst wird. Die Wahrscheinlichkeit fiir die Bildung von Stapelfehlern ist niedrig,
da sich nur wenige tiberkritische Keime bilden (deutlich hohere Wachstumstempera-
tur). Aufderdem gibt es keine Interaktion mit einem Substrat und das Wachstum ist
spannungsfrei.

Strukturelle und optische Eigenschaften von vollstindig koaleszierten [1101]-
Streifen Wie auf Seite gezeigt, war die Schicht mit [1101] orientierten Streifen
als einzige vollstandig koalesziert. Im Folgenden sollen nun die optischen Eigenschaf-
ten mit CL geklart werden. Davon ausgehend wird auf die Verteilung von Defekten
und dariiber hinaus auf den Koaleszenzprozess geschlossen.

Das Spektrum in Abb. zeigt die bekannten Peaks bei 3.46, 3.43 und 3.33 eV. Die
BSF-Lumineszenz bei 3.43 eV dominiert das Spektrum und ist wie bei den [1100]-
Streifen leicht blau verschoben. Die bandkantennahe Lumineszenz ist nur als Schul-
ter des Stapelfehlerpeaks zu erkennen. Dies ist zwar ein grof3erer Anteil an bandkan-
tennaher Lumineszenz als bei der unkoaleszierten Probe, aber deutlich weniger als
bei den Proben mit [1100]-orientierten Streifen. GroRere stapelfehlerfreie Bereiche
sind nicht vorhanden. In den spektral aufgelosten Plan-view-Abbildungen [4.21 kann
man in der Helligkeitsverteilung der Stapelfehlerlumineszenz bei 3.43 €V den hellen
Wing und dunklen Windowbereich als waagerecht verlaufende Streifen erkennen.
Die von links oben nach rechts unten verlaufenden Streifen werden durch die Mor-
phologie verursacht; sie sind auch im SE-Bild zu sehen. Die von rechts oben nach
links unten verlaufenden Streifen wurde auch schon bei den unkoaleszierten Struk-
turen beobachtet (siehe Abb. S. und werden vermutlich von einer lokalen
Variation der Stapelfehlerdichte verursacht.

Die Plan-view-Abbildung bei 3.43 eV zeigt, dass die Stapelfehlerlumineszenz, analog
zu den unkoaleszierten Strukturen, in der gesamten Schicht zu finden ist. Im Ge-
gensatz zu diesen ist aber der Kontrast zwischen Wing und Window viel kleiner. Das
bedeutet, dass die Versetzungsdichte in Wing und Window &hnlich ist. Fraglich ist,
ob die Versetzungsdichte im Wing gestiegen oder im Window gesunken ist. Da das
Auftreten der Streifen parallel [1100] nur bei niedriger Versetzungsdichte beobachtet
wurde (vgl. Kap. [4.1), muss die Versetzungsdichte im Window gesunken sein.

Die Querschnittsabbildung Abb. [4.22]unterstiitzt diese Theorie. Der Querschnitt zeigt,
dass ein dreieckiger Bereich direkt iiber der Maskenoffnung keine Lumineszenz zeigt.
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Abbildung 4.21: (Plan-
view a) SE- und b)+c) CL-
Abbildung einer koaleszier-
ten a-plane GaN ELOG Probe
mit [0111] orientierten Strei- " Window
fen. (77 K) Aufgenommen von Wing

U. Zeimer. Siehe auch [109]].
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a) SE b) CL (362 nm) c) CL (371 nm)
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Abbildung 4.22: a) Querschrlitts-SE- und b) +c) mono-CL-Abbildung einer koaleszierten a-
plane GaN ELOG Probe mit [1101] orientierten Streifen. (77 K) Aufgenommen von U. Zeimer.
Siehe auch [109].

Abbildung 4.23: REM-Aufnahme
der untersten 10 um der ko-

_Growth time: 240 min-. aleszierten a-plane GaN ELOG
Schicht mit [1101]. Mit weifen
Strichen ist die rekonstruierte
Wachstumsfront nach verschie-
denen Wachstumszeiten ein-
gezeichnet, wobei die unterste
110 min Linie (110 min) der beobachte-
ten Silhouette aus Abb. ent-
spricht. Die anderen Silhouette
wurden unter Annahme konstan-
ter Wachstumsraten extrapoliert.
Siehe auch [109].

190 min

135 min

Hier ist die Versetzungsdichte am hochsten. Oberhalb dieses dunklen Dreiecks ist
die Lumineszenz in Wing und Window vergleichbar. Die Versetzungsdichte muss
hier deutlich reduziert sein. In der Stapelfehlerlumineszenz ist lediglich entlang der
Verlangerung der schragen Kante des Dreiecks die Intensitit etwas niedriger. Dafiir
ist in diesem Bereich die 3.34eV Lumineszenz, die vermutlich vom I, Stapelfehler
verursacht wird (siehe Kap. [4.1), am intensivsten. Das zeigt auch die Plan-view-
Aufnahme bei 3.34eV: Am galliumpolaren Rand der Maskendffnung ist die Inten-
sitdt am hochsten, gefolgt vom Windowbereich. Im Wing ist diese Lumineszenz am
schwéchsten. Da die starkste 3.34 eV Lumineszenz aus dem Bereich der Koaleszenz-
grenze kommt, folgt, dass dieser Defekt bei der Koaleszenz verstarkt gebildet wird.

Um die Reduktion von Versetzungen zu verstehen, muss man den Koaleszenzprozess
studieren. In Abb. sind, ausgehend von der unkoaleszierten Schicht, fiir ver-
schiedene Wachstumszeiten extrapolierte Wachstumsfronten mit einer Querschnitts
REM-Aufnahme der koaleszierten Schicht iiberlagert. Man kann hier sehen, dass der
galliumpolare Wing iiber die stickstoffpolare Facette wachst. An der Koaleszenzgren-
ze von gallium- und stickstoffpolarer Facette entstehen kleine Locher (Voids, weilde
Pfeile in Abb.[4.23)). Die Versetzungen annihilieren also in der Koaleszenzebene oder
terminieren in den Voids. Da es trotzdem kohérente Bereiche gibt, konnen Versetzun-
gen dort in den galliumpolaren Wing eindringen. Die unterschiedlichen Defektdich-
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Abbildung 4.24: AFM-Aufnahme der
koaleszierten a-plane GaN ELOG Pro-
be mit [1101] orientierten Streifen an o
der Grenze zwischen Wing und Window. 3

Abbildung 4.25: SWLI-
Aufnahme der Oberflache einer
koaleszieren a-plane GaN ELOG

Schicht mit [1101] orientier-
ten Streifen. Siehe auch [109]. 200 um
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ten in Wing und Window werden auch in der Oberflachenmorphologie reproduziert.
Eine AFM-Aufnahme an der Grenze von Wing und Window (Abb. zeigt, das die
Windowseite 4.5 x 108 cm 2 Pits an der Oberfliche hat, wihrend es auf der Wingseite
mit < 4 x 107 cm~2 deutlich weniger Pits gibt. Wie auch bei den [1100]-Streifen, wer-
den die Pits von Versetzungen verursacht. Uberlagert wird die Morphologie in Wing
und Window von Streifen, die durch die Stapelfehler verursacht werden und die
Welligkeit parallel [0001] erhohen. Die RMS-Rauigkeit von 3.4 nm wird aber durch
Wellen senkrecht zu [0001] mit einer Periode von > 10 um bestimmt, wie auch in
der SWLI-Abbildung zu sehen (Abb. [4.25).

Betrachtet man die Eignung dieses ELOG-Templates fiir die Herstellung von Bau-
elementen, so ist positiv anzumerken, dass die Versetzungsdichte in der ganzen
Schicht relativ niedrig ist. Das spiegelt sich in schmalen Rockingkurvenhalbwerts-
breiten von 450” und 280" bei Einstrahlung parallel und senkrecht zu c-Richtung
wider. Dies ist eine grofde Verbesserung im Vergleich zum Template mit 2100” und
1050”. Allerdings gibt es keine Reduktion der Stapelfehler, die vor allem die Ober-
flachenmorphologie beeintrachtigen. Auf mikroskopischer Skala betrigt die Rauig-
keit 3.4nm (AFM, 10x10 um?), also deutlich mehr als bei c-plane mit 0.5 nm. Auf
grolderen Liangenskalen gibt es langgestreckte Hiigel mit Hohenunterschieden von
~ 1 um auf einer Entfernung von 100 um (Abb. 4.25). Wegen der schnellen Koales-
zenz, der geschlossenen Oberfldche und der Versetzungsreduktion ist diese Streifen-
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Abbildung 4.26: Skizze zur Ge-

LiAl 02 GaN ' neration von Stapelfehlern an
(001) . (1120) einer Substratstufe [89].

orientierung trotzdem interessant.

4.4 Hypothesen zur Entstehung von Basalflachenstapelfehlern

In den vorangegangenen Kapiteln wurden wurden Stapelfehler in unterschiedlichen
Wachstumsdomanen beobachtet. Nun sollen die Ergebnisse konzentriert zusammen
gefasst werden um auf den Bildungsprozess der Stapelfehler zu schliel3en und Stra-
tegien zu ihrer Vermeidung zu finden. Die meisten Stapelfehler in heteroepitakti-
schen Schichten entstehen bei der Nukleation. Dieses Phanomen wurde unabhéngig
vom Substrat auf Saphir, SiC, Spinell und LiAlO, beobachtet. Wu et al. [107] gehen
davon aus, dass sich bei der Nukleation stickstoffpolare Facetten bilden. Sie vermu-
ten, dass analog zur Stapelfehlerbildung beim lateralen Uberwachsen, die Stapelfeh-
ler auf diesen Facetten eingebaut werden. Die Fehlerbildung ist bei den niedrigen
Wachstumstemperaturen der Nukleation noch wahrscheinlicher als bei den hohen
Wachstumstemperaturen wegen der niedrigeren Adatombeweglichkeit. Vanfleet et
al. [89] nehmen an, dass sich an monoatomaren Stufen Basalfldchenstapelfehler bil-
den konnen (Abb. [4.26)).

Zusétzlich zu diesen Prozessen ist es auch moglich, dass die Stapelfolge im epitak-
tisch aufgewachsenen Material nicht durch das Substrat vorgegeben ist (vgl. Abb.
[4.27). Wenn eine Insel mit ABAB Stapelung mit einer benachbarten Insel mit ACA-
CAC Stapelung koalesziert, muss ein Stapelfehler an der Koaleszenzgrenze entste-
hen. Dass das Substrat die Stapelung nicht vorgibt, kann man sich veranschaulichen,
wenn man das Wachstum von m-plane GaN auf 4H-SiC betrachtet. Sowohl Substrat
als auch Schicht sind hexagonal, aber das GaN wachst mit dem Polytyp 2H auf dem
Substrat mit Polytyp 4H. Daraus folgt, dass mindestens alle vier Basalebenen im GaN
und im SiC unterschiedliche Ebenen in der Stapelung entlang der c-Richtung aufein-
ander aufwachsen, also z.B. eine GaN A-Ebene auf eine SiC C-Ebene.

Ein weiterer Prozess zur Stapelfehlergeneration wurde in Kap. vorgestellt: Die
Generation an den planaren Defekten in (100) y-LiAlO,. Wie dort anhand von TEM-
Aufnahmen gezeigt wurde, konnen Basalflichenstapelfehler an den auftretenden
planaren Defekten generiert werden. Dartiiber hinaus konnen Stapelfehler auch beim
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a) b)

ababa

acaca acacacacacaca

Abbildung 4.27: Skizze zur
Generation von Stapelfehlern
durch Koaleszenz von unter-
schiedlich gestapelten Inseln.

lateralen Uberwachsen entstehen, wie im Rahmen dieser Arbeit gezeigt wurde und
auch in der Literatur zu finden ist [107, [110]. Interessant ist hier, dass die Stapel-
fehlergeneration nicht mit der Stapelfehlerdichte im Window zusammen héngt, wie
Sawaki et. al mit dem Wachstum auf strukturiertem Si zeigen konnte [110]. Aller-
dings wurde im Rahmen dieser Arbeit gezeigt, dass die Generation von Stapelfehlern
nicht auf die stickstoffpolare Facette beschrankt ist. Fraglich bleibt, ob die Generati-
on dieser Fehler zufillig ist, oder durch Verspannung oder durch Interaktion mit der
Maske erzeugt werden.

Stapelfehler bleiben ein schwerwiegendes Problem beim heteroepitaktischen Wachs-
tum und ihre Entstehung kann bei der Nukleation von semi- oder nichtpolarem Ma-
terial wohl kaum verhindert werden kann. Ein erfolgreiche Ansatz die Stapelfehler-
dichte zu senken ist das Wachstum auf strukturiertem Saphir oder Si [110} [111].
Leider werden beim lateralem Wachstum Stapelfehler eingebaut. Da die Stapelfehl-
ergeneration beim lateralen Wachstum von den Wachstumsbedingungen abhéngt,
konnten stapelfehlerfreie Schichten moglich sein. So sind blaue LEDs auf solchen
Templates mit einer Leistung von 3 mW bei einem Strom von 20mA [111] ein viel-
versprechendes Resultat.

4.5 Zusammenfassung ELOG

Wie das vorangegangene Kapitel zeigt, bewirkt ELOG eine enorme Verbesserung der
strukturellen und optischen Eigenschaften. So ist es moglich, 2“ Templates mit re-
duzierter Defektdichte herzustellen, die sogar defektfreie Gebiete von mehreren Mi-
krometern Ausdehnung haben. Die Dichte und Verteilung der Defekte hangt malf3-
geblich von der Orientierung der Streifen ab. Eine Reduktion der Stapelfehlerdichte
ist nur fiir Streifen parallel zu diesen, d.h. parallel der [1100] Richtung, zu beob-
achten. Bei anderen Streifenorientierungen kommt es zur Ausbreitung der Defekte
in die Wings. Eine Reduktion der Vesetzungsdichte findet im Verhéaltnis Maske zu
Offnung statt. Die Verteilung der Versetzungen wird durch die Wachstumsfacetten
bestimmt, wobei Versetzungen anndhernd senkrecht zur Oberfldche verlaufen. Wenn
die Seitenfacetten senkrecht sind oder eine hohere Wachstumsrate als die parallel zu
Waferoberflache liegende Facette haben, wird ein Abknicken verhindert. Die beste
Materialqualitit findet man in den Wings von [1100]-Streifen wo die Ausbreitung
der Stapelfehler und der Versetzungen in den Wing verhindert wird. Da die Defekt-
dichte im kohéirent gewachsenem Bereich jedoch genauso hoch wie im Template ist,
ergeben sich sehr inhomogene Oberflachen. Diese haben ein deutliches Profil in Ver-
spannung, Morphologie und Defektdichte. Eventuelle Bauelemente miissten diesen
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Gegebenheiten folgen, d.h. man miisste die aktiven Regionen auf den defektarmen
Bereichen positionieren. Insbesondere bei der Herstellung von kantenemittierenden
Laserstrukturen wire man darauf angewiesen die Laserstreifen parallel zur Rich-
tung mit niedrigerem Gain, also entlang der [0001]-Richtung zu orientieren (siehe
Kap. . Deutlich homogenere Templates erhilt man mit [1101]-Streifen, die au-
Rerdem am schnellsten koaleszieren. Allerdings ist die Stapelfehlerdichte fiir diese
Streifenorientierung genauso hoch wie im Template, wodurch die Oberflache gestort
wird. Deswegen wurden fiir die Herstellung von Bauelementstrukturen im folgen-
den Kapitel ganzflachig defektarme, wenn auch kleine, GaN Substrate (siehe Kap.
verwendet.






Kapitel

Wachstum von LED- und Laserstrukturen auf
homoepitaktischen GaN Substraten

Um das Problem der ausgedehnten Defekte bei der Heteroepitaxie zu umgehen, bie-
tet sich die Verwendung von GaN-Substraten an. Dazu benotigt man ein GaN Sub-
strat in der gewiinschten Orientierung, das bei der Abscheidung einer Schicht die
Orientierung vorgibt.

GaN-Substrate beliebiger Orientierung erhalt man durch das Ségen eines GaN-Kristalls
in der gewiinschten Ebene. Das Problem bei einem solchen Herstellungsverfahren
ist, dass die Grofde verfiigbarer GaN Kristalle sehr begrenzt ist. Erst wihrend der
Arbeiten an den ELOG-Schichten wurde die Kristallgro3e soweit gesteigert, dass die
Herstellung von nicht- und semipolaren Substraten moglich wurde. Die grof3ten Kris-
talle wurden bisher mit HVPE auf c-plane Saphir in c-Richtung gewachsen und ha-
ben einen Durchmesser von 50 m (senkrecht zu [0001]) und eine Dicke von ~ 10 mm
(entlang [0001]) [8]. Nichtpolare Substrate, die aus solchen Boules gesagt wurden,
haben eine maximale Breite von 10 mm (typisch sind 5mm) und ca. 20 mm Lange
[[7]. Das heif3t, solange die Boules in ihrer Dicke weiterhin beschrankt bleiben, ist die-
se Methode nicht industrietauglich, da die Substrate fiir einen industriellen Prozess
zu klein sind.

Freistehende nichtpolare GaN-Wafer mit 2“ Durchmesser konnen durch HVPE-Wachstum
auf Fremdsubstraten hergestellt werden [[112),113]]. Allerdings haben die {iberwachs-
enen Schichten dieselben Probleme wie die mit MOVPE gewachsenen diinnen Schich-
ten: Stapelfehler- und Partialversetzungsdichten sind mit Templates vergleichbar [89,
88] und fiihren zu einer, im Vergleich zu c-plane GaN, schlechten Kristall- und Ober-
flachenqualitiat. Nur aus c-plane Boules geschnittene Substrate konnen wegen ihrer
geringen Defektdichte verwendet werden, um das defektarme Wachstum auf nicht-
und semipolaren Oberflachen zu untersuchen.

5.1 Bauelementstrukturen auf nicht- und semipolaren GaN-Substraten

Die Zielstruktur fiir eine Laserdiode ist in Abb. dargestellt. Die Entwicklung die-
ser Struktur lasst sich in die Entwicklung der einzelnen Teilschichten zerlegen, der
Pufferschicht (Kap. , der Mantelschicht, d.h. des AlGaN/GaN Ubergitters (Su-
perlattice, Kap. [5.5), der Quantentopfe (Quantumwells, Kap. sowie der n- und
p-Dotierung von GaN und AlGaN mit Si bzw. Mg (Kap. [5.6.2).
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500 nm AlGaN:Mg SL
AlGaN Cap

10 nm AlGaN:Mg EBL
GaN WG 10 nm GaN WG

InGaINIBarriveren
A A A
MOD Neou| X¢

GaN buffer GaN WG 100-200 nm GaN:Si WG
Substrat AlGaN SL 750 nm AlGaN:Si SL
GaN buffer 2500 nm GaN:Si buffer
Substrat Substrat
a) b) c)

Abbildung 5.1: Verwendete Epitaxiestrukturen. a) PL-Teststruktur zur Optimierung von 3x
InGaN Multiquantentépfen (MQW) mit InGaN Barrieren. b) Optisch gepumpte Laserstruk-
tur, mit 3xXMQW, einem GaN Wellenleiter (WG), und einem AlGaN/GaN Ubergitter (SL).
¢) Elektrisch gepumpte hetero confinement Laserstruktur mit n-dotierter unteren Mantel-
schicht und Wellenleiter, einer aktiven Zone mit 3xMQW sowie einem p-dotierten AlGaN
electron blocking layer (EBL) im Mg dotieren p-Wellenleiter. Das p-dotierte GaN:Mg Cap auf
der p-Mantelschicht dient als Kontaktschicht fiir einen geringeren Kontaktwiderstand.

5.2 Substratcharakterisierung

Da die Substrate erst wahrend der Arbeiten an den heteroepitaktischen Schichten
von verschiedenen Herstellern entwickelt wurden, ist es wichtig die Qualitdt der
Substrate zu charakterisieren und miteinander sowie mit den heteroepitaktischen
Schichten zu vergleichen. Wie bei den heteroepitaktischen Schichten sind Kristall-
qualitat, gekennzeichnet durch die Rockingkurvenhalbwertsbreite, und Morphologie
die entscheidenden GroBen. Die Substrate von Hersteller A haben eine sehr gute
Rockingkurvenhalbwertsbreite von 50 — 300" (je nach Orientierung und Einfalls-
richtung des Rontgenstrahls) und eine sehr glatte Politur mit einer RMS-Rauigkeit
von 0.5 — 1.6nm (10x10 mum? AFM). Thre GroRe liegt zwischen 4x20 mm? und
6x25 mm? (Abb. . Die Rockingkurven (Abb. weisen je nach Position meh-
rere sehr schmale Peaks auf. Daraus lasst sich schliefSen, dass sich innerhalb der
Flache, die vom Rontgenstrahl beleuchtet wirtﬂ, mehrere gegeneinander um eini-
ge Winkelsekunden verkippte Kristalldoméanen befinden. Eine Untersuchung mit CL
(70K) zeigt an allen Stellen eines m-plane Substrats bandkantennahe Lumineszenz
bei 3.46eV (356nm). Defektbander von BSF (Basalflichenstapelfehler) oder DAP

!Diese Flache hiangt vom Einfallswinkel und der GroRe des Kollimatorschlitzes ab. Fiir eine Schlitz-
groRe von 0.5x5 mm? und den symmetrischen 1010 Reflex von GaN (16°) hat die beleuchtete Fliche
eine Breite von5.5 mm?.
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Abbildung 5.2: Fotografie von bulk GaN Sub-
straten unterschiedlicher Orientierung. Die
erste Charge (1010) m-plane hatte noch die
unbeschnittene +c-Wachstumsoberflache

mit V-Pits an der Oberkante. Spatere Char-
gen hatten, wie das (1011) und das (1122)
Substrat, iiberall gerade Kanten und eine
abgeschnittene Ecke zu Markierung der stick-
stoffpolaren Seite.
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o(°) zwei verschiedenen Positionen.

(Donator-Akzeptor-Paariibergang) wie in heteroepitaktischem nicht- und semipola-
rem GaN in Kap. 3.1|gibt es nicht. Bilder mit hoherer Auflosung zeigen dunkle Punkte
mit einer Dichte von 2 x 10°cm 2, die von durchstoBenden Versetzungen verur-
sacht werden. Das korelliert mit der sehr schmalen Rockingkurvenhalbwertsbreite
der Schichten.

Da alle semipolaren Substrate verschiedener Orientierung auch vom Hersteller A
stammen, also aus vergleichbaren c-plane Boules geschnitten wurden, ist die Qua-
litdt der nicht- und semipolaren Substrate vergleichbar. Der Vergleich mit m-plane
Substraten eines zweiten Herstellers ergab, dass dessen Substrate zum Teil breiter
sind, aber in c-Richtung die zuletzt gewachsenen ~ 3 mm nicht glatt polierbar und
teilweise intransparent sind. Wie bei den Substraten des Herstellers A, sind an der
ehemaligen c-plane Wachstumsoberflache V-Pitstrukturen zu sehen. Allerdings bre-
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chen die Substrate des Herstellers B sehr leicht parallel und senkrecht zur c-Ebene.
Die Substrate des Herstellers A bieten dagegen ein stabiles Substrat mit dem das
Wachstum von GaN reproduzierbar untersucht werden kann.

5.3 GaN-Pufferschichten auf m-plane, (1122), (1011) und (1012) GaN
Substraten

GaN Schichten wurden mit den Wachstumsparametern gewachsen, die auch fiir Puf-
ferschichten von c-plane Laserstrukturen auf GaN Substraten in dieser Anlage ver-
wendet wurden (Temperatur 1017°C, Druck 50 mbar, V/III 900 und TMGa Partial-
druck 1.2Pa). Dadurch bilden sich je nach Orientierung verschiedene Oberflachen-
strukturen aus, wie in Abb. zu sehen ist. Insbesondere (1010), (1011) zeigen
groRe Hohenunterschiede (0.9 bzw. 2.1 um). Bei m-plane handelt es sich um viere-
ckige Pyramiden mit einer Hohe von =~ 1 um und einer Basisbreite von 200—400 pum.
Die rechteckige Form der Pyramiden spiegelt die Symmetrie der Oberfldche wieder.
Die Seitenflachen haben einen Winkel von 0.2° — 0.5°, wobei die in c-Richtung ge-
kippten Facetten einen grof3eren Winkel zur mittleren Oberflache haben.
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Abbildung 5.4: SWLI Aufnahmen der Oberflichen von GaN Schichten auf a) (1010), b)
(1011), ¢) (1012) und d) (1122) GaN Substraten gewachsen bei 50 mbar und 1017°C.

Die (1011) Oberfliche hat einen groReren Héhenunterschied, ist aber mit kleineren
dreieckigen Pyramiden mit einer Kantenldnge von ~ 100 um {bersét. Auch diese
Pyramiden zeigen die Anisotropie der Oberfldche, wobei die Spitze in die gallium-
polare Richtung zeigt. Eine vergrof3erte Aufnahme einer solche Pyramide (Abb.
zeigt eine sehr gerade, um 0.75° gekippte obere Fliche und um 1 — 2° gekippte
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Abbildung 5.5: SWLI Aufnahme
_g einer dreieckigen Pyramide auf
3 (1011) GaN aus Abb. |5.4p.

Seitenfldchen. In [1012]-Richtung fillt die Pyramide mit mehreren Stufen steil ab.

Auf (1012) sind die Hohenunterschiede mit 140 nm deutlich kleiner (Abb. ).
Im Bild gibt es zwei Bereiche unterschiedlicher Morphologie. Auf der rechten Seite
gibt es gro3e Hiigel (300 um Durchmesser, 70 nm Hohe) gepaart mit Streifen mit
5 — 10 um Abstand und = 2 nm Hohenunterschied. Auf der linken Seite dominieren
kleinere Hiigel (40 um Durchmesser) gepaart mit groferen Hiigeln (100 — 200 pum
Durchmesser, 140 nm Hohe). Aus dem kontinuierlichen Ubergang von der einen zur
anderen Morphologie kann man schlussfolgern, dass vor allem der Fehlschnitt der
Oberflache die Morphologien bestimmt (siehe unten).

Die Oberfldche der (1122) Schicht ist dagegen sehr glatt, wie schon am Héhenunter-
schied von 15 nm deutlich wird (Abb. [5.4(d). Der Hohenunterschied, der durch die
Kriimmung des Substrats verursacht wird, ist deutlich grofSer und wurde deswegen
abgezogen. Die Wellen sind ein Artefakt der Messung und treten nur wegen der
glatten Oberfldche auf.

Diese Versuche zeigen, dass die Wachstumsbedingungen fiir c-plane GaN nur be-
dingt flir nicht- und semipolares GaN verwendet werden konnen. Insbesondere fiir
m-plane und (1011) miissen Wachstumsbedingungen fiir eine glattere Morphologie
gefunden werden miissen.

Oftmals ist an der Spitze der Pyramide ein dunkler Punkt (siehe Abb.[5.6), d.h. eine
Vertiefung zu erkennen. Das lasst einen Zusammenhang mit Versetzungen vermuten.
Einen weiteren Hinweis ergibt sich aus dem Vergleich mit m-plane Schichten auf
LiAlO,. Die Pyramidendichte auf LiAlO, ist zwei Grof3enordnungen grol3er als auf
GaN-Substrat, genauso wie die Versetzungsdichte. Insbesondere gibt es auf LiAlO,
eine Hiufung von Pyramiden in der Ndhe von Polierriefen, wo sich Versetzungen
besonders leicht bilden kénnen. Auch fiir die Pyramiden auf (1011) gibt es Indizi-
en, dass sie von Versetzungen verursacht werden. Bei Lumineszenzmessungen von
MQWs auf diesen Strukturen findet man mit Mikro-PL (Messung L. Schade) in der
Mitte der Pyramide einen dunklen Punkt. Schraubenversetzungen als Ursache fiir
die Pyramiden wiirde deren Wachstumsmechanismus erkldren: An einer Schrauben-
versetzung terminiert eine Oberflichenstufe [35]. Diese Stufe kann daher nicht wie
beim Stufenflusswachstum immer in eine Richtung wachsen, sondern wéachst spi-
ralférmig um den Versetzungskern. Die Wachstumsrate ist direkt an der Versetzung
am hochsten, weil hier der Umlauf um den Versetzungskern am kiirzesten ist.
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Abbildung 5.6: Lichmikroskopaufnahmen der Oberflichen von m-plane GaN Schichten bei
verschiedenen Wachstumsbedingungen und fiir verschiedene Substratchargen.

Auch wenn Schraubenversetzungen das Pyramidenwachstum auslosen, konnen sie
sich nur bilden, wenn die Diffusionsldnge der Adatome grof$ genug ist um eine sol-
che Materialumverteilung zu gewdahrleisten. Um die Diffusionslédnge zu verkiirzen,
kann man die Temperatur absenken oder den Druck erhohen. Aul3erdem gibt es Be-
rechnungen fiir c-plane GaN, dass ein grolseres NH3 Angebot die Galliumdiffusion
behindert [[114]].

Die Oberflachen, die sich bei verschiedenen Wachstumsparametern ergeben, sind
in Abb. dargestellt. Es ist zu sehen, dass weder eine niedrige Temperatur, noch
erhohter Druck oder ein grofleres Ammoniakangebot zu glatten Oberflachen fiihrt.
Trotzdem gibt es Unterschiede in der Oberflaichenmorphologie, die nicht nur von den
Wachstumsbedingungen, sondern auch vom Fehlschnitt und von der Oberflachenpra-
paration abhéngen. Wegen des Umfangs der Experimente wurden zwei Substratchar-
gen von Hersteller A und eine Charge von Hersteller B getestet. Der Vergleich dieser
Substrate bei 1017°C und 50 mbar zeigt, dass auf allen Substraten der drei Chargen
Pyramiden zu finden sind. Auf Charge 1 von Hersteller A sind die Pyramiden grof3,
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Abbildung 5.7: Lichtmikroskopaufnahmen der Oberflachen einer m-plane GaN Schicht im
Zentrum und am Rand eines Wafers.

auf Charge 2 von Hersteller A gibt es grof3e und kleine Pyramiden und auf dem
Substrat von Hersteller B gibt es vor allem kleine Pyramiden. Die Oberflachen- und
Substratqualitdt haben also einen Einfluss auf die Pyramidenbildung.

Der Einfluss des Fehlschnitts zeigt sich in Abb. Dort ist eine GaN-Schicht auf
m-plane Substrat im Zentrum und am Rand zu sehen. Wie durch SWLI-Messungen
bestatigt wurde, sind die Substrate am Rand abgerundet, d.h. der Fehlschnitt ist an-
ders als im Zentrum. Der Fehlschnitt bewirkt, dass die Form der Pyramiden asymme-
trisch ist und die Pyramidenflache, in deren Richtung die Substratoberflache gekippt
ist, grofRer wird. Die unterschiedliche Grol3e der einzelnen Pyramidenseitenflachen
ist bei vielen Schichten zu beobachten.

Eine durch die Wahl der Wachstumsparameter bedingte Reduktion der Pyramiden
lasst sich hochstens bei 400 mbar und 1017°C bzw. 980°C (je nach Hersteller) fest-
stellen. Die Oberflachenstrukturen haben bei diesen Bedingungen weniger stark aus-
gepragte oder keine Facetten. Dominiert wird die Rauigkeit von gro3en Stufen, die
parallel zur [1210] Richtung laufen. Durch diese wiirden Laserresonatoren, vor al-
lem parallel [0001], mehr gestort als durch Pyramiden. Da sich aber kein eindeu-
tiger Trend dieser Morphologie zu niedrigeren Wachstumstemperaturen hin zeigt,
konnten auch Unterschiede zwischen den Substraten die Ursache fiir die beobachte-
ten Unterschiede sein. Da sich bei fast allen Wachstumsparametern Pyramiden aus-
bilden, ist die Diffusionsldnge auf der m-plane Oberflache, unabhéngig von den hier
betrachteten Wachstumsparametern, gro3 genug, um Hiigel zu bilden. Eine Rekon-
struktion der m-plane Oberflache, bei der die dangling Bonds der Ga-Atome leer
und die der N-Atome vollstindig gefiillt wéren, wiirde eine schwache Bindung der
Adatome und eine niedrige Diffusionsbarriere zur Folge haben, womit die Pyrami-
denbildung selbst bei niedriger Adatomdiffusion erklart werden konnte.

In der Literatur wurde gezeigt, dass mit Fehlschnitt die Ausbildung von Pyramiden
verhindert werden kann [115]. Um glatte Oberflichen auf m-plane zu erreichen,
sind fehlgeschnittene Substrate der beste Weg.

(1011) orientierte Schichten reagieren deutlich stirker auf eine Anderung der Wachs-
tumsparameter als die m-plane Schichten (Abb. [5.8)). Ausgehend von 1017°C und
50 mbar bewirkt eine Absenkung der Temperatur eine Verkleinerung der dreieckigen
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Abbildung 5.8: Lichtmikroskopaufnahmen der Oberfléchen von (1011) GaN Schichten bei
verschiedenen Wachstumsbedingungen.

Pyramiden und eine Reduktion ihrer Dichte. Bei 980°C gibt es einige grof3ere Py-
ramiden, bei 950°C bilden sich keine Pyramiden aus, sondern nur Kegel. Trotzdem
ist bei dem niedrigen Wachstumsdruck die Oberflache zwischen den grof3eren Pyra-
miden nicht glatt sondern voll kleinerer Strukturen. Das dndert sich bei Erhohung
des Drucks. Bei 200 und 400mbar verringert sich die Dichte der groen Strukturen
weiter und die Oberflache in den ungestorten Bereichen wird glatter.

Wie schon anhand der SWLI-Bilder in Abb. zu erkennen war, sind die Probleme
auf (1012) nicht so gravierend wie auf m-plane und (1011). Trotzdem wiire es gut,
die Rauigkeit unabhéngig von der Fehlorientierung weiter zu verringern. Die Licht-
mikroskopbilder in Abb. zeigen, dass bei 50 mbar die Variation der Temperatur
keinen Einfluss hat. Die Ausrichtung der Hiigel dndert sich, aber das diirfte wohl
auf den Fehlschnitt zuriick zu fithren sein. Bei der Erhéhung des Drucks werden
bei 200 mbar die Hiigel nicht kleiner aber flacher. Bei 400 mbar sind sie verschwun-
den. Dafiir sind kleine Locher mit geringer Dichte auf der Oberflache zu beobachten.
Trotzdem ermdglicht es dieser Parametersatz sehr glatte Schichten herzustellen, de-
ren Rauigkeit mit c-plane und (1122) GaN vergleichbar ist.

Die Schichten auf (1122) GaN sind die einzigen, die bei einer Absenkung der Tem-
peratur oder Erhohung des Drucks rauer werden (siehe Abb. [5.10). Bei 1017°C und
50 mbar sind die Schichten sehr glatt. Wenn die Temperatur niedriger ist, bilden sich
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Abbildung 5.9: Lichtmikroskopaufnahmen der Oberfléchen von (1012) GaN Schichten bei
verschiedenen Wachstumsbedingungen.

erst sehr kleine (980°C), dann grof3ere und vor allem viel hohere Hiigel (950°C). Die
Bereiche zwischen den Hiigeln sind weiterhin sehr glatt. Eine Druckerhohung fiihrt
dagegen zu einer Vergroflerung der Hiigeldichte aber nicht zu einer VergrofRerung
der Hiigel selbst. Bei 980°C und 400 mbar bildet sich eine Struktur, die der (1122)
Oberfléche auf m-plane Saphir sehr dhnlich ist (vgl. Kap. [3.2). Eine Verringerung
der Diffusion reduziert bei dieser Oberflachenorientierung nicht die Hiigelbildung,
sondern fordert sie. Das legt die Schlussfolgerung nahe, dass die (1122) Oberfléiche
analog zur a-plane Oberflache nur bei ausreichend grof3er Diffusionslidnge stabil ist
und ansonsten aufzurauen droht.

Zusammenfassung Die Variation der Wachstumsparameter hat gezeigt, dass die
z.T. raue Oberflaichenmorphologie, die bei der Verwendung von c-plane Standard-
parametern auf den nicht- und semipolaren GaN Substraten entsteht, durch ein Ab-
senken der Temperatur und eine Erhohung des Drucks verbessert werden kann. Es
hat sich herausgestellt, dass 980°C und 400 mbar fiir alle Orientierungen akzeptable
Oberflachenmorphologien hervorbringt. Die m-plane Oberflache ist weitestgehend
unempfindlich gegeniiber einer Anderung der Wachstumsbedingungen. (1011) und
(1012) lassen sich durch das Absenken der Temperatur und die Erhéhung des Drucks
glitten, wiahrend (1122) bei den selben Parametern leicht aufraut.



76

5 Wachstum von LED- und Laserstrukturen auf homoepitaktischen GaN Substraten

950°C 980°C 1017°C
()]
o
3
jon
)
N
o
o
3
jon
QL
[1123]
I
o
o p—
3 [1100]
O -~
o (1122)
Normale

Abbildung 5.10: Lichtmikroskopaufnahmen der Oberflichen von (1122) GaN Schichten bei
verschiedenen Wachstumsbedingungen. Bei 980°C und 400 mbar bildet sich eine feine Struk-
tur, die im Inset des entsprechenden Bildes gezeigt ist.

5.4 InGaN Quantentépfe

Die Quantentopfe sind in einer Laser- oder LED-Struktur der Ort der Lichtentste-
hung. Daher hiangt die Leistung des Bauelements sehr stark von der Qualitit der
QuantentoOpfe ab. Fiir LEDs ist dabei die interne Quanteneffizienz der entscheidende
Parameter. Bei Laserstrukturen sind auch die Grenzflichenrauigkeit und die Halb-
wertsbreite der Emission von entscheidender Bedeutung. Eine zu hohe Grenzfla-
chenrauigkeit erhoht die Streuverluste. Fluktuationen der Emissionsenergie fiihren
zu einer grofleren Halbwertsbreite, verringern die Zustandsdichte und damit den
maximalen Gain in der Laserstruktur.

Die Halbwertsbreite und die Fluktuationen der Wellenlédnge werden mafgeblich von
der Lokalisation bestimmt. Die Lokalisation von Ladungstragern wird durch eine
laterale Variation der Ubergangsenergie der Quantentdpfe in der Quantenfilmebe-
ne verursacht. Die Variation der Ubergangsenergie kann duch eine Variation der
Quantentopfdicke oder des lokalen Indiumgehalts ausgelost werden. Die Lokalisa-
tion der freien Ladungstrdgern in Potentialmulden reduziert ihre Beweglichkeit, da
die Ladungstrédger eine Potentialbarriere iiberwenden miissen, um sich aus einem Po-
tentialminimum zu bewegen. Eine Steigerung der Quanteneffizienz im Vergleich zu
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Quantentopfen ohne Lokalisation wird durch die geringere Diffusionsldnge der La-
dungstrager und, je nach Wachstumsprozess, eine Potentialbarriere um durchstof3en-
de Versetzungen herum verursacht [[18]. Gleichzeitig steigt die Halbwertsbreite, da
alle lokalen minima (Lokalisationsstellen) eine unterschiedliche Ubergangsenergie
haben.

Fiir Laser muss also ein Ausgleich zwischen moglichst hoher Quantenausbeute und
moglichst geringer Lokalisation gefunden werden.

Fiir c-plane Quantentopfe wird bei niederenergetischer (langwelliger) Emission die
Lokalisation stdarker und die Quanteneffizienz niedriger. Dies liegt vor allem am
hoheren Indiumgehalt, der fiir niedrige Emissionsenergien erforderlich ist. Ein ho-
her Indiumgehalt fithrt zu einer groferen Gitterfehlanpassung, erfordert niedrigere
Wachstumstemperaturen und bewirkt eine stirkere Indiumsegregation, was zu ei-
ner starkeren Lokalisation und einer niedrigeren Quanteneffizienz durch den Einbau
von Punktdefekten fiihrt. Da das Wachstum von InGaN desorptionslimitiert ist, ist
die Oberflachenstruktur (die stirke der Indiumbindung), die von der Kristallorien-
tierung abhangt, entscheidend fiir das InGaN-Wachstum.

5.4.1 Emissionswellenlange und Indiumeinbau

Den In-Einbau in InGaN-Quantentépfe kann man bei den typischen Wachstumstem-
peraturen zum einen iiber das Precursorangebot (Verhiltnis von TMIn zu TMGa) als
auch iiber die Temperatur beeinflussen. Dies hangt vor allem mit einer vergleichswei-
se schwachen Bindung der In-Adatome an die Oberflache und dem gro3en Atomradi-
us des In zusammen, die einen Einbau in einen InGaN-Mischkristall erschweren. Das
fiihrt dazu, dass InN eine Zersetzungstemperatur von 630°C hat, wihrend die Zer-
setzungstemperatur von GaN mit 860°C deutlich hoher ist [116]. Da bei niedrigeren
Temperaturen die Beweglichkeit der Ga-Atome sehr niedrig ist und mehr Verunrei-
nigungen (Kohlenstoff und Wasserstoff) eingebaut werden [[116], muss hochwerti-
ges InGaN bei hoheren Temperaturen gewachsen werden. Bei diesen bestimmt die
Desorption des In den Indiumgehalt. Ein zu hohes In-Angebot verringert die Mate-
rialqualitat. Daher ist iblicherweise die Temperatur der entscheidende Regelparame-
ter zum Einstellen des Indiumgehalts.

In den folgenden Experimenten wurde die Wachstumstemperatur variiert und die
Emissionsenergie mit Photolumineszenz gemessen. Die Probenstrukturen waren PL-
Testproben und optisch gepumpte Strukturen, die den Strukturen b)-d) aus Abb.
entsprechen. Als Substrate wurden m-plane, (1011), (1122), (1012) und, zum
Vergleich, c-plane GaN-Substrate verwendet. Es wurden immer 3.5nm Dreifach-
Quantentopfe verwendet, die in 8 nm dicke InGaN Barrieren eingebettet wurden.
Dabei gab es keinen systematischen Unterschied der Emissionswellenldnge zwischen
PL-Teststruktur und optisch gepumpter Laserstruktur. Die Dicke des GaN-Caps tiber
den Quantentépfen betrug immer mehr als 40nm um Oberfladchenfelder, die die
Emissionsenergie der Quantentopfe verschieben konnten, abzuschirmen. Die Bar-
rieren und Quantentopfe wurden jeweils bei identischer Temperatur (wurde variiert
zwischen 670°C und 790°C), mit Stickstoff als Tragergas, einem Druck von 400 mbar
und konstanten Partialdriicken von TEGa (0.88 Pa) und NHj3 (130 mbar) gewach-
sen. Der TMIn Partialdruck betrug 0.11Pa in der Barriere und 0.68 Pa beim Quan-
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tentopfwachstum. Die Analyse der Proben erfolgte mit Raumtemperaturphotolumi-
neszenz mit einer InGaN Laserdiode bei 3.27 eV (resonante Anregung nur in die
Quantentdpfe) mit einer Anregungsdichte von 100 W/cm? (entspricht einer freien
Ladungstrigerdichte von ~ 10'7cm—3).

Bei 750°C gewachsene Quantentopfe haben je nach Orientierung sehr unterschied-
liche Emissionsenergien. Wie Abb. zeigt, ist die Emissionsenergie fiir (1011)
Quantentdpfe am niedrigsten, gefolgt von (1122) und c-plane, beide bei der selben
Energie. (1012) und m-plane Quantentdpfe emittieren deutlich héherenergetisch.
Fiir andere Wachstumstemperaturen gelten die selben Relationen, wie Abb.
zeigt. Die Emissionsenergie von Quantentdpfen auf m-plane und (1012) sind beide
wesentlich hoherenergetischer als die Emissionsenergie der Quantentopfe auf den
anderen Orientierungen. (1122) und c-plane haben praktisch identische Emissions-
energien und (1011) hat fiir alle getesteten Wachstumstemperaturen die niedrigste
Energie. In der Grafik gibt es zum Teil eine grof3e Streuung der Emissionsenergien.
Die Abweichung betrédgt in einzelnen Féllen bei identischer Wachstumstemperatur
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bis zu 150 meV. Diese Variation konnte durch eine lokale Verschiebung der Wel-
lenldnge, z.B. an Hiigelstrukturen, verursacht werden. PL-Maps auf 2x2.5 um? an
einer m-plane Struktur zeigen ein Variation der Emissionsenergie von 35 meV. Ver-
mutlich ist die Ursache, dass die Oberflaichentemperatur der kleinen Stiickchen nicht
vollkommen reproduzierbar eingestellt werden kann. Die Temperatur wird durch
viele schwer zu kontrollierende Faktoren beeinflusst, wie z.B. ob ein Partikel unter
dem Substrat liegt und den thermischen Kontakt zum Substrathalter verschlechtert.
Da die Unterschiede zwischen verschiedenen Orientierungen deutlich groer sind als
diese statistischen Schwankungen, sollten sie sich nicht auf die folgenden Betrach-
tungen auswirken.

Wachstum Analytik
direkt beinfluss- QW-Dicke Orientierung In-Gehalt Ladungstrager Temperatur
bare GréRRen
i |
 — vy
Verspannung Abschirmung Bandkgqten-
renormalisierung

— 4y l
Energiever-
schiebung

Abbildung 5.13: Schema, wie die Emissionsenergie von verschiedenen Faktoren beeinflusst
werden. Gibt es mehrere Faktoren, die unterschiedlich stark eine GréfRe beeinflussen, ist der
stirkere Effekt mit einem dickeren Pfeil dargestellt.

Es gibt eine ganze Reihe von Faktoren, die die Emissionsenergie der Quantentopfe
beeinflussen (siehe Abb. [5.13). Der Indiumgehalt ist die grofte Einflussgroe, die
auch andere Faktoren bedingt. Unabhéngig vom Indiumgehalt fiihrt die Quantisie-
rung wegen der endlichen Quantentopfbreite zu einer Blauverschiebung gegentiber
der Bandkantenemission des InGaN. Dariiber liegt, bedingt durch die pseudomorphe
Verspannung, ein piezoelektrisches Feld, das eine Rotverschiebung bewirkt (siehe
Kap. [1.1)). Dieses Feld ist fiir alle Orientierungen unterschiedlich (Siehe Kap. [1.1).
Die kompressive Verspannung der Quantentopfe selbst fithrt, wie die Temperatur, zu
einer Verschiebung der Bandkante. Freie Ladungstrager beeinflussen die Emissions-
energie durch Abschirmung der piezoelektrischen Felder und Bandkantenrenorma-
lisierung. Eine entscheidende Grof3e ist auch die Lokalisierung. Fluktuationen der
Quantentopfdicke und des Indiumgehalts erzeugen Bereiche niedrigerer Bandliicke
im Quantenfilm, zu der die freien Ladungstrager diffundieren. Dies fiihrt zu einer
Rotverschiebung der Emission im Vergleich zu einem homogenem Quantentopf mit
gleicher mittlerer Dicke und In-Gehalt. Nun ist es fraglich, welche Grof3e bei dieser
Probenserie fiir die Unterschiede der Emissionsenergie zwischen den Orientierungen
bestimmend ist. Ladungstragerdichte und Messtemperatur wurden durch die Mess-
bedingungen kontrolliert und sind fiir alle Messpunkte identisch. Die Quantentopf-
dicke konnte von der Wachstumstemperatur und der Orientierung abhidngen. Bei
c-plane GaN wird die Quantentopfdicke tiblicherweise mit HRXRD bestimmt. Aus
dem Fit der w/20-Scans der symmetrischen 0002 und 0006 Reflexe kann man die
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Abbildung 5.14: TEM Hell-
feldabbildung nahe der [0001]-
Zone einer Laserstruktur auf m-
plane GaN Substrat mit MQWs,
die bei 770°C gewachsen wur-
den. Aufgenommen von P. Veit.

Dicke recht genau bestimmen. Diese Methode ist fiir m-plane und semipolare Quan-
tentopfe nicht anwendbar, da diese wegen der reduzierten Oberflichensymmetrie
anisotrop verspannt sind und in semipolaren Quantentépfen sogar Scherspannun-
gen auftreten (vgl. [50, 51]). Daher ist die Auswertung der Rontgenbeugungskurven
im Rahmen dieser Arbeit zu aufwendig.

TEM-Aufnahmen einer m-plane Struktur mit MQWs, die bei 770° gewachsen wur-
de, zeigen die aktive Zone (Abb. 5.14). Die Dicken der einzelnen Schichten sind
(4+1)nm je Quantentopf, (7+ 1) nm fiir die Barriere und (26+ 1) nm vom untersten
zum obersten Quantentopf. Fiir eine c-plane Struktur, die auch bei 770°C gewachsen
wurde, wurden die Dicken mit HRXRD bestimmt. Die Quantentépfe waren 3.5 nm
dick, die Barrieren 7.5nm und die Dicke vom untersten zum obersten Quantentopf
betrdgt demnach 25.5 nm. Die Werte stimmen recht gut iiberein, der Unterschied der
Wachstumsrate zwischen c- und m-plane betrégt weniger als 10%. Auf c-plane ist die
Wachstumsrate in diesem Temperaturbereich nicht kinetisch limitiert [44], sondern
transport limitiert [117]. Da die Wachstumsrate bei gleichen Wachstumsparametern
auf m-plane mit der von c-plane GaN identisch ist, kann man ein transportlimitier-
tes Wachstum schlussfolgern. Dabei hangt die Wachstumsrate vor allem vom TEGa
Partialdruck ab. Daher kann man davon ausgehen, dass die Wachstumsrate der GaN-
Matrix nicht von der Oberflichenorientierung abhéngt. Die tatsdchliche Wachstums-
rate der InGaN Quantenfilme diirfte sich aus der Wachstumsrate der Matrix erhoht
um den Indiumgehalt ergeben.

Nachdem Ladungstrégerdichte, Messtemperatur und Quantentopfdicke als Ursache
ausgeschlossen wurden, konnten die Unterschiede der Emissionsenergie noch durch
einen unterschiedlich starken QCSE wegen der unterschiedlichen Orientierung und
einen unterschiedlichen Indiumeinbau der verschiedenen Orientierungen ausgeldst
werden (vgl. Abb. 5.13). Der QCSE fiihrt zu einer starken Rotverschiebung, insbe-
sondere beim Vergleich von polarem und nichtpolarem GaN (siehe Kap. 1.1). Wenn
die Polarisationsfelder der dominierende Faktor fiir die Wellenldngenverschiebung
wéren, wiirden die c-plane Quantentopfe die kleinste Emissionsenergie haben und
die anderen Strukturen bei hoherer Energie emittieren. Diese Peaks miissten dann
relativ nah bei einander liegen. Dies ist nicht der Fall. (1122) und (1011) haben die
gleiche oder niedrigere Emissionsenergien wie die c-plane Strukturen.



5.4 InGaN Quantentopfe

81

; 2] GaN InGaN- InGaN-  GaN 4
) Buffer Barriere Barriere  Cap
w
14 i Abbildung 5.15: Beispielhaftes
£ Banddiagramm zur Berechnung
J/—_'\ des Zusammenhangs von Emissi-
04 [ . .
. | . . i i onsergie und In-Gehalt. Hier: c-
5 10 15 20 25 30 35 40 plane 3.7 nm Ing15GaggsN Quan-
z (nm) tentépfe, 7.5nm Ino'ozGao.ggN
Barrieren.

Auch wenn die Polarisationsfelder nicht der entscheidende Faktor sind, wéire es not-
wendig, die Verschiebung durch die Polarisationsfelder abzuschétzen. Dazu wird mit
einem einfachen Quantentopfmodell aus der Emissionsenergie der Indiumgehalt be-
rechnet. Fiir das Modell wird ein Quantentopf mit rechteckigem Indiumprofil und fiir
die Materialparameter werden die Werte aus [13] verwendet. Gemal} [12]] betréagt
das Polarisationsfeld fiir (1012) 42% und fiir (1011) und (1012) 14% des c-plane
Wertes. Das resultierende Bandprofil ist beispielhaft fiir einen c-plane MQW in Abb.
dargestellt. Die Grundzustinde der Quantentépfe, d.h. die Ubergangsenergien,
werden durch Losen der Schrédingergleichung fiir das betrachtete Bandprofil gewon-
nen. Dieses Modell ist zwar sehr einfach, aber wird dem Ziel gerecht, den Einfluss der
Polarisationsfelder abzuschéatzen. Einige Effekte sind jetzt natiirlich unberiicksichtigt
geblieben. Die meisten Effekte, wie Verspannung, Feldabschirmung und Lokalisie-
rung, werden mit steigendem Indiumgehalt grof3er. Der Fehler ist also fiir niedrige
In-Gehalte kleiner. Der Kkleinste Beitrag ist die Verkleinerung der Bandliicke durch die
kompressive Verspannung der pseudomorphen Quantentroge um = 2 meV. Die Exi-
tonenbindung fiihrt zu einer Rotverschiebung um ca. 40 meV, die fiir dicke c-plane
MQWs schwacher ist. Das Abschirmen piezoelektrischer Felder durch die von der PL
angeregten Ladungstrager, vor allem auf c-plane, bewirkt eine Blauverschiebung um
maximal 150 meV. Der groRte Fehler bei der Berechnung ist die Lokalisierung, die ei-
ne Rotverschiebung um bis zu 150 meV bewirken kann (in dicken c-plane Wells mit
hohem In-Gehalt). Das Auffiillen der Lokalisationsstellen bewirkt wieder eine Blau-
verschiebung, setzt aber erst bei hoheren Anregungsdichten ein [118]]. Die Lokalisie-
rung ist fiir nicht- und semipolare Quantumwells noch nicht untersucht und auch fiir
c-plane stark von den Wachstumsbedingungen abhéngig. Dieser Parameter ist also
sehr schwer abzuschétzen. Da die Effekte sowohl Rot- als auch Blauverschiebungen
auslosen, ware der maximale Fehler wohl fiir die bei 2.4 eV emittierenden semipo-
laren Quantentroge mit +150 meV am groBten (wegen der geringen Felder ist die
Blauverschiebung durch Feldabschirmung sehr klein). Fiir grof3ere Emissionsenergie
(kleineren Indiumgehalt) nimmt der Fehler stark ab. Falls diese Quantentopfe eine
so starke Lokalisierung zeigen, wird durch das Modell der In-Gehalts um etwa 4%
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Das Ergebnis der Berechnung ist in Abb. zu sehen. Es gibt es eine eindeuti-
ge Abhingigkeit der In-Konzentration von der Orientierung. Dabei wird deutlich,
dass der Effekt der Polarisationsfelder auf c-plane GaN nicht so grof} ist, wie die
Unterschiede, die durch den In-Einbau hervorgerufen werden. Die schon zuvor bei
der Emissionsenergie beobachtete Reihenfolge bleibt bestehen. (1011) zeigt den
hoéchsten In-Einbau. (1122) und c-plane sind sich sehr dhnlich und brauchen eine
ca. 20°C niedrigere Wachstumstemperatur um den gleichen In-Gehalt wie (1011)
zu erreichen. Den geringsten In-Einbau haben die (1012) und m-plane Schichten,
die eine ca. 70°C niedrigere Wachstumstemperatur als (1011) Quantentrdge fiir den
selben In-Gehalt benétigen.

Eine mogliche Erklarung fiir den besseren Indiumeinbau wére die niedrigere elas-
tische Verspannungenergie von InGaN Schichten auf (1011) Substrat. In Abb.
ist die relative Verspannungsenergie, die nach den Formeln in [119] berechnet wur-
de. Die Verspannungsenergie ist notig um eine InGaN-Schicht pseudomorph zu ver-
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Abbildung 5.18: Skizze der Atoman-
ordnung an der m-plane Oberflache.
Ansicht im Querschnitt entlang der
a-Richtung.

spannen. Sie hdngt von den (anisotropen) elastischen Konstanten und der Schicht-
dicke ab. Den Einfluss der Verspannungenergie auf den In-Einbau konnte man sich
so vorstellen, dass ein In-Atom in Halbkristalllage schwiacher gebunden ist, wenn die
Verspannungsenergie, d.h. die Energie, die zur Verformung der Ga-Bindungen auf-
gewendet werden muss, grofder ist. Die Kurve hat ein Minimum bei 60°. Betrachtet
man c-plane im Vergleich zu (1011), ist diese Annahme in der Tat erfiillt. Allerdings
hat (1122) GaN dieselbe elastische Verspannungsenergie wie (1011) aber den selben
In-Einbau wie c-plane GaN. Ganz aus dem Rahmen fallen m-plane und (1012), die
zwar nicht im Minimum der relativen elastischen Verspannungenergie liegen, aber
im Vergleich zu c-plane trotz der niedrigeren relativen elastischen Verspannungs-
energie einen viel niedrigeren In-Einbau zeigen. Die elastische Verspannungenergie
ist also nicht der malgebliche Faktor fiir den unterschiedlichen Indiumeinbau.
Wabhrscheinlicher ist, dass die Oberflache die entscheidende Rolle spielt. Betrachtet
man zum Beispiel die m-plane Oberflache, so befinden sich dort Dimere aus Gallium
und Stickstoff (siehe Abb. [5.18). Vermutlich wird die Oberfldche so rekonstruieren,
dass Elektronen vom Gallium zum Stickstoff iibertragen werden, so dass die dang-
ling Bonds des Galliums leer und die des Stickstoffs gefiillt sind. Die Dimere konnten
auch eine Doppelbindung bilden. In beiden Féllen wiirde die Bindung von Adato-
men schwacher, da keine halb gefiillten dangling Bonds an der Oberflache zu finden
sind. Eine schwéachere Bindung an die Oberfliche wiirde die Desorption erhéhen
und damit dein Indiumeinbau verringern. Um die Ursache des unterschiedlichen In-
Einbaus und den Einfluss der Wachstumsparameter auf die Materialqualitat auf den
verschiedenen Orientierungen vollstindig aufzuklaren, miissen den hier vorgestell-
ten Ergebnissen weitere Experimente und Simulationen folgen.

5.4.2 Ortsaufgel6ste Lumineszenz von semi- und nichtpolaren
Quantentopfen

Bei der Mikro-PL wird der Laserstrahl fiir die Anregung der Probe durch ein Mi-
kroskopobjektiv fokussiert und die Lumineszenz durch dasselbe Objektiv gesammelt
und detektiert (vgl. Kap. [2.2)). Dadurch ist eine Aufnahme von Spektren mit einer
Ortsauflosung von 400 nm moglich. Aus diesen Spektren lassen sich Mappings der
Peakposition, Intensitdt und Halbwertsbreite erstellen, die im folgenden fiir die ver-
schiedenen Orientierungen diskutiert werden sollen.

Die Mikro-PL-Maps der Quantentopfe mit einer Emissionsenergie um 3 eV sind in
Abb. dargestellt. Neben der Lumineszenzverteilung sind auch die Schwankung
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Abbildung 5.19: 5x5um Mikro-PL-Maps von Proben mit MQWs auf c-plane, (1012), (1122),
(1011) und m-plane GaN Substrat mit einer Emissionenergie um 3eV. Zusitzlich sind
Schwankung der Emissionsenergie, Median der mikroskopischen Halbwertsbreite und die
minimale normierte Intensitdt im Bild angegeben. Aufgenommen von L. Schade bei 300 K.

des Emissionsmaximums, die Halbwertsbreite und die minimale normierte Inten-
sitdt abgebildet. Vergleicht man die Emissionsenergie- und Intensitatsschwankung
im Bildausschnitt, dann sind die nicht- und semipolaren Proben deutlich homogener
als die c-plane Probe. Nur die (1011) zeigt eine starke Schwankung der Emissions-
energie. Die Emissionsenergieschwankung ist fiir m-plane und (1012) mit 7 meV im
Vergleich mit c-plane (27 meV) schon deutlich reduziert und fiir (1122) mit 2 meV
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noch einmal niedriger. Ahnlich verhilt sich die Homogenitit der Lumineszenzinten-
sitdt. Die dunkelsten Stellen der c-plane Probe haben 38% der Maximalintensitét im
Bildausschnitt, wirend es auf m-plane 62% und auf den semipolaren Proben > 75%
sind. Das Wachstum der nicht- und semipolaren Quantentopfe ist also homogener.
Die mikroskopischen Halbwertsbreiten der c-plane und (1122) ist mit 95 und 93 meV
deutlich niedriger als auf den anderen Orientierungen mit 130 — 200meV. Diese je-
weils lokalen Halbwertsbreiten werden nicht durch die makroskopischen Fluktuatio-
nen der Peakenergie beeinflusst. Sie werden bestimmt durch die Fluktuationen auf
kleineren Langenskalen. Eine grol3ere Diffusionsldnge, wie sie wegen der langeren
Lebensdauer fiir c-plane erwartet werden kann, fiithrt dazu, dass sich Ladungstrager
in den Minima eines groReren Bereichs sammeln, als bei den nicht- und semipola-
ren Quantentopfen mit sehr kurzen Rekombinationslebensdauern. Dies konnte die
schmaleren Halbwertsbreiten von c-plane Quantentopfen erklaren. Dariiber hinaus
gibt einen Zusammenhang zur Morphologie (vgl. Kap. . Die (1122) war am glat-
testen. Daher scheint es moglich, die Halbwertsbreite durch die Optimierung der
Wachstumsparameter von Quantentopf und Pufferschicht fiir alle Orientierungen zu
reduzieren.

Wegen der vergleichbaren Messbedingungen kann man auch die absolute Intensitét
der Proben vergleichen und daraus schlussfolgern, welche Probe die héchste Quan-
teneffizienz hat. Die Proben auf m-plane und (1122) waren am intensivsten und
iibertrafen die Intensitdt der besten c-plane Probe um den Faktor 2. Die Intensitét
der (1011) und (1012) Quantentdpfe war dagegen mehr als eine GroRenordnung
schwicher. Dieses Ergebnis stimmt mit den Halbwertsbreitenmessungen {iberein, die
fiir m-plane, c-plane und (1122) die kleinsten Halbwertsbreiten ergaben.

(1122) m-plane

x
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Abbildung 5.20: Photolumineszenzmapping des Emissionsmaximums und der Intensitit von
c-plane, (1122) und m-plane MQW-Proben die um 2.7 eV emittieren. (300 K). Aufgenommen
von L. Schade und H.-J. Mdstel.
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Bei niederenergetischen (langwelligeren) Quantentopfen (Abb. auf c-plane
sind die lateralen Fluktuationen der Peakenergie mit 80 meV deutlich starker als bei
den hochenergetischen Quantentopfen. Es gibt viele rotverschobene Flecken (Dichte
ca. 2 x 108 cm—2). Diese korrelieren mit dunklen Flecken im Intensitétsbild mit ei-
nem Minimum von 8% der Maximalintensitidt. Das Phdnomen ist bekannt und wird
durch Schraubenversetzungen verursacht [120]. An der Schraubenversetzung sind
die Wachstumsrate und der Indiumeinbau erhoht, so dass dort der Quantentopf ein
Energieminimum hat und durch die Versetzung die nichtstrahlende Rekombination
sehr stark ist. Da das Substrat mit einer Versetzungsdichte von 107 cm—?2 spezifi-
ziert ist (wurde mit CL-Messungen tiiberpriift), miissen sehr viele Versetzungen beim
Wachstum der Pufferschicht oder der MQWs dieser Probe entstanden sein. Betrachtet
man die MQWs auf m-plane und (1122), so gibt es hier nicht so eine starke Fluktua-
tion der Wellenldnge und der Intensitat. Im Bildausschnitt variiert die m-plane Probe
nur um 33 meV und die (1122) Probe nur um 12 meV. Die Intensitit sinkt auf 64%
bzw. 78% in den m-plane bzw. (1122) ab. Da in keiner der Aufnahmen dunkle Punk-
te, wie auf der c-plane Probe, zu sehen sind, muss die Dichte der optisch aktiven
Versetzungen < 106 em~2 sein. Auf nicht- und semipolaren Oberflachen konnen sich
bei einem hohen Indiumgehalt Versetzungen anscheinend nicht so leicht bilden wie
auf c-plane. Eine mogliche Ursache ist die niedrigere elastische Verspannungsener-
gie (siehe oben). Aber auch, wenn sich keine Versetzungen im Bildfeld der mikro-PL
befinden, kann auf c-plane die Intensitdt auf 18% absinken [[121]]. Das heil3t, dass
man mit nichtpolaren Nitriden auch dann eine homogenere Emission erreichen kann,
wenn man die durchstoenden Versetzungen in c-plane eliminiert.

Trotz der sehr guten Homogenitét zeigen fast alle Quantentopfe eine vergroflerte
Halbwertsbreite im Vergleich zu c-plane Proben. Abb. zeigt die Halbwertsbreite
in Abhéngigkeit von der Emissionswellenlédnge. Es ist eine Steigerung der Halbwerts-
breite mit sinkender Emissionsenergie zu beobachten. Keine der Proben liegt in die-
sem Diagramm unterhalb der Linie, die durch die c-plane Proben definiert wird. Der
Grol3teil der nicht- und semipolaren Proben liegt im Diagramm oberhalb dieser Li-
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nie. Wie zuvor ausgefiihrt, kann man eine hohere Halbwertsbreite mit einer kiirzeren
Rekombinationslebensdauer der nicht- und semipolaren Quantentopfe erklaren. Es
gibt aber fiir alle Orientierungen auRer (1012) Beispiele, die auf dieser Linie liegen.
Daher ist zu vermuten, dass die Anndherung an diese Linie durch eine Optimierung
des Epitaxieprozesses moglich ist. Die Literatur zeigt auch, dass die Halbwertsbrei-
te mit dem In-Gehalt ansteigt, aber insbesondere bei niedrigen Emissionsenergien
(langerer Wellenlédnge) noch starke Verbesserungen moglich sind. Bei einer Emissi-
onsenergie von 3.05 eV ist die Probe mit der kleinsten Halbwertsbreite von 95 meV
auf (1122) recht dicht an c-plane Proben aus der Literatur mit Halbwertsbreiten von
83 meV [[122]. Bei niedrigeren Emissionsenergien wurden auf c-plane GaN bei 2.5 eV
deutlich niedrigere Werte von 116 meV [122] erreicht als auf (1011) mit 165 meV bei
2.5eV oder (1122) und m-plane mit 160 meV bei 2.7 eV Emissionsenergie.

Die Quantentopfe auf nicht- und semipolaren GaN-Substraten zeigen schon in die-
sem frithen Stadium der Experimente interessante Eigenschaften. Bei den mikro-PL-
Messungen kombinieren sie sehr gute Homogenitat der Intensitdat und der Emissi-
onswellenldnge mit einer hohen absoluten Intensitiat. Die untersuchen Proben ha-
ben aber eine grollere Halbwertsbreite als c-plane Vergleichsproben. Am vielverspre-
chensten war in den hier durchgefiihrten Experimenten die (1122) Orientierung. Im
Vergleich zu c-plane zeichnete sie sich durch bessere Homogenitidt und hohere Quan-
teneffizienz bei vergleichbarem Indiumeinbau und Halbwertsbreite aus. Die Proben
auf (1011) hatten zwar einen héheren In-Einbau aber auch gréRere Halbwertsbreiten
schlechtere Homogenitit und interne Quanteneffizienz. m-plane und (1012) hatten
einen deutlich niedrigeren In-Einbau und waren bei fast allen anderen Parametern
unterlegen. Diese Unterschiede der Quantentopfqualitat finden sich auch bei der Be-
stimmung der Schwellen fiir verstirkte spontane Emission (ASE) wieder (siehe Kap.
. Trotz der herausragenden Ergebnisse fiir (1122) ist es verfriiht diese Orien-
tierung zu favorisieren, da es moglich ist, dass die Probleme der anderen Orientie-
rungen schneller geldst werden, als auf (1122).

5.5 AlGaN Mantelschichten

Die c-plane Laserdioden des FBH haben ein Alg15GagggN/GaN short period super
lattice mit einer Periodizitdt von 5 nm und einem mittleren Aluminiumgehalt von 6%
als Mantelschicht. Im Vergleich zu einer gleich dicken Alg o6Gag.94N-Schicht, haben
die Ubergitter eine héhere kritische Schichtdicke bis zur Bildung von Rissen und eine
groBere Leitfahigkeit gezeigt. Daher wurde diese Struktur und die Rezepte fiir die
nicht- und semipolaren Orientierungen iibernommen. n-seitige Ubergitter wurden
bei 1017°C, 50 mbar und und einem V/III von 1400 gewachsen. p-dotierte Ubergitter
wurden wegen des besseren Mg-Einbaus bei 950°C, 250 mbar und und einem V/III
von 1500 gewachsen.

Die Réntgenbeugung eines n-Ubergitters auf m-plane GaN (Abb. zeigt Sa-
telliten, die eindeutig von einer Uberstruktur stammen. Allerdings sind diese sehr
breit und es sind nur Satelliten bis zur 1. Ordnung zu sehen. Das bedeutet, dass
die Beugung gestort ist. Moglich ist, dass die Pyramiden auf der Oberflache die
Rontgenmessung beeinflussen. Es kann aber auch sein, dass die Grenzflachenrauigkeit
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Abbildung 5.22: w/20-Scan
des symmetrischen 3030
Reflexes eines AlIGaN/GaN
Ubergitters auf m-plane GaN.

Abbildung 5.23: Querschnitts-
TEM Hellfeldbeugungskon-
trastaufnahmen eines m-plane
AlGaN/GaN Ubergitters. Der
Kontrast ist von der Streuam-
plitude er Atome abhéngig,

d.h. helle Schichten sind Al-
GaN und dunkle Schichten sind
GaN. Aufgenommen von P. Veit.

zu grof’ oder das Ubergitter lateral oder vertikal inhomogen ist und deswegen nicht
mehr Ubergitterreflexe zu beobachten sind. Eine Bestimmung des Aluminiumge-
halts und der Periodizitit der Ubergitter mit HRXRD ist wie fiir die InGaN MQW-
Strukturen nicht moglich (siehe S. . Um einen besseren Einblick in die Struktur
zu erhalten, wurden Querschnittsabbildungen mit TEM angefertigt (Abb. [5.23).

Die Hellfeldabbildung in Abb. zeigt, dass sich die Periodizitit des Ubergitters
andert. Bei den blauen Pfeilen ist der Effekt besonders deutlich, da sich dort die Pe-
riode sprunghaft &ndert bzw. die Schichten lateral sehr inhomogen sind. Gleichzeitig
mit der Vergrofderung der Periode ist eine Verringerung des Kontrastes zu sehen. Das
spricht fiir eine Reduktion des Aluminiumgehalts. Mit Hilfe der TEM-Ergebnisse ist
eine Interpretation des w/26-Scans moglich. Die Verbreiterung des Peaks 0. Ordnung
wird von einer Variation des Aluminiumgehalts verursacht. Die wesentlich starkere
Verbreiterung der Satelliten wird von der Schwankung des Aluminiumgehalts und
vor allem von der Schwankung der Periodizitdt verursacht. Eine tiefenaufgeloste
Messung des Aluminiumgehalts ware sinnvoll, da die vertikale Verteilung des Alu-
miniumgehalts sehr wichtig fiir die Fiihrung der optischen Mode ist.

Um tiefenaufgelost den Aluminiumgehalt zu bestimmen, kann SIMS verwendet wer-
den. Da fiir Atomkonzentrationen im Prozentbereich die Zahlrate fiir Al-Atome zu
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Abbildung 5.24: SIMS-Profile des Aluminiumgehalts von AlGaN/GaN Ubergittern auf den
verschiedenen Substraten gema der Wachstumsbedingungen in der Strukturskizze rechts.

hoch ist, ist es besser Al-Cs-Cluster zu messen. Diese haben wegen der geringen
Bildungswahrscheinlichkeit eine deutlich niedrigere Zahlrate und ihr Signal ist pro-
portional zum Aluminiumgehalt. Als Eichprobe wurde hier eine dicke Alg 0gGag.g2N-
Schicht auf c-plane GaN verwendet, deren Aluminiumgehalt mit XRD zuvor bestimmt
worden war. Mit dieser Methode kann vergleichsweise einfach der Aluminiumgehalt
tiefenaufgelost unabhingig von der Orientierung und Verspannung bestimmt wer-
den. Natiirlich reicht die Tiefenauflésung nicht aus, um die einzelnen GaN und Al-
GaN Schichten des Ubergitters aufzulésen. Die Methode ist trotztdem geeignet, da
fiir das optische Confinement nur der mittlere Aluminiumgehalt relevant ist. Abb.
zeigt die SIMS-Profile von Proben unterschiedlicher Orientierung, die alle im
selben Versuch iiberwachsen wurden. Die Probenstruktur ist auf der rechten Seite
der Abbildung zu sehen. Auf der GaN Pufferschicht wurde zuerst ein Ubergitter bei
1017°C und 50 mbar mit einem Al-Anteil in der Gasphase X\E] von 10% gewachsen
um den Al-Einbau fiir die n-Seite einer Laserstruktur zu testen. Anschliefend wurde
ein Ubergitter bei 990°C und 250 mbar mit einem x, von 34% gewachsen um den
Al-Einbau fiir die p-Seite zu testen. Abgeschlossen wurde die Struktur mit einer 400
nm dicken GaN-Schicht und einem AlGaN-Cap. Die Profile des mittleren Aluminium-
gehalts fiir die beiden m-plane Proben sind nicht gerade sondern schwanken stark,
wihrend die Profile der semipolaren Schichten gerade sind (hier beispielhaft (1122)
gezeigt). Dieses Verhalten wurde bei allen SIMS-Messungen auf m-plane GaN beob-
achtet. Die Kurve des Hersteller A ist hier ein Extrembeispiel, bei dem der Messwert
zwischen 12 und 25% springt. Typisch ist eine Variation des Messwertes des Alumi-
niumgehalts xs von Ax = 0.03 — 0.05. Neben der naheliegenden Interpretation, dass
der Aluminiumgehalt entsprechend stark schwankt, kann es auch ein Artefakt der
SIMS-Messung sein.

Geht man davon aus, dass die Hiigel die Variation von Aluminiumgehalt und Peri-

2x, berechnet sich aus den Molfliissen Q von TMGa und TMAI durch x, = %
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odizitiat sowie die SIMS-Messung negativ beeinflussen, so folgt im Umkehrschluss,
dass eine glatte Probe ein glattes SIMS-Profil zeigen sollte. Fiir (1011) ist dieser
Vergleich moglich (vgl. Kap. [5.3)), wie Abb. zeigt. Die Profile von zwei Mess-
punkten der rauen Probe haben einen verschieden mittleren Aluminiumgehalt und
verschiedene Schichtdicken, dhnlich wie bei den rauen m-plane Proben. Die Profile
unterscheiden sich auch in der Form grundlegend. Glatte Proben im Vergleich zeigen
in den Profilen ein eindeutiges Plateau und der mittlere Aluminiumgehalt variiert
systematisch mit den Wachstumsparametern (siehe unten). Das zeigt, dass bei glat-
ten Oberflichen homogene Schichten erreicht werden konnen. Daraus folgt, dass
die Hiigel fiir die Fluktuationen der Wachstumsrate verantwortlich sind. Vermutlich
konnten diese Probleme auch auf m-plane gelost werden, wenn zum Wachstum fehl-
orientierte Substrate verwendet werden (vgl. Kap. [5.3).

Da sich weder Dicke noch Aluminiumgehalt der AlGaN-Schicht auf m-plane Sub-
straten reproduzierbar einstellen und messen lassen, beschrankt sich der folgende
Absatz zum Al-Einbau auf die semipolaren Strukturen.

Aus SIMS-Profilen wie in Abb.[5.24]von Proben mit unterschiedlichem TMAI-Angebot
withrend des Ubergitterwachstums wurden der mittlere Aluminiumgehalt bei den
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Wachstumsbedingungen der n- und p-Seite bestimmt. Der Al-Einbau in Abhangigkeit
der Orientierung und des TMAI-Angebots ist in Abb. dargestellt. Allerdings muss
man bei der kleinen Anzahl der Proben vorsichtig mit Schlussfolgerungen sein. Der
Vergleich mit dem wesentlich groferen Probensatzes fiir die Bestimmung des In-
Einbaus (Kap. zeigt, dass die Schwankungen in Versuchen mit identischen
Wachstumsparametern bei den kleinen Substraten recht grof3 sein konnen.

Fiir die n-Bedingungen (1017°C, 50 mbar, linke Seite in der Grafik haben
sowohl die Orientierung als auch das TMAI-Angebot starke Auswirkung auf den
Al-Einbau. Der Aluminiumgehalt ist fiir alle Proben mit (1011) Orientierung deut-
lich héher als bei (1122) und (1012), die einen dhnlichen Aluminiumgehalt haben.
Gleichzeitig ist die Wachstumsrate auf (1011) 30 — 50% kleiner. AuRerdem liegt
der Aluminiumgehalt im Festkorper xs hoher als in der angebotenen Gasphase x.,,
(Oberhalb der gestrichelten Linie mit x,, = xs). Daraus kann man schliel3en, dass
Gallium fiir das Wachstum verloren geht - entweder durch Vorreaktion oder durch
Desorption. Da die Vorreaktionen fiir TMAl wesentlich starker sind als die von TMGa,
und der Galliumverlust nur fiir (1011) beobachtet wurde, muss es sich um einen
Oberflachenprozess, also Desorption, handeln. Die stirkere Desorption fiir (1011)
deutet auf eine schwichere Bindung der Ga-Adatome hin. Bei der Abhangigkeit des
Al-Einbaus vom TMAI Gasphasenanteil ist fiir alle Orientierungen ein tendenziell
sublinearer Verlauf zu erkennen. Da der Effekt bei allen Substraten gleichermalf3en
Auftritt, handelt es sich vermutlich um eine Steigerung der Vorreaktionen durch das
gesteigerte TMAI-Angebot, ein beim AlGaN-Wachstum bekanntes Phinomen.

Auch fiir die Bedingungen der p-Seite (990°C, 250 mbar) wurde der Aluminiumge-
halt in Abhéngigkeit von den Wachstumsparametern untersucht (rechte Seite in der
Grafik [5.26). Der mittlere Aluminiumgehalt ist bei allen Proben 6% und hangt nicht
von der Oberfldchenorientierung und vom TMAI-Angebot ab. In diesem Regime gibt
es wegen des hoheren Drucks sehr starke Vorreaktionen, so dass eine Verdopplung
von x,, nicht zu einer Erhéhung von x; fiihrte.

Es wurden AlGaN-Ubergitter auf nicht- und semipolarem GaN gewachsen. Wenn die
Schichten rau sind, ergeben sich Inhomogenititen des Aluminiumgehalts und der
Periodizitat. Auf glatten semipolaren Schichten wurde der Einbau von Al in AlGaN
Ubergitter untersucht mit den Ergebnis, dass die Desorption von Gallium auf (1011)
am stérksten ist.

5.6 Erste Laserstrukturen

Wie die Abbildung der verwendeten Strukturen zeigt (Abb. auf S. [68), lassen
sich AlGaN-Schichten und Quantentopfe zu einer optisch gepumpten Laserstruktur
verbinden. Durch Anregung der Quantentopfe mit einem streifenférmig fokussierten
Laserstrahl, kann verstirkte spontane Emission beobachtet werden. Das Licht wird
im Wellenleiter gefiihrt und kann dann iiber die Kante detektiert werden. Dies wird
im ersten Unterkapitel [5.6.1] behandelt.

Elektrisch pumpbare Dioden erhidlt man durch n-Dotierung der unteren Mantel-
schicht und Aufwachsen einer p-dotierten oberen Mantelschicht. Bei der Herstellung
solcher Dioden ist aber nicht nur der Wachstumsprozess schwierig, sondern auch
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die Prozessierung dieser kleinen Proben. Die Erkenntnisse der ersten Prozesslaufe
werden in Kap. dargestellt.

5.6.1 Optisch gepumpte Laserstrukturen

Um verstédrkte spontane Emission (ASE) zu beobachten, ist eine Modenfiithrung in
einer vertikalen Struktur notwendig (Indexguiding), was bei diesen Proben durch
eine separate confinement Heterostrukur realisiert wurde. Die iiber die Kante detek-
tierte Leistung zeigt unter dieser Voraussetzung ein Schwellenverhalten. Oberhalb
der Schwelle ist der Gewinn im Wellenleiter gro3er als die Verluste. Spontan emit-
tiertes Licht wird dann entlang des Streifens, auf den der Anregungslaser fokussiert
ist, verstarkt. Die Schwelle hangt nicht nur von den Eigenschaften der Quantentopfe,
sondern auch von der Wellenleiterstruktur ab. Gewinn und Verluste sind die bestim-
menden Grofden. Mogliche Verlustmechanismen sind Streuverluste an Unebenhei-
ten der Grenzflichen und Absorptionsverluste. Fiir den Gewinn sind der Uberlapp
der transversaloptischen Mode mit den Quantentépfen (I'-Faktor) und die Lebens-
dauer der Elektron-Lochpaare, sowohl die strahlende als auch die nichtstrahlende,
entscheidend.

Proben, an denen ASE beobachtet werden kann, sollten auch Laseremission zeigen
konnen. Dazu ist ein Resonator mit Spiegeln erforderlich. Allerdings ist die Her-
stellung von Spiegeln fiir semipolare Proben sehr schwierig, da es keine geeigneten
niedrig indizierten Spalt- oder Bruchebenen wie bei c-plane GaN gibt. Die Prozes-
sentwicklung zur Spiegelherstellung ist noch nicht abgeschlossen und wird in Kap.
behandelt. Bei den folgenden Experimenten an optischen gepumpten Struktu-
ren wurde nur die ASE gemessen und deren Schwelle und Polarisation bestimmt.
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Abbildung 5.27: Bestimmung der Schwellen fiir ASE an optisch gepumpten Laserstrukturen
auf m-plane, (1012) und (1122). Aufgenommen von J. Rass. Siehe [123].

Der Probensatz bestand aus m-plane, (1122) und (1012) optisch gepumpten Laser-
strukturen deren Niederanregungs-PL Emissionsenergie zwischen 3.0 und 3.1 eV lie-
gen. In Abb. ist die iiber die Kante gemessene Hochanregungs-PL-Lumineszenz-
Intensitdt tiber die Anregungsleistungsdichte aufgetragen. Alle Kurven zeigen eine
Anderung des Anstiegs. GemiR der Symmetrie der Oberfliche kann man den Anre-
gungslaserstreifen parallel zur c-Achsenprojektion (¢’-Richtung) und senkrecht dazu
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ausrichten. Allen Proben ist gemein, dass die Schwelle fiir die Streifenorientierung
entlang c bzw. ¢’ niedriger ist, als senkrecht dazu. Gleichzeitig ist auch die gemessene
PL-Intensitdt entlang ¢ bzw. ¢’ hoher (in den Grafiken nicht zu sehen, da diese nor-
miert wurden). Auch theoretische Berechnungen ergeben eine niedrigere Schwelle
entlang ¢ bzw. ¢’ [31]. Daraus folgt, dass fiir elektrisch gepumpte Strukturen die
Resonatoren entlang ¢’ ausgerichtet sein sollten, was die Entwicklung von Facetten-
herstellungsprozessen fiir semipolare Laser notwendig macht. Berichten von Ueda
et al. zufolge héngt die Gainanisotropie von der Emissionsenergie ab und dreht sich
fiir griine Emitter um [32]]. Die optimale Ausrichtung von Laserstrukturen in einem
neuen Wellenldngenbereich muss daher durch Hochanregungs-PL vor der Prozessie-
rung gepriift werden. Vergleicht man die Schwellen zwischen den Proben, so sind sie
auf (1122) nur halb so groR wie auf m-plane, wo sie am hochsten sind. Dies ist kon-
form mit den bisherigen Messungen, bei denen (1122) Proben die glattesten Ober-
flachen, die geringste Halbwertsbreite und die beste Effizienz (d.h. hochste Inten-
sitit) hatten. Im Vergleich zu (1122) hatten die (1012) bei der Niederanregungs-PL
eine niedrigere Effizienz und eine grofere Halbwertsbreite. Die niedrigere Effizienz
bedeutet eine schnelle nichtstrahlende Rekombination, so dass die Transparenzla-
dungstragerdichte nicht so schnell erreicht werden kann. Die grof3ere Verbreiterung
des Emissionsspektrums fiihrt zu einer Verbreiterung des Gainspektrums und einem
kleinerem Gainhub, wodurch die Schwelle auch erhoht wird. Die m-plane Proben
zeigten eine sehr intensive mikro-PL allerdings mit relativ groer Halbwertsbreite.
AuRerdem erhohen die Pyramiden die Streuverluste, so dass auch hier die Schwelle
grofer ist als bei den (1122)-Strukturen.

a) (1070) b) (1072)
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Abbildung 5.28: Spektren der optisch gepumpten Strukturen, aufgenommen bei der Schwel-
lenbestimmung in Abb. auf a) m-plane, b) (1012) und c) (1122). Aufgenommen von J.
Rass.

Die Spektren, die bei der Bestimmung der ASE-Schwellen fiir die ¢ bzw. ¢’-Resonatoren
aufgenommen wurden, sind in Abb. dargestellt. Die Form der Spektren ist nicht
mehr, wie bei der PL, nur von den Quantentopfeigenschaften, d.h. der Verteilung der
Lokalisierungsstellen, sondern auch von deren Besetzung und den Wellenleitereigen-
schaften abhéngig. So ist fiir alle Spektren eine Reduktion der Halbwertsbreite und
eine Peakverschiebung bei Hochanregung festzustellen. Bei m-plane und (1122) tritt
ein zweiter Emissionspeak mit steigender Anregungsleistung in Erscheinung. Das
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fiihrt bei m-plane zu einer Rotverschiebung um 26 meV und bei (1122) um 4 meV.
Auch bei der (1012) Ebene gibt es eine Rotverschiebung um 10 meV, obwohl hier
nicht eindeutig ein zweiter Peak zu erkennen ist. Bei diesen rotverschobenen Emis-
sionen ist der Gain grofRer als beim Emissionsmaximum unterhalb der ASE-Schwelle,
so dass bei sehr gro3en Anregungsleistungen der rotverschobene Peak schneller als
das Emissionsmaximum der spontanen Emission wéchst. Auch die Halbwertsbreite
wird durch den zweiten Peak vergroRert. So hat die (1122) Probe knapp iiber der
Schwelle eine Halbwertsbreite von 24 meV die sich bei 1 MWem 2 auf 27 meV ver-
grofRert. Auf (1010) wichst die Halbwertsbreite von 40 auf 57 meV und auf 1012
von 44 auf 52 meV. Durch die Verstdrkung im Wellenleiter sind diese Halbwertsbrei-
ten im Vergleich zu den mikro-PL-Halbwertsbreiten von 93 meV auf (1122), 158 meV
auf (1012) und 130 meV auf (1010) um den Faktor 3 geringer.

Die Spektren und die leistungsabhédngigen Messungen zeigen eindeutig verstarkte
spontane Emission. Neben den Auswirkungen auf Lichtintensitdt und Spektren sollte
die Verstarkung im Wellenleiter auch die Polarisation des Lichts beeinflussen, was im
folgenden Abschnitt behandelt wird.
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Abbildung 5.29: Messung der Polarisation des E-Feldes fiir optisch gepumpten Laserstruk-
turen auf a) m-plane, b) (1122) und c) (1012). Ein Polarisatorwinkel von 0° bedeutet, dass
das E-Feld senkrecht zur Wachstumsebene, d.h. TM-Polarisiert ist. TE-Polarisation liegt bei
einem Winkel von 90° vor. Aufgenommen von J. Rass. Siehe [123].

Die theoretischen Berechnungen von Scheibenzuber et al. ergeben nicht nur eine
hohere Schwelle fiir eine Anregunslaserstreifenorientierung senkrecht zu ¢’ sondern
sagen auch voraus, dass fiir semipolare Orientierungen mit Resonatoren senkrecht zu
¢’ die Moden nicht mehr TE und TM polarisiert sind. Wegen der Doppelbrechung im
GaN ist der Brechungsindex fiir Licht, das parallel zur optischen Achse, der c-Achse,
polarisiert ist, um 2.7% grofer als senkrecht dazu [[124]]. Wie Abb. zeigt, ist fiir
die ¢’ Streifenorientierung das Licht immer TE-polarisiert; die Maxima sind immer
bei 90° und 180°. Fiir [1210] Streifen auf m-plane GaN ist das Licht auch TE polari-
siert und ist damit parallel zur c-Achse. Fiir den [1100]-Resonator auf (1122) und die
[1210]-Resonatoren auf (1011) und (1012) liegt der Polarisationswinkel zwischen 0
und 90° jeweils fast parallel zur c-Achse, wie in Tab. zusammengefasst. Wegen
des Einflusses der Wellenleiterstruktur ist die Polarisation fiir einen semipolaren Re-
sonatoren senkrecht zu [0001] aber nicht exakt parallel zur c-Achse, sondern weicht
um einige Grad von dieser ab. Der Winkel der c-Achse zu Oberfldchennormale, die
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Orientierung ‘ Winkel c-Achse gemessener Winkel berechneter Winkel

(1010) 90° 90 + 2° 90°
(1122) 58° 61 +2° 60°
(1012) 43° 45 4 3° 45°

Tabelle 5.1: Winkel der c-Achse zur Oberflichennormale, gemessener Winkel und berech-
neter Winkel der Polarisation von Scheibenzuber et al. fiir Anregung senkrecht zu ¢’ und die
verschiedenen Oberflachenorientierungen. Winkel gemessen von J. Rass, berechnet von W.
Scheibenzuber und J. Kupec. Siehe [123]].

gemessenen Winkel und die berechneten Winkel von Scheibenzuber et al. sind in
Tabelle zusammengefasst. Im Rahmen der Messgenauigkeit, wurden die Vorher-
sagen erfiillt.

Die optisch gepumpten Messungen zeigen verstarkte spontane Emission unter Hoch-
anregung. Die Schwellen korrelieren gut mit den zuvor gemessenen Merkmalen der
Oberflachenrauigkeit, Halbwertsbreite und Intensitiat der Lumineszenz. Die niedrigs-
te Schwelle wurde auf (1122) gemessen. An diesen Strukturen konnten die Berech-
nungen iiber den Einfluss der Doppelbrechung auf die Polarisation in semipolaren
Wellenleitern von Scheibenzuber et al. bestatigt werden.

5.6.2 Elektrisch gepumpte Dioden

Ausgehend von den optisch gepumpten Strukturen miissen fiir eine elektrisch ge-
pumpte Laserstruktur die untere Mantelschicht n-dotiert werden und eine obere
p-dotierte Mantelschicht hinzugefiigt werden. Der Al-Einbau bei unterschiedlichen
Wachstumsbedingungen fiir n- und p-Seite wurde bereits in Kap. [5.5|beschrieben. Die
Ergebnisse der Dotierungsexperimente sind im folgenden Absatz dargestellt. Nach
dem Wachstum folgt bei der Herstellung eines elektrisch gepumpten Bauelements
die Prozessierung. Diese wird in [125] ausfiihrlich beschrieben. Eine kurze Beschrei-
bung des Prozesses und der Ergebnisse erfolgt hier.

Dotierung Fiir m-plane GaN-Schichten wurde die fiir c-plane etablierte Si- und
Mg-Dotierung getestet. Die Konzentration der Dotieratome und der freien Ladungs-
trager wurde mit SIMS und ECV bestimmt. Im Fall von Mg, das ein tiefer Akzeptor
ist und durch Wasserstoff und Mg-Cluster kompensiert wird, ergeben die Messme-
thoden SIMS und ECV unterschiedliche Werte. Mit SIMS wird die Konzentration der
Dotieratome im Festkorper gemessen. Mit ECV wird die Dichte der ionisierbaren Do-
tieratome bestimmt. Diese Dichte ist die Differenz aus Dotieratomen und der Kom-
pensation, d.h. der nicht ionisierbaren Dotieratome. Die frei Ladungstriagerdichte ist
wegen des grofden Abstands des Mg Niveaus von 160 meV von der Valenzbandkante
bei Raumtemperatur nur ca. 1% der ionisierbaren Akzeptoren. Halleffektmessungen
waren an diesen Proben wegen der leitfadhigen m-plane GaN Substrate nicht moglich.
Wie SIMS und ECV-Messungen zeigen, ist die Si-Dotierung auf m-plane unproblema-
tisch und der Einbau ist identisch zu c-plane GaN. Dies wird fiir Si, das bei Wachs-
tumstemperatur einen geringen Dampfdruck aufweist und kaum desorbiert auch so
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erwartet.

Der Mg-Einbau und die Kompensation sind dagegen problematischer. Bedingt durch
die geringe Verfligbarkeit der Substrate, gab es nur zwei Versuche, bei denen einzel-
ne GaN:Mg-Schichten (950°C, 250 mbar, 16 slm Totalfluss) abgeschieden wurden.
Die Proben wurden mit einem im Vergleich zu c-plane erhohten II/III-Verhaltnis
0.012 und 0.019 gewachsen (0.007 auf c-plane). Die Mg-Konzentration war mit
3 x 10%cm 2 vergleichbar mit dem Wert der c-plane Probe von 2 x 10'°cm—3. Das
deutet auf einen deutlich niedrigeren Mg-Einbau auf m-plane als auf c-plane.

Das Ergebnis der ECV-Messung ist in Abb. zu sehen. Beide Kurven haben ein
Maximum von 1 x 10! cm—3 an der Oberflidche, obwohl der CpaMg-Fluss bei Pro-
be I deutlich hoher war. Dieser Wert betrdgt 1/3 der mit SIMS gemessenen Mg-
Konzentration von vergleichbaren Proben, was fiir eine starke Kompensation spricht.
Das Profil der Probe mit einem II/III von 0.012 fallt exponentiell bis zu einem Wert
von 3 x 10”7 cm~3 ab und wechselt bei einer Tiefe von 0.65um zu n-dotiertem
Material. Die Probe mit einem II/III von 0.019 zeigt einen verzogerten Abfall auf
4 % 10 cm—2 bei 0.45 um und dann einen starken Abfall bis die Probe bei 0.65 pum
mehr Donatoren als Akzeptoren enthalt. Beide Proben zeigen im Vergleich zu c-plane
GaN einen deutlich niedrigeren und verzogerten Mg-Einbau. Mit einem II/III von
0.019 das Profil glinstiger als bei einem II/III von 0.012. Die p-Dotierung ist moglich,
auch wenn im Vergleich zu c-plane ein deutlich hoherer Cp;Mg-Fluss benotigt wird,
um dhnliche Dotierprofile einzustellen.

Beschreibung des Prozesses zu Herstellung von TLM- LED- und Laserstruk-
turen Durch laterale Strukturierung der Epitaxiestruktur mit Photolithographie,
Atzprozessen und Metallisierungen, werden Bauelementstrukturen definiert. Im Lay-
out gibt es sowohl TLM (Transmission Line Model) und LED-Strukturen, als auch
Breitstreifenlaser parallel und senkrecht zu c-Achse [[125]]. Es wurden nur m-plane
Strukturen prozessiert, da der Prozess zur Facettenherstellung fiir die semipolaren
Proben erst noch entwickelt werden muss. Der Prozess besteht aus vier Ebenen: Der
p-Metallisierung, der Verstarkungsmetallisierung des p-Kontaktes, dem Tiefdtzen zur
n-Seite und der n-Metallisierung. Um die kleinen Proben besser bei der Lithogra-
phie und der Metallisierung handhaben zu kénnen, werden sie mit BCB auf einen 2“
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Si-Trager aufgeklebt. Fiir die Hochtemperaturschritte in der RTA werden sie wieder
abgelost.

Zu Beginn des Prozesses wird die p-Dotierung aktiviert (RTA, 10 min, 850°C) und
anschlieend eine nasschemische Oxidédtzung durchgefiihrt. Danach wir die diinne
p-Kontaktmetallisierung (20 — 40nm) aufgedampft und in der RTA formiert. Als
Kontaktmetall wurde Ni/Au verwendet. TLM-Messungen und EL-Messungen zeig-
ten, dass diese Kontakte sehr inhomogen sind und in Zukunft besser Pd/Au Kontakte
verwendet werden sollten. Bei der Verstarkungsmetallisierung wird galvanisch eine
dicke Goldschicht aufgebracht, da die diinne p-Metallisierungschicht nur eine ge-
ringe laterale Leitfahigkeit hat und leicht durch die Messspitzen beschddigt werden
kann. Das Atzen zur n-Schicht erfolgt mit einem Cl-basiertem ICP-Atzprozess (induc-
tively coupled plasma) unter Verwendung einer SiN Hartmaske. Fiir den n-Kontakt
wird Ti/Al/Mo/Au verwendet. Auf die Formierung des n-Kontaktes wurde verzich-
tet um eine Degradation des p-Kontaktes zu vermeiden. Auf c-plane GaN zeigten
unformierte n-Kontakte wesentlich kleinere Kontaktwiderstande als die formierten
p-Kontakte.

Facettenherstellung Die Facetten fiir c-plane Laserdioden werden im FBH durch
Laserritzen von der Riickseite hergestellt [126]]. Dieser Prozess wurde auch auf m-
plane und semipolares GaN angewendet [[127]. Beim Spalten entlang niedrig indi-
zierter Ebenen, d.h. der c- a- oder m-Ebene, entstehen glatte Facetten. Damit lassen
sich Laserresonatoren auf m-plane parallel zu c- und zur a-Richtung herstellen. Auf
semipolaren Proben kann man damit Resonatoren senkrecht zu c-Richtung herstel-
len, d.h. || [1100] auf (1122), || [1210] auf (1011) und (1012). Fiir die semipolaren
Resonatoren entlang der Projektion der c-Achse auf die Oberflache (c’-Richtung),
miissen hoher indizierte Flachen gespalten werden. Die Flachen senkrecht zur c’-
Richtung auf semipolarem GaN, d.h. L [1123] auf (1122), L [1012] auf (1011)
und L [1011] auf (1011), ergeben keine glatten Facetten. Sie brechen entweder
schief oder abwechselnd auf unterschiedlichen niedrig indizierten Facetten, vermut-
lich der m- und c-Facette, die auch zum Resonator geneigt sind. Auf diese Weise
lasst sich kein Resonator entlang der c¢’-Richtung herstellen. Daher wurde ein Plas-
maatzprozess entwickelt [127]. Auf c-plane GaN wurden durch geeignete Parameter
senkrechte Facetten erzeugt. Mit optischen Messungen an c-plane Proben (J. Rass)
wurde gezeigt, dass die Resonatoren mit gedtzten Facetten die selbe Laserschwelle
haben wie die mit gespaltenen Facetten. Auch fiir das semipolare GaN wurde mit
(1122) Templates auf m-plane Saphir ein Plasmaétzprozess entwickelt. Im Vergleich
zum c-plane GaN miissen aber grundverschiedene Parameter verwendet werden, um
steile Facetten zu erhalten. Bei c-plane Atzbedingungen ist die c’-Facette der (1122)
Proben gekriimmt. Das spricht fiir einen Atzprozess mit groRen isotropen Anteilen.
Daher wurde der Druck verringert und die RF-Leistung erhoht, um den physikali-
schen Anteil des Atzprozesses zu verstirken. Das Resultat waren gerade Facetten
fiir beide Resonatororientierungen mit einem Winkel von 83°. Dieser Facettenwin-
kel konnte ausreichen um einen Laserresonator herzustellen aber liegt nicht bei den
idealen 90°. Daher wird die Prozessentwicklung zur Herstellung von semipolaren
Facetten fortgesetzt.
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Abbildung 5.31: a) LI- und Ul-Kennlinie einer m-plane LED im Vergleich mit einer c-plane
LED on Wafer, cw, bei Raumtemperatur ohne Warmesenke. Die Epitaxiestruktur ist bei bei-
den Proben eine Laserstruktur. b) Spektren der m-plane LED aus a). Inset: Foto einer LED
wahrend der Messung. Aufgenommen von L. Redaelli [125]

Elektrolumineszenzmessungen an m-plane LEDs Die LED-Strukturen wurden
on Wafer auf einem Saphirtréger gemessen (siehe Foto im Inset von Abb. [5.31p). Die
Kennlinien in Abb. zeigen fiir eine LED normale Kennlinien. Die UIl-Kennlinie
hat eine Flussspannung von 4.5 V. Die LI-Kennlinie ist im unteren Bereich linear und
zeigt bei 400 mA thermisches Uberrollen. Der Vergleich der Kennlinien mit LEDs auf
einer c-plane Laserstruktur zeigt eine erhohte Flussspannung der m-plane LED und
einen hoheren Serienwiderstand von 4.3 statt 2.8 Q. Die LI-Kennlinie der m-plane-
LED ist deutlich flacher. Die externe Quanteneffizienz ist um den Faktor 7 niedri-
ger. Vergleicht man die LEDs auf m- und c-plane bei 30 mA, so werden auf c-plane
1.9mW bei 3.9 V erreicht, wihrend bei der besten m-plane LED 0.27 mW bei 4.9 V
gemessen werden. Die m-plane LED leidet unter zwei Problemen: Dem Widerstand
und der niedrigen Effizienz. Der Widerstand setzt sich aus Kontakt und Schichtwi-
derstand zusammen, wobei fiir GaN Bauelemente die Widerstdnde auf der p-Seite
das grol3ere Problem darstellen. Wie TLM-Messungen gezeigt haben ist der Kontakt-
widerstand zu hoch und inhomogen {iber die Probe verteilt. Aber auch eine hohe Do-
tierung im Volumenmaterial zu erreichen ist problematisch, wie die CV-Messungen
an m-plane GaN auf S. zeigen. Ein stark verzogerter Mg-Einbau, wie er mit CV
gemessen wurde bewirkt aullerdem eine ungeniigende Dotierung des EBL, so dass
dieser auch die Locher blockiert und den Widerstand erhoht. Die niedrige externe
Quanteneffizienz konnte durch eine niedrige Injektions- und interne Quanteneffizi-
enz verursacht werden. Da die c- und m-plane LEDs on Wafer gemessen wurden,
sollte die Extraktionseffizienz dhnlich sein. Eine niedrige Injektionseffizenz konnte
vorliegen, wenn der EBL nicht wirkt, weil er nicht richtig dotiert ist, oder wenn die
p-Seite so niedrig dotiert ist, dass die n-Hintergrunddotierung bereits zu einer nicht-
strahlenden Rekombination im p-Gebiet fiihrt. Hier wiirde eine Optimierung des EBL
bzw. der p-Seite das Problem l6sen. Die interne Quanteneffizienz héngt vor allem von
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der nichtstrahlenden Rekombination in den Quantentopfen ab. Fiir c-plane Quan-
tentopfe wurde mit Tieftemperatur-PL-Messungen eine IQE von 10% gemessen. Bei
m-plane Quantentopfen wurden vergleichbare oder hohere Werte gemessen. Um die
interne Quanteneffizienz zu verbessern, miissen die Wachstumsparameter der Quan-
tentopfe optimiert werden. Da die Dichte der durchstof3enden Versetzungen auf den
GaN-Substraten sehr niedrig ist, miissen vor allem Punktdefekte reduziert werden.
Bei der Prozessierung ist vor allem die geringe Substratgrofde problematisch. Das
Aufkleben und Ablésen der Proben, um den Prozess mit der hier verwendeten Pro-
zesslinie kompatibel zu machen, konnten die Kontaktwiderstdnde verschlechtern.
Aber auch das Handling und die Randeffekte beim Prozessieren verursachen im Ver-
gleich zu den fiir c-plane verwendeten 2“ Vierteln groRere Probleme.

In den bisherigen Prozessen wurde zwar noch kein Lasing erreicht, aber funktionie-
rende LEDs mit Leistungen von mehr als einem Milliwatt hergestellt und viel Erfah-
rung bei der Prozessierung gesammelt. In den folgenden Prozessen muss durch die
Prozessierung von c-plane Vergleichsstiicke herausgefunden werden, inwieweit die
Anderungen des Prozesses fiir kleinen Stiicke im Vergleich zum c-plane Prozess die
Kontakte beeintrachtigen. Aullerdem muss die Kontakthomogenitédt durch die Ver-
wendung von Pd/Au-Kontakte anstelle von Ni/Au Kontakten verbessert werden. Eine
Optimierung der Kontaktwiderstinde muss dann in spéteren Prozessen erfolgen.

5.7 Zusammenfassung Homoepitaxie

Wie das vorliegende Kapitel gezeigt hat, ist die Defektdichte auf homoepitaktischen
GaN-Substraten so niedrig, dass sie sich fiir die Herstellung von Bauelementen eig-
nen. Da sie aus c-plane Boules mit einer Dicke < 10 mm geschnitten werden, sind
sie in jeder beliebigen Orientierung verfiigbar, aber sind auch sehr beschrankt in
der GroRe. GaN Schichten auf Substraten verschiedener Orientierung konnen Hiigel
bilden. Diese Hiigel werden durch Spiralwachstum um Schraubenversetzungen aus-
gelost. Wenn man die Diffusionsldnge reduziert, in dem man die Temperatur absenkt
und den Druck erhoht, kann man die Grofse und Dichte der Hiigel auf semipolarem
GaN stark verringern. Auf m-plane reagiert die Oberflachenstruktur nicht auf eine
Anderung der Wachstumsparameter. Dort sind Qualitit des Substrats, der Politur
und der Fehlschnitt entscheidend. Die (1122) Oberfliche verhlt sich dabei entge-
gengesetzt zu den Ebenen aus der [1210]-Zone ((1010), (1011) und (1012)). Sie
ist bei grof3er Diffusionslédnge glatt und raut mit sinkender Temperatur und steigen-
dem Druck auf. Quantentopfe auf den GaN Substraten haben je nach Orientierung
unterschiedliche Emissionsenergie. Das kann nur durch einen unterschiedlichen In-
diumeinbau erklirt werden. Die (1011) hat den hochsten Indiumeinbau gefolgt von
(1122) und c-plane. m-plane und (1012) bauen deutlich weniger Indium ein. Orts-
aufgeloste Messungen der Lumineszenz haben eine wesentlich homogenere Vertei-
lung des Emissionsmaximums und der Intensitat fiir nicht- und semipolare Quanten-
filme gezeigt. Die Inhomogenitédt der Emission nimmt mit steigendem Indiumgehalt
zu, aber ist fiir die nicht- und semipolaren Quantenfilme nicht so stark wie fiir c-
plane. Nur die Halbwertsbreite der nicht- und semipolaren Quantenfilme ist grof3er
als die der c-plane Proben. Das kann man zum Teil durch eine kiirzere Ladungs-
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tragerdiffusionslange zum anderen durch groBere Fluktuationen auf Lidngenskalen
< 400 nm erkldaren. Das Wachstum von AlGaN Mantelschichten ist moglich. Dabei
zeigen Proben mit Hiigeln starke Fluktuationen der Periodizitdt und des Aluminu-
meinbaus, was bei glatten Proben nicht zu beobachten ist. An optisch gepumpten
Strukturen wurde verstarkte spontane Emission (ASE) beobachtet. Die Schwelle fiir
die ASE hingt von der Orientierung ab und ist fiir (1122) am niedrigsten. Dies ist
plausibel, da diese Orientierung die geringste Oberflachenrauigkeit, die beste Homo-
genitit und die hochste Intensitit bei den Mikro-PL-Messungen hatte. Die Schwelle
ist dabei nicht nur von der Kristallorientierung sondern auch von der Orientierung
des Anregungslasers in der Ebene abhéangig. Bei Anregung senkrecht zur c-Achse ist
die Schwelle immer grofer als parallel zur c-Achse, bzw. deren Projektion auf die
Oberflache. Fiir Anregung senkrecht zur c-Achse konnte aulerdem experimentell
nachgewiesen werden, dass das Licht wegen der Doppelbrechung in GaN parallel
zur c-Achse polarisiert ist und es keine TE- und TM-Moden in solchen Strukturen
gibt. Experimente zur p-Dotierung zeigten einen niedrigeren Mg-Einbau in m-plane
GaN als in c-plane GaN. Aullerdem war das Mg-Profil stark verzogert. Dies erklart
den relativ hohen Serienwiderstand von LED-Strukturen, die auf m-plane prozessiert
wurden. In den ersten Prozesslaufen mit m-plane LEDs wurde bereits eine Ausgangs-
leistung von 1 mW bei 100 mA erreicht. Mit PL wurde die interne Quanteneffizienz
gemessen und ergab vergleichbare Werte fiir c-plane und m-plane, so dass fiir elektri-
sche gepumpte Bauelemente vor allem die Ladungstragerinjektion verbessert werden
muss.



Kapitel

Zusammenfassung und Ausblick

Zusammenfassung In dieser Arbeit wurde das Wachstum von nichtpolaren und
semipolaren III-Nitriden auf verschiedenen Substraten verglichen. Dabei wurden zwei
unterschiedliche Ansétze verfolgt: Das heteroepitaktische Wachstum auf Fremdsub-
straten und das homoepitaktische Wachstum auf GaN Volumenkristallen. Das Wachs-
tum auf Fremdsubstraten hat den Vorteil, dass das Substratmaterial grof3er und kos-
tengiinstiger zur Verfiigung steht als die GaN Substrate. Die GaN Substrate haben
dagegen den Vorteil, dass die Probleme des heteroepitaktischen Wachstums, d.h. De-
fektbildung und Verspannung wegen Fehlanpassung der Gitterkonstanten und der
thermischen Ausdehnungskoeffizienten, nicht auftreten. Aullerdem kann man die
Substrate in jeder Orientierung aus den GaN Kristall schneiden und so die Orien-
tierung frei wahlen. Wegen der geringeren Defektdichte wurden die GaN-Substrate
verwendet um Laserstrukturen zu entwickeln.

Beim Wachstum auf Fremdsubstraten ist die Orientierung nicht frei wéhlbar. Die
Schichtorientierung wird durch das Substratmaterial, seine Orientierung und den
Wachstumsprozess vorgegeben. In dieser Arbeit wurde nichtpolares (1120) a-plane
GaN auf (1012) r-plane Saphir, nichtpolares (1010) m-plane GaN auf (001) y-LiAlO,
und semipolares (1122) GaN auf (1010) m-plane Saphir gewachsen. Fiir jede Orien-
tierung wurden die Wachstumsprozesse optimiert um glatte und moglichst defektar-
me Schichten zu erhalten. Keine der Schichten konnte mit den selben Bedingungen
wie c-plane Schichten gewachsen werden. Auch die optimalen Wachstumsparameter
auf verschiedenen Fremdsubstraten unterschieden sich.

Fiir a-plane GaN ist das Hauptproblem die Bildung von Lochern an der Oberflache.
Diese Locher werden von m-, {1011} und (0001) Facetten begrenzt. Diese Facetten
wachsen langsamer als die a-Facetten, weswegen sich einmal entstandene Locher
nur schwer schlieen lassen. Durch Absenken des Reaktordrucks und des V/III-
Verhéltnisses konnen die Wachstumsraten der a- und m-Facetten angeglichen wer-
den, so dass die Bildung von Lochern unterdriickt wird.

Auch semipolare (1122)-Schichten neigen zum Aufrauen. Die Oberflichenrauigkeit
dieser Schichten wird stark durch den Wachstumsdruck beeinflusst und ein Minimum
befindet sich bei 150 mbar zwischen den Werten von c-plane und a-plane. Die Struk-
turen sind zwar kristallografisch parallel ¢’ ausgerichtet, zeigen aber keine Facetten,
wie die Locher in a-plane Oberflachen.
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Bei den nichtpolaren m-plane Schichten auf LiAlO, kann der c-plane Wachs-
tumsprozess nicht angewendet werden, da das Substrat sehr empfindlich gegentiber
Temperaturen iiber 900°C und Wasserstoff ist. Wegen der geringen Gitterfehlanpas-
sung ist keine Nukleationsschicht erforderlich, da die fiir die Rekristallisation erfor-
derlichen Temperaturen das Substrat beschadigen wiirden. Der Wachstumsprozess
bestand daher aus einer Nitridierung bei 800°C und dem Wachstum einer Puffer-
schicht mit Stickstoff als Tragergas bei 900°C. Die resultierenden Schichten sind
sehr glatt aber rauen ab einer Dicke von 450nm durch die Bildung von Hiigeln
und Stufen parallel zur c-Richtung auf. Die Hiigelbildung steht wahrscheinlich im
Zusammenhang mit Schraubenversetzungen wahrend die Stufenbildung wohl durch
die Relaxation von Verspannungen verursacht wird.

Trotz der angepassten Wachstumsprozesse liegt die Rauigkeit der nicht- und semi-
polaren Templates noch eine Grofdenordnung iiber der von c-plane Templates auf
c-plane Saphir. Ursache sind vermutlich die ausgedehnten Defekte. Mit Kathodo-
lumineszenz und TEM wurden verschiedene Defekttypen identifiziert. Die auch in
c-plane GaN vorkommenden durchstof3enden Versetzungen, die haben auf Saphir
eine Dichte von 1 x 10'°cm~2 und auf LiAlO; 1 x 10 cm—2. Dariiber hinaus gab
es in allen nicht- und semipolaren Schichten Basalflachestapelfehler mit einer Dichte
von 5 x 10° — 1 x 10% em~! auf Saphir und 3 x 10* cm~! auf LiAlO,. In m-plane GaN
auf LiAlO, wurden aufRerdem noch planare Defekte mit einem Verschiebungsvektor
R = 1/2[0001] mit einer Dichte von 2 x 10*cm~! gefunden. Die Bildung von Basal-
flachenstapelfehlern wurde in der Literatur auf das Wachstum der stickstoffpolaren
-c-Facette zuriickgefiihrt. In dieser Arbeit wurde auch der Einbau beim Wachstum der
galliumpolaren c-Facette und an den planaren Defekten in m-plane GaN auf LiAlO,
beobachtet. Fiir die Bildung von Stapelfehlern bei der Nukleation gibt es verschie-
dene Modelle, die alle zur Stapelfehlerbildung beitragen konnten. Die Bildung an
stickstoffpolaren c-Facetten wahrend der Nukleation, die Bildung an monoatomaren
Stufen im Substrat und die Nukleation von unterschiedlich gestapelten Inseln sind
die moglichen Mechanismen.

Die ausgedehnten Defekte verschlechtern auf verschiedene Weise die Effizienz von
Bauelementen. Versetzungen wirken als nichtstrahlende Rekombinationszentren, kon-
nen einen parallelen Strompfad erzeugen, verringern die Lebensdauer von Bauele-
menten und storen die Morphologie. Daher ist eine Defektreduktion notwendig. Das
Wachstum dicker Schichten fiihrt, im Gegensatz zu c-plane, nicht zur Defektredukti-
on. Daher wurde laterales epitaktisches Uberwachsen (ELOG) angewendet. Defekt-
freie Bereiche, die durch ELOG erzeugt wurden, zeigen eine stark verbesserte Ober-
flachenmorphologie und sehr gute optische Eigenschaften.

Beim ELOG-Prozess wurde auf a-plane GaN Templates eine Siliziumoxidmaske struk-
turiert, die ein selektives Wachstum in den Maskenéffnungen ermoglicht. Die Orien-
tierung der Streifenmaske bestimmt die Facetten beim Uberwachsen und die De-
fektverteilung. Wenn die Streifen parallel zur [0001]-Richtung, also senkrecht zu
den Stapelfehlern, ausgerichtet werden, breiten sich Stapelfehler in den lateral -
berwachsenen Bereich aus. Beim Uberwachsen bilden sich schrige m-Facetten aus,
wahrend die a-Facette langsam verschwindet. Dadurch knicken durchstof3ende Ver-
setzungen in den lateral iiberwachsenen Bereich ab. Wenn man die Streifen parallel
zur [1101]-Richtung, also im Winkel von 45° zu den Stapelfehlern, ausrichtet, deh-



103

nen sich die Stapelfehler weiterhin in das lateral gewachsene Material aus. Allerdings
wachsen die schrdagen und senkrechten galliumpolaren Facetten schneller als die a-
Facette, so dass sich so nur sehr wenige Versetzungen in den lateral iiberwachsenen
Bereich ausbreiten konnen. Wegen der groRen Wachstumsratenanisotropie wachst
die stickstoffpolare Facette sehr langsam. Bei der Koaleszenz wachsen die gallium-
polaren Facetten dann iiber die schrige stickstoffpolare Facette, so dass auch im
kohérent gewachsenen Bereich die Versetzungsdichte reduziert wird. Fiir eine Aus-
richtung der Streifen parallel zu den Stapelfehlern, also parallel der [1100]-Richtung,
ist es moglich die Stapelfehler und die Versetzungen im lateral gewachsenen Bereich
zu reduzieren. Allerdings erfolgt die Reduktion der Stapelfehler im Gegensatz zu den
Versetzungen nicht abrupt, sondern sinkt in einem ~ 1 um breiten Bereich um drei
Grollenordnungen. Die Reduktion der Stapelfehler wurde nicht nur in galliumpola-
rer sondern auch in stickstoffpolarer c-Richtung beobachtet. Bei der Koaleszenz kam
es wieder zu einer Erhohung der Stapelfehlerdichte. Der Anstieg hangt wahrschein-
lich mit der Ausbildung von schnell wachsenden semipolaren Facetten zusammen,
die sich wihrend der Koaleszenzphase ausbilden. ELOG bewirkt eine lokale Verbes-
serung der Kristallqualitit. Im kohdrent gewachsenen Bereich die Stapelfehler- und
Versetzungsdichte aber so hoch wie im Template. Da die defektarmen Bereiche zu
klein fiir die Herstellung von LED- und Laserstrukturen sind, stellen die homoepitak-
tischen GaN Substrate die bessere Alternative dar.

GaN Substrate sind zwar klein und kaum verfiigbar, aber neben der geringen De-

fektdichte, haben sie den Vorteil, dass ihre Orientierung durch den Winkel in dem
sie geschnitten werden, frei gewéhlt werden kann. Fiir die Experimente wurden Ori-
entierungen mit unterschiedlichen Winkeln zu c-Achse gewihlt: (1010) m-plane mit
einem Winkel von 90°, (1011) mit 62°, (1012) mit 43° und die (1122) mit 58°.
Die Substrate sind stapelfehlerfrei und haben eine niedrige Versetzungsdichte von
< 107 ecm—2. Trotzdem hiingt die Morphologie sehr stark von den Wachstumsbedin-
gungen ab. Wihrend die Schichten auf (1012) und (1122) relativ glatt sind, bilden
sich auf m-plane und (1011) groRe Pyramiden mit einem Héhenunterschied von
1 um. Diese Pyramiden werden von Schraubenversetzungen verursacht, die durch
Spiralwachstum die Wachstumsrate lokal erhohen. Trotz der Pyramidenbildung sind
die Schichten auf mikroskopischer Skala sehr glatt. Allerdings storen die Pyramiden
die Prozessierung und die Modenfiihrung in Laserstrukturen. Um die Materialum-
verteilung zu behindern und so die Pyramidenbildung zu unterdriicken, wurde die
Adatomdiffusionsldnge durch niedrigere Wachstumstemperatur und hoheren Druck
reduziert. Das fiihrt auf (1011) und auf (1012) zu einer glatteren Oberfliche. Die
m-plane Oberfldche wird dadurch nicht glatter. Stirker wirken sich der Fehlschnitt
und die Qualitit der m-plane Substrate bzw. deren Politur aus. Auf (1122) fiihren
Temperaturabsenkung und Druckerh6hung zu einer Oberflachenstruktur dhnlich der
auf heteroepitaktischen (1122) Templates.
Mit den gedanderten Wachstumsbedingungen war es moglich Bauelementstrukturen
herzustellen. Ausgehend von den Wachstumsparametern fiir c-plane Laserstruktu-
ren, wurden die Wachstumsprozesse fiir die nicht- und semipolaren Orientierungen
angepasst.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Der gro3te Unterschied wurde beim Wachstum der Quantentopfe festgestellt. Bei
gleichen Wachstumsbedingungen ergeben sich vollkommen unterschiedliche Emissi-
onsenergien. Die schwécheren Polarisationsfelder iiber den nicht- und semipolaren
Quantentopfen konnen die Unterschiede nicht erklaren. Die Ursache ist, dass der In-
diumeinbau von der Orientierung abhéngt. So ist er im Vergleich zu c-plane fiir die
(1011) erhoht, fiir die (1122) dhnlich und auf (1012) und m-plane deutlich gerin-
ger. Dabei hiangt der Einbau nicht vom Winkel zu c-Achse ab, sonder individuell von
der Oberflachenstruktur. Nicht nur der Indiumeinbau sondern auch die lokale Lumi-
neszenzverteilung hangt von der Orientierung ab. So wurde im Vergleich zu c-plane
fiir alle nicht und semipolaren Orientierungen eine wesentlich homogenere Emission
beobachtet. Sowohl die Schwankung der Peakenergie als auch die der Intensitét fallt
sowohl fiir violette (3 eV) als auch blaue (2.7 €V) Quantentopfe deutlich geringer aus.
Herausragend ist dabei die (1122) auf der die Schwankungen am geringsten und die
Intensitdt am hochsten ist. Einzig die Halbwertsbreite ist fiir viele Quantentopfe im
Vergleich zu c-plane erhoht, was mit einer kiirzeren Exitonendiffusionsldnge zum
Teil erklart werden kann.

Optisch gepumpte Laserstrukturen wurden mit AlIGaN/GaN Mantelschichten und
aktiver Zone aus InGaN MQWs gewachsen. An diesen wurde verstdrkte sponta-
ne Emission (ASE) beobachtet. Den Ergebnissen der Mikro-PL folgend, hatten die
(1122)-Proben die niedrigste ASE-Schwelle. Diese Schwelle ist dabei fiir alle Kris-
tallrichtungen von der Orientierung des Anregungslaserstreifens auf der Oberfldche
abhéngig. Fiir eine Orientierung parallel zur c-Achse oder ihrer Projektion auf die
Oberflaiche wurden niedrigere Schwellen beobachtet. Senkrecht zur c-Achse waren
die Schwellen hoher. Fiir diese Resonatororientierung wird die Wellenleitung durch
die Doppelbrechung des Materials bestimmt, so dass sich die Polarisation an der c-
Achse ausrichtet. Eine TE-Mode, wie in c-plane und m-plane Strukturen gibt es bei
dieser Resonatororientierung nicht.

Auch elektrisch gepumpte Laserstrukturen wurden gewachsen und erste Erfah-
rungen bei der Prozessierung von kleinen GaN-Stiicken gesammelt. Die Prozessie-
rung von Laserdiodenstrukturen wurde durch die Entwicklung von Facettenherstel-
lungsprozessen und die Prozessierung von LED-Strukturen vorbereitet. Elektrolumi-
neszenzmessungen an LEDs zeigen, dass die Prozessierung im Prinzip moglich ist.
Um eine vergleichbare Leistung zu erreichen muss vor allem noch das Wachstum
und die Prozessierung der p-Seite verbessert werden.

In der Einleitung wurde die Frage gestellt, welche Orientierung sich am besten
fiir Laserstrukturen eignet. Bei den hier vorgestellten Experimenten schneidet die
(1122)-Ebene am besten ab. Sie hatte die niedrigste Rauigkeit, beste Homogenitiit,
kleinste Halbwertsbreite und niedrigste ASE-Schwelle. Die Experimente haben je-
doch gezeigt, dass (1122) GaN-Schichten bei héherem Drucken und niedrigeren
Temperaturen aufrauen. Damit wird das Wachstumsfenster, insbesondere fiir Mg-
dotiertes GaN, eingeschrinkt. Hier konnte z.B. die (1011) Orientierung ein groReres
Wachstumsfenster bieten. Beim Indiumeinbau bietet die (1122) auch keinen Vorteil
gegeniiber c-plane und liegt hinter der (1011). Die (1122) ist am vielversprechens-
ten. Fiir ein endgiiltiges Resultat miissen aber weitere Optimierungen fiir verschie-
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dene Wachstumsebenen durchgefiihrt werden.

Ausblick Solange noch keine grof3flichigen giinstigen GaN Substrate verfiigbar
sind, bleibt die Heteroepitaxie attraktiv. Es ist jedoch essenziell die Defektdichte zu
reduzieren. Dazu bietet sich das Wachstum auf strukturierten Substraten an. Da-
bei werden Griben in die Substrate geédtzt, so dass die Nukleation auf einer ge-
kippten c-Facette erfolgt und bei der Koaleszenz eine planare semipolare Oberflache
entsteht. Diese Technik ermdglicht auch eine freie Wahl der Orientierung und die
Stapelfehlerentstehung wahrend der Nukleation ist unterbunden. Durch das latera-
le Uberwachsen kommt es auRerdem zu einer Defektreduktion. Mit dieser Technik
wurden bereits LEDs mit mehr als 1 mW Ausgangsleistung realisiert [[111].

Fiir das homoepitaktische Wachstum auf GaN-Substraten gibt es verschiedene of-
fene Fragestellungen. Zum einen steht die Realisierung von optisch und elektrisch
gepumpten Laserdioden aus. Gleichzeitig ist aber auch die Ausdehnung der Emissi-
onsenergie in den griinen und gelben Spektralbereich interessant. Eine grof3e Rolle
spielen dabei vor allem die Fragen der Lokalisierung und der Einfluss von Defekten
auf die Lumineszenz, sowie die Relaxation, die bei so hohen In-Gehalten einsetzen
kann. In diesem Zusammenhang ist auch weiter Orientierungen, wie z.B. (2021)mit
einem Winkel von 75° zur c-Ebene, interessant.
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