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Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde der Einfluss verschiedener Aspekte des epitaktischen Wachstums und
des Heterostrukturdesigns auf optisch gepumpte AlGaN-Laser mit Emissionswellenléngen
im Bereich von 240 nm untersucht. Dabei wurden neue Erkenntnisse iiber elektrische
und optische Verlustmechanismen gewonnen, die iiber den konkreten Anwendungsfall
hinaus fiir AlGaN-Heterostrukturen relevant sind. Aulerdem wurde eine Verringerung der
Laserschwellen von mehr als 10 MW /cm? auf weniger als 700 kW /cm? erreicht.

In Studien zum Einfluss der Temperatur, des Drucks und des V/III-Verhéltnisses auf
das Wachstum von Aly;Gag3N-Schichten wurde gezeigt, dass sich Silizium aus den SiC-
Beschichtungen des MOVPE-Reaktors in die nominell undotierten Schichten einbaut
und dass dies durch die Wahl geeigneter Wachstumsbedingungen oder durch die Verwen-
dung von TaC-Beschichtungen deutlich verringert werden kann. Auch eine Erhéhung der
Photolumineszenzintensitat durch die Si-Dotierung war zu beobachten.

Laserstrukturen wurden auf epitaktisch lateral iberwachsenen (ELO) AIN/Saphir-Tem-
plates gewachsen. In Abhéngigkeit vom Substratfehlschnitt kommt es durch die Struktu-
rierung der Templates auf der Probenoberflache entweder zu ausgepragten Stufen von bis
zu 15nm Hohe oder nur zu einer leichten Welligkeit. An den Makrostufen sammelt sich
wahrend des Wachstums Gallium an, sodass sich eine inhomogene Emissionswellenldnge in
den Quantenfilmen (Quantum Wells; QWs) ergibt. Aulerdem kénnen die Stufen in den
Lasern als Streuzentren wirken und die optischen Verluste erhéhen. Andererseits fithren sie
aber auch zum Abknicken von Versetzungen und damit zu einer insgesamt reduzierten Ver-
setzungsdichte, was sich positiv auf die Ladungstriagerrekombination auswirkt. Die Daten
deuten auflerdem darauf hin, dass die Versetzungen auch als optische Streuzentren wirken.
Es wird gezeigt, dass der resultierende Einfluss auf die Laserschwellen unvorhersehbar
sowohl positiv als auch negativ sein kann und daher eine Abkehr von derart strukturierten
ELO-AIN/Saphir-Templates empfehlenswert scheint.

Die Untersuchung des Einflusses von QW-Dicke und -anzahl ergab, dass die Trennung
der Ladungstragerwellenfunktionen durch den Quantum Confined Stark Effect (QCSE)
nur bei geringen Ladungstragerdichten zu einer verringerten Emissionsrate fithrt. Im
Laserbetrieb hingegen werden die Polarisationsfelder ausreichend abgeschirmt. Simulationen
deuten allerdings darauf hin, dass die nichtstrahlende Rekombination an Grenzflichen eine
entscheidende Rolle spielt, da die Laserschwelle mit abnehmender QW-Anzahl sank.
Aufgrund der an AlGaN-Schichten gewonnenen Erkenntnisse wurden in Laserstrukturen
die QWs, die Barrieren oder die gesamte Heterostruktur mit Siliziumkonzentrationen
zwischen 1 x 10" cm™ und 1 x 10* cm ™3 dotiert. Es konnte gezeigt werden, dass die
Abnahme der Gruppe-III-Vakanzen fiir Siliziumkonzentrationen bis 5 x 10" em—3 gefolgt
von ihrer anschlieBenden Zunahme sich direkt auf die Laserschwellen auswirkt. Bei einer
Siliziumkonzentration von 1 x 10* cm™ zeigte sich dessen Wirkung als Antisurfactant
deutlich und es kam zu einem stark verzégerten, verringerten Galliumeinbau und dadurch
zu inhomogenen QWs mit blauverschobener Emission.

Die gefundenen Ergebnisse sind zu grofien Teilen auf andere AlGaN-Bauelemente tiber-
tragbar. Die Identifikation des SiC im Reaktor als Quelle fiir die Siliziumkontamination ist
dartiber hinaus auch fiir die MOVPE anderer Materialsysteme bei hohen Temperaturen
relevant.
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Abstract

This work discusses the influence of growth parameters and heterostructure design on
optically pumped AlGaN-lasers emitting around 240 nm. Important electrical and optical
loss mechanisms are identified, which are relevant for AlGaN heterostructures beyond
the specific samples analyzed here. Additionally, the laser threshold power densities were
sucessfully reduced by more than an order of magnitude from over 10 MW /cm? to less
than 700 kW /cm?.

Studies of the influence of temperature, pressure, and V/III ratio on the growth of nominally
undoped Aly7Gag 3N layers show that silicon from SiC reactor coatings is incorporated in
the layers leading to an unintentional doping. The incorporation can be reduced either
by choosing appropriate growth conditions or by replacing the SiC coatings with TaC.
However, the Si doping also increased the photoluminescence intensity of the AlGaN layers,
which is discussed more deeply in a later part of this thesis.

Laser samples have been grown on epitaxially laterally overgrown (ELO) AIN/sapphire
templates. Depending on the substrate offcut the patterned template induces either
pronounced macrosteps on the sample surface with a height of up to 15nm or just slight
height undulations. Gallium accumulates at the macrosteps, leading to an inhomogeneous
quantum well emission wavelength. Additionally, the steps act as scattering centers in
the lasers increasing optical losses. On the other hand, they induce a tilt of the threading
dislocations improving their mutual annihilation. Also, the data indicate that threading
dislocations themselves can act as optical scattering centers. It is shown that the resulting
influence of the offcut on the laser thresholds is unpredictable and can be positive as
well as negative. From this perspective, replacement of the ELO templates should be
considered.

Analyses of the influence of quantum well thickness and number reveal that the separation
of the charge carrier wave functions due to the Quantum Confined Stark Effect (QCSE)
only reduces the radiative emission rate for low carrier densities, while during lasing, the
polarisation fields are screened sufficiently. In contrast, the laser thresholds are reduced
with decreasing quantum well number, which is attributed to nonradiative recombination
at heterointerfaces in accordance with simulations.

The observed influence of silicon on the photoluminescence intensity was taken as a
starting point to analyze doped laser structures. By doping either quantum wells, barri-
ers or the whole heterostructure with silicon concentrations between 1 x 107 cm™ and
1 x 10 em™3, it is shown that the reduction of group III vacancies up to a silicon con-
centration of 5 x 10" cm™3 followed by its subsequent increase are directly reflected by
the laser thresholds. Furthermore, at a concentration of 1 x 10'? cm™2, silicon acts as an
antisurfactant during growth, reducing and delaying the gallium incorporation and thus
causing inhomogeneous quantum wells with a strongly blue-shifted emission wavelength.
No lasing was observed due to this deterioration of the material quality.

Many of the presented results can be applied to other AlGaN based devices. The identifi-
cation of the SiC in the reactor as a significant source for silicon contamination is also
relevant for the epitaxy of other material systems which require high growth temperatures.
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Einleitung & Motivation

Laser haben seit der ersten Demonstration im Jahr 1960 ihren Weg in vielfaltige Anwen-
dungen gefunden und sind in fast allen Wellenlangenbereichen kommerziell verfiighar. Das
tiefe UV mit Wellenlangen <280 nm gehort zu den wenigen Bereichen, fiir die Laserlicht-
quellen bisher nur sehr begrenzt zur Verfiigung stehen. Gleichzeitig gibt es eine Vielzahl
potentieller Anwendungen, z.B. in der Medizin (Fluoreszenzmikroskopie, Atemgasanalyse),
in der Datenspeicherung (CD, DVD, Blu-Ray, ...), in der Materialanalyse und Gefahrstoffi-
dentifikation (Ramanspektroskopie) oder auch in der Wasser- und Oberflachendesinfektion.
Bei den vorhandenen UV-Strahlquellen handelt es sich in der Regel um Excimerlaser oder
frequenzvervielfachte Laser, die nativ wesentlich langwelliger emittieren. Sie alle zeichnen
sich durch einen komplexen Aufbau, hohe Anschaffungs- und Wartungskosten, geringe
Effizienz, fixe Wellenldngen oder eine beliebige Kombination dieser Eigenschaften aus.
Halbleiterlaser hingegen haben aufgrund der frei wahlbaren Wellenlénge, der geringen
Stiickkosten, langen Lebensdauern und der extrem hohen erreichbaren Effizienzen von bis
zu 70 % [1] im blauen bis infraroten Spektralbereich ihre Uberlegenheit iiber viele andere
Lasersysteme gezeigt. Die Entwicklung blauer Laserdioden auf Basis von Galliumnitrid
(GaN) wurde erst Anfang der 1990er durch die Arbeiten von Nakamura, Amano und
Akasaki moglich, die erstmals erfolgreich die p-Leitfahigkeit mit Magnesium realisierten
[2-5]. Dies eroffnete auch die Moglichkeit zur Realisierung direkt ultraviolett emittieren-
der Laserdioden, da die Bandliicke von Aluminiumgalliumnitrid (AlGaN) den gesamten
UV-Bereich von 200-364 nm abdeckt. Ungliicklicherweise ist die p-Dotierung trotz weitrei-
chender wissenschaftlicher Fortschritte immer noch eine Herausforderung. Sie wird mit
abnehmender Wellenldnge schwieriger, da die Aktivierungsenergie des Mg-Akzeptors mit
dem Aluminiumgehalt kontinuierlich von ca. 150 meV auf ca. 500 meV zunimmt, sodass
eine thermische Aktivierung der Locher bei Raumtemperatur (Eipern = 26 meV) kaum
moglich ist.

Hinzu kommt fiir Wellenldngen unterhalb von ca. 330nm der Mangel an passenden
Substraten. Ungefédhr bis zu dieser Wellenldnge kann auf GaN-Substraten gewachsen
werden, fiir hohere Aluminiumgehalte wird der Unterschied in den Gitterkonstanten und
damit die Verspannung in den Heterostrukturen aber zu grof}, sodass es zur Bildung von
Defekten und Rissen kommt. Fiir den UVC-Bereich wiaren AIN-Substrate gut geeignet,
deren Verfiigbarkeit ist allerdings bisher stark limitiert und mit hohen Kosten verbunden, da
die Kristalle nicht wie z.B. Silizium aus der Schmelze gezogen werden kénnen, sondern auf
wesentlich aufwendigere Wachstumsverfahren (z.B. Physical Vapor Transport) angewiesen
sind. Das Wachstum auf Fremdsubstraten wie Siliziumkarbid oder Saphir stellt eine héufig
genutzte Alternative dar, fithrt aber zu hohen Versetzungsdichten im Bereich von 10? cm™2
oder mehr, die die Effizienz optoelektronischer Bauelemente reduzieren.



Einleitung & Motivation

Die kiirzeste Emissionswellenldnge, die mit einer AlGaN-Laserdiode bei Raumtemperatur
bisher erreicht wurde, liegt bei 336 nm und wurde im Jahr 2008 von Yoshida et al.
demonstriert [6]. Seitdem sind zwar LEDs im gesamten Wellenldangenbereich bis 230 nm
realisiert worden, die fiir Lasing notwendigen Stromdichten und Effizienzen wurden aber
nicht erreicht. Dies wirft die Frage auf, ob konventionelle Laserdioden auf AlGaN-Basis im
UVC-Bereich iiberhaupt realisierbar sind. In der Forschung werden vermehrt alternative
Ansétze untersucht, die vom Ersetzen klassischer Metallkontakte durch Graphen [7] iiber
die Lochinjektion mittels Tunneldioden [8] und die Frequenzverdopplung blauer Laser [9]
bis hin zur Ladungstrégerinjektion mittels Elektronenstrahlpumpen [10] reichen.

Lasing basiert auf stimulierter Emission monochromatischer Strahlung und findet bei
deutlich hoheren Ladungstragerdichten statt als der Betrieb einer LED oder auch viele
Analysemethoden wie zum Beispiel Photolumineszenzmessungen. Daraus folgt, dass die
Optimierung einer Laserstruktur anhand ihrer spontanen Emission haufig nicht zielfithrend
ist. Es ist deutlich einfacher, eine funktionierende Laserstruktur zu optimieren, als einen
Laser iiberhaupt zu realisieren. Dieser Angriffspunkt wird in der vorliegenden Arbeit
genutzt, denn unter optischer Anregung ist im UVC-Bereich bereits mehrfach Lasing von
AlGaN-Strukturen gezeigt worden [11-13]. Umfangreichere Analysen der Eigenschaften
dieser optisch gepumpten Laser wurden allerdings noch nicht verdffentlicht. Hier bietet
sich jedoch die Gelegenheit, die limitierenden physikalischen Effekte in diesen Lasern zu
identifizieren, sie zu verbessern und so die Laserschwellen zu senken, sodass eventuell auch
elektrisch gepumptes Lasing einfacher realisierbar wird.

Im Rahmen dieser Arbeit wird daher untersucht, wie sich verschiedene Parameter auf
die Eigenschaften von AlGaN-Lasern mit Emissionswellenléngen im Bereich von 240-
250 nm auswirken. Die Untersuchungen beschranken sich auf Kantenemitter-Laser mit
Quantenfilmen als aktiver Zone, da diese vergleichsweise einfach zu realisieren sind.

In den ersten beiden Kapiteln wird zunéchst eine kurze Einfiihrung in die theoretischen
Grundlagen sowie die experimentellen Methoden zur Herstellung und Charakterisierung
der Proben gegeben. Kapitel 3 untersucht den Einfluss von Temperatur, Druck und
V /III-Verhaltnis wéhrend des MOVPE-Wachstums von AlGaN-Schichten auf den Wachs-
tumsprozess selbst, die Fremdatomkonzentrationen und die Photolumineszenzeigenschaften
der Schichten. Ziel ist es, das Verstandnis davon, inwiefern die Wachstumsbedingungen
die Materialeigenschaften beeinflussen, zu erhéhen. Es wird gezeigt, dass Silizium, dessen
unbeabsichtigter Einbau in den Kristall stark von den Wachstumsbedingungen abhéangt,
die Lumineszenzintensitat der Schichten beeinflusst. In Kapitel 4 werden undotierte Laser-
strukturen untersucht. Unter Zuhilfenahme verschiedenster Charakterisierungsmethoden
wird der Einfluss der AIN/Saphir-Templates und des Heterostrukturdesigns auf die Laser-
eigenschaften analysiert. Kapitel 5 schliefllich greift das Thema der Siliziumdotierung aus
Kapitel 3 wieder auf und vereint es mit den Laserergebnissen aus dem vorherigen Kapitel.
Durch Dotierung verschiedener Schichten in der Laserstruktur mit unterschiedlich hohen
Siliziumkonzentrationen ist hier eine detaillierte Analyse des Siliziumeinflusses moglich
und die fiir die optischen Eigenschaften und die Laserschwelle relevanten physikalischen
Effekte konnen identifiziert werden.

Am Ende der Arbeit steht eine Zusammenfassung, in der auch die Ubertragbarkeit der
Ergebnisse auf andere Halbleiterbauelemente diskutiert wird.



Kapitel 1.

Theoretische Grundlagen

Im folgenden Kapitel wird auf grundlegende physikalischen Eigenschaften von Aluminium-
galliumnitrid (AlGaN) und Halbleiterlasern eingegangen. Da zu diesen Themen bereits
unzahlige Biicher existieren, sollen nur die fiir diese Arbeit relevantesten Eigenschaften
und Effekte wiedergegeben werden. Fiir das AlGaN-Materialsystem zédhlen dazu die fir
das epitaktische Wachstum und das Heterostrukturdesign entscheidende Kristall- und
Bandstruktur inklusive der elektrischen Polarisationsfelder, welche einen signifikanten
Einfluss auf die Ladungstriagerrekombination in Quantenfilmen hat. Fir Laser sind die
Ladungstragergenerations- und -rekombinationsprozesse, die Ausbildung optischer Moden
im Resonator und die sich aus dem Zusammenspiel dieser Effekte ergebenden Bedingungen
fiir Lasing von besonderem Interesse.

1.1. AlGaN-Halbleiter

1.1.1. Kiristall- und Bandstruktur

Die thermodynamisch stabile Kristallstruktur von AlGaN ist die Wurtzitstruktur. Unter
entsprechenden Bedingungen ist auch Wachstum in Zinkblendestruktur moglich [14-17],
wahrend Kristallisation in der Steinsalzstruktur nur bei sehr hohen Driicke >500 GPa
stattfindet [18]. Alle weiteren Beschreibungen bezichen sich daher auf die Wurtzitstruktur,
die in Abbildung 1.1(a) dargestellt ist. Sie besteht aus zwei hexagonalen Gittern, die
gegeneinander verschoben sind. Dabei sitzt ebenso jedes Gruppe-III-Atom im Zentrum
einer Tetraederbindung mit vier Stickstoffatomen wie jedes Stickstoffatom mit vier Gruppe-
[TI-Atomen verbunden ist.

Die Gitterkonstanten a und c sowie die Bandliicken E, fiir AIN und GaN sind in Tabelle
1.1 aufgefiihrt. Fiir unverspannte Mischkristalle AlyGa(;N mit dem Al-Gehalt x und dem
Ga-Gehalt (1-x) konnen die Gitterkonstanten tiber die Vegard’sche Formel interpoliert
werden [19]:

a(Al,Ga.)N) =z x a(AIN) 4+ (1 — z) x a(GaN) (1.1)
c(Al,Ga(1)N) = 2 x ¢(AIN) + (1 — z) x ¢(GaN) (1.2)
Diese Formeln gelten allerdings nur bei Mittelung tiber viele Einheitszellen, da die Abstande

der einzelnen atomaren Bindungen sich mit der Zusammensetzung nur wenig dndern [20].
Die Bandliicke von terndrem Al Ga(_)N kann ebenso tiber Interpolation berechnet werden.
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Abbildung 1.1.: (a) Schematische Darstellung der Einheitszelle von AlGaN in der Wurtzitstruktur. Durch-
gezogene Linien reprasentieren chemische Bindungen, gestrichelte Linien dienen zur Veranschaulichung der
hexagonalen Einheitszelle. (b) Bandliicke E; von Al,Ga(;.,)N aufgetragen iiber der a-Gitterkonstante. Die
rechte y-Achse zeigt entsprechende Wellenldnge und die obere x-Achse den Aluminiumgehalt x.

Experimentell zeigt sich allerdings ein nichtlinearer Zusammenhang, sodass ein zusatzlicher
Bowingparamter b = 0.7 [21] eingefiihrt werden muss (Abb. 1.1(b)):

Ey(Al,Gag.)N) = 2 x E (AIN) 4+ (1 — ) x Eg(GaN) —x x (1 —2) x b (1.3)

Tabelle 1.1.: Gitterkonstanten a und ¢ sowie Bandliicken E; von AIN und GaN (aus [22]).

Material a (A) ¢ (A) E, (eV) E, (nm)

AIN 3.112  4.982 6.00 207
GaN 3.189  5.186 3.43 362

Die Bandliicke wird durch den Abstand des Leitungsband (LB) vom obersten Valenzband
(VB) am I'-Punkt definiert. Das Leitungsband wird dabei aus s-Orbitalen gebildet, wiahrend
das Valenzband von ps-, py- und p,-Orbitalen gebildet wird [23]. Aus dieser Uberlagerung
ergibt sich eine dreifache Entartung, die in der Wurtzitstruktur durch das Kristallfeld und
durch die Spin-Bahn-Kopplung aufgehoben wird, sodass sich das Valenzband in Leichtloch-
(light hole, 1h), Schwerloch- (heavy hole, hh) und Split-Off-Band (so) aufspaltet. Die
Benennung von lh- und hh-Band erfolgt nach den effektiven Massen der Locher, die tiber
die 2. Ableitung der Energie-Impuls-Beziehung definiert werden:

P R2k?
E = = 1.4
2mes  2my; (14)
2E \ !
2 1.5
iy <ak@-akj> (15)
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Abbildung 1.2.: (a), (b) Bandstruktur von GaN und AIN in der Nahe des I'-Punkts, (c), (d) vergroBerter
Ausschnitt, der die unterschiedliche Aufspaltung von |h, hh- und so-Valenzband in GaN und AIN zeigt.
Abbildungen aus [24] mit Genehmigung von Elsevier.

Wie in Abb. 1.2 zu sehen ist die Krimmung des hh-Bands am TI'-Punkt kleiner als
die des lh-Bands, d.h. die effektive Masse im hh-Band ist grofier. Wahrend bei GaN
das hh-Band oben liegt, ist es bei AIN das so-Band. Dieses ist mit einem p,-Orbital
assoziiert, d.h. bei strahlenden Ubergéngen unter Beteiligung dieses Bandes schwingt das
Dipolmoment entlang der c-Achse des Kristalls und die elektromagnetische Welle breitet
sich demzufolge senkrecht dazu aus. Das Licht ist transversal magnetisch (TM) polarisiert
und es erfolgt keine Abstrahlung in c-Richtung. Wéahrend dies fiir Kantenemitter-Laser
kein fundamentales Problem ist, ergeben sich bei Licht emittierenden Dioden (LEDs),
aber auch bei Photolumineszenz (PL)-Messungen Schwierigkeiten, wenn die Emission aus
der Probenoberfliche detektiert werden soll. Der Aluminiumgehalt, bei dem das so-Band
die oberste Position einnimmt, hangt stark von der Verspannung der Schicht ab. In auf
AIN gewachsenen, kompressiv verspannten AlGaN-Quantenfilmen (Quantum Wells, QWs)
ergibt sich typischerweise fiir Emissionswellenlangen unterhalb von 240-250 nm dominante
TM-Polarisation [25], wéhrend dies bei unverspanntem AlGaN bereits unterhalb von ca.
300nm der Fall ist [26, 27].

1.1.2. Polarisation

In einem idealen Wurtzitkristall sind die Bindungsléngen aller Tetraederbindungen iden-
tisch. Aufgrund der grofien Unterschiede in der Grofle der Gruppe-I1I-Atome (Al, Ga) und
des Stickstoffs ist dies in AlGaN jedoch nicht der Fall und das Gitterkonstanten-Verhéltnis
c¢/a ist deutlich niedriger als der Idealwert \/% ~ 1.633, wobei der Unterschied mit zuneh-
mendem Al-Gehalt zunimmt (¢/a(GaN) = 1.626, ¢/a(AIN) = 1.601) [28]. Verbunden damit
ist der interne Zellparameter u (Quotient aus Anion-Kation-Abstand und c-Gitterkonstante)
grofler als der Idealwert von 3/8 [28]. Hinzu kommt, dass die unterschiedlichen Elektro-
negativitdten von (Al, Ga) und N zu einer Verschiebung der Bindungselektronen zum
Stickstoff fiihren. Diese Effekte haben die Ausbildung eines Dipolmoments zur Folge,
welches als spontane Polarisation Psp bezeichnet wird. Psp ist in AlGaN im gesamten
Kompositionsbereich negativ und nimmt mit zunehmendem Aluminiumgehalt zu [29].

Wird das Kristallgitter durch &uflere Einfliisse, wie z.B. Verspannung in Heterostrukturen,
weiter verzerrt, entsteht ein zuséatzliches Dipolmoment, die piezoelektrische Polarisation
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Ppy. Im fiir diese Arbeit relevanten Fall von kompressiv auf metallpolarem AIN gewachsenen
AlGaN ist Ppy positiv und damit Psp entgegen gerichtet [30]. Die Gesamtpolarisation
Piot = Psp + Ppy wird also durch die kompressive Verspannung reduziert. Mafigebliche
theoretische Arbeiten zur Polarisation in Nitriden wurden von Bernardini und Fiorentini
geleistet [29, 31-35]. Neuere Arbeiten deuten jedoch darauf, dass die berechneten Werte
zumindest die spontane Polarisation iiberschitzen [36-40]. Mogliche Ursachen hierfiir
sind Grenzflachenzustande und hohere Ordnungen des piezoelektrischen Effekts, die ein
entgegengesetztes Vorzeichen aufweisen konnen.

Die Differenz in der Polarisation zweier Schichten ¢, j fithrt zur Ausbildung einer Grenzfla-
chenladung

Oi—j = _APtot = —(Ptot,i - Ptot,j)a (1'6)

die z.B. an der Grenzfliche von unverspanntem AIN zu verspanntem AlGaN negativ ist. Die
durch die Grenzflaichenladungen erzeugten elektrischen Felder weisen Feldstérken im Bereich
von einigen MV /cm auf und verursachen daher starke Bandverbiegungen. In Quantenfilmen
fihrt dies zum Quantum Confined Stark Effect (QCSE). Die Verkippung der Bander
trennt die Elektronen- und Lochwellenfunktion und verringert gleichzeitig den Abstand
der gebundenen Zusténde, sodass es zu einer Rotverschiebung der Emissionswellenlange
kommt (Abb. 1.3)!.
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Abbildung 1.3.: (a) Bandstruktur sowie Elektronen- und Lochwellenfunktion in einem GaN/AlGaN-Quantenfilm
einmal mit und einmal ohne QCSE, (b) Experimentell bestimmte Abhingigkeit der Wellenlénge eines AlGaN-
Lasers von der Pumpleistung unter optischer Anregung. Die Laserschwelle Py, liegt bei 1800 kW /cm?.

Der verringerte Uberlapp der Wellenfunktionen reduziert die Wahrscheinlichkeit fiir strah-
lende Rekombination. Der Effekt nimmt mit der Quantenfilmdicke zu [41], sodass ins-
besondere fiir LEDs diinne Quantenfilme vorteilhaft sind [42, 43]. In die Heterostruktur

LQCSE bezeichnet im engeren Sinne nur die Rotverschiebung der Emissionswellenlinge. In dieser
Arbeit wird der Begriff weiter gefasst und auch fiir die Beeinflussung der Bandkanten durch die
Polarisationsfelder verwendet.
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injizierte Ladungstriger schirmen die internen Felder allerdings ab, sodass der Einfluss
des QCSE auf Laser geringer ausfillt, da diese bei wesentlich héheren Anregungsleis-
tungsdichten betrieben werden [44, 45]. Dies ist wie in Abb. 1.3(b) dargestellt auch an
einer deutlichen Verschiebung der Emission mit zunehmender Pumpleistung hin zu kiir-
zeren Wellenldngen erkennbar [46]. Die Wellenldngenverschiebung wird allerdings bei
hohen Ladungstriagerdichten eventuell durch Band Filling (Burstein-Moss-Effekt) verstarkt
[47-49], wihrend Bandliickenrenormalisation durch die Wechselwirkung von Elektronen
untereinander und mit Punktdefektionen zu einer kompensierenden Rotverschiebung fithrt
[49, 50]. Fiir die Rotverschiebung ab 2 MW /cm? ist hauptsichlich Erwédrmung verant-
wortlich, da die Ladungstrigerdichte in der aktiven Zone und damit auch der Einfluss
ladungstragerdichteabhéngiger Effekte oberhalb der Schwelle konstant sind.

1.2. Laser

Laser (Light Amplification by Stimulated Emission of Radiation) erzeugen monochro-
matisches, kohérentes, gerichtetes Licht. Sie bestehen aus einem Resonator, in dem sich
stehende Wellen des elektromagnetischen Feldes, sogenannte Moden ausbilden. Im Resona-
tor befindet sich das Gewinnmedium, in dem die Photonen durch stimulierte Emission
erzeugt werden.

Halbleiterlaser lassen sich auf vielfiltige Weise realisieren. Dabei kann z.B. nach dem aktiven
Medium (Quantenfilmlaser, Quantenpunktlaser, Quantenkaskadenlaser, etc.) oder nach der
Bauform (Kantenemitter, Vertical Cavity Surface Emitting Laser (VCSEL), Scheibenlaser,
etc.) unterschieden werden. Alle weiteren Erlauterungen beziehen sich auf die in dieser
Arbeit relevanten Kantenemitter mit Quantenfilmen als aktivem Medium. Im Folgenden
wird zunéchst die Ladungstragerdynamik als Grundlage fiir die Photonenemission erlautert,
bevor anschlieBend naher auf die Eigenschaften des optischen Resonators eingegangen
wird.

1.2.1. Ladungstragerdynamik

In Halbleitern findet kontinuierlich die Generation und Rekombination von Ladungstré-
gern statt. Im stationdren Fall, d.h. im thermodynamischen Gleichgewicht ohne duflere
Storung ebenso wie unter kontinuierlicher Anregung beispielsweise mit Laserlicht, ist die
Generationsrate G stets genauso grofl wie ihre Rekombinationsrate R:

G-R=0 (1.7)

Bei gepulster Anregung fiihrt die erhohte Ladungstriagerdichte zeitweilig zu einer verstark-
ten Rekombinationsrate, die anschlieend kontinuierlich auf den Gleichgewichtswert zuriick
geht.

Generation Die Generation der Ladungstrager kann durch Strominjektion (Diodenla-
ser), durch optische Anregung [51-53] oder auch durch einen Elektronenstrahl erfolgen
[10, 54, 55]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die optische Anregung gewéhlt (Abb. 1.4(a)).
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Damit Elektron-Loch-Paare erzeugt werden koénnen, muss die Photonenenergie der Anre-
gungsquelle mindestens so grof§ wie die Bandliicke des Halbleiters sein. Ist dies der Fall, so
nimmt die Anregungsintensitiat Iy beim Durchlaufen des Halbleitermaterials exponentiell
ab [56, 57| und die in einer Schicht der Dicke d absorbierte Intensitit I,,s kann tiber

Ls = I (1 — e7%) (1.8)

berechnet werden. Der Absorptionskoeffizient a hingt dabei unter anderem vom Ubergangs-
matrixelement der beteiligten Zustdnde sowie den Zustandsdichten (Density of States,
DOS) und Besetzungswahrscheinlichkeiten ab. Da ein Quantenfilmlaser aus mehreren
Halbleiterschichten mit unterschiedlicher Zusammensetzung und damit unterschiedlicher
Bandliicke besteht, werden abhéngig von der Anregungswellenlénge Ladungstriger ent-
weder nur in den Quantenfilmen oder auch in den umliegenden Wellenleiter- und ggf.
den Mantelschichten generiert. Die QWs weisen die niederenergetischsten Elektronen-
und Lochniveaus aller Schichten auf, sodass sich die Ladungstréger in ihnen sammeln.
Da bei der optischen Anregung im Gegensatz zur Strominjektion kein elektrisches Feld
die Drift der Ladungstriger in die QWs verursacht, steigt die Wahrscheinlichkeit, dass
Ladungstriager rekombinieren, bevor sie durch statistische Diffusion die Quantenfilme
erreichen. Der Effekt ist aufgrund der exponentiellen Abnahme der Generationsrate mit
der Eindringtiefe besonders grof}, wenn das Pumplicht bereits in einer dicken oberen
Mantelschicht absorbiert wird. Der Einfluss dieses Effekts lasst sich reduzieren, indem
die Ladungstragergeneration moglichst nah bei den Quantenfilmen erfolgt, z.B. indem
die Anregungswellenldnge so gewahlt wird, dass nur in den QWs und den Wellenleitern
Elektron-Loch-Paare erzeugt werden. Abgesehen von praktischen Erwigungen (es muss
eine Anregungsquelle mit passender Wellenldnge vorhanden sein), reduziert dies jedoch die
Effektivitdt des Pumpprozesses und damit die Gesamtmenge der erzeugten Ladungstrager,
da aufgrund der geringen Dicke der Wellenleiterschichten nur ein Teil des Pumplichts
absorbiert wird. Ein alternativer Ansatz ist die Wahl einer diinnen oberen Mantelschicht,
sodass auch bei Absorption des Pumplasers in allen Schichten moglichst viele Ladungstra-
ger im Bereich der Diffusionslange um die Quantenfilme generiert werden. Nachteilig bei
Anregung der gesamten Heterostruktur ist der grofflere Warmeeintrag, da die Differenz
zwischen der Photonenenergie der Pumpquelle und der Bandliicke der QWs in Warme
umgewandelt wird, wenn die Ladungstrager an die Bandkanten bzw. in die Quantenfilme
relaxieren [58, S. 281].

Strahlende Rekombination Die strahlende Rekombination bezeichnet hier die Rekom-
bination von Leitungsband-Elektron und Valenzband-Loch unter Emission eines Photons.
Es muss zwischen der spontanen und der stimulierten Emission unterschieden werden. Die
stimulierte Emission wird durch ein bereits vorhandenes Photon ausgelost, wobei das emit-
tierte Photon identische Eigenschaften (Wellenldnge, Polarisation, Ausbreitungsrichtung)
hat (Abb. 1.4(c)). Die Rate der stimulierten Emission Ry, fiir einen Ubergang von einem
Niveau Fs im Leitungsband zu einem Niveau E; im Valenzband unter Aussendung eines
Photons mit der Energie Fy; = hv héngt tiber

Rgtim(Ea1) = Ba1 X npp(hv) X Dig(E2 — Evg) X Dyg(Evg — E1) X (f2 — f1) (1.9)



1.2. Laser

vom Einsteinkoeffizienten der stimulierten Emission By, der Photonendichte np, sowie
den Zustandsdichten Dyg, Dyg und Besetzungswahrscheinlichkeiten f;, fo der Niveaus im
VB und LB ab [59, S. 50]. Eyg und Epp sind die Valenz- und Leitungsbandkantenenergien.
Der Einsteinkoeffizient wiederum beinhaltet das optische Ubergangsmatrixelement. Die
Formel fir die Rate der spontanen Emission (Abb. 1.4(b)) hingt vom Einsteinkoeffizienten
der spontanen Emission Ay ab und ist unabhéngig von der Photonendichte n,:

Rsp(Egl) = A21 X DLB<E2 — ELB) X f2 X DVB(EVB — El) X (1 — fl) (110)

Im realen Halbleiter sind die Zusténde kontinuierlich verteilt, sodass iiber alle Uberginge,
die hv bzw. Es; entsprechen, integriert werden muss [60, S. 197]. Unter Annahme parabo-
lischer Bander und bei Verwendung der Boltzmann-Néherung fiir die Verteilungsfunktion
im nicht entarteten Halbleiter fithrt dies fiir die stimulierte Emission zu

Rgtim = npBainpn (1.11)
und fiir die spontane Emission zu

Rsp = npA21 (112)

Quantenfilme sind fiir die strahlende Rekombination in dreifacher Hinsicht vorteilhaft.
Erstens sammeln Elektronen und Loécher sich in einem kleinen Bereich, sodass in diesem
die Ladungstragerdichte und damit die Besetzungswahrscheinlichkeit der Niveaus ansteigt,
wodurch sich die Wahrscheinlichkeit fiir strahlende Rekombination erhoht. Zweitens verén-
dert die eindimensionale Diskretisierung der Energieniveaus die DOS in den Quantenfilmen
zu einer Rechteckfunktion, sodass bereits bei der minimalen Ubergangsenergie eine ho-
here Zustandsdichte verfiigbar ist [61]. Drittens erhoht die raumliche Konzentration der
Ladungstriger den Uberlapp ihrer Wellenfunktionen W, (z), ¥y,(x) und damit auch die
strahlende Rekombinationsrate, da die Einsteinkoeffizienten im Quantenfilm Bqw, Aqw
tiber den Wellenfunktionstiberlapp Fry = [;° U} (2)Ve(2)dz mit den Einsteinkoeffizienten
im Volumenhalbleiter By, Apux verkniipft sind [62-64]:

Bow = | Fiv|*Boui (1.13)
Aqw = |Fiv[* Apui (1.14)

Dieser Vorteil wiederum wird durch den QCSE verringert, da die Verkippung der Bander
zu einer raumlichen Trennung der Wellenfunktionen fiihrt.

Nichtstrahlende Defektrekombination Defekte (Fremdatome, Versetzungen) — auch
Traps genannt — bilden lokalisierte Energiezustdnde nahe der Mitte der Bandliicke aus.
Werden ein Elektron aus dem Leitungsband und ein Loch aus dem Valenzband in demselben
Defektzustand eingefangen, so konnen diese anschlieSend nichtstrahlend rekombinieren
(Abb. 1.4(d)). Die Rekombinationsrate lasst sich nach der Shockley-Read-Hall (SRH)-
Theorie [65, 66] berechnen tber:

np — n?
Th (p + Nyp exp {%}) + 7 (n + Ny exp {7ET,€::”;LB })

Rspy = (1.15)
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Abbildung 1.4.: (a) Generation eines Elektron-Loch-Paars durch Absorption eines Photons, (b) Rekombination
unter spontaner Emission, (c) Rekombination unter stimulierter Emission, (d) Elektroneneinfang durch einen
Defektzustand in der Mitte der Bandliicke unter Multiphononenemission, gestrichelt sind die Vibrationsniveaus
dargestellt, (e) Augerrekombination unter Anhebung eines Elektrons im |h-VB, (f) Augerrekombination unter
Anhebung eines Elektrons im LB. Gefiillte Kreise stellen besetzte Zustidnde/Elektronen dar, leere Kreise leere
Zustande/Locher.

Dabei sind

n, p Konzentrationen von Elektronen und Lochern,
n; intrinsische Ladungstragerkonzentration,

Tns Tp SRH-Lebensdauern,

Nvg, N1 Zustandsdichten in VB und LB,

Evg, Eip Valenz- und Leitungsbandenergien,

Er Defektenergieniveau und

kg Boltzmann-Konstante,

T Temperatur.

Davon ausgehend, dass Elektronen und Locher in gleichem Mafie generiert werden, also
n ~ p, steht in Formel 1.15 die Ladungstragerdichte im Zahler im Quadrat (np), im Nenner
aber nur in der Summe. Die SRH-Rekombinationsrate ist also annahernd proportional zur
Ladungstrigerkonzentration. Daraus folgt, dass die SRH-Rekombination mit steigender
Anregungsleistung gegeniiber der strahlenden Rekombination an Bedeutung verliert, da
letztere quadratisch von der Ladungstriagerdichte abhangt (Formeln 1.11, 1.12).

Der Einfang von Elektron und Loch in den Defektzustand kann entweder durch Auger-
Rekombination, durch Emission eines Photons oder iiber Multiphononenprozesse statt-
finden. Storstellen-Augerrekombination ist proportional zur dritten Potenz der Ladungs-
tragerkonzentration und daher in der Regel vernachlassigbar. Der strahlende Einfang
ist sowohl in GaN (,gelbe Lumineszenz“) als auch in AlGaN bekannt [67, 68]. Auch
wenn die eigentliche Rekombination nichtstrahlend erfolgt, ist dieser Prozess aufgrund der
Photonenemission einfach optisch detektierbar.

10
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Der nichtstrahlende Einfang findet am wahrscheinlichsten tiiber Multiphononenprozesse
statt. Die SRH-Lebensdauern der Elektronen (i = n) und Locher (i = p) konnen in diesem
Falle ausgedriickt werden tiber

Ti = (OT,iUthJNT)il (1.16)

mit den Einfangquerschnitten o ;, der Defektkonzentration Nt und den tiber die effektiven
Massen m und die Elektronenruhemasse mg definierten thermischen Geschwindigkeiten

Vs = \/3ksT/ (mfmo) (1.17)

Gitterschwingungen fiihren zu einer Ostzillation der Defektlevelenergie ebenso wie der
Bandkanten um die jeweiligen Gleichgewichtspositionen. Ist die Oszillation stark genug,
kann ein Ladungstriger von der Bandkante in einen angeregten Zustand des Defektlevels
iibergehen und anschliefend unter Emission von Phononen in den Grundzustand relaxieren
[69-71]. Die Abhéngigkeit des Prozesses vom Vorhandensein von Gitterschwingungen lasst
sich tiber eine charakteristische Aktivierungsenergie Ey ; des Einfangquerschnitts o, fiir
Elektronen und Locher ausdriicken:

Ea,i
o1, X €Xp <— k;}) (1.18)

Dies fithrt dazu, dass die nichtstrahlende Rekombination tiber Multiphononenprozesse mit
abnehmender Temperatur stark zuriickgeht und fiir ausreichend niedrige Temperaturen
fir die Ladungstragerdynamik vernachlassigbar ist.

Auger-Rekombination Auger-Rekombination ist ebenfalls ein nichtstrahlender Rekom-
binationsmechanismus. Die frei werdende Energie (und der frei werdende Impuls) bei
der Rekombination von Leitungsbandelektron und Valenzbandloch wird dabei an ein
anderes Loch (R,,p,) oder Elektron (R,,,) abgegeben (Abb. 1.4(e),(f)). Der angeregte
Ladungstriager hat entweder genug Energie, um den Halbleiter zu verlassen oder er re-
laxiert unter Emission von Phononen wieder an die Bandkante. Da sowohl Energie- als
auch Impulserhaltung gegeben sein miissen, hangt die Wahrscheinlichkeit eines Augerpro-
zesses von der Bandstruktur des Halbleiters ab. Die Augerkoeffizienten C’f’p sind daher
Materialkonstanten und fiir die Rekombinationsrate gilt

Rupp = Clinp? (1.19)
Rupn = Ciin’p (1.20)

Dass es sich um einen Dreiteilchenprozess handelt, reduziert die Wahrscheinlichkeit fiir Au-
gerrekombination deutlich, sodass diese erst bei sehr hohen Ladungstragerkonzentrationen
relevant wird und haufig vernachlassigt werden kann. Konsistente Augerkoeffizienten fir
die III-Nitride sind noch nicht verfiighar. Experimentell ermittelte und berechnete Werte
liegen fiir InGaN im Bereich von 1072 cm®s™! bis 1073 em®s™! [72]. Fiir AlGaN finden
sich ahnliche Angaben [73, 74].

11
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1.2.2. Optische Moden

Die Heterostrukturen der in dieser Arbeit untersuchten Laser bestehen aus Mantelschichten,
Wellenleiterschichten und den Quantenfilmen mit trennenden Quantenbarrieren (Quantum
Barriers, QBs). Abbildung 1.5 zeigt eine typische AlGaN-Laserstruktur sowie das zugehorige
Brechungsindexprofil und die Intensitatsverteilung der vertikalen Grundmode.

Intensitat (b.E.)
0 2 4 6 8 10 12

— 1150
AIN Mantelschicht
1 1100
Al, sGa, ,N Wellenleiter ”g
Aly ,Gag ;N Quantenfime 7 =§ 190 =
Aly gGay N Wellenleiter i lo S
AIN Mantelschicht 2
- 1-50 &
AIN Substrat 1 1-100
: : -150
2.4 2.5 2.6 2.7

Brechungsindex

(a) (b)

Abbildung 1.5.: (a) Exemplarische Heterostruktur eines AlGaN-Kantenemitter-Lasers mit typischen Material-
zusammensetzungen (b) Brechungsindexprofil und Intensitatsverteilung der vertikalen Grundmode

Vertikale Moden In vertikaler Richtung, d.h. senkrecht zu den Heterogrenzflachen, haben
die Wellenleiterschichten einen héheren Brechungsindex als die Mantelschichten, sodass es
im strahlenoptischen Bild zu Totalreflexion des in den Quantenfilmen erzeugten Lichts
kommt, wenn dieses unter einem ausreichend flachen Winkel auf die Grenzfliache trifft.
Im korrekteren wellenoptischen Bild kommt es Ausbildung von Moden im Wellenleiter,
stabilen Intensitatsverteilungen, die in den Mantelschichten exponentiell abklingen und
tiber die Helmholtzgleichung berechnet werden kénnen. Ob neben der in Abb. 1.5(b)
dargestellten Grundmode auch héhere Moden mit mehreren Intensitédtsmaxima moglich
sind, hangt von der Gesamtdicke des Wellenleiters und der Brechungsindexdifferenz ab.
Die minimale Wellenleiterdicke d,,,, damit sich eine Mode der Ordnung m ausbreiten kann,
ist ndherungsweise gegeben durch

d, = mA (1.21)

24/ ML — s
mit der Wellenldnge A und den Brechungsindizes nwy, bzw. nyg von Wellenleiter und

Mantelschicht [75, S.134]. Der Zusammenhang ist in Abbildung 1.6 verdeutlicht. Die
Abbildung zeigt auch, dass sich in der Struktur aus Abb. 1.5 nur die vertikale Grundmode
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A=240 nm

0.1+

0.01 T T T T T

d/i

Abbildung 1.6.: Fiir die Ausbreitung vertikaler Moden der Wellenlange A in einem AlGaN/AIN-Wellenleiter
der Dicke d notwendiger Brechungsindexsprung Ang = nwi — nus in Abhingigkeit vom Verhéltnis d/\. Das
Rechteck entspricht den Werten der Struktur aus Abb. 1.5.

ausbreiten kann. Aufgrund der geringen Wellenleiterdicken ist dies fiir alle in dieser Arbeit
untersuchten Laserstrukturen der Fall.

Longitudinale Moden Der Resonator wird bei Kantenemittern in der Regel durch
Brechen des Wafers entlang zweier gleichartiger Kristallebenen geformt, wobei die kristalline
Fernordnung eine nahezu perfekte Parallelitat garantiert. In longitudinaler Richtung laufen
die Photonen zwischen diesen Facetten mit der Reflektivitdt R hin und her, wobei sie an
jeder Facette mit der Wahrscheinlichkeit (1 — R) den Resonator verlassen kénnen. Fiir
stabile longitudinalen Moden muss die Resonatorlinge L einem ganzzahligen Vielfachen ¢
der halben Wellenlange im Medium entsprechen:
L= qi (1.22)
27”LR
wobei ng in diesem Fall der effektive mittlere Brechungsindex ist, den das Licht in
der Heterostruktur erfihrt. Aus der Formel kann der Abstand A\ zweier benachbarter
longitudinaler Moden berechnet werden:

)\2

AN =
2TLRL

(1.23)

Fiir eine typische Resonatorlange von 1000 pm und eine Laserwellenlange von 240 nm
betragt der longitudinale Modenabstand demzufolge ca. 0.012 nm.

Laterale Moden In lateraler Richtung, d.h. senkrecht zum Resonator, aber parallel zu
den Heteroschichten kann Modenfiihrung zum einem durch Anderung des Brechungsindex
erreicht werden, z.B. indem neben dem Resonator Material weggeatzt wird, sodass ein
Rippenwellenleiter entsteht. In diesem Fall wird die Struktur als indexgefithrt beschrieben.
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Kapitel 1. Theoretische Grundlagen

Alternativ kann der Imaginérteil des komplexen Brechungsindex, der Absorption und
Verstarkung beschreibt, variiert werden. Wird in lateraler Richtung nur ein bestimmter
Bereich durch Ladungstrigerinjektion zur Emission von Photonen angeregt, so kann sich
eine stabile Mode nur innerhalb dieses Bereichs ausbilden, da sie aulerhalb davon in den
Quantenfilmen absorbiert wiirde. Man spricht in diesem Fall von Gewinnfiihrung (vgl. z.B.
[76]). Durch die groflere Ausdehnung als in vertikaler Richtung werden dabei haufig mehrere
Moden angeregt [77]. AuBlerdem kommt es durch inhomogene Ladungstriagerverteilungen
zur Bildung von Filamenten [78-80].

1.2.3. Laserbedingungen

Die in den Quantenfilmen strahlend rekombinierenden Elektronen und Loécher erzeugen
Photonen, die in die Moden des Resonators abgestrahlt werden. Die Photonendichte im
Resonator wird durch Auskopplung an den Facetten und durch interne Verluste reduziert.
Wichtige interne Verlustmechanismen sind

Streuung, z.B. an Defekten oder Heterogrenzfléchen,
o Interbandabsorption in ungepumpten Bereichen der Quantenfilme,

o Bandkantennahe Absorption im Bereich des ,,Urbach tails“ unterhalb der Bandkante
der Wellenleiterschichten (o o< exp [%:Eg}) [81-83],

ail

o Absorption durch freie oder an Storstellen gebundene Ladungstriger in Verbin-
dung mit Elektron-Phonon-Streuung, Streuung an geladenen Defekten, Streuung an
Inhomogenitaten des Kristallpotentials [84, 85].

Die verschiedenen Moden erfahren unterschiedlich starke Verluste, beispielsweise durch
einen unterschiedliche groen Uberlapp mit ungepumpten Bereichen der Quantenfilme.
Photonen in den Moden mit den geringsten Verlusten haben eine hohere Lebensdauer
im Resonator und damit eine hohere Wahrscheinlichkeit, die stimulierte Emission neuer
Photonen in dieselbe Mode anzuregen. Damit die Photonendichte tatsachlich ansteigt, d.h.
damit in den Quantenfilmen Verstiarkung/Gewinn stattfindet, muss die Wahrscheinlichkeit
fiir stimulierte Emission grofler sein als die Wahrscheinlichkeit fiir Absorption, d.h. in
Gleichung 1.9 muss die Besetzungswahrscheinlichkeit des VB-Niveaus f, grofier sein als
die des LB-Niveaus f;. Dies ist genau dann erfiillt, wenn der Abstand der Quasifermilevel
von Elektronen Ey und Lochern Ey, grofler ist als die Bandliicke E, [86, S. 37]:

Eg < By, — Eypy (124)
Die Ladungstréigerdichte, fiir die diese Bedingung gerade erfiillt ist, heifit Transparenzla-
dungstragerdichte N,. Wird die Ladungstragerdichte weiter erhoht, so nimmt die Verstar-

kung in den Quantenfilmen — auch als Materialgewinn GG bezeichnet — ebenfalls zu. Die
modale Verstarkung g¢n.q fiir eine bestimmte Resonatormode mit der vertikalen Intensi-

14
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v

1.

/

Streuung

Abbildung 1.7.: Schematische Darstellung der Laserbedingung in einem Kantenemitter mit den Facettenreflek-
tivitditen Ry und R,. Die Anfangsintensitat Iy (1.) wird an der Facette reflektiert (2.), erfahrt bei Durchlaufen
des Resonators Verstarkung und Verluste (3.), wird an der zweiten Facette reflektiert (4.) und durchlauft den
Resonator in Gegenrichtung. Ist die Intensitat danach immer noch mindestens /y, ist die Laserschwelle erreicht.
Als Verlustmechanismen sind die Streuung an einer Versetzung und Absorption durch ein Elektron in einem
Defektzustand skizziert.

titsverteilung In,0q(z) ergibt sich aus Multiplikation von G' mit dem Uberlapp I' zwischen
der Mode und den Quantenfilmen:

Gmod = GT (1.25)
I = fQWs [m0d<£ll'>dl'

JZo Imoa (%) d

Wenn die optische Intensitét I in einer Mode bei einem vollstdndigen Umlauf im Resonator
konstant bleibt, d.h. wenn sich die Verluste a und die Verstarkung g genau ausgleichen,
ist die Laserschwelle erreicht (Abb. 1.7):

(1.26)

Iy = IgRy Ro exp [(genr — ) X 2L] (1.27)
1 | 1

Jthr —ai+i n(Png) (1.28)
Dabei sind
Ri, Ry Reflektivitaten der Facetten (ohne Beschichtung gilt Ry = R»),
Jthr modaler Gewinn an der Laserschwelle,
Q; interne Verluste,
L Resonatorlange.

Jede Resonatormode hat eine eigene Schwelle. Als Laserschwelle wird in der Regel die
minimale Anregungsleistung definiert, bei der eine der Moden zu lasen beginnt. Mehrere
Moden koénnen nur dann gleichzeitig lasen, wenn sie entweder raumlich (laterale Moden)
oder spektral (longitudinale Moden) getrennt sind, da eine Mode in dem Bereich, in
dem sie mit den Quantenfilmen tiberlappt, die Ladungstragerrekombination bei den ihrer
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Kapitel 1. Theoretische Grundlagen

Wellenldnge entsprechenden Ubergangsenergien dominiert. Das Anschwingen mehrerer
longitudinaler Moden ist die Regel, weil das Gewinnspektrum deutlich breiter als der
spektrale Modenabstand ist [87, 88].

Oberhalb der Schwelle sind die Ladungstragerdichte und die Verstarkung konstant, da alle
zusatzlich in die Quantenfilme injizierten Ladungstrager zur stimulierten Emission beitra-
gen. Die emittierte Intensitét steigt daher linear mit der Anregungsleistung (=injizierte
Ladungstragerdichte) an.
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Kapitel 2.

MOVPE-Wachstum und
Charakterisierungsmethoden

2.1. Probenpraparation

2.1.1. MOVPE-Reaktor

Samtliche in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden mittels metallorganischer Gas-
phasenepitaxie (Metalorganic Vapor Phase Epitaxy, MOVPE) in einem AIX2400 G3 HT
Planetenreaktor der Firma AIXTRON gewachsen. Der Reaktor selbst befindet sich in
einer Glovebox, die iiber eine Probenschleuse mit der Umgebung verbunden ist. Dadurch
kann in der Reaktorumgebung ein Sauerstoff- und Wassergehalt von 1 ppm oder weniger
erreicht werden. Als Ausgangsstoffe wurden Trimethylaluminium (TMAI, Al(CHj)s), Tri-
methylgallium (TMGa, Ga(CHj)s), Ammoniak (NH3) und Disilan (SioHg) verwendet. Das
Tragergas war Wasserstoff (Hy) mit einer Reinheit von 9.0 (99.999 99990 %). Ammoniak
und Wasserstoff werden tiber Leitungen aus Tanks in das Gasmischsystem des Reaktors
transportiert, wahrend TMAI und TMGa in so genannten Bubblern in fliissiger Form bei
einer definierten Temperatur vorliegen. Wird das Tragergas durch die Bubbler geleitet,
so wird es in Abhéngigkeit vom Dampfdruck des entsprechenden metallorganischen Aus-
gangsstoffs mit diesem geséttigt und transportiert diesen in den Reaktor. Dabei wird iiber
Bubblerdruck und -temperatur sowie durch den Tragergasfluss durch den Bubbler die
transportierte Stoffmenge kontrolliert'. Die Fliisse aller Gase werden durch Massenfluss-
regler gesteuert, wobei wihrend eines Wachstumsprozesses versucht wird, den Gesamtfluss
in den Reaktor konstant zu halten, um ein stabiles Stromungsprofil zu erzielen. Dazu
wird eine Veranderung der Aktivgase (NHsz, Hy mit TMAIL Hy; mit TMGa) durch eine
entgegengesetzte Verdnderung des Hao-Flusses ausgeglichen. Die Gase werden in der Mitte
des runden Reaktors durch einen Dreifacheinlass injiziert (Abb. 2.1), wobei die Metall-
organika durch den mittleren Einlass stromen wéihrend ober- und unterhalb Ammoniak
einstromt. Der Druck im Reaktor wird durch ein Ventil im Abgassystem geregelt, welches
den Gasabfluss steuert. Der Tantalkarbid-beschichtete Graphitsuszeptor wird tiber eine
darunter befindliche RF-Heizung auf die Wachstumstemperatur von 900 °C bis 1200 °C er-
hitzt, wobei ein Temperatursensor auf der Riickseite des Suszeptors als Regelelement dient.

INihere Erliuterungen zur Berechnung der Stoffmengenfliisse und Partialdriicke finden sich im Anhang
ab Seite 104.
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Kapitel 2. MOVPE-Wachstum und Charakterisierungsmethoden

Auf dem rotierenden Suszeptor befinden sich die elf Satelliten genannten Halterungen fiir
Zwei-Zoll-Wafer. Diese sind entweder mit Siliziumkarbid oder mit Tantalkarbid beschichtet
und werden durch die sogenannte Gas Foil Rotation (GFR) in Rotation versetzt, indem
Tréagergas in geschwungenen Kanélen zwischen Satellit und Suszeptor hindurch geleitet
wird. Der Gasfluss teilt sich dabei automatisch zwischen den 11 Satelliten auf. Daraus
folgt allerdings, dass geringe Unterschiede zwischen den Satelliten auch zu einer leicht
unterschiedlichen Flussverteilung fiihren konnen. Die unterschiedliche Hohe des Gaspolsters
verandert die thermische Kopplung zwischen Suszeptor und Satellit und kann damit zu
Unterschieden in der Wafertemperatur von bis zu 10 °C zwischen den Satelliten fithren. Die
Suszeptoroberfliche ist zwischen dem Gaseinlass und den Satelliten von einer Quarzplatte
abgedeckt, die durch Abstandshalter den Suszeptor allerdings nicht direkt beriihrt.

I Anlagen- ¢ s ) A S Reaktordeckel
. steuerung : — ‘

Fenster fir
in-situ Analytik

Gaseinlass

Abgasring

Suszeptor
mit Quarz-
stern

Abbildung 2.1.: Verwendete AIX2400 G3 HT MOVPE-Anlage. Die Detailaufnahmen zeigen den aufgeklappten
Reaktordeckel mit Gaseinlass sowie den Reaktorraum mit Wafern, Suszeptor und Abgasring.

Zur Uberwachung des Schichtwachstums verfiigt die Anlage iiber ein LayTec EpiCurveTT-
System. Mit diesem kann die Probenreflektivitdat bei 950 nm, 633 nm und 405nm, ihre
thermische Emission bei 950 nm und die Reflexion von drei Laserstrahlen mit definiertem
Abstand gemessen werden. Mehrfachreflexionen an den Heterogrenzflachen der Probe fiihren
zu schichtdickenabhéngigen Oszillationen der Reflektivitdt, aus denen die Wachstumsrate
bestimmt werden kann. Aus der thermischen Emission lasst sich iiber Pyrometrie die
Satellitentemperatur berechnen. Eine Bestimmung der Temperatur der Waferoberflache
ist nicht moglich, da beim AlGaN-Wachstum auf Saphir das Halbleitermaterial fiir alle
verwendeten Wellenlédngen transparent ist. Uber die sich verindernden Abstinde der drei
Laserstrahlen kann die Kriimmung der Wafer ermittelt werden. Diese ist zum einen relevant,
um die Verspannung zu bestimmen und eine mogliche Relaxation durch Rissbildung
beobachten zu kénnen. Zum anderen fiithrt die Verkriimmung zu einem teilweise Abheben
der Wafer vom Satelliten, sodass sich eine radial inhomogene Temperaturverteilung ergibt.
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2.1. Probenpréaparation

2.1.1.1. Simulation des MOVPE-Wachstums

Im Rahmen dieser Arbeit ist in Kooperation mit der Firma STR und basierend auf
der Software CVDSim—Nitride Edition [89] das Wachstum von Aly;GagsN in dem ver-
wendeten Reaktor bei einer Vielzahl von Wachstumsbedingungen simuliert worden. Die
Ergebnisse werden in Abschnitt 3.1 vorgestellt. Im Folgenden soll auf die Grundlagen der
Simulation eingegangen werden und exemplarisch anhand einiger Ergebnisse die typischen
Reaktionswege wahrend des Wachstums beschrieben werden.

Aufgrund der Rotationssymmetrie des Reaktors ist eine zweidimensionale Simulation des
halben Reaktorquerschnitts ausreichend (Abb. 2.2). Die Simulation basiert auf Modellen
der numerischen Stréomungsmechanik [90] und berechnet den konvektiven laminaren Fluss
der Gasmischung gekoppelt an den Massentransport der beteiligten Einzelkomponenten,
den konvektiven und radiativen Warmetransport sowie Oberflichen- und Gasphasenreak-
tionen basierend auf dem Modell von Mihopoulos et al. [91]. Fiir die Reaktionen an der
Kristalloberfliche wird dabei ein Dreizonenmodell verwendet, in dem zwischen Gasphase,
Adatomschicht und Volumenkristall unterschieden wird.

o 1140

'N /_\‘ N
A SR e |
Wafer 133 27

Abbildung 2.2.: Reaktorquerschnitt mit berechnetem Temperaturprofil. Der Gaseinlass und die Lage der
Wafer sind skizziert. Aufgrund der rotationssymmetrischen Reaktorgeometrie ist die Simulation des halben
Querschnitts ausreichend. (Simulationsrechnung durchgefiihrt von Dr. Anna Lobanova, STR.)
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(CH3)s [AICH,),NH,] n>3 AlGaN-Partikel

” -CH, @ .- cacHy,
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Abbildung 2.3.: Reaktionswege bei der AIGaN-MOVPE

In einem sehr vereinfachten Bild findet beim AlGaN-Wachstum die folgende Reaktion
statt:

G&(CH?,)?, + NH3; — GaN + 3CHy

Real ist die Wachstumschemie jedoch komplizierter (Abb. 2.3). Das TMAI bildet zunéchst
Al(CH3)3:NH3 Addukte, die anschlieBend entweder durch Abspaltung von Methan oder

(2.1)
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durch Reaktion mit Ammoniak zu Al(CHj)2:NHy weiterreagieren. Diese Dimethylalumi-
nium-Addukte konnen entweder zum Kristallwachstum beitragen oder in der Gasphase
langkettige Molekilketten der Form [Al(CHj)s:NHs], bilden, welche schlieBlich AIN-Partikel
mit einer Grofle von bis zu 100 nm formen kénnen [92]. Die Partikel werden durch thermo-
phoretische Krafte von der Kristalloberfliche ferngehalten und tragen somit nicht zum
Kristallwachstum bei [93, 94].

Fir TMGa ist aufgrund der bei der AlGaN-MOVPE hohen Temperaturen der primére
Reaktionsweg die sukzessive thermische Zerlegung (Pyrolyse) in DMGa, MMGa und
schlieBlich Gallium. Daher bildet das Gallium selbst keine Partikel in der Gasphase, es
reagiert aber mit den Al-haltigen Partikeln, sodass es auch zu einem Verlust der Ga-Spezies
durch die parasitiaren Gasphasenreaktionen kommt. Ein weiterer relevanter Effekt beim
GaN-Wachstum ist die Atzung von bereits in den Kristall eingebautem Gallium durch
Wasserstoff, sodass betroffene Ga-Atome wieder in die Adatomschicht tibergehen und von
dort desorbieren konnen [95, 96].

TMAI — ) TMGa ——

Abbildung 2.4.: Simulierte Verteilungen der Reaktionsedukte und -produkte bei der AIGaN-MOVPE im
AIX2400 G3 HT Planetenreaktor (fiir 1110 °C, 200 mbar, V/I11 550, 71 umol/min TMAI, 173 pmol/min TMGa,
67.2mol/min NHs, 601/min Hy). Es ist jeweils ein Querschnitt durch den halben Reaktorraum dargestellt.
Der Gaseinlass befindet sich links, der Auslass mittig rechts. Alle Konzentrationen sind in kg/cm? angegeben.
(Simulationsrechnungen durchgefiihrt von Dr. Anna Lobanova, STR.)
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Die aus der Simulation fiir ein exemplarisches Set von Wachstumsparametern berechneten
Verteilungen der beschriebenen Reaktionsedukte und -produkte im Reaktor sind in Ab-
bildung 2.4 dargestellt. Bei der Interpretation ist zu beachten, dass der hohe Druck von
200 mbar fiir das AlGaN-Wachstum eher ungewohnlich ist und zu einer relativ langen Re-
sidenzzeit der Molekiile im Reaktor fiithrt. Ein geringerer Druck wiirde diese verkiirzen und
damit auch die Reaktionsprofile Richtung Auslass (nach rechts in Abb. 2.4) verschieben,
sodass Akkumulationsbereiche von AIN-Dampf und Gallium besser mit der Waferposition
iibereinstimmen wiirden.

2.1.2. AIN/Saphir-Templates

Der mittlere Aluminiumgehalt aller in dieser Arbeit untersuchten Heterostrukturen liegt
bei mehr als 70 %. Fir moglichst verspannungsfreies Wachstum wéren daher AIN-Substrate
am besten geeignet. Diese befinden sich jedoch noch in der Entwicklung, sodass selbst
kleine Wafergrofien <2 Zoll nur begrenzt verfiigbar und sehr teuer sind. Daher werden fiir
diese Arbeit AIN/Saphir-Templates als Pseudosubstrate verwendet, deren Eigenschaften
im Folgenden kurz vorgestellt werden sollen.

Der rhomboedrische Saphir hat eine a-Gitterkonstante von 4.759 A [97], woraus sich fiir AIN
eine Gitterfehlanpassung von —34.6 % ergiabe. Beim Wachstum von AIN auf c-planarem
Saphir verdreht sich die Wurtzitstruktur allerdings wie in Abbildung 2.5(a) dargestellt
um 30°, wodurch die Gitterfehlanpassung auf 13.3 % reduziert wird [98]. Dies hat zur
Folge, dass auf einem Zwei-Zoll-Saphirwafer das Flat die a-Richtung des Saphir, aber die
m-Richtung des AIN anzeigt (Abb. 2.5(b)).
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aA|203=0 4759 nm

GS)auerstoff O
f Aluminium
(@)  0.2748nm ayy=0.3113 nm (b)

Abbildung 2.5.: (a) Gitteranpassung bei Wachstum von c-planarem AIN auf c-planarem Al,O3. Die Al-
Atome des AIN sind in Blau dargestellt, die Sauerstoffatome des Saphir in Schwarz. (b) Anordnung der
Kristallrichtungen bei Wachstum von AIN auf einem c-planaren Saphirwafer mit Waferflat parallel zur Saphir
a-Gitterebene. Durchgezogene Linien stehen fiir m-Ebenen, gepunktete Linien fiir a-Ebenen.
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Die Oberflichen der Zwei-Zoll-Saphirwafer sind in der Regel nicht exakt senkrecht zur
c-Achse geschnitten, sondern weisen einen definierten Fehlschnitt auf. Soweit nicht anders
angegeben, ist die Fehlschnittrichtung die Saphir-m-Richtung parallel zum Waferflat. In
Abschnitt 4.1 werden auch Laserstrukturen mit einem Fehlschnitt in Saphir-a-Richtung,
d.h. 60° zum Flat verdreht (Abb. 2.5(b)), untersucht. Der Fehlschnittwinkel liegt zwischen
(0.1 +£0.1)° und (0.25 £ 0.10)°.

Zwei Arten von AIN/Saphir-Templates wurden fiir die in dieser Arbeit analysierten Proben
verwendet.

o Planare Templates bestehen aus einer 500 nm dicken MOVPE-AIN-Schicht auf
c-planarem Saphir (Abb. 2.6(a)). Die Oberflichenmorphologie ist glatt und die
Durchstofiversetzungsdichte (Threading Dislocation Density, TDD) betragt ca.
1 x 10%cm™2 [99]. Aufgrund der hohen TDD sind die Templates nicht fiir das
Wachstum von Laserstrukturen geeignet, da die Versetzungen Zentren fiir nicht-
strahlende Rekombination bilden. Der einfache Herstellungsprozess pradestiniert
planare Templates jedoch fiir Vorversuche, bei denen eine hohe Materialqualitét
nicht notwendig ist.

« Epitaktisch lateral iberwachsene (ELO) Templates werden hergestellt, indem in
planare Templates Streifen mit einer Breite von 1.5um und einem Abstand von
2pum senkrecht zum Waferflat gedtzt werden, die bis in den Saphir reichen (Abb.
2.6(b)). Anschlieflend wird der strukturierte Wafer mit einer hohen lateralen Wachs-
tumsrate mit AIN tiberwachsen, sodass die auf den noch vorhandenen AIN-Streifen
wachsenden Schichten nach einer Dicke von ca. 2.5 pm koaleszieren und eine ge-
schlossene Schicht bilden. Auf dieser werden anschlielend noch weitere 2.5-5 pm AIN
gewachsen (Abb. 2.6(c)). Die Streifenstrukturierung und die entstehenden Hohlrdume
verringern die Verspannung im AIN. Auflerdem sind oberhalb der Hohlrdume keine
Durchstofiversetzungen vorhanden (abgesehen von einem von den Koaleszenzlini-
en ausgehenden Versetzungsbiindel) und auch auf den Streifen ist die TDD durch
die groBlere Schichtdichte reduziert. Dadurch ergibt sich eine mittlere TDD von ca.
1 x 10 cm™2 [100, 101]. Die Oberflichenmorphologie wird durch das Streifenmuster
beeinflusst und zeigt je nach Fehlschnittwinkel und -richtung leichte Undulationen
oder deutliches Aufeinanderlaufen von Stufen mit Stufenhéhen von bis zu 20 nm
[99]. Die Fehlschnittabhéngigkeit und ihr Einfluss auf die Emissionseigenschaften
der Heterostruktur werden in Abschnitt 4.2 ndher untersucht.

Die Epitaxie der Templates findet in demselben Reaktor statt wie die der Heterostrukturen,
d.h. je 11 Templatewafer konnen gleichzeitig gewachsen werden. Durch leichte Schwan-
kungen der Saphireigenschaften (Fehlschnitt, Oberflachenbelegung mit Fremdatomen)
sowie durch Unterschiede in der Satellitenrotation kann es jedoch trotzdem zu leichten
Unterschieden in den Eigenschaften dieser Templates kommen.

2.1.3. Prozessstabilitat

Der Vergleich von Probenserien unter Variation spezifischer Parameter kann nur dann
zu aussagekriftigen FErgebnissen fiihren, wenn alle anderen Parameter mit ausreichender
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Abbildung 2.6.: Schematische Darstellung der verschiedenen AIN/Saphir-Templates (a) planares Tem-
plate, TDD=1 x 101°cm~2, (b) geitzte Streifenstruktur vor dem Uberwachsen, (c) ELO-Template,
TDD=1 x 10°cm—2

Genauigkeit konstant gehalten werden kénnen. Anders ausgedriickt missen zwei unter
nominell identischen Bedingungen hergestellte Proben auch dieselben Eigenschaften haben.
Die Prozessstabilitét fiir die Herstellung optisch pumpbarer AlGaN-Heterostrukturen hat
drei wesentliche Aspekte:

Die Templatewafer zeigen haufig leichte Unterschiede im Fehlschnittwinkel, der daraus
resultierenden Oberflichenmorphologie oder auch im wachstumstemperaturabhangigen
Auftreten von V-Pits. Abbildung 2.7 vergleicht fiir 12 verschiedene Heterostrukturen die
Laserschwellen von je zwei Proben, die im selben Wachstumsversuch auf unterschiedlichen
Templates derselben Charge gewachsen wurden. Es zeigen sich teilweise deutliche Abwei-
chungen in den ermittelten Schwellen. Durch die Begrenzung von Probenserien auf vier
Einzelproben konnen diese auf vier Vierteln desselben Templatewafers gewachsen werden,
sodass tatsachlich identische Templateeigenschaften vorliegen.

Template
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Abbildung 2.7.: Vergleich der Laserschwellen von je zwei im selben Wachstumsversuch auf unterschiedlichen
Templates derselben Charge gewachsenen Proben unter optischer Anregung fiir 12 verschiedene Laserstrukturen.
Die Unterschiede zwischen den Laserstrukturen 1-12 sind Heterostrukturvariationen geschuldet. Datenpunkte
von Proben auf demselben Template haben dieselbe Farbe und Form.
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Die Stabilitat des MOVPE-Reaktors wird hauptséichlich durch die variierende Be-
legung verschiedener Reaktoroberflichen mit den Epitaxiestoffen (AIN, GaN, Si, etc.)
beeinflusst. Oberflachenbelegungen kénnen wahrend des Wachstums thermisch aktiviert
abdampfen oder sich durch chemischen Reaktionen lésen, in den Kristall eingebaut werden
und so den Gallium- oder Siliziumgehalt &ndern. Daneben verfarbt eine starke Galliumbele-
gung den Reaktordeckel dunkel, sodass er mehr Warme absorbiert und das Temperaturprofil
in der Gasphase dndert. Einen wesentlichen Einfluss hat auch die Belegung des Fensters
fiir die in-situ Analytik, welche dessen Transparenz verringert, wodurch sich andere Werte
fiir die Wafertemperatur ergeben konnen. Dies ist besonders dann relevant, wenn zwischen
den Wachstumszeiten verschiedener Probenserien mehrere Monate liegen, in denen andere
Wachstumsprozesse stattfanden. Um den Einfluss dieses Effekts zu reduzieren, wurde zum
einen die Messung regelméflig mit einem Saphirwafer bekannter Reflektivitat kalibriert.
Zum anderen wurde am Anfang einer jeden Probenserie eine Standardstruktur, bestehend
aus 130nm AlGaN und 130 nm AIN gewachsen. Uber die Schwankung der Wachstumsraten
und Zusammensetzungen konnte so die Drift der Reaktortemperatur abgeschétzt und
korrigiert werden (Abb. 2.8).
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(a) Wachstumsversuch (b) Wachstumsversuch

Abbildung 2.8.: (a) AlGaN- und AIN-Wachstumsraten fiir die am Anfang jeder Probenserie gewachsenen
Standardstrukturen zur Uberpriifung der Anlagenstabilitit, (b) zugehérige Al-Gehalte der AIGaN-Schichten,
bestimmt (iber Rontgendiffraktometrie. Auf der rechten y-Achse ist die in-situ gemessene Wachstumstemperatur
aufgetragen.

Die Prozessierung beschrankt sich bei Heterostrukturen fiir das optische Pumpen im
Wesentlichen auf die Vereinzelung von Resonatoren und das damit verbundene Spalten
von Facetten. Variationen kénnen sich hier aufgrund von Unterschieden in der genauen
Vorgehensweise wiahrend der Prozessierung oder durch Schwankungen in den Geréten
(z.B. der Ausgangsleistung des Ritzlasers und damit der Ritztiefe) ergeben. Der Einfluss
dieser Effekte kann vermindert werden, indem die Proben einer Serie gemeinsam, d.h. von
derselben Person mit moglichst geringem zeitlichen Abstand prozessiert werden.
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Trotz der beschriebenen Mafinahmen kénnen Schwankungen der Probenparameter, auch
auf einem Wafer nicht verhindert werden und auch durch die begrenzte Genauigkeit jeder
Messung ergeben sich statistische Schwankungen. Insbesondere bei der Bestimmung der
Laserschwellen wurde daher versucht, die Grofie dieser Effekte durch Mehrfachmessungen

abzuschatzen und mithilfe von Fehlerbalken anzugeben (Details zur Fehlerrechnung siehe
Anhang, S. 111).

2.1.4. Si-Dotierung

Fir die in Kapitel 5 vorgestellten Laserstrukturen mit variierender Siliziumdotierung
war es notwendig, zunachst zu bestimmen, welcher Disilanfluss bei definierten Wachs-
tumsbedingungen zu welcher Siliziumkonzentration im Material fithrt. Dabei kann na-
herungsweise angenommen werden, dass die Siliziumkonzentration direkt proportional
zum Verhéltnis aus Disilanfluss und Gruppe-III-Fluss ist. Anhand der Ergebnisse von
Abschnitt 3.2 wurden Wachstumsbedingungen gewahlt, die zu einer moglichst geringen
Silizium-Hintergrundkonzentration fithren (1050 °C, 200 mbar, V/IIT 2200). Bei diesen
Bedingungen wurden anschlieSend mehrere AlGaN-Schichten mit Disilanfliissen zwischen
0.006 nmol/min und 2.25 nmol/min gewachsen, deren Siliziumgehalt mittels Sekundérionen-
massenspektrometrie ermittelt wurde. Die Ergebnisse sind in Abbildung 2.9(a) dargestellt
und bestéatigen den linearen Zusammenhang. Die Si-Konzentration im undotierten Material
betrigt 6 x 101® cm™3 und es kann eine maximale Dotierung von mehr als 1 x 10%° cm =3
erreicht werden. Um eine Einordnung der sich ergebenden elektrischen Eigenschaften zu
ermoglichen, zeigt Abbildung 2.9(b) anhand anderer, in demselben Reaktor gewachsener
Proben, welche spezifischen Widerstéande fiir die jeweiligen Siliziumkonzentrationen bei
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£ 1075 3 . 021 " 4 x=05
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A
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Si,Hg/lll-Verhiltnis Si,Hg/lll-Verhiltnis

(a) (b)

Abbildung 2.9.: (a) Mit SIMS gemessene Siliziumkonzentrationen aufgetragen tiber dem SioHg /I11-Verhaltnis
fiir 130 nm dicke Alg7Gag 3N-Schichten gewachsen bei 1050 °C, 200 mbar und einem V/III-Verhéltnis von 2200.
(b) Spezifische Widerstande p von auf ELO-Templates gewachsenen Al,Ga; xN-Schichten mit variierendem
Al-Gehalt x aufgetragen iber dem SioHg/I1l-Verhéltnis, gemessen tber Wirbelstrome [102]. Die obere x-Achse
zeigt die aus (a) bestimmte Si-Konzentration. (Daten in (b) zur Verfligung gestellt von Dr. Arne Knauer.)
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verschiedenen Aluminiumgehalten ungefihr zu erwarten sind. Die Aktivierungsenergie fiir
Si in AlpgGagoN liegt zwischen 10 und 50 meV [103, 104], sodass die Elektronendichte 15
bis 68 % der Donatordichte betragt.

2.1.5. Prozessierung von optisch pumpbaren Laserstrukturen

Die Prozessierung der auf Zwei-Zoll-Viertelwafern gewachsenen Heterostrukturen zu Kan-
tenemitter-Lasern, die optisch angeregt werden konne, ist relativ einfach. Es werden
zunédchst mit einer Maske metallene Positioniermarken sowie eindeutige Beschriftungen fiir
die einzelnen Riegel aufgebracht, durch die auch nachtriglich die genaue Ursprungsposition
auf dem Wafer nachvollzogen werden kann. Anschlielend werden die Viertelwafer an den
Marken ausgerichtet von der Riickseite entlang der gewiinschten Bruchkanten mit einem
Laser ca. 260 pm tief eingeritzt, sodass eine Restdicke von ca. 170 um verbleibt (Abb.
2.10). Die Ausrichtung erfolgt dabei so, dass die Laserfacetten von den glatte Spaltkanten
formenden m-Ebenen des AlGaN gebildet werden [105]. Durch das Vorritzen kénnen die
Facetten anschliefend mit geringem Kraftaufwand in Riegel mit einer Resonatorlénge von
600-1400 pm und einer Breite von 6 mm gebrochen werden.

Bild rechts
Gebrochener

Ritztiefe
im Saphir

Abbildung 2.10.: (a) Rasterelektronenmikroskop-Aufnahme einer geritzten und anschlieBend gebrochenen
Facette einer AlGaN-Laserstruktur auf Saphir, (b) Ausschnitt, der nur die Al(Ga)N-Schichten zeigt. (Bilder
aufgenommen von Dr. Ute Zeimer.)

2.2. Charakterisierungsmethoden

Im Folgenden werden die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Charakterisierungsme-
thoden kurz beschrieben, wobei insbesondere auf die fiir die durchgefiihrten Analysen
relevanten Eigenschaften und Messmodi eingegangen wird.

2.2.1. Rontgendiffraktometrie

Hochauflosende Rontgendiffraktometrie (High Resolution X-Ray Diffraction, HRXRD)
basiert auf der Beugung monochromatischer Rontgenstrahlen an den Gitterebenen von
Kristallen. Durch Uberlagerung der an parallelen Gitterebenen reflektierten Strahlen
interferieren diese und es ergeben sich fiir definierte Einstrahlwinkel w und Detektionswinkel
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20 scharfe Peaks, deren Lage vom Abstand der Gitterebenen abhingt. Ausfiihrliche
Beschreibungen zur HRXRD im Allgemeinen und an Nitriden im Speziellen finden sich
zum Beispiel in [106-110].

Uber w-Scans von symmetrischen (0002) und asymmetrischen (3032) Reflexen kann
anhand der Halbwertsbreite (Full Width at Half Maximum, FWHM) der Peaks die
Schraubenversetzungsdichte (Screw Dislocation Density, SDD), die Stufenversetzungsdichte
(Edge Dislocation Density, EDD) und in der Summe die TDD abgeschétzt werden. Der
Abschéatzung liegt das Mosaikblockmodell zugrunde, nach dem ein Kristall aus einzelnen,
perfekt einkristallinen Blocken besteht, die zueinander verdreht und verkippt sein kénnen
[111, 112]. An den Grenzen dieser Blécke entstehen bei Verdrehung Schraubenversetzungen
und bei Verkippung Stufenversetzungen. Die SDD und die EDD kénnen wie folgt berechnet
werden [113-116]:

(FWHMg00)?
SDDAN ~ ————5— 2.2
AN 4.35 x b (22)
(114 X FWHM3032)2
EDDAIN ~ (23)
4.35 x b}

wobei bs = 0.498nm und bg = 0.311nm die Burgers-Vektoren der Schrauben- und
Stufenversetzungen in AIN sind. Bei Abschatzung der TDD mit dieser Methode ist zu
beachten, dass die Rontgenstrahlung mehrere Mikrometer tief in das Material eindringt
und daher sowohl lateral als auch vertikal tiber einen grofien Bereich mittelt. Da bei den
verwendeten AIN/Saphir-Templates die TDD mit zunehmender Schichtdicke abnimmt, fiir
Bauelemente aber die TDD im Bereich der Heterostruktur relevant ist, sind die aus den
HRXRD-Messungen ermittelten Werte tendenziell zu hoch.

Ist nicht die Versetzungsdichte, sondern die Materialzusammensetzung von Interesse, so
kann diese iiber w-26-Scans der AlGaN- und AIN-(0002)-Peaks bestimmt werden. In der
Praxis wird mit entsprechender Software die Rontgenbeugung an einem Modellkristall
simuliert, dessen Schichtdicken und -zusammensetzungen so variiert werden, dass der simu-
lierte w-20-Scan moglichst gut mit dem gemessenen iibereinstimmt. Prinzipiell lauft dies
auf einen Abgleich der Lage des relevanten AlGaN-Peaks mit dem stets klar erkennbaren
AIN-Substratpeak hinaus. Damit kann die Gitterkonstante und tiiber das Vegard’sche
Gesetz die Zusammensetzung der AlGaN-Schicht bestimmt werden [19]. Dabei ist der Ver-
spannungszustand der Schicht zu berticksichtigen, da eine Anpassung der a-Gitterkonstante
des AlGaN (bei Wachstum auf c-planarem Material) an die des AIN auch eine Anderung
der iiber die Rontgenbeugung gemessenen c-Gitterkonstante zur Folge hat [110]. Bei fast
allen in dieser Arbeit analysierten Proben liegt die Gesamtdicke der Ga-haltigen Schichten
bei weniger als 100 nm und der durchschnittliche Al-Gehalt bei mehr als 70 %. Es wurde
daher davon ausgegangen, dass diese Schichten auf AIN vollverspannt sind, d.h. dass
ihre a-Gitterkonstante der des AIN entspricht. Um diese Annahme zu bestatigen, wurden
stichprobenhaft an einigen Proben Reciprocal Space Maps (RSMs) von asymmetrischen
Reflexen aufgenommen, die alle vollverspannte Schichten zeigten (Abb. 2.11).

Einzelne QWs sind zu diinn, um ihre Zusammensetzung und Dicke mittels HRXRD zu

bestimmen. Um dennoch Zugang zu diesen Groflen zu bekommen, wurden Stapel aus 10
Al,Ga; «N-QWs mit AIN-QBs gewachsen, wobei stets nur der TMGa-Fluss gedndert und
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Abbildung 2.11.: RSM der (1012)-Reflexe einer AlGaN-Laserstruktur (vgl. Tab. 4.1). Der AlggGagN-
Wellenleiter hat dieselbe laterale Gitterkonstante wie das AIN, ist also vollverspannt. Die 3nm diinnen
Quantenfilme sind nicht erkennbar.

039 -038 -037 -036 -0.35
Qy )

der TMAI-Fluss konstant gehalten wurde. Diese Schichtstapel erzeugen ein Ubergitter
(Superlattice, SL) mit der Periode dsr, = dqw + dqg, welches in HRXRD-Messungen zu
einem Interferenzmuster fithrt. Mit Quantenfilmdicke, Barrierendicke und Quantenfilmzu-
sammensetzung gibt es allerdings zu viele freie Parameter, um diese eindeutig bestimmen
zu konnen. Finzig dgp, ist direkt messbar. Es wurde daher als Naherung angenommen, dass
beim AlGaN-Wachstum die AIN-Wachstumsrate und die GaN-Wachstumsrate voneinander
unabhéngig sind. Damit kann tiber die Wachstumszeiten tqw und tqg ein eindeutiger Zu-
sammenhang zwischen den Schichtdicken und der Zusammensetzung  der QWs hergestellt
werden?:

-1
th
dop = d. 14+ — 2.4
QB SLX<+xXtQB> (2.4)
T Xt -1
dow = d 14 22098 2.5
QW SL><< + QW ) (2.5)

Durch freie Variation der Zusammensetzung kann die Simulation an die Messkurve ange-
passt und so z, dow und dqp bestimmt werden.

2.2.2. Rasterelektronenmikroskopie und Kathodolumineszenz

In einem Rasterelektronenmikroskop (REM) wird ein Elektronenstrahl mit einer Energie
von typischerweise 3-30 keV auf die Probenoberflache fokussiert und tiber diese gerastert.
In dem fiir diese Arbeit verwendeten Gerét, einem Zeiss Ultra Plus mit Feldemissionska-
thode, betrdagt der Durchmesser des Anregungsspots an der Probenoberfliche ca. 1 nm.
Dieser verbreitert sich allerdings mit zunehmender Eindringtiefe durch Streuprozesse

2Fiir die Herleitung der Gleichungen sei auf den Anhang S. 106 verwiesen.
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in Abhéangigkeit vom Material und der Elektronenenergie und betragt fiir 5keV in ei-
ner AlGaN-Laserstruktur im Bereich der Quantenfilme ungefdhr 100nm (Abb. 2.12(a)).
Die Primérelektronen wechselwirken mit dem Probenmaterial und erzeugen dabei ei-
ne Vielzahl von Signalarten, die mit verschiedenen Detektoren analysiert werden kon-
nen. Fir detaillierte Informationen sei auf [117-119] verwiesen. In dieser Arbeit werden
Oberflichenaufnahmen, die aus den niederenergetischen Sekundérelektronen gewonnen
wurden und Kathodolumineszenzaufnahmen verwendet. Sekundarelektronen entstehen
durch inelastische Streuprozesse und kénnen aufgrund ihrer geringen Energie nur aus dem
Halbleitermaterial austreten, wenn sie nahe der Oberfliche erzeugt werden. Sie bilden
daher die Morphologie der Probe ab, da an Kanten die Austrittswahrscheinlichkeit erh6ht
ist. Kathodolumineszenz (Cathodoluminescence, CL) entsteht, indem die Primérelektro-
nen Energie an Valenzelektronen abgeben und diese in das Leitungsband anheben. Die
Elektronen-Loch-Paare konnen anschlieBend rekombinieren, wobei die bei der strahlenden
Rekombination emittierten Photonen das Kathodolumineszenzsignal erzeugen. Dieses kann
mit einem Hohlspiegel eingefangen und in einen Monochromator mit angeschlossenem
Detektor geleitet werden. Im verwendeten REM kénnen die Proben bei 80 K und bei Raum-
temperatur untersucht werden. Bei 80 K werden nichtstrahlende Rekombinationsprozesse
bereits stark unterdriickt, sodass sich eine deutlich erhohte Intensitat des CL-Signals ergibt.
Durch Vergleich der Intensitaten bei 80 K und bei Raumtemperatur lasst sich analog zur
interne Quanteneffizienz (IQE) in der Photolumineszenz die Effizienz der strahlenden
Rekombination bei Raumtemperatur in den Proben abschéitzen. Die Referenztemperatur
ist mit 80 K allerdings relativ hoch, sodass nichtstrahlende Rekombinationsprozesse nicht
vollstédndig unterdriickt werden [120-122]. Die Ergebnisse sind daher nicht so verlasslich
wie die iiber temperaturabhéngige Photolumineszenzmessungen (10 K-300 K) bestimmten
IQEs, konnen aber grobe Trends wiedergeben.
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Abbildung 2.12.: (a) Verteilung der Absorption der Elektronenstrahlenergie in einer AlGaN-Laserstruktur im
REM, berechnet mit CASINO [123] fiir 5keV. Die Linien geben an, wie viel Energie bereits absorbiert wurde.
(b) Extrahierte Punktspektren eines CL-Mappings aufgenommen bei 80 K. Fiir die GauBfits wurde bei allen
Spektren derselbe Fit-Bereich gewéhlt, um den Einfluss von Peakverschiebungen auf die Fitgenauigkeit zu
zeigen.
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Das im Rahmen dieser Arbeit verwendete Gatan MonoCL4 System erlaubt auch die Auf-
nahme so genannter CL-Mappings. Dabei wird in einem definierten Gebiet mit einem vor-
gegebenen Punktabstand an jedem Punkt ein Spektrum aufgenommen. Die Punktabstande
wurden in der Groflenordnung von 100 nm gewahlt, um der Grofle des Anregungsvolumens
Rechnung zu tragen. Uber einen Gauf}fit konnen nach der Messung fiir jedes Spektrum
unter Definition eines Fit-Bereichs automatisiert die Peakwellenldange, Intensitat und
Linienbreite einzelner Peaks extrahiert und diese Groflen ortsaufgelost dargestellt werden.
Da derselbe Fitbereich fiir alle Spektren verwendet wird, kann es jedoch bei einer starken
lateralen Variation der Emissionswellenldnge und dem Vorhandensein mehrerer, dicht
beieinander liegender Peaks zu betrachtlichen Unterschieden in der Fitgenauigkeit kommen.
Dies ist in Abbildung 2.12(b) exemplarisch fir drei Spektren aus demselben Mapping
dargestellt und wurde bei der Auswertung entsprechender Aufnahmen beriicksichtigt.

2.2.3. Sekunddrionenmassenspektrometrie

Mittels SIMS lassen sich Tiefenprofile der Elementkonzentrationen in Festkorpern messen.
In einem Ultrahochvakuum wird dazu ein Primérionenstrahl, z.B. OF oder Cs™, mit
einer Energie von einigen keV auf die Probe gerichtet, durch den aus dieser geladene
und ungeladene Sekundérionen freigesetzt werden. Mit der Zeit entsteht am Einschlagort
des Primérstrahls ein sich vertiefendes Loch, sodass Tiefenprofile aufgenommen werden
konnen. Wahrend die ungeladenen Sekundérionen fiir die Analyse verloren sind, werden die
geladenen in einem Massenspektrometer anhand ihres spezifischen Verhéaltnisses von Ladung
zu Masse identifiziert und gezéhlt, sodass ihre Konzentration in der Probe bestimmt werden
kann. Die Tiefenauflosung hangt von der Primérionenenergie und dem Primérionenfluss
ab, da erstere bestimmt wie groff das Wechselwirkungsvolumen in der Probe ist, wahrend
letztere die Abtragrate beeinflusst.

Unabhéngig davon treffen aufgrund der begrenzten Fokussierbarkeit des Priméarstrahls
einige Primarionen stets die Rander des erzeugten Lochs oder auch die Probenoberflache,
d.h. das Signal aus einer bestimmten Tiefe wird von den dariiber liegenden Schichten
verfalscht, wobei der Effekt mit zunehmender Tiefe ansteigt. Bei der Kalibrierung der Si-
Dotierungen (Abschnitt 2.1.4) wurde dies insofern beriicksichtigt, als dass die am wenigsten
dotierten Schichten am néchsten an der Probenoberfliche lagen, wahrend starker dotierte
Schichten tiefer platziert wurden. Dadurch wird verhindert, dass die Siliziumkonzentration
in einer Schicht aufgrund dariiber liegender, hochdotierter Schichten iiberschétzt wird.
Auch eine elektrostatische Aufladung der Halbleiterschichten, wie sie bei AlGaN aufgrund
der in der Regel schlechten Leitfadhigkeit hdufig auftritt, kann zu einer Verfalschung des
Messsignals fithren. Da die Aufladung, falls vorhanden, oft mit der Messzeit zunimmt,
kann sie an einer Anderung von erwartbar konstanten Konzentrationen, wie z.B. der
Aluminiumkonzentration in einer homogenen Schicht erkannt werden. Schliefllich ist bei
SIMS-Messungen zu beachten, dass sich Sauerstoff und Silizium an allen Oberflachen
anlagern, die der Umgebungsluft ausgesetzt sind. Dies fithrt zu deutlichen Peaks in den
entsprechenden SIMS-Signalen, sodass die ersten 100-200 nm um derartige Grenzflichen
kaum verwertbare Daten liefern. Die beschriebenen Effekte sind in Abbildung 2.13 an
einem exemplarischen Tiefenprofil dargestellt.
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Abbildung 2.13.: Mittels SIMS bestimmtes Tiefenprofil der Siliziumkonzentration sowie des Signals vom
27 AI**N-Molekiil in einer 1 pm dicken AIN-Schicht auf Saphir (Grenzflache bei ca. 1.1 pm). Die durchgezogenen
Ellipsen markieren die Si-Akkumulation an der Saphir- und der AIN-Oberflache. Die gestrichelten Ellipsen zeigen
eine Signalverfilschung durch elektrostatische Aufladung. (Messung durchgefiihrt von RTG Mikroanalyse.)

Samtliche in dieser Arbeit vorgestellten SIMS-Messungen wurden von der Firma RTG
Mikroanalyse durchgefiihrt. Die Auflosungsgrenzen lagen fiir Kohlenstoff und Sauerstoff
bei 1 x 10" em ™2 und fiir Silizium bei 2 x 10° cm ™3,

2.2.4. Photolumineszenz

Bei der Photolumineszenz (PL) werden in der Halbleiterprobe mit einem Anregungsla-
ser Elektron-Loch-Paare erzeugt. Die anschliefend bei der strahlenden Rekombination
dieser Ladungstrager entstehenden Photonen werden mit einem wellenlangenselektiven
Detektor analysiert. Die Photonenenergie des Anregungslasers muss dabei grofler sein
als die Bandliickenenergie wenigstens einer der Halbleiterschichten, damit Ladungstrager
erzeugt werden konnen. Bei den in dieser Arbeit gezeigt PL-Messungen wurden folgende
Laserquellen verwendet:

o Ein frequenzverdoppelter Argon-lonen-Laser mit einer Emissionswellenldnge von
229 nm und einer kontinuierlichen (continous wave, cw) Emission,

o Fin ArF-Excimerlaser mit einer Emissionswellenlénge von 193 nm, einer Pulsdauer
von 5 ns, einer Wiederholfrequenz von 50-500 Hz und maximalen Anregungsleistungs-
dichten von mehreren MW /cm?.

Die Anregungsleistung beider Laser kann mit Filtern iiber mehrere Groflenordnungen
variiert werden. Die Proben selbst befinden sich in einem Heliumkryostaten, sodass sie bei
Temperaturen zwischen 10 K und 300 K vermessen werden kénnen.

Haufig wird zur Charakterisierung von Halbleiterschichten fiir optische Emitter die IQE
herangezogen, welche das Verhéltnis der gesamten Rekombinationsrate zur strahlenden
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Rekombinationsrate angibt. Da bei 10 K die nichtstrahlende Rekombination an Defekten
aufgrund der temperaturabhéingigen Einfangquerschnitte kaum noch stattfindet (vgl. S.
9), wird haufig davon ausgegangen, dass die IQE bei dieser Temperatur gleich 1 ist, sodass
durch Vergleich der PL-Intensititen bei 10 K und 300K die IQE bei Raumtemperatur

bestimmt werden kann
Intensitét(300 K)

Intensitat(10 K)

IQE:sooK = (2-6)

Dabei ist zu beachten, dass die IQE von der generierten Ladungstréagerdichte, also von der
Anregungsleistungsdichte abhéngt, da, wie in Abschnitt 1.2.1 beschrieben, die strahlende
Rekombinationsrate proportional zum Quadrat der Ladungstragerdichte n ist, wihrend die
SRH-Rekombination proportional zu n und die Augerrekombination proportional zu n?
ist. Fiir niedrige Anregungsleistungsdichten wird die Ladungstragerdynamik daher von der
SRH-Rekombination dominiert, die jedoch durch die Dichte der Rekombinationszentren
begrenzt ist, sodass mit steigender Ladungstragerdichte die strahlende Rekombination
an Bedeutung gewinnt und folglich die IQE ansteigt. Fiir sehr hohe Anregungsleistungen
nimmt die Augerrekombination zu und die IQE sinkt wieder.

Neben der BKE bzw. der Emission aus den Quantenfilmen treten hiufig weitere Lumines-
zenzbanden auf, die durch Rekombination unter Beteiligung von Defekten hervorgerufen
werden und bei AlGaN vom UV-Bereich bis in den blau-griinen Spektralbereich reichen
konnen [124-126]. Aufgrund der Wellenldngendispersivitit der Optiken, die das PL-Signal
in den Monochromator fokussieren, werden nicht alle Lumineszenzbanden mit derselben
Effizienz eingekoppelt. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Optiken stets auf die Bandkan-
tenlumineszenz justiert, wodurch deren gemessene Intensitat verglichen mit einer Justage
auf die DL um bis zu eine Groflenordnung ansteigt. Die unterschiedlichen Detektionsef-
fizienzen Mnge haben zur Folge, dass beim Vorhandensein mehrerer Lumineszenzbanden

10- ' BKE+DL ' 1
Qo real:
= 0.6 1 BKE+DL
= S BKE
G 0.4 1/ bL
< detektiert:
0.2 I BKE+DL
" Nge(DL)=0.4 o EEE
0.0 - T T T
0 25 50 75 100

Parameter (b.E.)

Abbildung 2.14.: Beispielhafte, hypothetische Abhangigkeit der PL-Intensitdten von Bandkantenemission
und Defektlumineszenz einer Probe von einem beliebigen Parameter. Es wurde eine lineare Abnahme der
BKE-Intensitdt angenommen, verbunden mit einem Anstieg der DL-Intensitat im selben MaBe, sodass die
Gesamt-PL-Intensitat konstant bleibt. Durch die unterschiedlichen Detektionseffizienzen (n4er.(BKE) = 0.9,
Tdet.(DL) = 0.4) scheint die gemessene Gesamt-PL-Intensitat jedoch abzunehmen.
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aus einer gemessenen Abnahme der Gesamt-PL-Intensitiat (BKE+DL) nicht auf eine
Zunahme nichtstrahlender Prozesse geschlossen werden kann. Abbildung 2.14 verdeutlicht
dies anhand einer simplen Modellrechnung.

In dem verwendeten Kryostaten ist nur Platz fiir eine begrenzte Anzahl von Proben (je
nach Grofle ca. 4-5). Sollen die Intensitaten/IQEs von mehr Proben verglichen werden, so
miissen diese nacheinander vermessen werden. Da die Optiken stets neu justiert werden
missen, ist dieser Vergleich jedoch nicht unbedingt trivial. Daher wurde in einem solchen
Fall eine Referenzprobe gewahlt, die stets im Kryostaten verblieb und gemeinsam mit allen
Proben gemessen wurde. Das Verhaltnis zwischen diesen Messungen wurde anschlieBend
als Korrekturfaktor auf die anderen Proben angewendet. Gleichzeitig wurde jede Messung
an jeder Probe an drei verschiedenen Positionen durchgefithrt, um durch Mittelwertbildung
lokale Variationen der Probeneigenschaften zu beriicksichtigen.

2.2.5. Optisches Pumpen

Optisches Pumpen ist im Prinzip nichts anderes als Photolumineszenz, allerdings mit dem
Ziel in der Probe Lasing zu erzeugen und, daraus resultierend, mit einem spezifischen
experimentellen Aufbau.

Alle optischen Pumpexperimente wurden mit einem 193 nm ArF-Excimerlaser durchgefiihrt,
der mit einer Pulslange von 5ns, einer Wiederholfrequenz von 50 oder 500 Hz und einer
Pulsenergie von 1 mJ betrieben wurde. Eine vereinfachte schematische Darstellung des
Aufbaus ist in Abbildung 2.15 zu sehen. Die Anregungsleistungsdichte wird tiber drei
hintereinander angeordnete Filterriader zwischen wenigen kW /cm? und bis zu 50 MW /cm?
variiert. Der Laserstrahl wird tiber eine Zylinderlinse zu einem Streifen geformt, dessen
Lange durch einen Spalt und dessen Breite durch den Abstand zur Probenoberfléiche
einstellbar sind. Die Lénge wird mit >2mm grofler als die maximale Resonatorlange
der Proben (1.6 mm) gewéhlt, sodass stets tiber den gesamten Resonator Ladungstriager
generiert werden. Die Strichbreite auf der Probe betrug 15pm. Durch Verfahren der
Probe senkrecht zur Resonatorrichtung konnen die Lasereigenschaften an verschiedenen
Positionen eines Riegels untersucht werden. Das aus der Facette der Probe emittierte Licht
wird von einer Glasfaser eingefangen und zum Monochromator geleitet. Gegebenenfalls

Filterrader Zylinder- Spalt Fokus- Probe VergréRerung

... linse ‘ linse
)

ArF Excimerlaser f--7---=--7---------im--moomooo-

Glasfaser

Mono-
chromator

Abbildung 2.15.: Schematische Darstellung des Messaufbaus zum optischen Pumpen. Es sind nur die wich-
tigsten Komponenten dargestellt. Der Anregungslaserstrahl wird auf eine GréBe von 15 pm x 2000 pm auf der
Probenoberflache fokussiert.
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kann zwischen Glasfaser und Probe ein Polarisator in den Strahlengang eingebracht werden,
um die Polarisation des emittierten Lichtes zu messen.

Mit dem beschriebenen Aufbau kann das Einsetzen von Laseremission aus der Probe
anhand dreier Kriterien bestimmt werden:

o dem Schwellenverhalten der emittierten Intensitédt, d.h. exponentieller Anstieg mit
der Anregungsleistung gefolgt von einem linearen Anstieg,

o der starken Verringerung der spektralen Linienbreite durch den Ubergang vom breiten
Spektrum der spontanen Emission zum Lasing einiger weniger Moden,

o der TE- oder TM-Polarisation des emittierten Lichtes.

Aus praktischen Griinden wurden in der Regel nur die ersten beiden Kriterien berticksichtigt,
da Polarisationsmessungen einen deutlichen Mehraufwand bedeuteten. Abbildung 2.16
zeigt exemplarisch fiir eine Laserprobe, wie die Schwelle aus der Intensitatskennlinie
und aus der Verringerung der FWHM bestimmt werden kann. Beide Verfahren liefern
anndhernd identische Werte fiir die Laserschwelle.

Eine Schwierigkeit bei der experimentellen Bestimmung von Laserschwellen unter optischer
Anregung stellt die Berechnung der Anregungsleistungsdichte dar. Fiir diese miissen sowohl
die Abmessungen des Anregungsstrichs auf der Probe als auch die Intensitatsverteilung in
diesem bekannt sein. Die Intensitatsverteilung ist allerdings in der Regel inhomogen und
die Breite des Anregungsstrichs héngt stark vom Abstand zwischen Probenoberflache und
Fokussierlinse ab. Um die Vergleichbarkeit der ermittelten Laserschwellen mit Ergebnissen
anderer Gruppen besser abschitzen zu kénnen, wurden einige Laserstrukturen sowohl an
dem hier beschriebenen Messplatz untersucht als auch an anderen Forschungseinrichtungen.
Dabei ergaben sich an dem hier verwendeten Messplatz doppelt bis zehnmal so hohe
Laserschwellen. Bekannt ist, dass in der Vergleichsgruppe der Anregungsstreifen wesentlich

Wellenlange (nm)

230 240 250
40000 : T T 6 T
= |ntensitat " 10% ~
----- linearer Fit, . 5] s
—~ 30000 Pthr=2100 kW/cm? K i 108 %,
= / = - =
T 20000 ¥ { s3 I | o
@ , % " = FWHM
Qo v o 24 | ---- linearer Fit, ||
< 10000+ ’ 1 P, =2140 kW/cm?
g 11 " _mn-® 1
. K LI Pk
0f —ume == P : 0 : :
0 1000 2000 3000 4000 1000 2000 3000 4000
Anregungsleistungsdichte (kW/cm?) Anregungsleistungsdichte (kW/cm?)
(a) (b)

Abbildung 2.16.: Veranschaulichung der Bestimmung der Laserschwelle Py, (@) Giber den linearen Bereich
der Kennlinie, (b) iber die Einengung der spektralen Halbwertsbreite. Der Inset zeigt die zugehorigen Spektren.
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breiter ist, sodass Ladungstriager in einen deutlich gréfleren Bereich injiziert werden. Dies
konnte ebenfalls die Laserschwelle beeinflussen. Die genaue Ursache fiir die beobachteten
Unterschiede ist allerdings unklar, sodass auch keine Aussage dariiber getroffen werden
kann, welche Ergebnisse richtiger sind.

Fiir jede untersuchte Probe wurde die Laserschwelle an mehreren Riegeln von unterschied-
lichen Stellen des Wafers und auf jedem Riegel an mehreren Positionen untersucht, sodass
je Probe ca. 5-10 Laserschwellen gemessen wurden. Bei stark schwankenden Ergebnissen
fiir eine Probe wurden der hochste und der geringste gemessene Wert vor Bildung des
Mittelwerts gestrichen. Wéahrend die Berechnung von Mittelwert und Standardabweichung
das tibliche Vorgehen bei der experimentellen Bestimmung von Probenparametern ist, wére
auch ein Vergleich der geringsten Schwellen jeder Probe denkbar. Man kann argumentieren,
dass diese Bestwerte die minimal moglichen Schwellen einer Probe widerspiegeln, wenn
keine lokalen Inhomogenitaten, wie z.B. Partikel auf der Facette oder der Oberflache, lokale
Wachstumsstoérungen, o. A., die Schwelle erhéhen. Gegen die Verwendung der Bestwerte
spricht, dass nicht erkennbar ist, ob der Bestwert bereits gemessen wurde oder ob eine
andere Probenposition nicht moéglicherweise eine noch geringere Schwelle zeigen wiirde.
Es wurden daher fiir die Analyse die Mittelwerte herangezogen, wobei die Trends der
Bestwerte in der Regel kaum Abweichungen zeigten.

2.2.5.1. Simulation des optischen Pumpens

Um ein besseres Versténdnis fiir die Ursachen der beobachteten Auswirkungen von Para-
metervariationen auf die Laserschwellen zu bekommen, wurde das Lasing unter optischer
Anregung mit der Software Silvaco Atlas simuliert [127].

Fir die Simulationsrechnungen wurden jeweils zweidimensionale Modelle der Heterostruk-
turen mit einer Breite von 10 pm erstellt und es wurde eine homogene optische Anregung
mit einer monochromatischen Wellenldnge von 193 nm unter senkrechtem Einfall auf die
gesamte Probenoberfliche angenommen (Abb. 2.17(a)). Die Dicke des Templates wurde auf
200 nm reduziert, um den Rechenaufwand zu verringern. Abbildung 2.17(b) zeigt, dass die
optische Feldverteilung bei dieser Dicke bereits auf Null abgefallen ist. Ein Einfluss auf die
Ladungstrégerverteilung ist auch nicht zu erwarten, da zum einen die Generationsrate mit
dem Abstand von der Oberfliche exponentiell abnimmt und zum anderen derart weit von
den QWs entfernte Ladungstrager rekombinieren wiirden, bevor sie zu diesen diffundieren
konnen. An der Unterseite der Heterostruktur wurde eine Metallschicht simuliert, um ein
Referenzniveau fiir Valenz- und Leitungsband zu definieren. In allen Halbleiterschichten
wurde, basierend auf SIMS-Ergebnissen eine Hintergrunddotierung mit Silizium in Hohe
von 4 x 10'7 cm ™3 angenommen.

Die Simulation l6st zur Berechnung der Ladungstriagerverteilung die Drift-Diffusions-
Gleichung und berechnet die gebundenen Zusténde in den Quantenfilmen tiber die k-p
Methode. Es werden jeweils die beiden niedrigsten Zustande in den drei Valenzbandern
und dem Leitungsband berechnet. Die Ladungstriagerbeweglichkeiten werden als konstant
angenommen und in allen Schichten auf 100 cm? V—!s~! fiir Elektronen und 5cm? V—1s™!
fir Locher festgesetzt [128-130]. Fiir spontane und piezoelektrische Polarisation werden
die von Vurgaftmann et al. aufgefiihrten Materialkonstanten [131] zugrunde gelegt und
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Optische Anregung A=193 nm
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Abbildung 2.17.: (a) Exemplarische Modell einer typischen AlGaN-Laserstruktur fiir die Simulationsrechnungen,
(b) Zugehérige vertikale Intensitatsverteilung der Lasermode.

die daraus berechneten Flachenladungen an Heterogrenzflichen zu 60 % beriicksichtigt
[132]. SRH-Lebensdauern wurden basierend auf dem Modell von Karpov und Makarov in
Abhéngigkeit von der TDD berechnet [133]. Das Modell wurde allerdings um einen TDD-
unabhangigen Term erweitert, um die Rekombination an Punktdefekten zu beriicksichtigen,
fiir die Lebensdauern von 350 ps fiir Locher und 35 ps fir Elektronen abgeschétzt wurden
(vgl. Anhang S. 108). Nichtstrahlende Rekombination an den Heterogrenzflichen wurde mit
einer Rekombinationsgeschwindigkeit von 10% cms™ beriicksichtigt [134, 135]. Fiir die Au-
gerrekombination wurde ein Rekombinationskoeffizient von C,=C,=3 x 107" cm®s™ fiir
Elektronen und Locher angenommen [73, 74]. Eine detaillierte Auflistung aller verwendeten
Materialparameter findet sich im Anhang in Tabelle A.12.

Die Helmholtzgleichung zur Bestimmung der optischen Modenverteilung wird nur senkrecht
zu den Heterogrenzflachen gelost, die Simulation erfolgt in dieser Hinsicht also eindimen-
sional. Da die untersuchten Laserproben lateral keine Wellenleiterstrukturen besitzen, sind
sie in dieser Richtung gewinngefiihrt. Gewinnfithrung zu simulieren ist jedoch mit einem
deutlich erhohten Aufwand verbunden. Da auflerdem in dieser Hinsicht alle untersuchten
Proben identisch sind und in den Simulationen nur Variationen der Heterostruktur unter-
sucht werden, wurde auf die zweidimensionale Losung der Helmholtzgleichung verzichtet.
Die Reflektivitat der unbeschichteten Facetten wurde aus den Brechungsindizes zu 18 %
berechnet. Es wurden interne Verluste in Héhe von 30 cm™! angenommen [82, 136, 137]. Bei
Proben mit hohen TDDs wurde ein Beitrag der Versetzungen zu den optischen Streuver-
lusten nach der Formel von Liau et al. abgeschatzt [138]. Eine detailliertere Beschreibung
hierzu findet sich im Anhang auf Seite 110.

Unter den beschriebenen Bedingungen durchgefiihrte Simulationen fithren zu Transparenz-
ladungstriagerdichten im Bereich von (2-8) x 102 cm™2 und Schwellenladungstriagerdichten
von (3-12) x 102 cm~2 bzw. ca. 2 x 101 cm 3. Diese Werte sind in guter Ubereinstimmung
mit Berechnungen von Chow und Kneissl [139] sowie mit experimentellen Werten von
Nakamura et al. [140]. Dies kann als Bestétigung fiir die Giiltigkeit und Aussagekraft der
Simulationsergebnisse angesehen werden.
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Kapitel 3.

Wachstumsstudien an
Alp 7Gag 3N-Schichten

Dieses Kapitel befasst sich mit dem Einfluss von Temperatur, Druck und V/III-Verhéltnis
auf das Wachstum von 130 nm dicken Aly;Gag 3N-Schichten. Ziel der Untersuchungen ist
es zum einen, den Einfluss dieser Parameter auf die Wachstumsraten, -effizienzen und
den Einbau von Fremdatomen, insbesondere Silizium, zu verstehen. Zum anderen soll
analysiert werden, ob sich Auswirkungen auf die optischen Eigenschaften, insbesondere
die interne Quanteneffizienz der Schichten ergeben. Die Untersuchungen dienen als Vor-
arbeit fiir die Realisierung von Laserstrukturen, da Quantenfilmlaser einerseits eine sehr
gute Materialqualitdt und damit geringe Verluste erfordern, andererseits aber auch die
Wachstumsraten in einem Bereich liegen miissen, der eine exakte Schichtdickenkontrolle
zulasst, ohne dass die Wachstumszeiten beliebig lang werden.

Alle in diesem Kapitel diskutierten Proben wurden auf planaren AIN/Saphir-Templates
gewachsen. Zehn verschiedene Kombinationen von Temperatur, Druck und V/III-Verhéltnis
wurden gewéhlt, um einen moglichst grofien Parameterbereich abzudecken (Tabelle 3.1).
Fiir jede Wachstumsparameterkombination wurde mindestens eine Probe mit einer ein-
zelnen (130 + 10) nm dicken Al,Ga;_N-Schicht (x=0.70 4 0.03) gewachsen. Uber Kali-
brierproben wurde ermittelt, welche TMAI- und TMGa-Fliisse sowohl zur gewiinschten
Festkorperzusammensetzung als auch zum korrekten V /I11-Verhéltnis fithren. Eine vollstén-
dige Auflistung aller Proben findet sich im Anhang in Abschnitt A.2.1. Das V/III-Verhéltnis
wurde durch Anderung des TMAI- und TMGa-Flusses variiert, wihrend der Ammoniak-
fluss konstant gehalten wurde. Dieses Vorgehen wurde gewéhlt, da im verwendeten Reaktor
die IIler-Komponenten nur durch einen Einlass einstréomen, wahrend NH3 durch zwei Ein-
lésse (einen unterhalb und einen oberhalb des Einlasses fiir die Metallorganika) einstromt.
Verschiedene Aufteilungen des NHjs-Flusses auf die beiden Einlédsse wiirden theoretisch zu
demselben V /ITI-Verhéltnis fithren, sich vermutlich jedoch aufgrund der Stréomungsdynamik
im Reaktor unterschiedlich auf das Kristallwachstum auswirken.

Die 10 Wachstumsparameterkombinationen lassen sich in drei Subserien aufteilen, in
denen jeweils nur die Temperatur (T1...T4), nur der Druck (P1...P4) bzw. nur das V/III-
Verhaltnis (V1...V4) variiert wurde, wéhrend die anderen beiden Parameter konstant
gehalten wurden, sodass sich der Einfluss jedes Parameters separat studieren lédsst. Die
Auswertung der Ergebnisse ist in drei Abschnitte gegliedert. Abschnitt 3.1 untersucht
Auswirkungen auf die Wachstumsrate, Materialzusammensetzung und Reaktionseffizienz.
Durch den Vergleich mit Simulationsrechnungen werden die relevanten Reaktionsprozesse
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Tabelle 3.1.: Ubersicht iiber die gewihlten Wachstumsparameterkombinationen aus Wafertemperatur T,
Reaktordruck p und V/IlI-Verhiltnis in der Gasphase. Der Hy-Gesamtfluss betrug bei 60 mbar 36 1/min und bei
allen anderen Driicken 601/min. V1 und T1 sowie T4 und P4 sind identisch. Die doppelte Auflistung dient der
besseren Erkennbarkeit der 3 Subserien.

Label T p V/III TMAI TMGa NH;
(°C) (mbar) (wmol/min) (pmol/min) (mol/min)
T1 1050 200 550 129 115 134
T2 1080 200 550 99 144 134
T3 1110 200 550 71 173 134
T4 1140 200 550 37 206 134
P1 1140 60 550 87 158 134
P2 1140 100 550 95 189 134
P3 1140 150 550 42 202 134
P4 1140 200 550 37 206 134
V1 1050 200 550 129 115 134
V2 1050 200 1100 67 55 134
V3 1050 200 2200 21 40 134
V4 1050 200 3300 9 32 134

in der Gasphase sowie an der Waferoberfliche analysiert. In Abschnitt 3.2 wird der
Einfluss auf die Konzentration von Silizium, Sauerstoff und Kohlenstoff in den nominell
undotierten Proben untersucht und die SiC-Beschichtung verschiedener Reaktorteile als
Hauptquelle fiir parasitar eingebautes Si identifiziert. Abschlieend wird in Abschnitt 3.3
diskutiert, inwiefern die Wachstumsparameter im betrachteten Bereich Auswirkungen auf
die Photolumineszenzeigenschaften der Aly;Gag3N-Schichten haben.

3.1. Wachstumsraten, Gasphasenreaktionen und
Reaktionseffizienz

Abbildung 3.1 zeigt die Wachstumsraten der 130 nm dicken Aly7Gag sN-Schichten aufgetra-
gen liber dem jeweils variierten Parameter. Den starksten Einfluss auf die Wachstumsrate
hat offensichtlich der Reaktordruck, wobei die maximale Rate von 440 nm/h fiir das Wachs-
tum von Quantenfilmen bereits sehr hoch ist, da die Wachstumszeit fiir einen 2 nm dicken
QW nur 16 s betriige. Ein Vergleich der einzelnen Werte in Abb. 3.1 ist jedoch aufgrund der
unterschiedlichen TMAI- und TMGa-Fliisse schwierig. Um diesen Vergleich zu erméglichen,
werden die Wachstumseffizienzen nan und ngan der bindren Komponenten AIN und GaN
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Abbildung 3.1.: Wachstumsraten der 130 nm dicken Alg7Gag3N-Schichten aufgetragen iiber dem jeweils

variierten Parameter. Die Raten wurden iiber in-situ Reflektivitatsmessungen bei einer Wellenlange von 405 nm
ermittelt.

als Quotient der jeweiligen Wachstumsrate und des zugehorigen Metallorganika-Flusses
berechnet:

o GRA1N - z X GR
AN QTMAI C2TMA1

(3.1)
GRGaN (1 — l’) x GR
NGaN = =
QTMGa QTMGa
Dabei ist GR die Aly7;GagsN-Wachstumsrate, x der Al-Gehalt und Qryvar bzw. Qrvca
der Fluss der jeweiligen Komponente in den Reaktor (vgl. Tabelle 3.1). Die im Zahler
der Gleichungen berechneten bindren AIN- und GaN-Wachstumsraten bedingen sich
durch die Wachstumschemie gegenseitig und sind daher nicht als unabhéngige Grofien zu
verstehen, d.h. wiirde man beispielsweise die TMGa-Linie schliefen und mit ansonsten
identischen Fliissen reines AIN wachsen, ergibe sich eine andere als die hier berechnete AIN-
Wachstumsrate. Die berechneten Wachstumseffizienzen sind in Abbildung 3.2 dargestellt.
Sie zeigen eine noch stiarkere Abhéngigkeit von Temperatur, Druck und V/III-Verhéltnis
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Abbildung 3.2.: Mittels Formel 3.1 berechnete AIN- und GaN-Wachstumseffizienzen der 130 nm dicken
Alg.7Gag 3N-Schichten aufgetragen liber dem jeweils variierten Parameter.
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als die Wachstumsraten. Die ng.n sind dabei fiir alle Proben geringer als die nan, da
die Galliumnitridwachstumsrate bei den hohen Temperaturen durch die Desorption der
Ga-Atome reduziert wird. Die spezifischen Abhéngigkeiten der Wachstumseffizienzen von
den einzelnen Parametern sollen im Folgenden untersucht werden.

Um zu verstehen, welche Prozesse innerhalb des Reaktors am stéirksten Einfluss auf die
Wachstumseffizienzen und -raten haben, wurden in Kooperation mit der Firma STR Simu-
lationen des Wachstumsprozesses durchgefiihrt (vgl. Abschnitt 2.1.1.1). Bekanntermafen
haben bei der MOVPE von AlGaN aufgrund der hohen Temperaturen parasitédre Vorreak-
tionen in der Gasphase einen starken Einfluss auf den Wachstumsprozess [93, 94, 141, 142].
Dies soll zunéchst anhand der Temperaturserie verdeutlicht werden. In Abbildung 3.3
werden die experimentellen Daten mit Simulationsergebnissen ohne parasitiare Gaspha-
senreaktionen (Transportlimit) sowie mit Berechnungen unter Berticksichtigung von AIN-
bzw. AlGaN-Partikelbildung in der Gasphase verglichen. Die Simulationen zeigen, dass
die Wachstumsrate und damit auch die Effizienz des Wachstumsprozesses durch den
Verlust von Prikursoren in der Gasphase um 75 % bis 90 % sinkt (Vergleich Experiment
— Transportlimit). Der Einfluss der Gasphasenreaktionen hangt allerdings stark von den
konkreten Wachstumsbedingungen ab und kann, wie spater gezeigt werden wird, durch
die Wahl geeigneter Parameter drastisch reduziert werden. In Abbildung 3.3 ist auch
ersichtlich, dass eine Simulation der Gasphasenreaktionen ohne Beteiligung von Ga die
experimentellen Ergebnisse nicht adaquat beschreibt, obwohl die Verluste durch para-
sitdre Prozesse beim Wachstum von reinem GaN typischerweise geringer sind als bei
AIN-Wachstum [143, 144]. Die bei der AlGaN-MOVPE in der Gasphase entstehenden
AIN-Partikel wechselwirken jedoch mit den Ga-haltigen Molekiilen, sodass es zu einem
signifikanten Verlust von Ga kommt [145]. Abbildung 3.4 zeigt die Verteilungen verschiede-
ner Reaktionsprodukte im Reaktor und verdeutlicht, welchen Einfluss die Beriicksichtigung
der AlGaN-Partikelbildung in der Simulation hat. Die Partikeldichte nimmt insgesamt zu,
wahrend die Monomethylgallium-Konzentration (MMGa) abnimmt. Werden diese Prozesse
berticksichtigt, so gibt die Simulation die experimentellen Trends auch quantitativ sehr gut
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Abbildung 3.3.: Vergleich der experimentellen Ergebnisse mit Simulationsrechnungen ohne parasitire Gaspha-
senreaktionen (Transportlimit) sowie unter Beriicksichtigung von Gasphasenreaktionen mit AIN-Partikelbildung
bzw. AlGaN-Partikelbildung. Dargestellt sind (a) die AlGaN-Wachstumsrate, (b) die AIN-Wachstumseffizienz
nain und (c) die GaN-Wachstumseffizienz ngan. (Simulationen von Dr. Anna Lobanova, STR.)
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AIN-Partikeldichte, kg/m? MMGa, molarer Anteil

AlGaN-Partikeldichte, kg/m? MMGa, molarer Anteil

Abbildung 3.4.: Vergleich der Simulation unter Beriicksichtigung von AIN-Partikelbildung in der Gasphase
(a,b) sowie unter Beriicksichtigung von AlGaN-Partikelbildung (c,d). Links ist der Einfluss auf die Partikeldichte
in der Gasphase gezeigt, rechts die MMGa-Konzentration. Dargestellt ist jeweils ein halber Reaktorquerschnitt
mit Gaseinlass links und Waferposition in Grau. (Simulationen von Dr. Anna Lobanova, STR.)

wieder (vgl. Abb. 3.3) und der Anstieg von nay mit der Temperatur lasst sich erklaren.
Waihrend bereits im transportlimitierten Fall ein geringer Anstieg zu beobachten ist, der
vermutlich durch die verbesserte thermische Zerlegung des TMAI erzeugt wird, zeigt sich
real ein noch starkerer Anstieg der AIN-Wachstumseffizienz mit der Temperatur. Ursichlich
hierfiir ist die Abnahme der Gasphasenreaktionen durch den verringerten TMAI-Fluss
[141] (vgl. Tab. 3.1), die gegentiber der erwarteten Zunahme der parasitiren Reaktionen
mit erhohter Temperatur [94, 141] tiberwiegt.

Das deutliche Absinken von ng.n mit steigender Wachstumstemperatur lésst sich allerdings
nicht allein iiber Partikelbildung in der Gasphase erkléren, da es im transportlimitierten
Fall sogar starker ist als bei Berticksichtigung von Gasphasenreaktionen. Mafigeblich ist in
diesem Fall die Atzung von bereits in den Kristall eingebautem Ga durch Wasserstoff und
Ammoniak [96, 146, 147] gefolgt von der Desorption des Galliums von der Waferoberfléche.
Die aus den Simulationen berechnete Atzrate ist in Abbildung 3.5 dargestellt und steigt mit
der Wafertemperatur drastisch an. Dieser Anstieg ergibt sich einerseits durch die tempera-
turabhéngige Desorption des gedatzten Galliums von der Kristalloberfliche und andererseits
indirekt durch den geringeren TMAI-Fluss bei hohen Temperaturen. Hohe TMAI-Fliisse
stabilisieren das Gallium, da sie fir eine stédrkere Al-Bedeckung der Kristalloberfliche
sorgen und verringern dadurch die Atzrate [148]. AIN selbst wird durch Wasserstoff nicht
geitzt. Der Atzprozess trigt mafigeblich zum Absinken der GaN-Wachstumseffizienz ngay
mit steigender Temperatur bei, wahrend der Einfluss von Gasphasenreaktionen mit steigen-
der Temperatur aufgrund des reduzierten TMAI-Flusses sinkt. Dies zeigt sich darin, dass
der Unterschied in ng.n zwischen transportlimitierter Simulation und Simulation mit Gas-
phasenreaktionen mit zunehmender Temperatur abnimmt. Wére der TMAI-Fluss konstant
gehalten worden, so wére ein Anstieg der Gasphasenreaktionen und der Galliumverluste
durch diese zu erwarten.
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Abbildung 3.5.: Aus den Simulationsergebnissen berechnete Atzrate, mit der Ga durch Wasserstoff und
Ammoniak aus dem Kristall wieder herausgel6st wird. (Simulationen von Dr. Anna Lobanova, STR.)

Das Verhalten von AIN- und GaN-Wachstumseffizienz fiithrt zu einer iiber der Temperatur
annahernd konstanten AlGaN-Wachstumsrate, die bis 1110 °C leicht ab- und fiir 1140 °C
aufgrund der drastisch verringerten Gasphasenreaktionen wieder zunimmt. Bemerkenswert
ist hierbei, dass die Abnahme der Gasphasenreaktionen durch den verringerten TMAI-
Fluss (121 — 37 pmol/min) die AIN-Wachstumseffizienz derart stark erhoéht, dass die
AIN-Wachstumsrate bei 1140 °C mit 60 nm/h groBer ist als bei 1050 °C (50 nm/h).

Abbildung 3.6 zeigt die Wachstumsraten und -effizienzen in Abhéngigkeit von dem Reak-
tordruck. Wéhrend von 60 mbar auf 100 mbar auch der Gesamtfluss durch den Reaktor
von 361/min auf 601/min erhoht wurde, blieb dieser zwischen 100 mbar und 200 mbar
konstant. Dementsprechend sind sowohl die Partialdriicke der Gruppe-III- und Gruppe-
V-Prakursoren als auch die Residenzzeiten im Reaktor zwischen 60 mbar und 100 mbar
konstant, wahrend sie zwischen 100 mbar und 200 mbar ansteigen. Steigende Residenz-
zeiten und Partialdriicke verstirken Gasphasenreaktionen [144] und erkldren den Abfall
der AIN- und GaN-Wachstumseffizienz bei hoheren Driicken. Im Gegensatz dazu sorgt
das Fehlen dieser Einfliisse im Zusammenspiel mit dem verringerten TMAI-Fluss fiir den
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Abbildung 3.6.: Experimentell ermittelte und aus Simulationen berechnete (a) Wachstumsraten, (b) Wachs-
tumseffizienzen und (c) die berechnete GaN-Atzrate in Abhingigkeit vom Reaktordruck. (Simulationen von Dr.
Anna Lobanova, STR.)
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Abbildung 3.7.: Experimentell ermittelte und aus Simulationen berechnete (a) Wachstumsraten, (b) Wachs-
tumseffizienzen und (c) die berechnete GaN-Atzrate in Abhingigkeit vom V/IlI-Verhiltnis (iiber die Fliisse der
Metallorganika variiert). (Simulationen von Dr. Anna Lobanova, STR.)

leichten Anstieg von nan zwischen 60 mbar und 100 mbar. Das Absinken von ng.n in
diesem Bereich wird durch die steigende GaN-Atzrate verursacht, die sich wiederum aus
dem erhohten Ha-Fluss ergibt. Die weitere Erhohung des Drucks bei konstantem Hs-Fluss
verringert die Desorption des gelosten Ga von der Kristalloberfliche und senkt so die
Atzrate bei 200 mbar wieder auf den Anfangswert. Es ergibt sich schlussendlich eine mit
steigendem Druck stark abfallende AlGaN-Wachstumsrate, die 90 % (100 mbar) bis 25 %
(200 mbar) der im Transportlimit moglichen Werte erreicht.

In Abbildung 3.7 sind analog zum vorigen Abschnitt die Wachstumsraten und -effizienzen
in Abhéngigkeit vom V/III-Verhéltnis dargestellt. Es sei daran erinnert, dass das V /III-
Verhéltnis iiber die TMAI- und TMGa-Flisse gesteuert wurde, wahrend der NH3-Fluss kon-
stant gehalten wurde. Obwohl die Metallorganika-Fliisse von 244 pmol /min auf 41 pmol /min
gesenkt wurden, variiert die AlGaN-Wachstumsrate nur geringfiigig. Die Wachstumseffizi-
enz nimmt also mit steigendem V/III zu und betragt bei eine V/I1I-Verhaltnis von 3300
97 % des Transportlimits. Die Ursache hierfiir liegt hauptséchlich in der stark ansteigenden
AIN-Wachstumseffizienz, da durch den sinkenden TMAI-Fluss Partikelbildung in der Gas-
phase massiv unterdriickt wird und bei den hochsten V/III-Verhaltnissen quasi keine Rolle
mehr spielt. ng.n variiert hingegen kaum und zeigt bei einem V/III-Verhaltnis von 2200
ein schwach ausgepriagtes Maximum um anschliefend leicht abzufallen. Ursachlich fiir den
anfinglichen Anstieg ist wie bei nay die Verringerung der parasitiaren Gasphasenreaktionen
wahrend der leichte Abfall durch den verstiarkten Einfluss der Ho-Atzung erklirt werden
kann. Das nichtmonotone Verhalten der GaN-Atzrate ist auf deren Abhéngigkeit von der
Al- und Ga-Versorgung der Kristalloberfliche zuriickzufithren, welche wiederum durch die
TMAI- und TMGa-Fliisse, aber auch durch die Gasphasenreaktionen beeinflusst wird. Der
Einfluss der Atzrate auf ngay ist daher nicht leicht erkennbar.

Abschlieflend lassen sich aus den analysierten experimentellen und simulierten Daten
folgende Schlussfolgerungen fiir das AlGaN-Wachstum im verwendeten Planetenreaktor
ziehen:

o Die durchgefiihrten Simulationen des Wachstumsprozesses fithren zu qualitativ und
quantitativ mit dem Experiment gut iibereinstimmenden Daten und sind ein wichtiges
Hilfsmittel zum Verstandnis des vorliegenden Datensatzes.
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o AlGaN-Partikelbildung in der Gasphase und das Atzen von bereits in den Kristall
eingebautem Ga durch NH3 und Hs bilden die Hauptursachen fiir eine Verringerung
der Wachstumsraten und -effizienzen.

o Erhohte Metallorganika-Fliisse, Reaktordriicke und Temperaturen verstarken die
Partikelbildung, sodass die Wachstumsraten im untersuchten Parameterbereich
zwischen 10 % (1050°C, 200 mbar, V/III 550) und 97 % (1050 °C, 200 mbar, V/III
3300) der theoretisch moglichen Wachstumsrate im Transportlimit variieren.

o Aufgrund des massiven Einflusses der Gasphasenpartikelbildung fithren geringere
Préakursorfliisse teilweise zu héheren Wachstumsraten, sodass eine Optimierung der
Wachstumsparameter insbesondere fiir industrielle Anwendungen empfehlenswert
ist. Dabei ist selbstverstandlich der Einfluss der Wachstumsbedingungen auf andere
Bauelementeigenschaften zu berticksichtigen.

3.2. Der Siliziumhintergrund in undotiertem Aly;Gag 3N

Dieser Abschnitt beschéftigt sich mit der Hintergrundkonzentration von Silizium, Sauerstoff
und Kohlenstoff in nominell undotiertem Aly;GagsN, welches bei den in Tabelle 3.1
aufgelisteten Bedingungen gewachsen wurde. Die Konzentration der Fremdatome wurde
tiber Sekundarionenmassenspektrometrie (SIMS) ermittelt. Aus Effizienzgrinden wurden
jedoch nicht die in Abschnitt 3.1 diskutierten Proben verwendet. Stattdessen wurden auf
planaren Templates drei neue Proben gewachsen, die jeweils vier 120 nm dicke Aly7Gag 3N-
Schichten getrennt durch ca. 30 nm dicke AIN-Markerschichten enthalten und mit einer
100 nm dicken AIN-Deckschicht abgeschlossen sind. Vor der ersten AlGaN-Schicht wurden
100nm AIN als Pufferschicht auf dem Template gewachsen. Zwischen den vier AlGaN-
Schichten wurde jeweils entweder die Temperatur, der Druck oder das V/III-Verhéltnis
variiert.

Kohlenstoff und Sauerstoff bilden Zentren fiir nichtstrahlende Rekombination [149-151] oder
fiir strahlende Rekombination bei unerwiinschten Wellenlangen, haufig Defektlumineszenz
genannt [152, 153]. Silizium wird typischerweise als Donator zur n-Dotierung verwendet.
In p-dotiertem Material wirkt es kompensierend und ist daher unerwiinscht. Es wurde
auflerdem gezeigt, dass geringe Si-Konzentrationen die Konzentration von Gruppe-III-
Vakanzen (Vi) verringern kénnen [154] und zu einem Abknicken von Versetzungen
fithren [155] wahrend hohe Si-Konzentrationen die Materialqualitédt durch Aufrauung
verschlechtern [156]. Aus diesen Tatsachen ergibt sich, dass die Hintergrunddotierung
mit Silizium, Kohlenstoff und Sauerstoff in nominell undotiertem AlGaN ein wichtiger
Parameter zur Einstellung der gewiinschten Material- und Bauelementeigenschaften ist.
Die Wachstumsbedingungen der Aly;GagsN-Schichten sowie die gemessenen Fremda-
tomkonzentrationen sind in Tabelle 3.2 dargestellt. Die Kohlenstoffkonzentration liegt
fiir alle Wachstumsbedingungen unterhalb der Aufldsungsgrenze von 1 x 10" cm™3. Fiir
(Al)GaN wurde in der Literatur gezeigt, dass ein hoher Reaktordruck und eine hohe
Wachstumstemperatur zu einer Verringerung des C-Einbaus fithren [157-160]. Vergleicht
man die Wachstumsbedingungen mit den hier gewahlten, so entspricht die geringe Koh-
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Tabelle 3.2.: Wachstumsbedingungen und mittels SIMS gemessene Konzentrationen von Silizium Si, Koh-
lenstoff C und Sauerstoff O in den 120 nm dicken Alg7Gag3N-Schichten der drei Proben T, P und V. Sofern
Konzentrationen durch starke Gradienten in den SIMS-Profilen nicht eindeutig bestimmbar waren, sind diese
als undef. (undefiniert) angegeben. (SIMS-Profile gemessen von RTG Mikroanalyse GmbH.)

Schicht T (°C) p (mbar) V/III Si (cm™3) C (cm™3) O (em™3)
Probe T
1 1050 200 550 9.6 x 10%° <1 x 107 3.2 x 107
2 1080 200 550 1.4 x 106 <1 x 10Y7 3.2 x 107
3 1110 200 550 4.7 x 1016 <1 x 10Y7 3.7 x 1017
4 1140 200 550 3.1 x 107 <1 x 107 undef.
Probe P
1 1140 200 550 4.3 x 1017 <1 x 107 undef.
2 1140 150 550 3.0 x 107 <1 x 107 3.5 x 1017
3 1140 100 550 2.4 x 107 <1 x 10'7 3.5 x 107
4 1140 60 550 1.4 x 107 <1 x 107 3.1 x 107
Probe V
1 1050 200 550 undef. <1 x 10Y7 4.0 x 107
2 1050 200 1100 9.6 x 10%° <1 x 107 4.0 x 1017
3 1050 200 2200 1.4 x 106 <1 x 107 3.8 x 107
4 1050 200 3300 4.0 x 106 <1 x 10'7 4.0 x 107

lenstoffkonzentration durchaus den Erwartungen. Allerdings ist keine Veroffentlichung
bekannt, die hoch Al-haltiges AlGaN untersucht, sodass ein direkter Vergleich der Ergeb-
nisse nur begrenzt moglich ist. Die Sauerstoffkonzentration liegt bei allen untersuchten
Wachstumsbedingungen zwischen 3 x 10'” cm™3 und 4 x 10'7 cm™3, zeigt also keine starke
Abhéngigkeit von den Wachstumsbedingungen. Dies deckt sich mit Ergebnissen anderer
Gruppen [157, 159, 160], wobei diese aufgrund des geringeren Al-Gehalts der untersuchten
Proben grofitenteils geringere Sauerstoffkonzentrationen berichten. Aufgrund der hohen
Sauerstoffaffinitdt von AlGaN und Aluminium-haltigen Verbindungen im Allgemeinen
steigt die Sauerstoffkonzentration mit steigendem Aluminiumgehalt stark an und liegt fiir
AIN typischerweise oberhalb von 10" ecm™ [157, 161-166].

Im Gegensatz zu C und O variiert die Siliziumkonzentration im untersuchten Wachs-
tumsparameterbereich zwischen 9.6 x 10" cm™ und 4.3 x 10'7cm™. Abbildung 3.8(a)
zeigt, dass die Si-Konzentration mit steigender Wachstumstemperatur zunimmt. Davon
ausgehend, dass dieser Abhéangigkeit eine thermisch aktivierte Freisetzung des Siliziums
zugrunde liegt, kann sie mit einer abgewandelten Arrhenius-Funktion

Si= A X exp (—%) + Sip (3.2)
B

gefittet werden, wobei F 4 die Aktivierungsenergie ist, kg die Boltzmannkonstante und 7'
die Temperatur (der préaexponentielle Vorfaktor A ist hier irrelevant). Sig beschreibt einen
temperaturunabhéangigen Anteil der Si-Konzentration, der in einer klassischen Arrhenius-
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Abbildung 3.8.: (a) Abhangigkeit der Silizium-Konzentration in Alg7GagsN von der Wachstumstemperatur
geplottet iber 1000/ T. Arrhenius-Fits ergeben eine Aktivierungsenergie von 10.4 €V bis 11.6eV. (b) Silizium-
Konzentration als Funktion der Wachstumsrate mit linearen Fits. Abbildung aus [167] mit Genehmigung von
Elsevier.

Abhangigkeit nicht enthalten ist. Ohne diesen Offset ergibt sich nur fiir die beiden hochsten
Wachstumstemperaturen eine gute Ubereinstimmung mit den experimentellen Daten,
wihrend unter Beriicksichtigung eines Offsets von Siy = 9 x 10 cm ™ die Abhéingigkeit
im gesamten untersuchten Temperaturbereich gut beschrieben wird. Physikalisch lésst
sich dies durch das Vorhandensein von zwei unabhangigen Si-Quellen erkléren, von denen
nur bei einer der freigesetzte Siliziumfluss temperaturabhéangig ist. In jedem Fall ist die
ermittelte Aktivierungsenergie von dem Offset relativ unabhéngig und liegt zwischen
10.4eV und 11.6€V.

In Abbildung 3.8(b) ist fiir die Proben P und V/III, die beide bei jeweils einer kon-
stanten Temperatur gewachsen wurden, die Siliziumkonzentration in Abhangigkeit von
der Wachstumsrate dargestellt. Es zeigt sich, dass trotz des variierenden Druckes bzw.
V/III-Verhéltnisses bei beiden Proben die Si-Konzentration mit zunehmender Wachs-
tumsrate annahernd linear absinkt. Die geringen Unterschiede in Wachstumsrate und
Si-Konzentration in Probe V bei V/III-Verhéltnissen von 2200 und 1100 sollten bei dieser
Interpretation beriicksichtigt werden. Die Ubereinstimmung mit dem Ergebnissen fiir
Probe P spricht jedoch dafiir, dass der Effekt real ist.

Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass die Quelle fiir den unbeabsichtigten Si-Einbau
einen temperaturabhéingigen, zeitlich konstanten Siliziumfluss erzeugt, sodass sich eine
sinkende Si-Konzentration bei erhéhter Wachstumsrate ergibt. Dieselben Effekte wurde
von Koleske et al. fiir GaN beobachtet und es wurde vermutet, dass die SiC-Beschichtung
der Waferhalter die Quelle fiir das Silizium sein kénnte [158]. Alternative Quellen sind

o die Quarzplatte am Reaktordeckel,

o der Quarzstern zwischen Gaseinlass und Waferhaltern/Satelliten,
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o Adsorbiertes Silizium an Reaktoroberflichen aus vorhergehenden Wachstumsversu-
chen mit n-Dotierung,

o Adsorbiertes Silizium oder Si-haltige Verbindungen an der Quarzplatte am Reak-
tordeckel oder an einigen Reaktorteilen, die regelmaflig aulerhalb des Reaktor der
Umgebungsluft ausgesetzt ist,

 Adsorbiertes Silizium an der Oberfliche der AIN/Al,O3-Substrate.

Eine Verunreinigung der Epitaxieausgangsstoffe sowie ein undichtes Ventil an der Disilan-
Dotierleitung werden als potentielle Si-Quellen von vornherein ausgeschlossen, da diese
nicht von der Wachstumstemperatur abhéngig sein sollten. Die Quarzplatte am Reak-
tordeckel erscheint als Quelle ebenfalls eher unwahrscheinlich. Es ist zwar bekannt, dass
Quarz durch flissiges Gallium angegriffen werden und Si freisetzen kann [168], allerdings
zeigen die Reaktorsimulationen, dass nur TMGa und MMGa, aber kein atomares Gallium
an den Reaktordeckel gelangt. Aulerdem wird die Quarzplatte wihrend des Wachstums
durch eine aktive Kiihlung auf einer Temperatur von 400°C gehalten. Dies ist nicht
mit dem beobachteten Einfluss der Wachstumstemperatur vereinbar und verringert die
Wahrscheinlichkeit einer Zerlegung des TMGa und MMGa zu atomarem Gallium. So-
mit kann die Quarzplatte ebenfalls als Hauptsiliziumquelle ausgeschlossen werden. Der
Quarzstern auf dem Suszeptor hingegen ist deutlich heiler und auch wesentlich stérker
den Variationen der Wachstumstemperatur ausgesetzt. Gleichzeitig deuten die Simula-
tionen darauf hin, dass atomares Gallium in der Gasphase potentiell den Quarzstern
erreichen kann (vgl. Abb. 2.4, S. 20). Falls dieser Prozess eine wesentliche Rolle bei der
Freisetzung von Silizium spielt, so sollte die Siliziumkonzentration von der verfiigbaren
Galliummenge abhangen, d.h. vom TMGa-Fluss oder im Fall von desorbiertem Gallium
von der GaN-Atzrate. Der TMGa-Fluss nahm im Fall der hier untersuchten Proben mit
steigender Temperatur und steigendem Druck ebenso wie die Siliziumkonzentration zu,
mit steigendem V/III-Verhéltnis zeigt sich aber ein entgegengesetzter Zusammenhang.
Die GaN-Atzrate nimmt passend zum Siliziumeinbau mit steigender Temperatur stark zu,
zeigt aber eine nichtmonotone Abhéngigkeit von Druck und V/III-Verhéltnis, was nicht
mit dem beobachteten Trend der Siliziumkonzentration iibereinstimmt. Der Quarzstern
kann also nicht eindeutig als Si-Quelle ausgeschlossen werden, es ergibt sich aber kein
konsistentes Bild, welches alle Ergebnisse erklaren kénnte.

Um die SiC-Beschichtung der Satelliten als potentielle Quelle nédher zu untersuchen,
wurde in einem ersten Versuch einer der SiC-beschichteten Satelliten gegen einen TaC-
beschichteten ausgetauscht. Anschlieend wurden gleichzeitig zwei Wafer (einer auf dem
TaC-, einer auf einem SiC-beschichteten Satelliten) mit jeweils zwei AlGaN-Schichten bei
unterschiedlichen Wachstumstemperaturen (Bedingungen T1 und T4) tiberwachsen und
der Si-Gehalt in den Schichten mittels SIMS bestimmt.

Obwohl die AlGaN-Schichten nominell bei denselben Bedingungen wie T1 und T4 ge-
wachsen wurden (vgl. Tabellen 3.1, 3.2), lag der Al-Gehalt in der auf dem SiC-Satelliten
gewachsenen Probe nicht bei den angestrebten 70%, sondern bei 62 bzw. 66%. Potentielle
Ursachen hierfiir konnten ein anderer Belegungszustand des Reaktors oder die durch
parasitidre Abscheidung verursachte Verdnderung der Transmissivitat der Sichtfenster,
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durch die die Prozess- und Wafertemperatur wiahrend des Wachstums bestimmt werden,
sein. Die Si-Konzentration in den Schichten dieser Probe war doppelt so hoch, wie nach
den Ergebnisse in Tabelle 3.2 zu erwarten gewesen ware. Die genaue Ursache hierfiir ist
nicht geklart. Moglicherweise muss eine Variation in dieser Groflenordnung beim Vergleich
von zu verschiedenen Zeitpunkten gewachsenen Proben beriicksichtigt werden.

Fiir die auf dem TaC-beschichteten Satelliten gewachsenen Proben ergibt sich eine Schwie-
rigkeit in der Interpretation der Ergebnisse daraus, dass TaC eine geringere Emissivitét
aufweist als SiC. Dies fiihrt dazu, dass bei der gleichen Reaktortemperatur ein TaC-Satellit
(und ein Wafer auf diesem) eine hohere Temperatur aufweist als ein SiC-Satellit. Hin-
zu kommt, dass die Satellitentemperatur bei TaC-Beschichtung mit dem verwendeten
EpiTT-Messgeréat nicht direkt gemessen werden kann, da die notwendige Emissivitéats-
korrektur nicht in der Software implementiert ist. Um dennoch die fiir den Vergleich der
Si-Gehalte relevante Wafertemperatur bestimmen zu kénnen, wurde der Al-Gehalt beider
Proben mittels HRXRD w-20-Scans bestimmt. Zusétzlich wurde iiber Simulationen des
Wachstumsprozesses, deren Validitat in Abschnitt 3.1 gezeigt wurde, die Abhéngigkeit der
Materialzusammensetzung von der Wafertemperatur ermittelt. Durch Vergleich mit der
iiber HRXRD gemessenen Zusammensetzung lasst sich so die reale Wachstumstemperatur
nachtraglich bestimmen.

Tabelle 3.3.: Temperatur T, Druck p und V/IIl Verhaltnis sowie Wachstumsrate GR, Al-Gehalt x und Si-
Konzentration fiir die zwei AlGaN-Schichten der bei identischen Bedingungen auf einem SiC- und einem
TaC-beschichteten Satelliten Gberwachsenen Wafer. Mit (*) gekennzeichnete Wachstumstemperaturen sind
mittels LayTec EpiTT in-situ gemessen, mit (**) gekennzeichnete Temperaturen wurden aus Simulationen und
dem Al-Gehalt errechnet. (SIMS-Profile gemessen von RTG Mikroanalyse GmbH.)

Probe Schicht T (°C) p(mbar) V/III  GR (nm/h) x Si (cm™?)

SiC 1 1050%* 200 550 87 0.62 2.3 x 10'
SiC 2 1140* 200 550 109 0.66 7.2 x 107
TaC 1 1103** 200 550 60 0.77 4.5 x 101¢
TaC 2 1215%* 200 550 78 0.82 1.6 x 10'®

Die Daten fiir beide Schichten beider Proben sind in Tabelle 3.3 aufgefithrt. Abbildung
3.9 zeigt die Si-Konzentrationen aufgetragen iiber der Wafertemperatur beim Wachstum.
Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass bei identischer Satellitentemperatur auf einem
SiC-beschichteten Satelliten mehr Silizium in das AlGaN eingebaut werden wiirde als auf
einem TaC-beschichteten Satelliten. Dies ist ein Indiz dafir, dass die SiC-Beschichtung
tatsachlich die Quelle fiir den unbeabsichtigten Si-Einbau wahrend des Wachstums ist.
Wiire adsorbiertes Silizium im Reaktor die Quelle, so wére keine starke Abhéangigkeit des Si-
Einbaus von der Beschichtung des Satelliten zu erwarten. Auch der Quarzstern als Si-Quelle
sollte relativ unabhangig von der Beschichtung eines einzelnen Satelliten sein. Allerdings
fithrt die unterschiedliche Emissivitdt und damit Temperatur der beiden Beschichtungen
auch zu Unterschieden in der Wachstumsrate und Zusammensetzung der AlGaN-Schichten.
Wachstumsrate und -temperatur wiederum beeinflussen beide den Si-Einbau (vgl. Abb.
3.8) und auch ein Einfluss des Al-Gehalts kann nicht ausgeschlossen werden. Aus diesen

48



3.2. Der Siliziumhintergrund in undotiertem Aly ;Gag 3N

1E19 — T T T
- -m- - SiC-Waferhalter
— - -®-- TaC-Waferhalter
e °
5 1E184 R
e . -7
i)
<
S 1E17 . = 1
X e e
) , '
o
1E16

1050 1090 1130 1170 1210
T(°C)

Abbildung 3.9.: Mittels SIMS gemessene Si-Konzentrationen in nominell undotierten AlGaN-Schichten, die
gleichzeitig auf zwei Wafern abgeschieden wurden, wobei ein Wafer auf einem SiC-beschichteten Satelliten lag
und der andere auf einem TaC-beschichteten.

Griinden sind eindeutige Schlussfolgerungen zum Einfluss der Beschichtungen auf die
Si-Konzentration hier nicht mdoglich.

Um die Anzahl der freien Parameter zu verringern, bietet sich der Vergleich von bindren
AIN-Schichten an. Dies hat den Vorteil, dass im bindren Material keine Zusammensetzungs-
schwankungen auftreten konnen und dass die Wachstumsrate von AIN im hier betrachteten
Temperaturbereich kaum von der Temperatur abhéngt. Es wurden daher mittels SIMS
zwei AIN-Schichten verglichen, die in separaten Wachstumsversuchen bei nominell iden-
tischen Wachstumsbedingungen (Reaktortemperatur 1195 °C, Druck 50 mbar, V/III 30)
auf Saphir gewachsen wurden, wobei bei einer Probe nur SiC-beschichtete Waferhalter
verwendet wurden, wiahrend bei der anderen Probe nur TaC-beschichtete Satelliten ge-
nutzt wurden. Da die Proben nicht speziell fiir diese Untersuchung gewachsen wurden,
unterscheidet sich die Dicke der AIN-Schichten. Sie betrdgt einmal 0.5 pm (auf TaC) und
einmal 1pum (auf SiC). AuBlerdem wird der Quarzstern im TaC-Setup nicht verwendet, da
dieses fiir hohe Wachstumstemperaturen ausgelegt ist. Die SIMS-Profile beider Proben
sind in Abbildung 3.10 zu sehen. Zunéchst fallt auf, dass die Si-Profile deutliche Peaks an
der AIN/Al,O3-Grenzflache sowie an den Probenoberflichen zeigen. Beide Peaks werden
durch Silizium und Silizium-haltige Verbindungen in der Umgebungsluft verursacht, die
sich wihrend der Lagerung auf den Proben anlagern. Die unterschiedlichen Peakhohen bei
beiden Proben konnen daher mit unterschiedlichen Lagerungszeiten erklért werden. Der
Oberflachenpeak ist ebenfalls fiir den Abfall der Si-Konzentration in den ersten 100 nm
(auf SiC) bzw. 500 nm (auf TaC) verantwortlich, da wie in Abschnitt 2.2.3 beschrieben bei
der SIMS ein Teil des Signals immer durch Einschlag der Primérionen in die Seitenwande
des Sputterlochs und die Probenoberfliche erzeugt wird. Mit zunehmender Sputtertiefe
nimmt der Einfluss des stérenden Oberflachensignals ab, sodass sich hier ein Absinken
der gemessenen Si-Konzentration ergibt. Der Knick im Siliziumprofil der im SiC-Setup
gewachsenen Probe bei ca. 0.6 um ist mit hoher Wahrscheinlichkeit ein Messartefakt,
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Abbildung 3.10.: SIMS-Profile der Si-Konzentration in zwei nominell undotierten AIN-Schichten, die unter
identischen Wachstumsbedingungen hergestellt wurden mit dem Unterschied, dass fiir eine Probe nur TaC-
beschichtete Satelliten verwendet wurden, wahrend bei der anderen Probe nur SiC-beschichtete Waferhalter
genutzt wurden. Die rechte y-Achse zeigt das Signal des 2’ AI**N-Molekiils, anhand dessen die AIN/Al,O3-
Grenzflache eindeutig identifiziert werden kann. Abbildung aus [167] mit Genehmigung von Elsevier.

welches auf Aufladung der Probe wéhrend der SIMS zuriickzufiihren ist. Ein weiteres Indiz
dafiir ist, dass der Knick ebenfalls im zugehorigen AIN-Signal zu sehen ist.

Der Vergleich der beiden Proben zeigt, dass die Si-Konzentration in der Probe, die unter
Verwendung TaC-beschichteter Reaktorteile gewachsen wurde, ungefiahr eine Groéfienord-
nung niedriger ist als in der im SiC-Setup gewachsenen Probe. Eine unterschiedlich starke
Belegung des Reaktors mit Silizium in beiden Féllen erscheint unwahrscheinlich, da weder
die TaC- noch die SiC-beschichteten Teilen zuvor fiir das Wachstum von n-dotiertem
Material verwendet wurden. Eine Gallium-induzierte Atzung des Quarzsterns im SiC-Setup
kann hier ausgeschlossen werden, da reines AIN gewachsen wurde. Die Daten bestétigen
daher die Vermutung, dass die SiC-Beschichtung die Hauptquelle fiir die unbeabsichtigte Si-
Dotierung wahrend des AlGaN-Wachstums im untersuchten Wachstumsparameterbereich,
d.h. vor allem bei Temperaturen oberhalb von 1050 °C ist.

Zwei Mechanismen fiir die Freisetzung des Silizium scheinen méoglich. Zum einen ist bekannt,
dass SiC unter Wasserstoff gedtzt wird und fliissiges Silizium freisetzt [169]. Koleske et al.
schlagen eine Erhéhung der Atzrate durch die Beteiligung von Ammoniak vor [158], sodass
sich entsprechend hohe Freisetzungsraten ergeben konnten. Alternativ wére auch eine rein
thermische Zerlegung des SiC moglich, wie sie zum Beispiel fiir die Synthese von Graphen
aus kristallinem Siliziumkarbid im Ultrahochvakuum bei Temperaturen von 800 °C bis
1300 °C genutzt wird [170-173]. Dafur spricht, dass die in Abbildung 3.8(a) bestimmten
Aktivierungsenergien von 10.4eV bzw. 11.6eV im typischen Bereich der publizierten
Sublimationsenergien von Silizium aus Siliziumkarbid liegen (6 bis 12 eV nach [174-176]).
Die Frage, welcher der beiden Effekte urséchlich ist, lasst sich aus den vorhandenen Daten
nicht abschlieBend beantworten. Ein moglicher Ansatz wére eine Probenserie unter Variation
des Wasserstoffflusses. Es ist ebenfalls denkbar, dass die Atzung des SiC durch Wasserstoff
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fiir den temperaturunabhéngigen Anteil der Si-Dotierung bei geringeren Temperaturen
verantwortlich ist, wahrend die thermische Zerlegung bei hoheren Temperaturen relevant
wird.

3.3. Einfluss auf Photolumineszenzeigenschaften

Im letzten Abschnitt dieses Kapitels wird der Einfluss der Wachstumsbedingungen auf
die Photolumineszenzeigenschaften der Aly;Gag3N-Schichten untersucht. Fur die Mes-
sungen wurden die in Abschnitt 3.1 diskutierten und in Tabelle 3.1 aufgefithrten Proben
mit 130 nm dicken Einzelschichten verwendet. Sollen Riickschliisse fiir optisch gepumpte
Laserstrukturen gezogen werden, so ware theoretisch die Untersuchung von Quanten-
filmen sinnvoller. Um den Einfluss der Wachstumsbedingungen vergleichen zu koénnen,
ist jedoch insbesondere bei Quantenfilmen eine konstante Zusammensetzung und Dicke
entscheidend, da bereits geringe Schwankungen dieser Grofien aufgrund des Quantum
Confined Stark Effect zu Unterschieden in der Emissionswellenlénge und Intensitét fithren.
Die notwendige Genauigkeit bei Schichtdicke und Materialzusammensetzung war jedoch
bei der verwendeten Vielzahl an Wachstumsparametern mit vertretbarem Aufwand nicht
erreichbar, insbesondere aufgrund des parasitdren Gasphasenreaktionen. Daher wurde hier
auf dicke Einzelschichten zuriickgegriffen, deren PL-Intensitat und Emissionswellenldnge
wesentlich unempfindlicher auf leichte Schwankungen in der Dicke (d=(130 & 10) nm) und
Zusammensetzung (x=0.70 £ 0.03) reagieren.
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Abbildung 3.11.: Exemplarisches Raumtemperatur-PL-Spektrum einer bei 1050 °C, 200 mbar und einem V/II
von 1100 gewachsenen 130 nm dicken Alg7Gag 3N-Schicht (vgl. Parametersatz V2 in Tab. 3.1). Die gestrichelten
Linien begrenzen die spektralen Bereiche der Defektlumineszenz (DL, 2.7 €V) und der Bandkantenlumineszenz
(BKL, 5.2¢V). Der Peak bei 2.71 eV wird durch die zweite Ordnung des Anregungslasers erzeugt. (PL-Messung
durchgefithrt von Dr. Carsten Netzel.)
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Abbildung 3.11 zeigt ein fiir die untersuchten Proben typisches Photolumineszenzspektrum
aufgenommen bei 300 K. Neben der Bandkantenemission (BKE) bei 5.2¢V (240 nm) ist eine
breite Lumineszenzbande im Bereich zwischen 1.8 und 3.7¢V (335-690 nm) vorhanden,
die durch strahlende Rekombination unter Beteiligung von Defekten verursacht wird.
Als Ursache fir diese Defektlumineszenz (DL) wird in der Literatur die Rekombination
zwischen einem tiefen Akzeptorzustand, vermutlich (Viy-Komplex)? oder Vir®, und
entweder einem flachen Donator (Si, O) [124, 126] oder einem Loch im Valenzband [177]
diskutiert, wobei aufgrund der spektralen Breite nicht auszuschliefen ist, dass mehrere der
genannten Prozesse beteiligt sind.
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Abbildung 3.12.: Integrierte PL-Intensitat der Bandkantenemission der 130 nm dicken Aly7Gag3N-Schichten
bei Raumtemperatur aufgetragen iber Wachstumstemperatur T, -druck p und V/III-Verhéltnis. (PL-Messungen
durchgefiihrt von Dr. Carsten Netzel.)

In Abbildung 3.12 ist die integrierte Intensitat der BKE bei 300 K iiber den variierten
Wachstumsparametern dargestellt. Fir eine Wachstumstemperatur von 1140 °C sowie fiir
Reaktordriicke zwischen 100 und 200 mbar zeigt sich eine deutlich erhohte PL-Intensitéat.
Im Gegensatz dazu ergab sich fiir alle bei 1050°C und 200 mbar untersuchten V/III-
Verhaltnisse eine relative geringe BKE-Intensitat. Klare Trends sind zunéchst nicht er-
kennbar. In Abschnitt 3.2 wurde jedoch bereits gezeigt, dass die Wachstumsbedingungen
den Siliziumgehalt in den nominell undotierten Schichten stark beeinflussen. Unter der
Annahme, dass die unbekannten Silizium-Konzentrationen in den AlGaN-Einzelschichten
ungefahr mit den gemessenen Silizium-Konzentrationen in den unter identischen Bedingun-
gen gewachsenen SIMS-Proben iibereinstimmen (Tab. 3.2), kann die Korrelation zwischen
Si-Konzentration und PL-Intensitat untersucht werden.

In Abbildung 3.13 ist die integrierte Intensitat von BKE und DL bei 10 K und bei Raumtem-
peratur iiber der Si-Konzentration aufgetragen. Bei 10 K dominiert die Bandkantenemission
das Spektrum, die aufgrund der bei geringen Temperaturen stark unterdriickten nichtstrah-
lenden Prozesse deutlich heller ist als bei Raumtemperatur. Die Intensitédt des BKE-Peaks
nimmt allerdings mit steigender Si-Konzentration leicht ab, insbesondere oberhalb von
2 x 10" cm™3, d.h. Ladungstriger rekombinieren entweder verstéirkt nichtstrahlend oder
iiber andere strahlende Uberginge. Passend zur zweiten Option steigt die Intensitéit der
DL mit der Si-Konzentration leicht an. Diese Korrelation stiitzt auch die Annahme, dass
der entsprechende DL-Rekombinationsprozess unter Beteiligung von Silizium stattfindet
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Abbildung 3.13.: Integrierte PL-Intensititen der Bandkantenemission (BKE) und der Defektlumineszenz (DL)
aller AlGaN-Einzelschichten (Tab.3.1, Abb. 3.12) aufgetragen ber der Si-Konzentration gemessen in den unter
identischen Bedingungen gewachsenen SIMS-Proben (Tab. 3.2). Links die Intensititen bei 10K, rechts bei
300 K. (PL-Messungen durchgefiihrt von Dr. Carsten Netzel.)

[124, 126]. Der Anstieg der Defektlumineszenz ist allerdings nicht stark genug, um die
sinkende Intensitat der BKE vollstandig auszugleichen. Zwei Erklarungen sind denkbar

o Entweder nichtstrahlende Rekombinationsprozesse nehmen trotz der geringen Pro-
bentemperatur mit zunehmender Siliziumkonzentration zu. In diesem Fall diirfte die
interne Quanteneffizienz der Proben nicht berechnet werden, indem die PL-Intensitat
bei 300 K durch die PL-Intensitat bei 10 K geteilt wird, da diese Berechnungsmethode
annimmt, dass die IQE bei 10K gleich Eins ist. Wére dies der Fall, sollten aber im
Gegensatz zum experimentellen Befund alle Proben bei 10 K unter identischen Anre-
gungsbedingungen dieselbe PL-Intensitit haben, da die Schichtstrukturen identisch
sind.

e Oder die Detektionseffizienz von BKE und DL ist unterschiedlich. Dies ist allein
schon durch die Dispersivitit der Optiken gegeben. Die Justage des Aufbaus, sodass
eine moglichst hohe BKE gemessen wird, fithrt damit unweigerlich dazu, dass eine
geringere DL-Intensitat detektiert wird. Unterschiede in der optischen Polarisation
von DL und BKE konnten ebenfalls vorhanden sein und wiirden zu unterschiedlichen
Auskoppeleffizienzen fithren. Die Unterschiede fithren dazu, dass die detektierte
Intensitat der BKE stérker abfallen wiirde als die detektierte Intensitat der DL
ansteigt, selbst wenn sich im Halbleiter nur das Verhaltnis zwischen diesen beiden Re-

kombinationsprozessen verschiebt, ohne dass nichtstrahlende Rekombination auftritt
(vgl. Abschnitt 2.2.4).

Da eine Veranderung der nichtstrahlenden Rekombinationsraten bei 10 K nicht ganzlich
ausgeschlossen werden kann, werden auch bei Raumtemperatur die PL-Intensitaten und
nicht die IQEs verglichen. Bei 300 K zeigen BKE und Defektlumineszenz ein dhnliches
Verhalten mit einer annahernd konstanten Intensitéit bis zu einer Si-Konzentration von
2 % 10" cm~3 gefolgt von einem steilen Anstieg um ca. eine Gréfienordnung. Da sowohl bei
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10K als auch bei Raumtemperatur die Intensitdt der DL mit der Siliziumkonzentration
ansteigt, ist der Ubergang zwischen einem tiefen Akzeptor und Silizium [124, 126] deutlich
wahrscheinlicher als der ebenfalls als Ursache diskutierte Ubergang zwischen einem tiefen
Akzeptor und einem Loch im Valenzband [177].

Fiir den Anstieg der BKE-Intensitdt bei Raumtemperatur bieten sich vier moégliche
Ursachen an. Zum einen haben Uedono et al. und Chichibu et al. mittels Positronen-
Annihilations-Spektroskopie gezeigt, dass moderate Si-Konzentrationen die Dichte von
Gruppe-III-Vakanzen (Vi) verringern und so die PL-Intensitéit erhthen konnen [154, 178].
Die grote Verbesserung der PL-IQE wurde fiir eine Si-Konzentration von 3 x 10'7 cm ™3
demonstriert, wahrend sich fiir héhere Si-Konzentrationen ein Abfall der PL-IQE ergab.
Abbildung 3.14(a) zeigt, dass die von Chichibu et al. verdffentlichten Daten mit den
hier préasentieren qualitativ gut tibereinstimmen, wobei der Abfall bei hoheren Dotier-
konzentrationen nicht beobachtet werden kann, da diese nicht realisiert wurden. Falls
die nichtstrahlende Rekombination bei 10 K vernachlassigbar ist, sollte die Verringerung
der Vi bei dieser Temperatur keinen Einfluss auf die Intensitidt der BKE haben. Hat
die nichtstrahlende Rekombination allerdings einen signifikanten Einfluss, so sollte eine
geringere Vyp Dichte auch bei 10 K zu einem Anstieg der Intensitéit mit zunehmender Silizi-
umkonzentration fithren. Dass die 10 K Intensitét allerdings mit dem Siliziumgehalt abfallt,
deutet eher darauf hin, dass der positive Effekt des Siliziums nur bei Raumtemperatur
vorhanden ist und daher vermutlich von der Dichte freier Ladungstréager abhéngt.
Grundlage fiir einen weiteren Erklarungsansatz ist, dass in einer einfachen Néherung die
Lebensdauer der strahlenden Rekombination 7.4 direkt proportional zur Ladungstrager-
konzentration ist [179, S. 207{]:

1
B x (ng + po + on)

Trad — (33)
mit der Gleichgewichtselektronendichte ng, Gleichgewichtslochdichte py, Uberschusselektro-
nendichte dn sowie dem Rekombinationskoeffizienten B. Eine Erhohung von ng durch die
Dotierung mit Silizium fiihrt also zu einer erhohten strahlenden Rekombinationsrate, sofern
nicht gegenteilige Effekte iberwiegen. Aus den strahlenden (7,,4) und nichtstrahlenden
(Tar) Lebensdauern kann die interne Quanteneffizienz tiber

Tnr
Tnr + Trad

berechnet werden [180]. In Abbildung 3.14(b) ist diese berechnete IQE (fiir 7, =140 ps
[133], po=0 cm ™3, 6n=10" cm™3, B=2 x 107 ¢cm®s~! [74]) zusammen mit den aus
den experimentellen PL-Intensitédten bei 300 K und 10 K berechneten PL-IQEs darge-
stellt!. Wihrend die totale Anderung der IQE zwischen 1 x 10* ¢cm™3 und 4 x 10'" cm™3
ungefihr mit den Berechnungen iibereinstimmt, passt der stufenartige Anstieg bei
2 x 10'" cm™ nicht zur Theorie. Es scheint daher unwahrscheinlich, dass die Erhohung
der strahlenden Rekombinationsrate durch die zusatzlichen freien Ladungstrager die domi-
nierende Ursache fiir die erhohte PL-Intensitat ist.

IQE = (3.4)

! Auch wenn die Berechnung der IQE iiber die PL-Intensitéiten wie zuvor diskutiert hier moglicherweise
fehlerbehaftet ist, da nichtstrahlende Rekombination bei 10 K nicht ausgeschlossen werden kann, wird
zur besseren Vergleichbarkeit mit der Theorie hier dennoch die PL-IQE dargestellt
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Abbildung 3.14.: (a) Vergleich der Raumtemperatur-PL-Intensitat der hier untersuchten Al 7Gag 3N-Schichten
mit Ergebnissen von Chichibu et al. [154], (b) Vergleich der aus den Intensititen bei 300 K und 10 K berechneten
PL-IQE mit dem durch freie-Ladungstrager-Effekte erwarteten Anstieg der PL-IQE [179, S. 207f], (c) Berechnete
Ausdehnung der Verarmungszone an der Oberfliche der Aly7Gag3N-Schichten [181] ausgehend von einem
Oberflachenpotential von 1.9€V [182].

Ein weiterer Effekt, iber den die Dotierung die PL-Intensitat beeinflussen kann, ist
die Verringerung der Dicke der Verarmungszone an der Halbleiteroberfliche durch die
Reduzierung des Oberflachenpotentials [183]. Ein sich von der Oberflache in den Halbleiter
erstreckendes Potential fiihrt zu einer Verbiegung der Bander und damit zu einer Trennung
von Elektronen und Loéchern. Werden die Ladungstrager getrennt, verringert dies jedoch
die Wahrscheinlichkeit fiir strahlende Rekombination und damit die PL-Intensitat. Unter
der Annahme eines Oberflaichenpotentials von 1.9 eV [182] ergibt sich nach [181] fiir eine Si-
Konzentration von 1x 10 cm™ eine 400 nm dicke Oberflichenverarmungszone (Abbildung
3.14(c)), die sich damit weit iiber die 130 nm dicke Aly;Gag3N-Schicht hinaus erstreckt.
Um die Dicke der Verarmungszone unter die der AlGaN-Schicht zu reduzieren, ist eine
Si-Konzentration von ca. 1 x 107 ¢cm ™3 notig. Dieser Effekt wiirde den sprunghaften
Anstieg der PL-Intensitét oberhalb von 1 x 10'7 cm™3 erkliren, da erst ab dieser Dotierung
feldfreie Bereiche in den AlGaN-Schichten vorhanden sind. Auflerdem benétigt der Effekt
freie Ladungstriger, sodass sich bei 10 K ein anderes Bild ergeben sollte als bei 300 K.
Die Erkléarung tiber Oberflichenpotentiale und die sich daraus ergebende Verarmungszone
passt daher gut zu den experimentellen Ergebnissen.

Eine vierte mogliche Ursache fiir den beobachteten Anstieg der PL-Intensitat mit der
Si-Konzentration ist die verstarkte Bildung von Donator-gebundenen Exzitonen (Donator
Bound Exciton — DBE). Damit wiirde sich mit zunehmender Siliziumkonzentration das
Verhéltnis von Exzitonen zu freien Elektronen und Lochern vergréfiern und damit die
nichtstrahlende Rekombinationsrate reduzieren, da gebundene Exzitonen nicht zu nicht-
strahlenden Rekombinationszentren diffundieren konnen. Ungliicklicherweise konnen diese
im PL-Spektrum aufgrund der groflen Halbwertsbreite der BKE nicht beobachtet werden.
Es ist jedoch bekannt, dass in Bulk-AlGaN die Bindungsenergie von DBEs bei ca. 28 meV
liegt [184, 185], sodass bei Raumtemperatur noch ungefahr 50 % der DBEs vorhanden
sein sollten. Ein Einfluss der DBEs bei Raumtemperatur scheint also durchaus maéglich.
Unter der Annahme, dass nichtstrahlende Rekombination bei 10 K vernachlassigt werden
kann, sollte die Zunahme von DBEs bei dieser Temperatur keinen signifikanten Einfluss
auf die Intensitat haben. Ist die nichtstrahlende Rekombination allerdings relevant, so
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sollten die DBEs entgegen der experimentellen Ergebnisse zu einem Intensitatsanstieg
mit der Siliziumkonzentration fithren. Die Tatsache, dass die Intensitat bei 10 K sich
genau entgegengesetzt zu den Raumtemperaturergebnissen verhélt, deutet allerdings dar-
auf hin, dass die DBEs hier nicht der dominierende Effekt sind. Die Abschirmung des
Oberflachenpotentials scheint daher als die wahrscheinlichste Ursache fiir den beobachte-
ten Intensitdatsanstieg bei hohen Siliziumkonzentrationen, auch wenn eine abschliefende
eindeutige Identifikation hier nicht moglich ist.

3.4. Fazit

Die Untersuchungen dieses Kapitels haben gezeigt, dass die Wachstumsraten und -
effizienzen beim Wachstum von Alg ;Gag 3N-Schichten in dem verwendeten Planetenreaktor
stark von der Temperatur, dem Druck und dem V /III-Verhéltnis abhdngen. Simulatio-
nen des Wachstums stimmen qualitativ und quantitativ gut mit den experimentellen
Ergebnissen iiberein und zeigen, dass parasitire Gasphasenreaktionen und die Atzung von
Gallium durch NH3 und H, fiir die beobachteten Abhéngigkeiten verantwortlich sind. Die
Partikelbildung durch Gasphasenreaktionen wird insbesondere bei hohen Metallorganika-
Fliissen, Reaktordriicken und -temperaturen verstarkt. Die Wachstumsraten variieren
im untersuchten Parameterbereich zwischen 440 und 45nm/h, was 10 bis 97 % der im
Transportlimit moglichen Raten entspricht. Es sind damit prinzipiell alle untersuchten
Wachstumsparameterkombination fiir das Wachstum von Quantenfilmen geeignet, wobei
ein Druck von 60 mbar aufgrund der sehr hohen Wachstumsrate eher zu vermeiden ist, da
durch die endlichen Schaltzeiten die Genauigkeit der Schichtdickenkontrolle limitiert ist.
SIMS-Analysen der Proben zeigen eine deutliche Abhéngigkeit der Konzentration von
parasitar eingebautem Silizium von den Wachstumsparametern, wiahrend die Kohlenstoff-
und Sauerstoffkonzentrationen konstant unterhalb der Nachweisgrenze von 1 x 10*7 cm™3
bzw. bei 3 x 101" cm ™ bis 4 x 10! cm™3 liegen. Eine mit einer Arrhenius-Funktion be-
schreibbare Temperaturabhédngigkeit und eine annédhernd lineare Abhéngigkeit von der
Wachstumsrate deuten auf eine temperaturaktivierte Si-Quelle mit einem konstanten Fluss
hin. Durch den Vergleich von AlGaN- und AIN-Schichten, die in Reaktorsetups mit SiC-
und mit TaC-Beschichtungen gewachsen wurden, konnte die SiC-Beschichtung als Haupt-
quelle fiir das parasitir eingebaute Silizium identifiziert werden. Die wahrscheinlichsten
Mechanismen fiir die Freisetzung sind die thermische Zerlegung des SiC oder die Atzung
durch Wasserstoff. Die Identifikation der SiC-Beschichtung als Siliziumquelle ist iiber den
Fokus dieser Arbeit hinaus relevant, da derartige Beschichtungen in MOVPE-Reaktoren
weit verbreitet sind. Die Ergebnisse werden aulerdem in Kapitel 5 verwendet, um durch
Wabhl entsprechender Wachstumsbedingungen eine méglichst geringe Siliziumhintergrund-
konzentration von ca. 6 x 106 ecm™3 zu erzielen.

Die Photolumineszenzspektren der Proben werden von zwei Lumineszenzbanden bestimmt:

e der Bandkantenemission bei 5.2 ¢V,
o der breiten Defektlumineszenz (DL) zwischen 1.8 und 3.7¢V (335690 nm), die zu-

mindest teilweise von einer Donator-Akzeptor-Paar-Rekombination zwischen Silizium
und (Vir-Komplex)? oder Vi® erzeugt wird.
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Die Abhéngigkeit der Intensitat beiden Banden von der Si-Konzentration wurde diskutiert,
wobei das Anstieg der DL mit der Dotierung bei Raumtemperatur die vermutete Beteiligung
von Silizium an den zugehorigen Ubergéngen stiitzt. Bei der Bandkantenemission wurden
verschiedene Ursachen fiir den beobachteten Intensitédtsanstieg mit der Si-Konzentration
bei 300 K diskutiert. Die mit der Erhéhung der Dichte freier Ladungstriger einhergehende
Verringerung der strahlenden Lebensdauer scheint als Erklarung aufgrund des beobachteten
sprunghaften Intensitatsanstiegs unwahrscheinlich. Dagegen sind eine Verringerung der
Gruppe-II1-Vakanzen, das verstirkte Auftreten Donator-gebundener Exzitonen oder auch
eine Abschirmung des Oberflichenpotentials potentiell geeignet, den Anstieg der Intensitét
mit der Siliziumkonzentration zu erklaren. Das unterschiedliche Verhalten bei 10 K und
bei 300 K sowie der sehr sprunghafte Intensitdtsanstieg deuten allerdings am ehesten auf
das Oberflachenpotential als Ursache hin, da sich erst bei einer Si-Konzentration von ca.
1 x 10'7 cm™3 feldfreie Bereiche in den AlGaN-Schichten ergeben, in denen Ladungstriger
ohne trennendes Potential eine wesentlich hohere Rekombinationswahrscheinlichkeit haben.
Abschliefend muss konstatiert werden, dass eine eindeutige Erklarung der beobachteten
Anderung der PL-Intensitit mit der Si-Konzentration hier nicht geliefert werden kann. Die
Fragestellung wird in Kapitel 5 erneut aufgegriffen und im Hinblick auf Photolumineszenz,
Kathodolumineszenz sowie optisch gepumptes Lasing untersucht.
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Kapitel 4.

Auswirkungen von Morphologie und
Design auf die Lasereigenschaften

Nachdem im vorangegangenen Kapitel der Einfluss grundlegender Wachstumsparameter auf
das Wachstum von Alj;Gag sN-Schichten, den parasitidren Einbau von Verunreinigungen
sowie die Photolumineszenzeigenschaften dieser Schichten untersucht wurde, werden in
diesem Kapitel die charakteristischen Eigenschaften von AlGaN-Kantenemitterlasern auf
AIN/Saphir-Templates analysiert. Besonderes Augenmerk liegt dabei zum einen auf dem
Einfluss der Oberflichenmorphologie, die bei ELO-Templates stark vom Substratfehlschnitt
abhangt, und Auswirkungen auf den Galliumeinbau sowie die Propagation von Versetzungen
hat. Zum anderen wird der Einfluss des Heterostrukturdesigns auf die Lasereigenschaften
untersucht. Da die Aluminiumgehalte der Schichten und die Wellenleiterdicke durch die
Zielwellenldnge von ca. 240 nm und die Anforderungen an optische Wellenfithrung und
Ladungstrigereinschluss bereits relativ stark festgelegt sind, wurden die Dicke und Anzahl
der Quantenfilme sowie die Cap-Schichtdicke variiert.

In Abschnitt 4.1 wird zunédchst auf die Eigenschaften der ersten im Rahmen dieser Disserta-
tion gewachsenen Laserstrukturen eingegangen, anhand derer interessante Fragestellungen
und potentielle Optimierungsmoglichkeiten fiir weitere Untersuchungen identifiziert werden.
Abschnitt 4.2 beschaftigt sich anschlieBend mit dem Einfluss des Substrat-Fehlschnitts
auf die morphologischen, kristallinen und optischen Eigenschaften der Laserstrukturen,
wahrend im letzten Abschnitt dieses Kapitels die Anzahl und Dicke der Quantenfilme in
der aktiven Zone variiert und die Auswirkungen auf die Laserschwelle untersucht werden.

4.1. Ausgangslage

Ausgangspunkt fiir alle weiteren Untersuchungen an Laserstrukturen bildet eine Reihe
von Laserproben mit nominell identischer Schichtstruktur, die bei drei verschiedenen
Wachstumstemperaturen (Wafertemperatur 1060 °C, 1080 °C, 1100 °C) gewachsen wurden.
Die Schichtstruktur ist in Tabelle 4.1 dargestellt. Um trotz der variierenden Tempera-
tur identische Materialzusammensetzungen zu erreichen, wurde der TMGa-Fluss in den
AlGaN-Schichten angepasst, wahrend der TMAI-Fluss konstant gehalten wurde. Bei allen
Temperaturen wurde jeweils ein planares Template (500 nm AIN auf c-planarem Al,O3)
und ein ELO-Template (5 pm AIN auf c-planarem Al,O3) iiberwachsen (bzgl. Templates vgl.
Abschnitt 2.1.2). Die verwendeten Saphirsubstrate hatten einen nominellen Fehlschnitt von
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Tabelle 4.1.: Schichtdicken und -zusammensetzungen der Laserstrukturen

Schicht  Dicke (nm) Al-Gehalt

Cap 75.0 1.00
Wellenleiter 28.0 0.82
2% QW 3.2 0.75

QB 8.0 0.82
Wellenleiter 20.0 0.82
Puffer 50.0 1.00
Template >500.0 1.00

0.2° in m-Richtung, d.h. parallel zum Waferflat. Um die Vergleichbarkeit der Templates zu
gewahrleisten, wurden die Laserproben auf Vierteln desselben Templatewafers gewachsen.
Bei 1080 °C wurde zusétzlich auf einem ELO-Template gewachsen, bei dem das Saphirsub-
strat einen Fehlschnitt von 0.2° in a-Richtung aufwies, d.h. 60° zum Waferflat verdreht.
Da die ELO-Streifen senkrecht zum Waferflat angeordnet sind, die Fehlschnittrichtungen
aber die Ausrichtung der atomaren Stufen auf der Waferoberfliche beeinflussen, ergeben
sich unterschiedliche Winkel zwischen den Oberflichenstufen beim Wachstum und der
ELO-Strukturierung. Im Folgenden wird daher zunéchst der Einfluss dieser Variation auf
die Probenmorphologie untersucht, bevor die optischen Eigenschaften mittels Kathodolu-
mineszenz und Photolumineszenz charakterisiert werden und die Lasereigenschaften der
Proben unter optischer Anregung verglichen wird.

Abbildung 4.1 zeigt AFM-Aufnahmen der AIN/Saphir-Templates sowie der bei 1080 °C
gewachsenen Laser-Heterostrukturen. Die Oberflichenmorphologie der Laserproben ist
fir alle drei Templatetypen identisch zur Templatemorphologie, d.h. die 200nm dicke
Heterostruktur mit Ga-Gehalten zwischen 18 und 25 % beeinflusst die Morphologie nur
unwesentlich, was aufgrund der relativ geringen eingebauten Verspannung erwartbar war.
Dieses Ergebnis ist fiir alle Laserstrukturen identisch, weshalb hier exemplarisch nur
die bei 1080 °C gewachsenen Proben gezeigt werden. Auf dem planaren Template zeigen
sich V-Pits mit einer Dichte von ca. 8 x 107 em~2, welche sich an Schraubenversetzungen
(Dichte laut HRXRD 1.5 x 107 cm™2) und Inversionsdoménen bilden kénnen [187-189).
Davon abgesehen ist die Oberfliche glatt mit typischen doppelatomaren Stufen (Abb.
4.1(a, b)). Im Gegensatz dazu sind die Oberflachen auf den m-ELO-Templates frei von
V-Pits, zeigen allerdings wellenférmige Undulationen mit einer Amplitude von ca. 6 nm,
deren Abstand von 3.5um dem der Streifen der ELO-Strukturierung entspricht (Abb.
4.1(c, d)). AuBerdem ist spiralférmiges Wachstum erkennbar, welches héufig um Schrau-
benversetzungen herum auftritt [126, 190]. Aus dem Verhéltnis von der Amplitude zum
Abstand der Undulationen lésst sich iiber einfache Trigonometrie (tanf = 6 nm/3.5 pm)
naherungsweise der Fehlschnittwinkel zu 0.1° berechnen. Dies ist deutlich weniger als die
nominellen 0.2°, bei denen tblicherweise ein Aufeinanderlaufen von Stufen (Step Bunching)
mit sich daraus ergebenden Stufenhéhen von bis zu 15nm beobachtet wird [101, 191]. Es
ist daher zu vermuten, dass bei den hier untersuchten Proben der reale Fehlschnitt deutlich
geringer war als der nominell angegebene. Auf den a-verkippten ELO-Templates zeigen
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Abbildung 4.1.: Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen der Oberflachen der verwendeten AIN/Saphir-Templates
(oben) sowie der zugehdrigen, bei 1080 °C gewachsenen Laserstrukturen (unten). Die weiBen Linien deuten
jeweils die Ausrichtung der ELO-Streifen an. (Abbildung aus [186].)

sich groflere relativ glatte Bereiche unterbrochen von einzelnen abrupten Stufen mit Hohen
von 6-10 nm. Durch den um 30° verdrehten Fehlschnitt sind die ELO-Streifen nicht mehr
erkennbar. Vereinzelt tritt wie auf dem m-ELO Spiralwachstum auf (Abb. 4.1(e, f)).

Um den Einfluss der Probenmorphologie auf die Lumineszenzeigenschaften der Quantenfil-
me zu untersuchen, wurden spektral und rdumlich aufgeloste Kathodolumineszenzmessun-
gen durchgefiihrt. In Abbildung 4.2 sind Ubersichtsspektren der bei 1080 °C gewachsenen
Laserproben dargestellt. Obwohl die Proben gleichzeitig gewachsen wurden, variieren
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Abbildung 4.2.: Kathodolumineszenzspektren der bei 1080 °C auf den verschiedenen Templates gewachsenen
Laserproben, integriert {iber einen 15 x 15 pm groBen Bereich, gemessen bei (a) 80 K und (b) 300 K. (Abbildung
aus [186].)
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die Emissionswellenlangen bei Raumtemperatur zwischen 235 und 240 nm. Ursache ist
die unterschiedlich grofie Verspannung der ELO- und planaren Templates, die zu einer
unterschiedlich groflen Verkrimmung der Wafer fithrt. Je starker die Wafer verkriimmt
sind, desto mehr heben sie sich partiell vom Probenhalter im Reaktor ab. Dadurch ergeben
sich Unterschiede in der Wachstumstemperatur an der Probenoberfliche, die wiederum zu
Abweichungen im Galliumeinbau fithren. Die planaren Templates sind beim Wachstum
am starksten verspannt und haben daher die geringste Oberflaichentemperatur und den
hochsten Ga-Einbau gefolgt von den a-ELO-Templates und den m-ELO-Templates.

Alle Spektren zeigen deutliche Abweichungen von der erwarteten GauBverteilung. Bei 80 K
treten bei kiirzeren Wellenlangen die Peaks der Rekombination im Wellenleiter zutage
wahrend auf der langwelligen Seite der Quantenfilmemission zusétzliche Peaks auftreten,
die vermutlich auf Fabry-Perot-Interferenzen innerhalb der Schichtstruktur zuriickzufithren
sind. Sowohl bei 80 K als auch bei Raumtemperatur zeigen die Quantenfilme auf a-ELO die
hochste Intensitét gefolgt von denen auf m-ELO und auf den planaren Templates, bei denen
aufgrund ihrer wesentlich hoheren Versetzungsdichte von ca. 10'° cm™2 nichtstrahlende
Rekombinationsprozesse verstiarkt auftreten. Der Quotient aus Raumtemperatur- und
Tieftemperatur-Intensitat kann analog zur Photolumineszenz-IQE als Maf fiir die Material-
qualitat genutzt werden. Fiir die hier gezeigten Proben ergeben sich Effizienzen von 7.6 %
(a-ELO), 6.5% (m-ELO) und 1.8 % (planar). Die Probe auf a-ELO zeigt dabei gleichzeitig
die grofite spektrale Halbwertsbreite (ca. 1 nm hoher als m-ELO). Potentielle Ursachen
dafiir sind z.B. Grenzflichenrauigkeiten [192] oder lokale Wellenldngenschwankungen auf-
grund von Verspannung oder Inhomogenitéten in der Quantenfilmdicke/-zusammensetzung.
Aufgrund der beobachteten Oberflachenmorphologie scheinen allerdings lokale Inhomogeni-
taten besonders wahrscheinlich. Um diese Vermutung zu tiberpriifen, wurde die raumliche
Variation der Kathodolumineszenzspektren untersucht.

Abbildung 4.3(a) und (b) zeigen eine Sekundéarelektronenaufnahme und die zugehorige In-
tensitatsverteilung der Kathodolumineszenz bei Raumtemperatur der bei 1080 °C auf dem
m-ELO-Template gewachsenen Laserprobe. Der Bereich innerhalb des weiflen Rechtecks
wurde in 50 x 35 Pixel mit einem Abstand von 100 nm eingeteilt und es wurde fiir jeden
Pixel ein Spektrum mit einer Integrationszeit von 0.5s aufgenommen. Die Spektren zeigen
eine gauBformige Intensitatsverteilung, d.h. die asymmetrischen Spektren in Abbildung 4.2
ergeben sich aus der Uberlagerung der symmetrischen Spektren. In Abbildung 4.3(c) und
(d) sind die aus den Spektren extrahierten Verteilungen von Peakintensitit und Peakwel-
lenlange dargestellt. Es zeigt sich, dass die Wellenlénge zwischen 227 und 232 nm variiert,
wobei Bereiche mit langwelligerer Emission gleichzeitig eine hohere Intensitat zeigen. Eine
mogliche Erklarung fiir diesen Effekt ist die Diffusion von Ladungstréagern in die Bereiche
mit geringerer Bandliicke. Dies setzt allerdings Diffusionsléngen im Mikrometerbereich vor-
aus. In der Literatur veroffentlichte Diffusionsléngen sowohl fiir Nitrid-Volumenkristalle als
auch fir Quantenfilme liegen im Bereich von einigen Hundert Nanometern [193-195] bis zu
mehreren Mikrometern [196, 197], widersprechen der Vermutung also nicht grundsétzlich.
Auch eine fiir hohere Al-Gehalte starkere TM-Polarisation konnte zu einer verringerten
Abstrahlung in c-Richtung fithren, der hier beobachtete Wellenléngenunterschied von 4 nm
ist dafiir aber zu gering [198, 199]. Die ldngere Emissionswellenlédnge wird entweder durch
eine lokal hohere Ga-Konzentration oder durch eine grofiere Quantenfilmdicke verursacht,
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Abbildung 4.3.: (a) Sekundérelektronenbild der bei 1080 °C auf m-verkipptem ELO gewachsenen Laserstruktur
aufgenommen bei 5kV und 1.4 nA. (b) Kathodolumineszenzaufnahme desselben Bereichs bei 300 K. Das weiBe
Rechteck markiert den Bereich, innerhalb dessen die in (c) und (d) dargestellte Verteilung von Peakintensitat
und Peakwellenlénge bestimmt wurde. (Abbildung teilweise aus [186].)

moglicherweise auch durch eine Uberlagerung von beidem, da ein verstiarkter Ga-Einbau
eine hohere Wachstumsrate zur Folge hat. Es ist bekannt, dass in dicken AlGaN-Schichten
auf 0.2° m-verkipptem ELO Gallium sich aufgrund seiner im Vergleich zu Aluminium grofe-
ren Diffusionslange verstirkt an den Kanten von mehreren Nanometer hohen Makrostufen
einbaut und so lokal zu einer lingeren Emissionswellenlédnge fithrt [101, 200]. An der hier
untersuchten Probe sind derartige Makrostufen allerdings kaum vorhanden. Es ist daher
anzunehmen, dass der erhohte Galliumeinbau hauptsachlich an den Wachstumsspiralen
stattfindet, die besonders viele Oberflachenstufen anbieten [201, 202].

Auf dem a-verkippten ELO sind grofiere Stufenkanten vorhanden und wie erwartet zeigt
sich an diesen eine intensivere, rotverschobene Emission (Abb. 4.4(c, d)). Die Stufen fihren
zu einer deutlich inhomogeneren Galliumverteilung, welche sich hier in der wesentlich
groBeren Wellenlangenvariation von 7nm auflert. Um die Frage zu beantworten, ob Va-
riationen in der Quantenfilmdicke oder im Ga-Gehalt fiir die Wellenldngenverschiebung
verantwortlich sind, wurden an dhnlichen Proben mit deutlich ausgeprigten Makrostufen
die in Abbildung 4.5 gezeigten HAADF-STEM-Aufnahmen sowie EDXS-Messungen ge-
macht. Die Aufnahmen zeigen, dass die Quantenfilme an der Makrostufe sowohl dicker sind
als auch einen leicht erh6hten Galliumgehalt haben. Der Effekt scheint fiir den untersten
Quantenfilm am stéarksten zu sein, dieser wurde jedoch aufgrund von im TEM méglicher-
weise auftretenden Projektionseffekten in der quantitativen Analyse nicht berticksichtigt.
Abseits der Makrostufe haben die Quantenfilme eine Dicke von (3.0 £ 0.2) nm wéhrend
diese auf der Makrostufe 5nm (2. QW) bis 3.5nm (3. QW) betrdgt. Der Unterschied im
Ga-Gehalt lasst sich auf 1 at% abschétzen. Eine Wiederholung der Messung an 10 weiteren
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Abbildung 4.4.: (a) Sekundérelektronenbild der bei 1080 °C auf a-verkipptem ELO gewachsenen Laserstruktur

aufgenommen bei 5kV und 1.4 nA. (b) Kathodolumineszenzaufnahme desselben Bereichs bei 300 K. Das weiBe

Rechteck markiert den Bereich, innerhalb dessen die in (€) und (d) dargestellte Verteilung von Peakintensitat
und Peakwellenldnge bestimmt wurde. (Abbildung teilweise aus [186].)
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Abbildung 4.5.: (a) HAADF-STEM-Aufnahme von Al 75Gag 25N /Alg g2Gag 1sN-Quantenfilmen auf ELO-AIN
im Bereich einer Makrostufe. (b) Linienscan im Bereich des grauen bzw. schwarzen Pfeils zum Vergleich der
Quantenfilmdicke neben bzw. an der Makrostufe. (c) EDXS-Spektren der Ga-K-Kante im grauen/schwarzen
Rechteck zum Vergleich der Galliumkonzentration neben/an der Makrostufe. (Abbildung aus [186].)
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Makrostufen fiihrte stets zu demselben Ergebnis. Die Ergebnisse bestétigen die Vermu-
tung der gleichzeitigen Erhohung von Ga-Gehalt und Dicke aufgrund der zunehmenden
Wachstumsrate.

Die Ergebnisse der auf den ELO-Templates gewachsenen Heterostrukturen zeigen die
Wechselwirkung zwischen Oberflichenstruktur und Homogenitét der Quantenfilmemission.
In dieses Bild ordnet sich die auf dem planaren Template gewachsene Probe ein, die eine
atomar glatte Oberflache und eine sehr geringe Wellenldngenvariation von weniger als 2 nm
aufweist (Abb. 4.6). Gleichzeitig ist die auf den ELO-Templates beobachtete Korrelation
zwischen Wellenldnge und Intensitat hier nicht erkennbar, was darauf hindeutet, dass
die Inhomogenitédten zu gering sind, um einen signifikanten Einfluss auf die rdumliche
Verteilung der Emission zu haben.

Tendenziell fithren Inhomogenitaten in den Quantenfilmen zu schlechteren Lasereigen-
schaften, insbesondere zu einer erhohten Schwelle [203, 204]. Unter diesem Gesichtspunkt
scheint daher die planare Probe fiir eine Laserstruktur am geeignetsten. Die Defektdichte
in planaren Templates ist fiir Lasing jedoch zu hoch, sodass die Verwendung von ELO-
Templates unumgénglich ist. In Abschnitt 4.2 wird daher untersucht werden, ob sich
durch geringere Fehlschnittwinkel eine homogenere Oberflichenmorphologie auf ELO-
Templates erreichen lasst und wie sich dies auf die Eigenschaften der auf diesen Templates
gewachsenen Laserproben auswirkt.

Neben den auf verschiedenen Templates gewachsenen Proben wurden auch die bei unter-
schiedlichen Temperaturen gewachsenen Proben verglichen. Die Oberflachenmorphologie
und damit auch die Homogenitat der Quantenfilmemission unterscheidet sich nicht von den
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Abbildung 4.6.: (@) Sekundérelektronenbild der bei 1080 °C auf planarem Template gewachsenen Laserstruktur
aufgenommen bei 5kV und 1.4 nA. (b) Kathodolumineszenzaufnahme desselben Bereichs bei 300 K. Das weiBe
Rechteck markiert den Bereich, innerhalb dessen die in (€) und (d) dargestellte Verteilung von Peakintensitat
und Peakwellenlange bestimmt wurde. (Messungen durchgefiihrt von Dr. Ute Zeimer.)
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Abbildung 4.7.: Kathodolumineszenzspektren der auf m-verkipptem ELO bei 1060 °C, 1080 °C und 1100 °C
gewachsenen Laserproben bei (a) 80K und (b) 300 K. (Messungen durchgefiihrt von Dr. Ute Zeimer.)

bereits prasentierten Daten und wird daher hier nicht erneut im Detail dargestellt. Abbil-
dung 4.7 zeigt die Kathodolumineszenzspektren der bei den unterschiedlichen Temperaturen
auf m-verkipptem ELO gewachsenen Laserproben. Die unterschiedlichen Emissionswellen-
langen deuten darauf hin, dass trotz Anpassung der TMGa-Fliisse fiir die verschiedenen
Wachstumstemperaturen nicht ganz identische Schichtzusammensetzungen und -dicken
erreicht wurden. Dividiert man die Intensitdten bei Raumtemperatur durch die bei 80 K,
zeigt sich, dass die bei 1100°C gewachsene Probe mit 17.9 % die hochste Effizienz hat,
gefolgt von der bei 1080°C (7.8 %) und der bei 1060 °C gewachsenen Probe (2.5 %).

In Photolumineszenzmessungen an denselben Proben (Abb. 4.8(a)) zeigt fiir alle unter-
suchten Anregungsleistungen die 1080 °C-Probe die hochste IQE mit einem maximalen
Wert von 22.6 %, gefolgt von der 1100 °C-Probe (15 %) und der 1060 °C-Probe (11 %). Die
Halbwertsbreiten unterscheiden sich kaum.Vergleicht man die PL-Eigenschaften der bei
1080 °C auf verschiedenen Templates gewachsenen Proben (Abb. 4.8(b)), féllt auf, dass
die Quantenfilme auf m-verkipptem ELO die hochste IQE aufweisen (22.6 %), gefolgt von
denen auf a-ELO (19% bei 150kW /cm?). Die Probe auf dem planaren Template weist
aufgrund ihrer hohen Versetzungsdichte eine wesentlich geringere IQE von nur 5% bei
der hochsten Anregungsleistung auf. Gleichzeitig hat diese Probe wie auch in der CL
eine deutlich geringere spektrale Halbwertsbreite, da sich aufgrund der glatten Oberfla-
che wesentlich weniger Inhomogenitiaten bilden. Die PL-IQEs der Proben unterscheiden
sich sowohl beim Vergleich der unterschiedlichen Wachstumstemperaturen als auch beim
Vergleich der unterschiedlichen Templates von den CL-Ergebnissen, wobei die in der CL ge-
nerierte Ladungstrigerdichte ungefihr einer PL-Anregungsleistungsdichte von 20 kW /cm?
entspricht. Dies deutet darauf hin, dass die bei der CL als Referenz verwendete Temperatur
von 80 K nicht niedrig genug ist, um die nichtstrahlende Rekombination ausreichend zu
unterdriicken und aussagekréftige IQE-Werte bestimmen zu koénnen. Nichtsdestotrotz
lassen sich starke Unterschiede, wie zum Beispiel zwischen den Quantenfilmen auf planaren
und denen auf ELO-Templates auch tiber CL korrekt erkennen.

Unter optischer Anregung mit einem 193 nm ArF-Excimerlaser zeigten die bei 1080 °C auf
a- und m-verkipptem ELO gewachsenen Proben TM-polarisierte Laseremission mit Schwel-
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Abbildung 4.8.: Uber temperaturabhingige Photolumineszenzmessungen ermittelte interne Quanteneffizienzen
der (a) auf m-verkipptem ELO bei unterschiedlichen Wachstumstemperaturen bzw. (b) bei 1080°C auf
unterschiedlichen Templates gewachsenen Laserproben fiir verschiedene Anregungsleistungsdichten; (c)-(d)
Spektren der Proben bei 300 K. Die Oszillationen entstehen durch Fabry-Perot-Interferenzen im ELO-Template.
Die Anregungsbedingungen in (c) gelten fiir alle Plots. (Messungen durchgefiihrt von Christoph Reich.)

lenanregungsleistungsdichten von 15 bzw. 10 MW /cm? (Abbildung 4.9). Die bei 1060 °C
und 1100 °C gewachsenen Laserstrukturen sowie die Strukturen auf planaren Templates
zeigten kein Lasing. Letzteres ist aufgrund der wesentlich héheren Versetzungsdichten,
die sich auch bereits in den deutlich geringeren IQEs in PL und CL gezeigt haben, nicht
iiberraschend. In den Photolumineszenzmessungen hatte die bei 1080 °C gewachsene Probe
die hochste IQE. Zusatzlich haben die bei dieser Temperatur gewachsenen Proben eine
etwas langere Emissionswellenlange; was auf einen hoheren Galliumgehalt in den Quanten-
filmen hindeutet. Dieser wiederum konnte zu einem besseren Einschluss der Ladungstrager
in der aktiven Zone fithren und sich so positiv auf die Lasereigenschaften auswirken.
Die erhohte IQE insbesondere bei hohen Anregungsleistungen wiirde ebenfalls zu einem
verbesserten Ladungstriagereinschluss passen. Aufgrund der variierenden Wellenlangen
kann nicht abschlieend beurteilt werden, inwiefern die Wachstumstemperatur in dem
gewédhlten Bereich von 1060-1100 °C tatséchlich ursachlich fiir die Unterschiede in der
IQE und dem Laserverhalten ist. Da aber von den untersuchten Proben nur die bei
1080 °C gewachsenen iiberhaupt Lasing zeigten, wurde fiir alle weiteren in diesem Kapitel
untersuchten Laserstrukturen diese Wachstumstemperatur beibehalten.
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Abbildung 4.9.: Integriert emittierte Intensitat aufgetragen tiber der Anregungsleistungsdichte fiir die Laser-
strukturen auf (a) m-verkipptem und (b) a-verkipptem ELO. Die Insets zeigen polarisationsabhangige Spektren
der Proben oberhalb der Laserschwelle. Aus [205] © 2015 IEEE.

Der Vergleich der Kennlinien in Abbildung 4.9 zeigt, dass die Struktur auf m-verkipptem
ELO eine etwas geringere Schwelle zeigt als die auf a-verkipptem ELO. Fiir die Beurteilung,
ob dieser Unterschied rein zufallig oder auf die unterschiedlichen Templates zuriickzufithren
ist, wére eine Messung von Laserkennlinien an verschiedenen Positionen auf jeder Probe
mit anschlieBender statistischer Auswertung notwendig. Dies war jedoch aufgrund der
geringen Stabilitat der Proben nicht moglich. Allerdings deuten die Unterschiede in der
IQE (Abb. 4.8) sowie die groflere laterale Homogenitét auf den m-ELO-Templates (Abb.
4.3, 4.4) darauf hin, dass der Unterschied charakteristisch fiir die Proben ist.

Hinsichtlich der mit > 10 MW /cm? insgesamt sehr hohen Schwellen sei auf die in Abschnitt
2.2 getatigten Aussagen zur Bestimmung optisch gepumpter Laserschwellen, die z.B. von der
Breite des angeregten Streifens und der Verteilung der Anregungsleistungsdichte abhéngen,
verwiesen. Trotz dieser Relativierung sind die Schwellenleistungsdichten auflergewoéhnlich
hoch. Vergleiche mit veréffentlichten Ergebnissen anderer Gruppen zeigen, dass deren
Laserstrukturen in der Regel wesentlich diinnere oder auch gar keine AIN-Cap-Schichten
haben [88, 206]. Verglichen damit ist die Cap-Schicht der hier untersuchten Laser mit
75nm sehr dick, sodass bei einem Absorptionskoeffizienten von ca. 2 x 10° em™! [207] im
Cap bereits 80 % des Pumplichts absorbiert werden. Die Ladungstriagergeneration nimmt
dabei exponentiell mit der Eindringtiefe ab. Mit zunehmender Cap-Dicke erhoht sich
die Wahrscheinlichkeit, dass Ladungstrager rekombinieren, bevor sie die Quantenfilme
erreichen, insbesondere, da die nichtstrahlende Rekombination an der Halbleiteroberflache
typischerweise stark erhoht ist. Simulationen des optischen Pumpens mit der Software
Silvaco Atlas (siehe Abschnitt 2.2.5.1) bestatigen, dass fiir eine geringere Cap-Dicke sich
die Ladungstragerdichte in allen Quantenfilmen erhoht und daher eine stark verringerte
Laserschwelle zu erwarten wére (Abb. 4.10), auch wenn die berechneten absoluten Schwel-
lenleistungsdichten deutlich von den experimentellen abweichen. Die Simulation zeigt
auch, dass fiir alle Cap-Dicken die mit der Eindringtiefe der Pumpstrahlung abnehmende
Ladungstrager-Generationsrate zu einer inhomogenen Ladungstragerverteilung zwischen
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Abbildung 4.10.: (a) Simulierte Abhéngigkeit der Schwellenleistungsdichte der untersuchten optisch gepumpten
Laser von der Dicke der AIN-Cap-Schicht. (b) Abhéngigkeit der Ladungstragerdichte in den QWs von der
Cap-Dicke bei einer Anregungsdichte von 80 kW /cm?. Details zur Simulation finden sich auf S. 35.

den QWs fiihrt, sodass die Ladungstragerdichte im oberen QW grofer ist als den darunter
liegenden.

Aus den Ergebnissen dieses Abschnitts ergeben sich zwei Ansétze fiir die weitere Untersu-
chung und Verbesserung der optisch gepumpten Laserstrukturen. Zum einen sollte eine
diinnere Cap-Schicht verwendet werden, um zu tberpriifen, ob sich dadurch die Schwelle
senken ldsst. Zum anderen wurde deutlich, welch groflen Einfluss die Versetzungsdichte und
die Oberflichenmorphologie auf das Lasing haben. Der Fehlschnitt der ELO-Templates
wiederum beeinflusst beide Parameter und wird daher im folgenden Abschnitt 4.2 genauer
untersucht werden.

4.2. Einfluss des Substrat-Fehlschnitts

Im vorigen Abschnitt wurde gezeigt, dass die Versetzungsdichte der verfiigharen planaren
AIN/Al;O3-Templates zu hoch ist, um optisch gepumptes Lasing zu erreichen. Es ist
daher notwendig, ELO-Templates zu verwenden, in denen durch geétzte und anschlieBend
lateral iiberwachsene Graben eine wesentlich starkere Reduktion der Versetzungsdichte
moglich ist. Diese Gréaben beeinflussen jedoch die Oberflichenmorphologie der Heterostruk-
turen, wobei das genaue Verhalten von der Grofle des Substratfehlschnitts, dem Winkel
zwischen Fehlschnittrichtung und Grében sowie den Wachstumsbedingungen des ELO-
Templates abhéngt. Wéhrend im vorherigen Abschnitt verschiedene Fehlschnittrichtungen
untersucht wurden, wird im Folgenden die Gréle des Fehlschnitts in Saphir-m-Richtung
zwischen 0.1° und 0.2° variiert. Bei der gewéahlten Orientierung verlaufen die Fehlschnitt-
induzierten Stufen auf der Waferoberfliche genau parallel zu den ELO-Streifen. Wird der
Fehlschnittwinkel erhoht, so miissen die Oberflichenstufen entweder héher werden oder
dichter zusammen liegen (oder beides). Beim ELO-Wachstum treffen die freistehenden
Streifen erst bei einer Schichtdicke von >2 pm aufeinander, sodass sich mit zunehmenden
Fehlschnitt ein deutlicher Hohenunterschied ergibt. Enslin und Knauer haben gezeigt,
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dass fiir die hier untersuchten Templates fiir einen Fehlschnitt kleiner 0.12° die Stufen
an den Koaleszenzlinien tiberwunden werden konnen, sodass die Oberfliche nur leichte
wellenférmige Undulationenzeigt [99, 208]. Ist der Fehlschnitt aber groBer als 0.16°, laufen
die atomaren Stufen auf den ELO-Streifen auf die Makrostufen an den Koaleszenzlinien
auf und es ergeben sich Stufenhéhen von mehr als 15 nm.

Die im Folgenden untersuchten Templates sollten mit nominellen Fehlschnitten von 0.1
und 0.2° beide beschriebenen Wachstumsmodi abbilden. Es wurden zwei Templatewafer
verwendet, von denen jeweils drei Viertel mit drei verschiedenen Laserstrukturen tiberwach-
sen wurden. Die Laserstrukturen unterscheiden sich in Dicke und Anzahl der Quantenfilme
und werden in Abschnitt 4.3 genauer analysiert. Die exakten Schichtstrukturen finden sich
in Abbildung 4.15. Die Laserproben werden im Folgenden anhand der Quantenfilmanzahl
benannt als

o SQW (Single Quantum Well — ein Quantenfilm),
« DQW (Double Quantum Well — zwei Quantenfilme),
o QQW (Quadruple Quantum Well — vier Quantenfilme).

Abbildung 4.11 zeigt, dass alle drei Laserstrukturen auf dem 0.2°-verkipptem ELO-Template
eine geringere Laserschwelle zeigen als auf dem 0.1°-verkippten. Auch wenn die Unterschiede
im Rahmen der Messungenauigkeit bei SQW und QQW insignifikant sind, sprechen der
identische Trend bei allen drei Strukturen sowie der signifikante Unterschied beim DQW
fiir einen realen Effekt. Gleichzeitig fallt auf, dass die Schwellen von allen Heterostrukturen
zwischen 1.5 und 2.6 MW /cm? liegen und damit auf 10 bis 20 % der im vorherigen Abschnitt
berichteten Werte verringert werden konnten. Ein Hauptgrund hierfiir ist mit hoher
Wahrscheinlichkeit die reduzierte Dicke der AIN-Cap-Schicht von nur noch 20 nm, sodass
ein groflerer Teil der generierten Ladungstrager die Quantenfilme erreicht. Der Einfluss
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Abbildung 4.11.: Gemittelte Laserschwellen der drei untersuchten Heterostrukturen auf 0.1° bzw. 0.2° nach

m-verkippten Templates. Die Fehlerbalken sind fir ein Vertrauensniveau von 95 % berechnet. (Messungen
durchgefithrt von Martin Martens.)
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der Cap-Dicke ist damit noch stérker als anhand der Simulationsrechnungen (Abb. 4.10)
vermutet.

Um die geringeren Schwellen auf dem 0.2°-verkippten Template zu verstehen, ist eine
genauere Charakterisierung der Proben notwendig. AFM-Aufnahmen (exemplarisch in
Abb. 4.12(a, e) fur die QQW-Struktur) zeigen das erwartete Verhalten, d.h. Step Bun-
ching auf dem 0.2° verkippten Template mit einem Stufenabstand, der ungefahr identisch
zu den Abstdnden der ELO-Streifen ist, sowie leichte Undulationen der Oberflache und
Spiralwachstum an Schraubenversetzungen auf dem 0.1° verkippten Template. In Katho-
dolumineszenzaufnahmen der QQW-Proben zeigt sich auf dem 0.2° verkippten ELO eine
erhohte Intensitdt an den Kanten der Makrostufen (Abb. 4.12(b)), die mit einer Rotver-
schiebung der Emissionswellenldange (Abb. 4.12(c), AA=7nm) durch Ga-Akkumulation
und eine erhohte QW-Dicke einhergeht (vgl. Abschnitt 4.1). Im Gegensatz dazu zeigen
die Quantenfilme auf 0.1° verkipptem Template nur leichte Schwankungen der Intensitét
aufgrund der durch die ELO-Strukturierung verursachten Bereiche héherer und geringerer
Versetzungsdichte (Abb. 4.12(f)). Zusétzlich ist die im vorherigen Abschnitt beschriebene
Anreicherung von Gallium an Spiralen um Schraubenversetzungen zu beobachten (Abb.
4.12(g)). Die dadurch verursachte Inhomogenitiat der Emissionswellenldnge aus den Quan-
tenfilmen ist jedoch mit 3.4 nm wesentlich geringer als auf dem 0.2° verkippten Template.
Anhand der bisherigen Informationen wére zu vermuten, dass die 0.1° verkippten Proben
aufgrund ihrer besseren Homogenitét geringere Laserschwellen besitzen. Das entgegensetzte
experimentelle Ergebnis lasst sich erst durch Querschnitts-TEM-Aufnahmen verstehen
(Abb. 4.12(d, h)). Diese zeigen fiir das 0.2° verkippte Template zum einen eine stiarkere
Reduktion der Defektdichte im ersten Mikrometer AIN, vermutlich aufgrund einer durch
den hoheren Fehlschnitt erzeugten zusétzlichen Inklination der Versetzungen [191]. Zum
anderen verlaufen die an den Koaleszenzlinien entstehenden Koaleszenzdefekte haufig
nicht senkrecht wie bei dem 0.1° verkippten Template, sondern diagonal. Der Grund
fiir diese Inklination sind die Makrostufen, die wegen des grofleren Fehlschnitts an den
Koaleszenzstellen entstehen. Wahrend des Wachstums propagieren die Makrostufen entlang
der Oberfliche und ziehen die Koaleszenzdefekte mit sich. Dadurch kreuzen sie senkrecht
verlaufende Versetzungen und reduzieren deren Dichte, sodass sich im Bereich der Hete-
rostruktur auf dem 0.2° verkippten Template eine verringerte Versetzungsdichte (Tabelle
4.2) ergibt. Es fallt allerdings auf, dass in der abgebildeten TEM-Aufnahme nicht alle
Koaleszenzgrenzen diagonal verlaufen, wahrend gleichzeitig im AFM-Bild die Makrostufen

Tabelle 4.2.: Uber HRXRD w-Scans ermittelte Halbwertsbreiten der AIN-(0002)- und (3032)-Reflexe sowie
die Gber STEM bestimmten TDDs im Bereich der Quantenfilme fiir die auf 0.1° bzw. 0.2° verkippten Tem-
plates gewachsenen Heterostrukturen. Aufgrund der groBen Eindringtiefe bilden die Rontgenmessungen die
unterschiedlichen Versetzungsdichten im Bereich der Quantenfilme nicht so klar ab wie die STEM-Ergebnisse.

Fehlschnitt XRD FWHM (”) TDD (STEM)

©) (0002)  (3032) (cm™2)
0.1 150 500 3-5 x 107
0.2 160 400 1-2 x 107
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Abbildung 4.12.: (a) AFM, (b) pan-CL und (c) CL-Map innerhalb des weiBen Quadrats der Oberflache der
auf dem 0.2°-verkippten ELO-Templates gewachsenen QQW-Laserstruktur sowie (d) Querschnitts-ADF-STEM-
Aufnahme. Die VergroBerung zeigt die Versetzungsdichtereduktion in den ersten Mikrometern, die weiBen Pfeile
markieren von den Koaleszenzlinien ausgehende Korngrenzen; (e), (f), (g), (h) identische Aufnahmen fir die
auf 0.1°-verkippten Templates gewachsene QQW-Laserstruktur. (CL-Aufnahmen gemessen von Dr. Ute Zeimer,
STEM-Aufnahmen gemessen von Dr. Anna Mogilatenko.)
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4.2. FEinfluss des Substrat-Fehlschnitts

von glatten Bereichen unterbrochen sind. Die wahrscheinlichste Ursache fiir dieses Verhal-
ten sind leichte Inhomogenitaten im Substratfehlschnitt oder im Heterostrukturwachstum,
die lokal zur Ausbildung oder Verhinderung von Makrostufen fiihren.

Insgesamt zeigen die Ergebnisse, dass fiir die untersuchten Proben offensichtlich der positive
Einfluss der verringerten Versetzungsdichte auf den 0.2° verkippten Templates gegeniiber
der erh6hten Inhomogenitit der Quantenfilmzusammensetzung tiberwiegt, sodass sich eine
niedrigere Laserschwelle auf diesen Templates ergibt. Es wurde allerdings auch deutlich,
dass geringfiigige Anderungen des Fehlschnitts bereits zu starken Unterschieden in der
Morphologie und Homogenitat der Heterostruktur fithren kénnen. Aus den diskutierten
Daten kann daher nicht allgemeingiiltig abgeleitet werden, dass ein Fehlschnitt von 0.2°
generell zu geringeren Laserschwellen fiihrt. Im Gegenteil zeigt die Wiederholung des
Experiments mit Templates von einer anderen Charge, auf denen drei Laserstrukturen
gewachsen wurden, die sich in ihrem Dotierprofil unterscheiden (vgl. Kapitel 5), exakt
entgegengesetzte Resultate. In diesem Fall hatten zwar beide Templates einen nominellen
Fehlschnitt von 0.2°, die REM- und CL-Aufnahmen in Abbildung 4.13 zeigen jedoch
deutlich, dass eine Probe Makrostufen mit der typischen Galliumakkumulation ausbildet,
wahrend die andere die fiur einen geringeren Fehlschnitt typische homogene Emission mit
Spiralwachstum an Schraubenversetzungen aufweist. Dies deutet stark darauf hin, dass
der Fehlschnitt bei der Probe ohne Makrostufen <0.12° betriagt (nach [208]).

Alle drei Laserstrukturen, die jeweils auf beiden Templates gewachsen wurden, zeigen
konsistent, aber im Gegensatz zu den vorherigen Ergebnissen, auf dem Template ohne
Makrostufen geringere Schwellen (Abb. 4.14). Der einzige auffallende Unterschied zwischen
diesen Proben und den zuvor untersuchten ist, dass hier die Makrostufen keine grofieren

B

MR YL, A .
)
1 pm

E

| 241.6 nm
Abbildung 4.13.: (a) Sekundirelektronenbild, (b) Kathodolumineszenzsignal und (c) Wellenlangenverteilung
innerhalb des weiBen Rechtecks fiir die Probe mit Makrostufen; (d), (e), (f) vergleichbare Aufnahmen fir die
Probe ohne Makrostufen. (Messungen durchgefiihrt von Dr. Ute Zeimer.)

242.4 nm
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Abbildung 4.14.: Gemittelte Laserschwellen der drei untersuchten Heterostrukturen auf einem Template mit
und einem ohne Makrostufen. Die Fehlerbalken sind fiir ein Vertrauensniveau von 95 % berechnet.

Unterbrechungen zeigen. Dies konnte zum einen zu einer grofieren mittleren Inhomogenitat
der Quantenfilme fithren und zum anderen die optischen Streuverluste im Resonator
erh6hen und somit zu einer hoheren Schwelle fiihren.

Aus den gegensétzlichen Ergebnissen der beiden untersuchten Probensitze muss geschluss-
folgert werden, dass die Auswirkungen des Substratfehlschnitts auf die Laserschwelle
bei Wachstum auf ELO-AIN /Saphir-Templates nicht vorhersagbar sind, sondern von der
exakten Auspriagung der Templateeigenschaften und der Heterostruktur abhangen. Eine
Moglichkeit zur Vermeidung dieses Unsicherheitsfaktors wére der Wechsel hin zu unstruk-

turierten Templates mit entsprechend geringen Versetzungsdichten oder zu einkristallinen
AIN-Substraten.

4.3. Variation der Quantenfilmanzahl und -dicke

In Abschnitt 4.2 wurde der Einfluss des Substratfehlschnitts anhand mehrerer Laser-
heterostrukturen mit unterschiedlicher Quantenfilmanzahl und -dicke untersucht. Die
Unterschiede zwischen diesen Heterostrukturen und damit der Einfluss der aktiven Zone
auf die Lasereigenschaften sollen im Folgenden genauer analysiert werden.

Der exakte Aufbau der drei Heterostrukturen ist in Abbildung 4.15 dargestellt. Indem Dicke
dqw (1.5, 3, 6nm) und Anzahl Nqw (4, 2, 1) der Quantenfilme gleichzeitig, aber in entge-
gengesetzter Richtung variiert wurden, wurde das Gewinnvolumen Vi, = dow X Nqw
konstant gehalten. Ebenso wurde die Gesamtdicke der wellenfithrenden Schichten (Wellen-
leiter + Quantenfilme) konstant gehalten, um annédhernd die gleiche vertikale Feldverteilung
der optischen Mode zu erreichen. Leichte Unterschiede in der Verteilung ergeben sich
dennoch, da die variierende Quantenfilmanzahl das Brechungsindexprofil geringfiigig ver-
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4.3. Variation der Quantenfilmanzahl und -dicke

2 x 3 nm Aly;,Ga, ;N QWs 6 nm Aly,Ga, ;N QW
SQw

AIN
=4 x 1.5 nm Aly ,Gay ;N QWs

81 nm 20 nm

Aly 5,Gag 4gN

5 um

ELO AIN

-
Abbildung 4.15.: Schichtaufbau der drei Laserheterostrukturen mit 4 (Quadruple Quantum Well, QQW), 2
(Double Quantum Well, DQW) und 1 (Single Quantum Well, SQW) Quantenfilm.

QQw DQW

andert. Wellenleitersimulationen zeigen allerdings, dass diese Unterschiede im Fernfeld
zu einer Schwankung der Halbwertsbreite von < 0.7° fithren und der Uberlapp zwischen
optischer Mode und Quantenfilmen fir alle Proben zwischen 5.9 und 6.3 % liegt. Die
Heterostrukturen wurden zum einen auf den im vorherigen Abschnitt vorgestellten 0.1°
und 0.2° verkippten ELO-Templates mit niedriger Versetzungsdichte gewachsen (vgl. Tab.
4.2, im Folgenden abgekiirzt als NO1 und N02) sowie zusétzlich auf einem ebenfalls 0.1°
verkippten ELO-Template mit einer wesentlich hoheren Versetzungsdichte im Bereich von
10" em ™ (im Folgenden HO1). Die Ursache fiir diese erhéhte Defektdichte sind wahrschein-
lich Abweichungen im Oberflachenzustand des Saphirsubstrats sowie im Sauerstoffangebot
wéahrend der AIN-Nukleation, die hier jedoch nicht weiter untersucht werden sollen. Viel
mehr soll der Einfluss der Quantenfilmanzahl/-dicke bei unterschiedlicher Kristallqualitét
analysiert werden.

Unter optischer Anregung mit einem 193 nm Excimerlaser zeigten alle Heterostrukturen
auf den Templates mit niedriger Versetzungsdichte Lasing, wahrend auf dem Template mit
hoher Versetzungsdichte nur fiir die QQW-Struktur Lasing beobachtet wurde. Abbildung
4.16 zeigt die mittleren Schwellenleistungsdichten sowie eine beispielhafte Kennlinie mit
Laserspektrum. Es féllt auf, dass die Schwelle auf HO1 ungefahr doppelt so hoch ist wie
auf NO1 und NO2. Auerdem zeigte nur die QQW-Struktur Lasing, wiahrend diese auf den
anderen Templates jeweils die hochsten Laserschwellen aufwies. Die niedrigste Schwelle
hat auf NO1 der SQW und auf NO2 der DQW. Aufgrund der innerhalb der statistischen
Schwankungen relativ geringen Unterschiede ist die Signifikanz dieser Differenzierung
jedoch unsicher. Mit groflerer Sicherheit lasst sich sagen, dass die Schwellen fiir beide
Strukturen mit zunehmender Quantenfilmanzahl/abnehmender Quantenfilmdicke tenden-
ziell zunehmen. Die Ursache fiir die konsistent geringeren Schwellen auf N02 im Vergleich
zu NO1 wurde bereits in Abschnitt 4.2 diskutiert.

Um die Ursache der beobachteten Schwellenunterschiede zwischen SQW, DQW und QQW
auf den verschiedenen Templates besser zu verstehen, wurden Kathodolumineszenzmes-
sungen gemacht, sowie der optische Pumpprozess mit der Software Silvaco Atlas simuliert.
Abbildung 4.17 zeigt die Kathodolumineszenzaufnahmen der Heterostrukturen auf NO1
und NO2. Es sind die fiir das jeweilige Template typischen Merkmale zu beobachten,
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Abbildung 4.16.: (a) Exemplarische Kennlinie und Laserspektrum der SQW-Struktur auf NO1 (Abb. aus
[209]); (b) mittlere Schwellenleistungsdichten aller Proben, die Lasing gezeigt haben. Dabei bezeichnen NO1
und NO2 die Proben auf ELO-Templates mit niedriger Versetzungsdichte (Tab. 4.2) und HO1 die 0.1° verkippte
Probe mit hoher Versetzungsdichte (10'°cm=2). Die Fehlerbalken sind fiir ein Vertrauensniveau von 95 %
berechnet (Eine Berechnung fiir HO1 war nicht méglich, da nur eine Kennlinie aufgenommen werden konnte.).
(Messungen durchgefiihrt von Martin Martens.)

d.h. auf NO1 hellere und dunklere Streifen aufgrund der durch das ELO verursachten
variierenden Versetzungsdichte sowie Spiralwachstum an Schraubenversetzungen, an denen
sich Gallium bevorzugt anlagert. Dieselben Spiralen sind auch auf N0O2 vereinzelt erkenn-
bar, deutlicher fallen jedoch die Stufenkanten aufgrund ihrer durch Galliumakkumulation
rotverschobenen, intensiveren Lumineszenz auf, wie sie bereits aus Abschnitt 4.2 bekannt
ist. Die Inhomogenitét ist auf NO2 fiir alle Heterostrukturen grofler als auf NO1 und nimmt,
in Ubereinstimmung mit Ergebnissen von Hangleiter et al. [210], auf beiden Templates
mit zunehmender Quantenfilmdicke zu.

Bei Betrachtung der Kathodolumineszenzspektren der Proben (Abb. 4.18) fallt auf, dass
bei 80 K mit zunehmender Quantenfilmdicke die Intensitat der Quantenfilmemission immer
weiter abnimmt, wahrend der kurzwelligere Peak der Wellenleiteremission an Intensitat
gewinnt. Gleichzeitig verschiebt sich die Emission zu grofleren Wellenléngen. Bei Raum-
temperatur ist fir die SQW-Strukturen nur noch die Wellenleiteremission erkennbar,
aber kein Quantenfilmpeak. Die wahrscheinlichste Ursache hierfiir ist die Trennung der
Ladungstriagerwellenfunktionen durch den Quantum Confined Stark Effect (QCSE) mit
zunehmender Quantenfilmdicke!. Berechnungen mit Silvaco Atlas zeigen, dass der Uberlapp
von Elektronen- und Lochwellenfunktion von 77 % (1.5nm QW) auf 18 % (6 nm QW) ab-
nimmt (Abb. 4.19). Der geringe Uberlapp verringert die Wahrscheinlichkeit fiir strahlende
Rekombination offensichtlich so stark, dass diese bei Raumtemperatur kaum noch auftritt.
Fiir die Laserschwelle ist dies potentiell vorteilhaft, da die verringerte strahlende Rekom-
binationsrate den Aufbau von Besetzungsinversion bei geringeren Anregungsleistungen
ermoglicht [211].

'QCSE wird hier sowohl fiir die Beeinflussung der Bandkanten durch die Polarisationsfelder als auch fiir
die resultierende Rotverschiebung der Emissionswellenlidnge verwendet.
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1.5 nm QQW
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Abbildung 4.17.: Kathodolumineszenzaufnahmen (ohne Wellenlidngenselektion) und Verteilung der Peakwel-
lenldnge in den durch weiBe Quadrate markierten Bereichen fiir (a, d) die QQW-, (b, e) die DQW- und (c,
f) die SQW-Struktur auf (a—c) dem NO1-Template und (d—f) dem NO2-Template. Alle Aufnahmen wurden
bei 80 K gemacht. Die Wellenlangenverteilungen in (d) und (f) sind durch aufladungsbedingte Drift verzerrt.
(Messungen durchgefiihrt von Dr. Ute Zeimer.)

Abbildung 4.20 zeigt fiir alle 9 Proben die aus der Simulation bestimmten und die experi-
mentellen Schwellen. Fiir die Simulation wurden die Shockley-Read-Hall-Lebensdauern aus
den unterschiedlichen Versetzungsdichten der jeweiligen Templates nach dem Modell von
Karpov und Makarov [133] berechnet, welches um einen versetzungsdichteunabhangigen
Term fiir die nichtstrahlende Rekombination an Punktdefekten erweitert wurde (Details
siche Abschnitt 2.2.5.1). Fir HO1 wurden auflerdem basierend auf den Berechnungen
von Liau et al. [138] aufgrund der hohen Versetzungsdichte hohere optische Verluste in
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Abbildung 4.18.: Kathodolumineszenzspektren der drei Heterostrukturen auf NO1 (links) und NO2 (rechts),
einmal bei 80 K (oben) und bei Raumtemperatur (unten). (Messungen durchgefiihrt von Dr. Ute Zeimer.)
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Abbildung 4.19.: Berechneter Uberlapp der Elektronen- und Lochwellenfunktion in Abhingigkeit von der
Quantenfilmdicke fir die hier untersuchten Heterostrukturen im ungepumpten Zustand. Die Insets zeigen
Elektron- und Lochwellenfunktion innerhalb eines Quantenfilms (gestrichelte Linien). Die Berechnungen wurden
mit Silvaco Atlas durchgefiihrt.
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Quantenfilmdicke (hm)  Quantenfilmdicke (nm) Quantenfilmdicke (nm)

6 3 1.5 6 3 1.5 6 3 1.5
o~ 4 : . : : — 200 ~ &~ 107 : — 500 —~
e % = N
é (\EJ § ® 5

3+ T 1150 R

= < + E S 8 ® 1400 E
2, P ® 1w + {1002 2 2
[ O o )
2 ﬁ 2 =2 2
= £ © 6 1300 £
& 14|(a)auf NO2 1(b) auf NO1 150 &3 3 (c) auf HO1 A
. = Experiment = Experiment ;. = Experiment . :
3 ®  Simulation ®  Simulation £ 3 ®  Simulation £
© 0 T T T T T T 0 ® o 4 T T T 200 @

1 2 3 4 1 2 3 4 1 2 3 4

Quantenfilmanzahl Quantenfilmanzahl Quantenfilmanzahl

Abbildung 4.20.: Experimentell bestimmte und Giber Simulationen berechnete Laserschwellen fiir die SQW,
DQW und QQW-Heterostruktur auf (a) N02, (b) NO1 und (c) HO1.

Héhe von 155 cm™! im Resonator angenommen. Die aus den CL-Messungen ersichtlichen
Unterschiede in der Homogenitat der Quantenfilme wurden in den Simulationen nicht
berticksichtigt, da eine adaquate Implementierung nur schwer moglich gewesen wére.
Experimentelle und simulierte Schwellen unterscheiden sich ungefdhr um einen Faktor 20,
zeigen unter Berticksichtigung dieses konstanten Faktors aber ein sehr ahnliches Verhalten.
Auf N0O2 und NO1 erhoht sich auch in der Simulation die Schwelle mit zunehmender
Quantenfilmanzahl, wobei die im Experiment geringere Schwelle des DQW auf N02 nicht
korrekt wiedergegeben wird. Auf HO1 zeigt die Simulation die geringste Schwelle fiir den
QQW, d.h. der auf den Templates mit niedriger Versetzungsdichte beobachtete Trend
kehrt sich um. Dies passt zu dem experimentellen Befund, dass nur der QQW iiberhaupt
Lasing zeigt, auch wenn die Simulation die Schwellenunterschiede sicherlich unterschétzt,
da sonst der abrupte Wechsel von ,Lasing‘ zu ,kein Lasing‘ nicht zu erklédren wére. Der
hohe absolute Unterschied zwischen den simulierten und den experimentellen Schwellen
wird zum einen durch die in Abschnitt 2.2.5 gemachten Aussagen zur Schwierigkeit bei der
Bestimmung optisch gepumpter Laserschwellen relativiert (gemessene Schwellen potentiell
Faktor 2-10 zu hoch). Zum anderen erfolgte die Simulation nur eindimensional, d.h.
die laterale Modenverteilung und die Gewinnfithrung in dieser Richtung wurden nicht
berticksichtigt. Es ist jedoch zu erwarten, dass diese zu einer Erhéhung der Schwellen in
der Simulation fithren [212, 213].

Fiir die Abnahme der Schwelle auf NO1 und N02 mit abnehmender Quantenfilmzahl/zuneh-
mender Quantenfilmdicke erscheinen drei Ursachen wahrscheinlich. Zum einen erhoht sich
wie bereits bei der Auswertung der CL.-Messungen diskutiert mit der Quantenfilmdicke
auch der Einfluss des QCSE. Als zweiter relevanter Effekt kommt die nichtstrahlende
Rekombination an Heterogrenzflachen infrage, die bei der QQW-Struktur allein aufgrund
der grofleren Anzahl von Grenzflaichen zu einem grofleren Ladungstragerverlust fithren
sollte. Drittens fithrt die inhomogene Ladungstrégergeneration bei optischer Anregung in
DQW und QQW wie bereits in Abschnitt 4.1 beschrieben zu einer inhomogenen Verteilung
der Ladungstrager auf die Quantenfilme. Abbildung 4.21(a) zeigt die in der Simulation
berechneten Elektronen- und Locherdichten in den QWs der drei Heterostrukturen auf

79



Kapitel 4. Auswirkungen von Morphologie und Design auf die Lasereigenschaften

QW-Dicke (nm)

6 3 2 1.5

™ T T T T

g 164 .\ oberer Qw|
A /

o = —

= 1.4- ° \ ] S

; o

g fster Qw o

o 1 1€ =

212 Nrer QW %

o C

o w

£ 1.0+

% P...=100 kW/cm? .

S _|—=— Elektronen i — Valenzband

5 0.84_,_ Locher tiefster QW 6.0- Leitungsband i
—I T T T T T T T T T

1 2 3 4 40 60 80 100 120 140
QW-Anzahl Tiefe (nm)
(a) (b)

Abbildung 4.21.: (a) Simulierte Verteilung der Elektronen- und Lécherdichten in den QWs der drei He-
terostrukturen SQW, DQW und QQW auf NO1 bei einer Anregungsleistungsdichte von 100 kW /cm?. (b)
Bandverlauf in der QQW-Struktur bei derselben Anregungsleistung zur Verdeutlichung der durch den QCSE
verursachten Potentialbarrieren zwischen den QWs.

dem NO1-Template bei einer Anregungsleistungsdichte von 100 kW /cm?, d.h. unterhalb
der Laserschwelle. Wie erwartet ist die Ladungstragerkonzentration in den tieferen QWs
deutlich geringer als in den oberen. Der Effekt wird durch den QCSE beglinstigt, da die
Verkippung der Bander zu Potentialbarrieren zwischen den Quantenfilmen fithrt (Abb.
4.21(b)). Die Verteilung ist fiir Locher aufgrund ihrer kiirzeren Diffusionslangen L,

inhomogener als fur Elektronen (L, , = /Dy pTar, vgl. Tab. A.1). Durch die erhohte
nichtstrahlende Rekombination an Heterogrenzflichen sinkt auch die mittlere Ladungstré-
gerdichte in den Quantenfilmen mit zunehmender QW-Anzahl ab. Beim QQW liegt der
oberste Quantenfilm deutlich ndher an der Oberflache als bei SQW und DQW und damit
in einem Bereich mit wesentlich hoherer Ladungstragergenerationsrate, was die erhohte
Elektronendichte in diesem QW erklart.

Um zu priifen, ob die inhomogene Ladungstragerverteilung, der QCSE oder die Grenzfla-
chenrekombination fiir den Anstieg der Laserschwellen mit der QW-Anzahl verantwortlich
sind, wurde die Simulationen fiir die Heterostrukturen auf NO1 einmal ohne Berticksich-
tigung der Polarisationsfelder, d.h. ohne QCSE und einmal ohne Beriicksichtigung der
Grenzflichenrekombination wiederholt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.22(a) dar-
gestellt und zeigen, dass ohne QCSE die Schwelle fiir alle Laserstrukturen absinkt, der
urspriingliche Trend aber erhalten bleibt, wiahrend ohne nichtstrahlende Grenzflachenre-
kombination der QQW die geringste Schwelle zeigt. Aufgrund dieser Trendumkehr kann
die inhomogene Anregung der Quantenfilme als Ursache fiir den Schwellenverlauf ausge-
schlossen werden. Dass auch der QCSE nicht ausschlaggebend ist, scheint zunéchst im
Widerspruch zu den CL-Ergebnissen zu stehen, die einen deutlich Einfluss des QCSE
zeigen. Vergleicht man jedoch die in der Simulation berechneten emittierten Leistungen

unterhalb der Schwelle, so zeigt sich in Ubereinstimmung mit den CL-Messungen, dass
diese fiir niedrige Anregungsleistungen beim QQW und DQW héher sind als beim SQW
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Abbildung 4.22.: (a) Aus der Simulation ermittelte Schwellen fiir die Heterostrukturen auf NO1 unter
Beriicksichtigung von Polarisationsfeldern und Grenzflachenrekombination (schwarz), ohne Polarisationsfelder
(rot) und ohne Grenzflachenrekombination (blau). (b) Kennlinien der Heterostrukturen auf NO1 ober- und
unterhalb der Schwelle. Der Inset zeigt einen Ausschnitt im Bereich der Schwelle vergréBert.

(Abb. 4.22(b)). Die Simulationsergebnisse deuten daher darauf hin, dass der QCSE bei
den hier untersuchten Proben insbesondere fiir geringe Anregungsleistungen zu einem
Absinken der optischen Leistung mit zunehmender Quantenfilmdicke fiihrt. Bei hoheren An-
regungsleistungen werden die internen Felder jedoch durch die eingebrachten Ladungstrager
zunehmend abgeschirmt, sodass letztendlich die mit der Quantenfilmanzahl zunehmende
nichtstrahlende Rekombination an Heterogrenzflichen dafiir verantwortlich ist, dass der
6 nm dicke SQW die geringste Laserschwelle aufweist.

Das Verhalten der Laserschwellen auf N02 und HO1 lasst sich anhand der simulierten
Gewinnkurven (Abb. 4.23) besser verstehen. Die Gewinnkurven stellen den modalen Gewinn
der Grundmode tiber der Anregungsleistungsdichte dar. Die optischen Verluste legen fest,
bei welchem modalen Gewinn Lasing einsetzt. In der Abbildung ist jeweils markiert,
welche Heterostruktur bei einem bestimmten modalen Gewinn die geringste Laserschwelle
hatte. Auf N0O2 hat der SQW die geringste Schwelle, sofern ein modaler Gewinn von
<145 cm~! ausreichend ist, um die Verluste auszugleichen und Lasing zu erreichen. Fiir
einen Gewinn zwischen 145 und 155 cm™! last der DQW zuerst und dariiber der QQW. Fiir
geringe optische Verluste bestimmt die Transparenzanregungsleistungsdichte die Schwelle
mafigeblich. Aufgrund des konstanten Gewinnvolumens Vg,in = dqw X Nqw sollte diese fir
alle Proben anndhernd konstant sein. Erst der Einfluss der Grenzflachenrekombination fiihrt
zu dem in der Simulation erkennbaren Anstieg der Transparenzdichte mit zunehmender
Quantenfilmanzahl. Fiir hohe optische Verluste hingegen hat der maximal erreichbare
Gewinn grofleren Einfluss auf die Schwelle als die Transparenzdichte. Da die Zustandsdichte
invers proportional zur Quantenfilmdicke ist, kann mit diinneren Quantenfilmen ein gréferer
Materialgewinn erzielt werden [214, S. 23], [215, S. 54]. AuBlerdem wird der mit der Dicke
abnehmende Uberlapp zwischen optischer Mode und dem einzelnen Quantenfilm in den
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Abbildung 4.23.: Simulierte Gewinnkurven der verschiedenen Heterostrukturen auf (a) NO2 und (b) HO1. Es
ist jeweils eingezeichnet, bei welchem modalen Gewinn welche Heterostruktur die geringste Schwelle hatte.

hier untersuchten Proben durch die grofere Anzahl an Quantenfilmen ausgeglichen, sodass
sich fiir die diinnen Quantenfilme auch ein groflerer maximaler modaler Gewinn ergibt.
Fiir NO1 und N02 wurden in der Simulation interne optische Verluste von 30 cm—! ange-
nommen, sodass unter Berticksichtigung der Auskoppelverluste ein modaler Gewinn von
50 cm ™! notwendig ist, um Lasing zu erreichen. Daher zeigt der SQW vor DQW und QQW
die geringste Schwelle. Dies stimmt auf NO1 auch mit den experimentellen Daten iiberein.
Auf NO2 hat jedoch im Experiment der DQW eine geringere Schwelle. In der Simulation
wurde fiir NO2 die gegeniiber NO1 geringere Versetzungsdichte berticksichtigt, nicht jedoch
die vermutlich aufgrund der Makrostufen erhohten optischen Streuverluste. Wiirde man
in der Simulation die optischen Verluste soweit erhohen, dass der Schwellengewinn bei
ca. 147cm™? liegt, so hitte der DQW vor SQW und QQW die geringste Schwelle wie im
Experiment beobachtet. Allerdings wére diese dann deutlich hoher als auf NO1. Daraus
ergeben sich zwei Schlussfolgerungen:

1. Die Simulation mit den verwendeten Parametern ermoglicht zwar ein tieferes Ver-
standnis der experimentell beobachteten Ergebnisse, gibt die reale Situation aber
nicht exakt wieder. Eine bessere Anpassung wére eventuell durch die Wahl anderer
Parameter oder durch die Berticksichtigung weiterer Effekte moglich.

2. Eine mogliche Erklarung fiir die Schwellenunterschiede auf NO2 ist, dass die optischen
Verluste durch die Makrostufen soweit erhoht werden, dass der DQW vor SQW
vor QQW die geringste Schwelle zeigt, wahrend gleichzeitig durch die verringerte
Versetzungsdichte die Schwellen aller drei Strukturen soweit abgesenkt werden, dass
sie unter den auf NO1 beobachteten Schwellen liegen.

Fiir die Heterostrukturen auf HO1 sind die Gewinnkurven aufgrund der geringeren SRH-
Lebensdauern etwas verschoben, die generellen Trends dndern sich jedoch nicht (Abb.
4.23(b)). Veroffentlichungen verschiedener Gruppe [138, 216, 217] deuten darauf hin, dass
hohe Versetzungsdichten auch zu einer Erhéhung der optischen Verluste durch Streuung
an den Versetzungen fithren kénnen. Nach der von Liau et al. [138] verwendeten Formel
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sind fiir eine Versetzungsdichte von 10° cm=2 Streuverluste von bis zu 140 cm ™! moglich,
wihrend diese bei einer TDD von 10? ecm™ nur 15cm™! betragen. Davon ausgehend, dass
die optischen Verluste von 30 cm™! fiir die niedrige TDD realistisch sind, ergiben sich fiir
die hohe TDD damit Verluste von ca. 155 cm™!. Dies fithrt in der Simulation dazu, dass
der QQW vor dem DQW vor dem SQW die geringste Schwelle hat. Der experimentelle
Befund, nach dem auf HO1 nur die QQW-Struktur Lasing zeigt, deutet darauf hin, dass die
Berechnungen von Liau et al. zumindest qualitativ zutreffen und die erhéhten optischen
Verlusten bei den untersuchten Proben zu einer deutlichen Erhéhung der Laserschwellen
fithren. Die Ergebnisse stimmen auflerdem mit numerischen Berechnungen von Yeo et
al. iiberein, nach denen bei erhohten optischen Verlusten eine groflere Anzahl diinnerer
Quantenfilme zu geringeren Schwellen fithrt [218].

4.4. Fazit

In diesem Kapitel wurde der Einfluss des Substratfehlschnitts der ELO-AIN/Saphir-
Templates und des Heterostrukturdesigns auf die Lasereigenschaften untersucht. An einem
ersten Satz von Laserproben auf ELO-Templates mit variierenden Fehlschnittrichtungen
wurde der Einfluss der Oberflichenmorphologie auf die Homogenitéit der Quantenfilm-
emission deutlich, da es an Makrostufen zur Anreicherung von Gallium und damit zu
einer Rotverschiebung der Emissionswellenldnge kommt. Unter optischer Anregung wurde
Laseremission bei einer Wellenlédnge von 237 nm demonstriert. Die mit >10 MW /cm? sehr
hohen Schwellen wurden teilweise auf die grofie Dicke der AIN-Cap-Schicht zuriickgefiihrt,
die zu einer Ladungstragergeneration fernab der Quantenfilme fithrt, sodass diese zum Teil
rekombinieren bevor sie in die QWs diffundieren kénnen.

An diese Ergebnisse ankntipfend wurde bei der zweiten Probenserie die Capdicke von
75nm auf 20 nm reduziert und es ergaben sich deutlich geringere Laserschwellen im Be-
reich von 1 bis 2 MW /cm?. Heterostrukturen mit variierender Quantenfilmdicke/-anzahl
und variierender Dotierung wurden auf ELO-Templates mit Fehlschnittwinkeln von ent-
weder 0.1° oder 0.2° in Saphir-m-Richtung gewachsen. Fiir einen Fehlschnitt von 0.2°
bilden sich >15nm hohe Stufen an den Koaleszenzlinien der ELO-Streifen, an denen es
zu der bereits zuvor beobachteten Galliumakkumulation kommt. Gleichzeitig sind die
Versetzungen an der Koaleszenzgrenze an die Makrostufe gepinnt, sodass sie mit dieser
diagonal durch die Heteroschichten verlaufen, andere Durchstofversetzungen schneiden
und so die Versetzungsdichte insgesamt reduzieren. Auf dem 0.1° verkippten Templates
bilden sich keine Makrostufen, sondern nur leichte Hohenundulationen, sodass sich eine
homogenere Quantenfilmemission ergibt. Die Versetzungen an den Koaleszenzgrenzen pro-
pagieren vertikal und es kommt zu keiner weiteren Versetzungsdichtereduktion. Wahrend
eine erhohte Quantenfilmhomogenitit sich typischerweise positiv auf die Laserschwelle
auswirkt, wirken Versetzungen als Zentren nichtstrahlender Rekombination und optische
Streuzentren negativ. Aufgrund dieser gegensétzlichen Effekte zeigte die Hélfte der Proben
geringere Laserschwellen auf dem 0.1° verkippten Template, wihrend die andere Halfte auf
dem 0.2° verkippten Template geringere Schwellen aufwies. Letztendlich hangt es daher
von der exakten Auspragung der Templateeigenschaften und der Heterostruktur ab, ob
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Makrostufen zu einer Verringerung oder Erhohung der Schwelle fithren. Da auflerdem
die Herstellerangaben zum Fehlschnitt in der Regel nicht ausreichend genau sind, um
den gewiinschten Wachstumsmodus zu garantieren, scheint die Abkehr von strukturierten
ELO-Templates und der Wechsel hin zu unstrukturierten Templates mit entsprechend
geringen Versetzungsdichten oder zu einkristallinen AIN-Substraten ratsam.

Im letzten Abschnitt wurde der Einfluss von Quantenfilmanzahl (1-4) und -dicke (1.5-6 nm)
auf die Laserschwelle untersucht, wobei durch entgegengesetzte Variation beider Parameter
das Gewinnvolumen konstant gehalten wurde. Durch Wachstum auf ELO-Templates mit
variierender Versetzungsdichte konnte zusétzlich der Einfluss der Verluste auf das opti-
male Design der aktiven Zone analysiert werden. Die Ergebnisse zeigen, dass fiir geringe
optische Verluste ein Einzel- oder Doppelquantenfilm aufgrund der verringerten Anzahl
von Heterogrenzflachen vorteilhaft fiir geringe Laserschwellen ist, da die nichtstrahlende
Rekombination an den Grenzflachen einen signifikante Verlustmechanismus ausmacht. Der
Quantum Confined Stark Effect hingegen zeigt zwar bei geringen Anregungsleistungen
einen deutlichen Einfluss auf die strahlende Rekombination, ist aber fiir die Laserschwellen
der hier untersuchten Proben nicht entscheidend, da die Polarisationsfelder bei den fiir
Lasing notwendigen Ladungstriagerdichten abgeschirmt werden. Auflerdem deuten die
Resultate darauf hin, dass hohe Versetzungsdichten nicht nur aufgrund der erhohten
SRH-Rekombination nachteilig sind, sondern auch zu einer Erhohung der optischen Streu-
verluste im Resonator fiihren konnen. Auf den Templates mit hoheren Verlusten wies
der Vierfachquantenfilm aufgrund der grofleren erreichbaren Verstédrkung eine niedrigere
Laserschwelle auf.
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Kapitel 5.

Einfluss von Siliziumdotierung auf
Quanteneffizienz und Laserschwelle

In Abschnitt 3.3 wurde gezeigt, dass die Dotierung mit Silizium einen positiven Einfluss
auf die Photolumineszenzeigenschaften von AlGaN-Schichten haben kann. Es konnte
jedoch nicht abschliefend geklart werden, welcher physikalische Effekt den beobachteten
Resultaten zugrunde liegt. Im folgenden Kapitel soll daher zum einen untersucht werden,
ob die Siliziumdotierung auch zu einer Verringerung der Schwelle von optisch gepumpten
Lasern fithren kann. Zum anderen soll versucht werden zu klaren, welche physikalischen
Effekte fiir die beobachteten Anderungen verantwortlich sind. Um diese Fragestellungen
beantworten zu konnen, wurde in insgesamt 13 Laserstrukturen die Siliziumkonzentration
zwischen 6 x 10 cm™ und 1 x 10 cm™ variiert, wobei entweder nur die Quantenfilme,
nur die Quantenbarrieren oder die gesamte Heterostruktur dotiert wurden (Abb. 5.1). Die
Dotierung unterschiedlicher Schichten sollte Riickschliisse auf die wirksamen physikalischen
Effekte zulassen, da z.B. eine durch das Silizium verursachte verstarkte Ladungstragerloka-
lisation oder donatorgebundene Exzitonen nicht wirksam werden, wenn nur die Barrieren
dotiert sind, wahrend beispielsweise eine Erhéhung der Dichte freier Ladungstrager in den
Quantenfilmen auch bei Dotierung der Barrieren stattfindet.

Aufgrund der Ergebnisse in Kapitel 4 wurde die Heterostruktur mit einem Doppelquanten-
film und einer 20 nm diinnen AIN-Cap-Schicht gewachsen. Die Wachstumsbedingungen
wurden geméfl den Erkenntnissen aus Kapitel 3.2 gedndert, um eine moglichst niedrige

AIN

65 nm 20 nm

5um

ELO AIN ELO AIN

Quantenfilme dotiert Barrieren dotiert alles dotiert

Abbildung 5.1.: Schichtstruktur und Dotierprofile der Laserheterostrukturen. Die schraffierten Bereiche zeigen
an, welche Schichten mit Silizium dotiert wurden.
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Tabelle 5.1.: Ubersicht iiber die fiir die einzelnen Heterostrukturen verwendeten Templatewafer A-G (gleicher
Buchstabe = gleiches Template). Die Templates wurden so verteilt, dass (a) der Einfluss der Dotierkonzentration
in einer Schicht verglichen werden kann und (b) identische Dotierkonzentrationen in unterschiedlichen Schichten.

dotierte Siliziumkonzentration (cm™3)
Schichten 6 x 10 1 x 10" 5x 107 1 x 10" 1 x 10"
(a) Quantenfilme A A A D
Barrieren B B B B
alles C C C C G
dotierte Siliziumkonzentration (cm™?)
Schichten 6 x 106 1 x 10'" 5x 10'7 1 x 10® 1 x 10
(b) Quantenfilme D E F G
Barrieren D E F G
alles F D E F G

Siliziumhintergrunddotierung von 6 x 10! cm™3 zu erreichen. Um den Einfluss von Varia-

tionen der Templatewafereigenschaften besser einschétzen zu kénnen, wurde jede Hete-
rostruktur auf 2 Viertelwafern gewachsen. Der Vergleich der identischen Heterostrukturen
auf unterschiedlichen Templates ermdoglicht eine Abschétzung des Einflusses des Template-
wafers, wihrend das Wachstum unterschiedlicher Heterostrukturen auf Vierteln desselben
Templates dessen Einfluss eliminiert. Die Viertelwafer wurden daher so eingesetzt, dass
einmal der Einfluss unterschiedlicher Dotierkonzentrationen in derselben Schicht verglichen
werden kann und einmal der Unterschied zwischen identischen Dotierkonzentrationen in
verschiedenen Schichten (vgl. Tab. 5.1).

Die Laserschwellen aller Proben wurden unter optischer Anregung mit einem 193 nm
ArF-Excimerlaser ermittelt. Auflerdem wurden in temperaturabhéngigen Photolumines-
zenzmessungen die interne Quanteneffizienz und die spektrale Linienbreite bestimmt. Einige
Proben wurden im Rasterelektronenmikroskop mittels Kathodolumineszenz untersucht.

5.1. Einfluss der Dotierhohe

Zunéchst soll der Einfluss der Dotierhohe auf die Lasereigenschaften untersucht werden.
Dazu werden die Dotierung der Quantenfilme, Barrieren und der gesamten Heterostruktur
separat voneinander betrachtet. Es werden nur die Proben analysiert, die mit der in Tabelle
5.1(a) dargestellten Templateverteilung gewachsen wurden.

5.1.1. Quantenfilmdotierung

Abbildung 5.2 zeigt den Einfluss der Si-Dotierkonzentration auf die Laserschwelle, die
interne Quanteneffizienz und die spektrale Linienbreite fiir die Proben, bei denen nur die
Quantenfilme dotiert wurden.
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Abbildung 5.2.: Laserschwelle unter optischer Anregung, PL-IQE und spektrale Halbwertsbreite bei 10 K
aufgetragen iiber der Siliziumkonzentration in den Quantenfilmen fiir die Proben, bei denen nur die Quantenfilme
dotiert sind. Die Datenpunkte bei einer Si-Konzentration von 6 x 101 cm~3 stellen zum Vergleich die Ergebnisse
fur eine nominell undotierte Heterostruktur dar. (PL-Messungen durchgefiihrt von Dr. Carsten Netzel.)

Es zeigt sich gegeniiber der undotierten Heterostruktur eine leichte Verringerung der
Laserschwelle, wobei diese bis zu einer Siliziumkonzentration von 1 x 10'® cm™3 kaum vari-
iert, sich jedoch fiir 1 x 10! cm™2 mehr als verdoppelt. Obwohl die Anderungen zwischen
1x 10" em™ und 1 x 10 em™2 im Rahmen der statistischen Schwankung der Messer-
gebnisse insignifikant sind, verhalten sich diese indirekt proportional zur IQE, d.h. eine
Erhohung der IQE korreliert mit einer Verringerung der Schwelle (wihrend die Linienbreite
quasi konstant bleibt). Der positive Zusammenhang zwischen IQE und Laserschwelle
ist in der Literatur vielfach beschrieben worden [219-221]. Die hier beobachtete Korre-
lation deutet daher darauf hin, dass die Variation der Laserschwellen real ist und die
geringste Schwelle fiir eine Siliziumkonzentration von 5 x 10" cm™ in den Quantenfilmen
erreicht wird. Dies passt sehr gut zu den Photolumineszenz-Ergebnissen aus Abschnitt
3.3, aber auch zu Resultaten von Chichibu et al. [154, 180], die sowohl eine Verringerung
der Gruppe-III-Vakanzen und eine damit einhergehende Erhoéhung der IQE als auch eine
verbesserte laterale Quantenfilmhomogenitét fiir Siliziumkonzentrationen im Bereich von
ca. 3 x 1017 em™ zeigen. Kathodolumineszenz-Mappings der hier untersuchten Proben
zeigen ebenfalls eine leichte Abnahme der Wellenldngenvariation fiir Si-Konzentrationen
bis 1 x 10" cm™3 (Abb. 5.3). Die Unterschiede sind allerdings gering und kénnten auch
zufélliger Natur sein.

Fiir eine Dotierkonzentration von 1 x 10 em™ steigen sowohl die Schwelle als auch die
IQE an. Dieses Verhalten lasst sich erst unter Berticksichtigung der spektralen Linienbreite
der PL verstehen, welche fiir 1 x 10! cm™3 ebenso wie die Wellenlingenverschiebung in der
CL stark ansteigt, da die zunehmende Dichte von Siliziumatomen die Bandstruktur lokal
verzerrt und so die Inhomogenitat der Bandliicke in den Quantenfilmen erhoht. Dies fiihrt
einerseits zu einer groferen FWHM in der PL und anderseits zu einer verstiarkten Lokali-
sation der Ladungstrager, sodass diese nicht zu nichtstrahlenden Rekombinationszentren
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Si=1x10'7 cm-3 245.2 Si=5x1017 cm-3 247.7
nm nm
242 .4 245.1

Si=1x1078 ¢cm-3 244.6 Si=1x101® cm-3 2447
nm nm
242.4 241.0

Abbildung 5.3.: Kathodolumineszenz-Mappings der Emissionswellenldngen der Heterostrukturen mit dotierten
Quantenfilmen, aufgenommen bei 80K in einem 5 x 2.5 pm? groBen Bereich. Die Wellenlidngenvariation
betragt 2.8 nm (1 x 10'" cm~3), 2.6 nm (5 x 10" cm~3), 2.2nm (1 x 10¥ cm=3) und 3.7 nm (1 x 10 cm~3).
(Messungen durchgefiihrt von Dr. Ute Zeimer.)

diffundieren kénnen. Dadurch ergibt sich zwar eine erhohte IQE [222, 223], die Inhomoge-
nitat der Quantenfilme wirkt sich allerdings in der Regel negativ auf die Laserschwelle aus
[203, 204, 224, 225].

5.1.2. Barrierendotierung

Werden ausschliefflich die Barrieren dotiert, so ergibt sich gegeniiber der nominell undo-
tierten Struktur zundchst eine leichte Verringerung der Laserschwelle, die dann jedoch
mit zunehmender Siliziumkonzentration ansteigt (Abb. 5.4). Im Gegensatz zur Quanten-
filmdotierung ist hier also hochstens fiir die geringste Dotierung eine Verringerung der
Laserschwelle durch das Silizium zu erkennen, wobei selbst dieser Effekt gegentiber der
Messunsicherheit sehr gering ist. Dies passt zu der im vorigen Abschnitt aufgestellten
These, dass die Verringerung der Vi sowie eventuell eine Homogenisierung der Quanten-
filmzusammensetzung fiir die beobachtete Schwellenverringerung bei Dotierung der QWs
verantwortlich sind, da beide Effekte hier in den Barrieren auftreten wiirden und damit
kaum Einfluss auf die Rekombination in den Quantenfilmen haben. In Ubereinstimmung
damit variiert die Peakwellenldnge in den CL-Mappings nur wenig und ohne eindeutigen
Trend (Abb. 5.5). Der verringerte Einfluss der Dotierung zeigt sich auch darin, dass die La-
serschwelle fiir eine Si-Konzentration von 1 x 10! cm™ im Gegensatz zu den Ergebnissen
bei der QW-Dotierung kaum ansteigt. Allerdings ist die IQE mit mehr als 12 % gegen-
iiber 0.8% bei einer Si-Konzentration von 1 x 10'® cm™3 deutlich erhéht. Eine mégliche
Erklarung dafiir ist die durch die Dotierung erhohte Konzentration freier Ladungstrager
im Quantenfilm, die zu einer hoheren strahlenden Rekombinationsrate fiihren sollte (vgl.
Abschnitt 3.3, [179, S. 207f]). Abbildung 5.6 zeigt, dass die theoretischen Berechnungen
fir diesen Effekt gut mit der experimentellen IQE-Entwicklung iibereinstimmen. Aufler-
dem wird deutlich, dass wie auch im Experiment beobachtet keine Auswirkungen dieses
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Abbildung 5.4.: Laserschwelle unter optischer Anregung, PL-IQE und spektrale Halbwertsbreite bei 10K
aufgetragen lber der Siliziumkonzentration in den Quantenbarrieren fiir die Proben, bei denen nur die Barrieren
dotiert sind. Die Datenpunkte bei einer Si-Konzentration von 6 x 10'® cm~3 stellen zum Vergleich die Ergebnisse
fir eine nominell undotierte Heterostruktur dar. (PL-Messungen durchgefiihrt von Dr. Carsten Netzel.)
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Abbildung 5.5.: Kathodolumineszenz-Mappings der Emissionswellenlangen der Heterostrukturen mit dotierten
Barrieren, aufgenommen bei 80 K in einem 5x 2.5 pm? groBen Bereich. Die Wellenlangenvariation betrigt 2.3 nm
(1 x 107 ecm™3), 2.9nm (5 x 107 cm™3), 2.5nm (1 x 108 cm=3) und 2.9nm (1 x 10 cm~3). (Messungen
durchgefiihrt von Dr. Ute Zeimer.)

Effekts auf die Laserschwelle zu erwarten sind, da die durch optische Anregung injizierte
Ladungstréagerdichte wesentlich hoher ist als die durch die Siliziumdotierung erzeugte.

Als Ursache fiir die mit der Siliziumkonzentration in den Barrieren leicht ansteigende
Laserschwelle kommt die ebenfalls ansteigende spektrale Linienbreite in Frage. Eine
derartige Verbreiterung wurde bereits mehrfach fiir Si-dotierte AlGaN- und GaN-Schichten
berichtet und entweder mit Si-induzierten Fluktuationen der Bandpotentiale [226, 227]
oder mit einer durch das Silizium verursachten erhohten Rauigkeit und Inhomogenitét
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Abbildung 5.6.: Vergleich der experimentell ermittelten PL-IQE mit der theoretischen Abhangigkeit der IQE
von der Konzentration freier Ladungstrager nach Basu et al. [179, S. 207f] (vgl. Abschnitt 3.3, 7,,, = 250 ps,
B=2 x 10710 cm3s7!, pp=0 cm~3). Die rote Kurve wurde fiir die tatsichliche Anregungsleistung bei der PL
berechnet (Ladungstrigerkonz. 6n in QWs 10 cm~3), die blaue Kurve zeigt den Fall unter Anregung nahe
der Laserschwelle (§n=10%° cm~3). Zur Abschatzung der Ladungstrigerdichte siche Anhang S. 107.

der Zusammensetzung erklart [228, 229]. Auch wenn bei den hier untersuchten Proben
die emittierenden Quantenfilme undotiert sind, konnen die genannten Effekte dennoch
das Emissionsspektrum beeinflussen. Potentialfluktuationen in der Nahe der Grenzflachen
verschieben die Energieniveaus in den Quantenfilmen, erh6hte Rauigkeiten setzen sich in
die Quantenfilme fort. Auch wenn dies zunéchst im Widerspruch zu den Ergebnissen fiir
die Quantenfilmdotierung zu stehen scheint, ist es durchaus moglich, dass sich aufgrund
der groBleren Dicke der dotierten Schicht hier andere Effekte ergeben. Beispielsweise ist
eine Siliziumakkumulation an der Kristalloberfliche wahrend des Wachstums denkbar,
die ab einer bestimmten Bedeckung zu Aufrauung fiihrt. Neben der Beeinflussung der
Materialqualitat konnte auch Band Filling an der Verbreiterung des Spektrums beteiligt
sein, wenn die Dotierelektronen in die Quantenfilme relaxieren. Auch in diesem Fall ergéibe
sich ein starkerer Effekt als bei Quantenfilmdotierung, da mehr Dotierelektronen vorhanden
sind. Allerdings sollte bei Band Filling in Quantenfilmen die spektrale Verbreiterung direkt
proportional zur Ladungstriagerdichte sein [230], was hier nicht der Fall ist. Der Effekt
kann also keine alleinige Erklarung fiir die beobachtete Erhohung der Linienbreite liefern.

5.1.3. Dotierung aller Schichten

Die Serie der Proben, in denen die gesamte Heterostruktur dotiert wurde, weist drei Be-
sonderheiten auf. Erstens gibt es hier einen Datenpunkt fiir eine Siliziumkonzentration von
6 x 106 cm~3, was der Hintergrunddotierung entspricht. Zweitens gibt es in Abbildung 5.7
keine Ergebnisse fiir eine Dotierung von 1 x 10* cm™2, da die Probe kein Lasing zeigte
und die PL-Spektren soweit blauverschoben waren, dass sie aufgrund des verwendeten
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Abbildung 5.7.: Laserschwelle unter optischer Anregung, PL-IQE und spektrale Halbwertsbreite bei 10K
aufgetragen tber der Siliziumkonzentration fiir die Proben, bei denen die gesamte Heterostruktur dotiert ist.
(PL-Messungen durchgefiihrt von Dr. Carsten Netzel.)

Kantenfilters bei 229 nm nicht auswertbar waren. Drittens ist die Variation von Schwelle,
IQE und FWHM verglichen mit den vorher untersuchten Proben sehr gering.

Der leichte Abfall der Laserschwellen mit steigender Dotierkonzentration korreliert wie
schon bei der Quantenfilmdotierung mit einer Zunahme der IQE, sodass auch hier von
einer Verringerung der Vp als Ursache ausgegangen werden kann. Die Abnahme der
Schwelle selbst fiir eine Siliziumkonzentration von 1 x 10'® cm™3 kann mit diesem Effekt
basierend auf den Ergebnissen von Chichibu et al. [154] allerdings nicht erklért werden, da
diese fiir Si>4 x 10'" cm™ eine Zunahme der Vi und eine Abnahme der CL-IQE zeigen.
Es ist daher moglich, dass die hier beobachtete, innerhalb der Fehlerbalken insignifikante,
Schwellenabnahme Messungenauigkeiten geschuldet und nicht real ist. Die Erhohung der
IQE wiederum kann durch die erh6hte Dichte freier Ladungstréiger erklart werden, welche
sich nicht auf die Laserschwelle auswirkt (vgl. Abb. 5.6). Der Anstieg der spektralen
Linienbreite ist mit 17 meV sehr gering und wird vermutlich durch Band Filling, mit der
Dotierkonzentration ansteigende Potentialfluktuationen oder eine Kombination aus diesen
Effekten verursacht. Band Filling erscheint hier als Ursache im Gegensatz zur Barrie-
rendotierung etwas wahrscheinlicher, da zum einen die verfiigbare Ladungstrigermenge
noch einmal erhoht ist und zum anderen die beobachtete Abhangigkeit eher mit dem
theoretisch erwarteten linearen Trend tibereinstimmt. In den CL-Mappings in Abbildung
5.8 zeigt sich nur fiir die mit 1 x 10'® cm™2 dotierte Probe eine leicht erhéhte Variation
der Peakwellenldnge. Auffallend ist allerdings die starke Blauverschiebung der Wellenldnge
fiir eine Siliziumkonzentration von 1 x 10 cm™3. Das fiir 1 x 10'? cm ™ ebenfalls darge-
stellte Sekundérelektronenbild zeigt auBerdem eine hohe Dichte von Lochern/Pits auf der
Oberflache, die bei den anderen Proben nicht auftraten. Wahrend fiir die Bildung von Pits
im Allgemeinen verschiedenste Ursachen moglich sind [187, 231-233], ist in diesem Fall
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Abbildung 5.8.: Kathodolumineszenz-Mappings der Emissionswellenldngen der vollstindig dotierten Hete-
rostrukturen, aufgenommen bei 80K in einem 5 x 2.5 pm? groBen Bereich. Die Wellenlingenvariation betragt
2.7nm (6 x 10 cm=3), 2.7nm (1 x 10" cm~3), 2.6 nm (5 x 107 cm~3), 3.1nm (1 x 108 cm~3) und 2.3nm
(1 x 101 cm~3). Fiir die héchste Dotierkonzentration ist auBerdem eine Sekundirelektronenaufnahme abgebildet.
(Messungen durchgefiihrt von Dr. Ute Zeimer.)

die Ausbildung an DurchstoBversetzungen unter Stabilisierung der (1011)-Flichen durch
Si-Segregation auf diesen am wahrscheinlichsten [155, 188, 234, 235].

Um die Ursache der Blauverschiebung sowie der nicht erreichbaren Lasertatigkeit zu klaren,
wurden STEM-Aufnahmen der mit Si-Konzentrationen von 1 x 10! em™3, 1 x 10 cm ™3
und 1 x 10" cm ™ dotierten Heterostrukturen angefertigt. Ausschnitte, die die aktive Zone
zeigen, sind in Abbildung 5.9(a—c) dargestellt. Fiir Dotierkonzentrationen von 1 x 1017 cm =3
und 1 x 10'® em™3 sind wohldefinierte Quantenfilme mit einer Dicke von 3.5nm, abrupten
Grenzflachen und einem deutlichen Materialkontrast erkennbar. Fiir die héchste Dotie-
rung von 1 x 10Y¥ em™ hingegen sind die Quantenfilme kaum erkennbar, ihr mittlerer
Galliumgehalt ist deutlich geringer und die Grenzflachen sind nicht klar definiert. Es ist
bekannt, dass ein dinner Siliziumfilm auf der AlGaN-Oberfliche wahrend des Wachstums
als Antisurfactant wirkt, dreidimensionales Wachstum begiinstigt und daher z.B. fiir das
Wachstum von Quantenpunkten genutzt werden kann [236-239]. Derselbe Effekt tritt mit
hoher Wahrscheinlichkeit hier auf. Wahrend des Wachstums sammelt sich an der Kristallo-
berfliche Silizium an, welches die Diffusionslidnge der Galliumadatome vergrofert, dadurch
ihre Desorptionswahrscheinlichkeit erhoht und so zu einem verringerten und verzogerten
Galliumeinbau fithrt. Abbildung 5.9(d—f) zeigt auch, dass die hohe Siliziumdotierung zu
einem Abknicken von Versetzungen fithrt, was nach Forghani et al. mit dem verstirkten
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Si=1x1017 cmr

Abbildung 5.9.: (a—c) HAADF-STEM-Aufnahmen der Quantenfilme der vollstandig dotierten Heterostrukturen
mit Si-Konzentrationen von 1 x 107 ecm™3, 1 x 10®¥ cm™3 und 1 x 10'° cm™3, aufgenommen bei Raumtempe-
ratur. Fiir die hochste Dotierung ist die Lage der Quantenfilme angedeutet. (d—f) ADF-STEM-Aufnahmen der
gesamten Heterostruktur, die den Verlauf der DurchstoBversetzungen zeigen. (Messungen durchgefiihrt von Dr.
Anna Mogilatenko.)

Einbau der Si-Atome auf der kompressiven Seite der Verspannungsdipole um diese Verset-
zungen erklart werden kann [240]. Die kompressive Verspannung wird dadurch teilweise
kompensiert, sodass ein tensiler Verspannungsanteil tibrig bleibt. Wahrend das Abknicken
von Versetzungen theoretisch die Wahrscheinlichkeit fiir deren Annihilation erhoht, ist
die Versetzungsdichte in den hier untersuchten Proben zu gering, sodass dieser potentiell
positive Effekt keine signifikanten Auswirkungen hat. Die Aufrauung und Inhomogenitét
der Quantenfilme sowie die hohe Dichte von Pits, welche als nichtstrahlende Rekombi-
nationszentren fiir Ladungstrager sowie als optische Streuzentren dienen koénnen, zeigen
deutlich, dass eine hohe Siliziumdotierung >1 x 10*® cm ™ der gesamten Heterostruktur
sich nachteilig sowohl auf die Materialqualitéit als auch auf die optischen Eigenschaften
auswirkt.

5.2. Dotierung verschiedener Schichten

Nachdem der Einfluss variierender Siliziumkonzentrationen in den einzelnen Schichten
verglichen wurde, soll nun anhand der zweiten Hélfte des Probensatzes (Tab. 5.1(b)) fiir
jede Dotierung der Einfluss in den verschiedenen Schichten verglichen werden. Fiir diesen
Vergleich sind die bisher gezeigten Ergebnisse weniger geeignet, da die unterschiedlichen
Templatewafer die Eigenschaften der Heterostruktur beeinflussen kénnten, auch wenn sie
nominell identisch sein sollten. Fiir die im Folgenden betrachteten Proben wurden die
Viertelwafer eines Templates daher immer so verteilt, dass jeweils die drei Heterostrukturen
mit identischem Dotierlevel in Quantenfilmen, Barrieren oder allen Schichten auf drei
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Vierteln desselben Templatewafers gewachsen wurden. Die Laserschwellen, internen Quan-
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Abbildung 5.10.: (a) Laserschwelle unter optischer Anregung, (b) PL-IQE und (c) spektrale Halbwertsbreite
bei 10K fiir verschiedene Siliziumkonzentrationen aufgetragen iiber der dotierten Schichten, d.h. es wurden
entweder nur die Quantenfilme, nur die Quantenbarrieren oder alle Schichten der Heterostruktur dotiert. Die
Si-Konzentration in der nominell undotierten Probe betragt ca. 6 x 101® cm~3. Die Legende in (b) gilt fiir alle
Plots. (PL-Messungen durchgefiihrt von Dr. Carsten Netzel.)

teneffizienzen und spektralen Linienbreiten fiir die verschiedenen Dotierkonzentrationen
sind in Abbildungen 5.10 in Abhéngigkeit vom Dotierprofil dargestellt. Die Proben mit
einer Dotierkonzentration von 1 x 10" em™3 wurden unbeabsichtigt auf einem Template
mit starkem Step Bunching gewachsen, was die deutlich erhohten Schwellen und Halb-
wertsbreiten sowie die verringerte IQE erklart. Die Absolutwerte der einzelnen Kurven
sollten daher nicht mit einander verglichen werden.

Die Ergebnisse zeigen, dass fiir Siliziumkonzentrationen von 1 x 10 cm™3 und
5 x 10*" cm—2 sowohl die niedrigste Schwelle als auch die héchste IQE und die geringste
Linienbreite bei Dotierung der Quantenfilme erreicht wird, wahrend eine Dotierung der
Barrieren oder auch eine Dotierung aller Schichten zu hoheren Schwellen und niedrigeren
IQEs fithrt. Daraus ergeben zwei mogliche Schlussfolgerungen:

3
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5.2. Dotierung verschiedener Schichten

o Entweder das Silizium hat einen positiven Effekt und senkt die Laserschwelle ab.
Dann ist dieser Effekt bei Dotierung der Quantenfilme offenbar am starksten, héngt
also nicht von der Dichte freier Ladungstréger, sondern von der Dichte der Dotiera-
tome ab, da freie Ladungstrager auch bei Barrierendotierung in die Quantenfilme
diffundieren. Als wahrscheinlichster Effekt erscheint damit wie bereits in Abschnitt
5.1.1 beschrieben die Verringerung der Gruppe-I11-Vakanzen [154, 180].

e Oder das Silizium wirkt sich negativ auf die Laserschwelle aus und erhoht diese.
Dann deutet die Tatsache, dass der Effekt bei Dotierung der Barrieren grofler ist
als bei Dotierung der Quantenfilme darauf hin, dass der Einfluss mit zunehmender
Dicke der dotierten Schicht bzw. mit zunehmender abgeschiedener Siliziummenge zu-
nimmt. Eine Moglichkeit hierfiir wire die Aufrauung der Oberflache beim Wachstum
[227, 228|, wobei die damit einhergehende Grenzflichenrauigkeit zu einer erhéhten
Inhomogenitit der Quantenfilmdicke fiihrt. Alternativ kann die erhohte Menge freier
Elektronen zu einer starkeren Abschirmung des QCSE und damit zu einem groferen
Uberlapp der Ladungstrigerwellenfunktionen in den Quantenfilmen fiihren, sodass
die sich daraus ergebende Erhohung der strahlenden Rekombinationsrate die fiir
Inversion notwendige Anregungsleistung erhoht (vgl. Abschnitt 4.3).

Der Vergleich der Laserschwellen bei einer Dotierung von 1 x 10" cm™2 und 5 x 10" cm™3
mit denen einer undotierten Heterostruktur (vgl. Abb. 5.2, 5.4, 5.7, 5.10)! deutet darauf
hin, dass das Silizium eher einen positiven Einfluss auf die Schwelle hat, diese also absenkt.
Die Verringerung der Vi kann daher mit hoher Wahrscheinlichkeit als wichtigster Effekt
fiir Siliziumkonzentrationen bis 5 x 107 cm ™2 identifiziert werden.

Die im Vergleich zur Barrierendotierung leicht erhéhten Schwellen bei Dotierung aller
Schichten (obwohl hier auch die QWs dotiert sind) zeigen allerdings, dass auch ein gewisser
negativer Einfluss vorhanden sein muss. Eine Erhohung der Inhomogenitéten als potentielle
Ursache war auf den CL-Maps nicht erkennbar (Abb. 5.3, 5.5, 5.8), d.h. falls dieser Effekt
vorhanden ist, muss er sich auf Langenskalen von < 100 nm abspielen. Berechnungen der
Ladungstréagerwellenfunktionen in den Quantenfilmen mit Silvaco Atlas zeigen allerdings fiir
alle Dotierkonzentrationen einen Anstieg des Wellenfunktionstiberlapps durch Abschirmung
des QCSE bei Dotierung der Barrieren bzw. der gesamten Heterostruktur (Abb. 5.11). Dies
konnte zu einer leichten Erhéhung der Laserschwellen beitragen, da die mit zunehmendem
Wellenfunktionsiiberlapp ansteigende spontane Emission ein Verlustmechanismus fiir das
Lasing ist.

Fiir Dotierkonzentrationen ab 1 x 10* ecm ™3 ist genau das Gegenteil zum eben beschrie-
benen Verhalten zu beobachten, d.h. sowohl die Proben, in denen nur die QWs dotiert
sind als auch die, in denen alle Schichten dotiert sind, zeigen eine hohere Schwelle und
eine geringere IQE als die Proben mit ausschliefllich dotierten Barrieren. Gleichzeitig sind
zumindest fiir 1 x 10'® cm™ die Schwellen und Linienbreiten, aber auch die IQEs aller
Proben geringer als bei der undotierten Heterostruktur (Abb. 5.10). In Ubereinstimmung
mit den Ergebnissen von Chichibu et al. kann davon ausgegangen werden, dass oberhalb
einer Siliziumkonzentration von 5 x 10" ecm ™2 die Dichte von Gruppe-I1I-Vakanzen wieder

! Aufgrund des Step Bunchings auf dem fiir eine Dotierung von 1 x 107 cm™ verwendeten Template
konnen fiir diese Dotierung nicht die in Abb. 5.10 dargestellten Daten verglichen werden.

95



Kapitel 5. FEinfluss von Siliziumdotierung auf Quanteneffizienz und Laserschwelle

0.65 : : : : :
] v ]
_ 0.60- S ]
Q ' Si-Konz. (cm™):|]
© . i
S 0551 —=—1x10"" ||
5 0.50- —e—5x10""
ﬁ - —a—1x10"® |
qE 0.45 - —v— 1X1019 7
() 1 v ]
= 0.40- 1
[ ]
0351 4:/. ]
0.30

aw QB alle
* dotierte Schichten

Abbildung 5.11.: Mittlerer Uberlapp der Elektronen- und Lochwellenfunktion in den Quantenfilmen ohne
auBere optische Anregung, berechnet mit Silvaco Atlas.

ansteigt [154], sodass diese als nichtstrahlende Rekombinationszentren wirken, was sich
besonders bei Dotierung der Quantenfilme negativ auf die Laserschwelle auswirkt. Dies
erklart, warum die Proben, in denen nur die Barrieren dotiert sind, eine geringe Schwelle
zeigen.

Als mégliche Ursache fiir die bei einer Siliziumkonzentration von 1 x 10'® cm—2 unabhén-
gig vom Dotierprofil gegeniiber dem undotierten Fall geringeren Schwellen kommt eine
Homogenisierung der Materialzusammensetzung sowie eine Verbesserung der Grenzflachen-
qualitdt durch das Silizium in Frage [241-243]. Die groflere Homogenitét kann auch die
verringerte IQE erkléren, da wie bereits in Abschnitt 5.1.1 argumentiert, Inhomogenitaten
die Diffusion von Ladungstragern zu nichtstrahlenden Rekombinationszentren verhindern.
Fiir eine Dotierkonzentration von 1 x 10! ecm™3 in allen Schichten haben STEM-Auf-
nahmen gezeigt, dass derart hohe Si-Konzentrationen zu einer starke Aufrauung und
dadurch sehr inhomogenen Quantenfilmen mit einem deutlich verringerten Galliumgehalt
fithren (Abb. 5.9). Gleichzeitig erhoht sich hochstwahrscheinlich die Dichte der Gruppe-III-
Vakanzen weiter, sodass die deutlich erhohten Schwellen bei Quantenfilmdotierung leicht
nachvollziehbar sind. Die Aufrauung ist bei Dotierung der Barrieren noch nicht ganz so
stark ausgebildet, fithrt aber bereits zu einer erhéhten Schwelle. In der PL-IQE wird dies
durch die héhere Konzentration freier Ladungstriger ausgeglichen.

5.3. Fazit

In diesem Kapitel wurde der Einfluss der Siliziumdotierung auf die spontane und stimulierte
Emission in AlGaN-Lasern untersucht. Dabei wurde sowohl die Siliziumkonzentration
zwischen 1 x 101" em™ und 1 x 10 cm™ variiert als auch das Dotierprofil, d.h. es waren
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entweder die Quantenfilme, die Barrieren oder die gesamte Heterostruktur dotiert. Der
Vergleich der PL-IQE, der Linienbreite der spontanen Emission und der Laserschwellen
fithrt zu folgenden Ergebnissen:

« Siliziumkonzentrationen bis 1 x 10'® cm™ wirken sich unabhéngig davon, welche
Schichten dotiert werden, tendenziell positiv auf die Laserschwelle unter optischer
Anregung aus.

e Bis 5 x 10! cm3 ist dabei eine Dotierung der Quantenfilme giinstiger als eine Barrie-
rendotierung, wahrend fiir hohere Siliziumkonzentrationen undotierte Quantenfilme
vorteilhafter sind. Dies kann mit einer Verringerung (Si <5 x 10! cm ™) und an-
schliefenden Erhohung der als nichtstrahlende Rekombinationszentren wirkenden
Gruppe-III-Vakanzen durch die Dotierung erklart werden.

e Auch fiir eine Siliziumkonzentration von 1 x 10'® cm™3 sind die Laserschwellen gerin-
ger als im undotierten Fall. Die ebenfalls deutlich geringeren spektralen Linienbreiten
in der PL lassen eine Homogenisierung der Zusammensetzung und eine Verbesse-
rung der Grenzflachenqualitit als Ursache vermuten. Dies steht auch im Einklang
mit der beobachteten Verringerung der IQE, die von leichten Fluktuationen der
Zusammensetzung in der Regel profitiert.

« Eine Dotierkonzentration von 1 x 10 cm™ fiihrt fiir alle Dotierprofile zu einem
deutlichen Anstieg der Schwelle oder dem Ausbleiben von Lasing. Ursache ist die
Wirkung des Siliziums als Antisurfactant, sodass es zu steigenden Inhomogenitéiten,
Aufrauung und der Bildung von V-Pits kommt. Die hohe Konzentration freier
Ladungstriager ermoglicht fiir geringe Anregungsleistungen deutlich erhohte interne
Quanteneffizienzen.
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Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen dieser Arbeit wurden der Einfluss der Wachstumsbedingungen und des
Heterostrukturdesigns auf die Eigenschaften optisch gepumpter Halbleiterlaser auf AlGaN-
Basis mit Emissionswellenldngen im tiefen UV (240-250nm) untersucht. Ziel war es,
anhand dieses Modellsystems allgemeingiiltige Erkenntnisse tiber limitierende Effekte und
Méglichkeiten zu deren Uberwindung in AlGaN-Lasern zu gewinnen, die sich auch auf
andere Pumpkonzepte oder sogar auf vollig andere Bauelemente iibertragen lassen.

Im ersten Teil der Arbeit wurde der Einfluss der Temperatur, des Drucks und des V/III-
Verhéltnisses wahrend des Wachstums von 130 nm dicke Aly;GagsN-Schichten auf das
MOVPE-Wachstum selbst, die Fremdatomkonzentration im Kristall sowie die Photo-
lumineszenzeigenschaften der Schichten analysiert. Der Vergleich der experimentellen
Wachstumsraten und Materialzusammensetzungen mit Simulationsrechnungen zeigt eine
exzellente Ubereinstimmung und trigt wesentlich zum Verstandnis der relevanten Effekte
bei. Anhand der Simulationen zeigt sich, dass die parasitdre AlGaN-Partikelbildung in
der Gasphase zu einem deutlichen Verlust an Ausgangsstoffen fithrt und durch hohe
Metallorganika-Fliisse, Reaktordriicke und Temperaturen verstarkt wird, sodass die Wachs-
tumsrate teilweise auf nur 10 % der im Transportlimit moglichen Werten absinkt. Fiir
Gallium hemmt zusétzlich die Atzung durch Wasserstoff die effektive Wachstumsrate.
Die Analyse der Hintergrundkonzentration von Fremdatomen zeigt fiir Sauerstoff
(<4 x 10" em™3) und Kohlenstoff (<1 x 10'7em™2) keine Abhéngigkeit von den Wachs-
tumsparametern im untersuchten Bereich. Die Siliziumkonzentration hingegen variiert
zwischen 9 x 10 ecm™ und 4 x 10" cm™ und zeigt eine Arrhenius-artige Abhéngig-
keit von der Wachstumstemperatur sowie eine annahernd lineare Abhangigkeit von der
Wachstumsrate. Beide Korrelationen deuten darauf hin, dass die Quelle fiir das Silizium
einen temperaturabhingigen, konstanten Si-Fluss erzeugt. Durch den Austausch der SiC-
beschichteten Reaktorteile gegen TaC-beschichtete und das vergleichende Wachstum von
AlGaN-Schichten in beiden Setups konnte gezeigt werden, dass das SiC die Hauptquelle fiir
den parasitdaren Siliziumeinbau ist. Diese Erkenntnis ist fiir das MOVPE-Wachstum von
Nitriden allgemein relevant, da die entsprechenden SiC-Beschichtungen in vielen Reaktoren
verwendet werden.

Photolumineszenzspektren der Aly;GagsN-Schichten weisen neben der Bandkantenemissi-
on bei 5.2¢eV eine breite Defektlumineszenz im Bereich zwischen 1.8 und 3.7 eV auf, deren
Intensitat mit der Siliziumkonzentration ansteigt und die vermutlich auf eine Donator-
Akzeptor-Paar-Rekombination zwischen Silizium und (Vi-Komplex)? oder V> zuriickzu-
fithren ist. Auch die Emission von der Bandkante zeigt einen Anstieg der Raumtemperatur-
Intensitdt mit der Siliziumkonzentration, der sich sprunghaft bei einer Konzentration von ca.
2 x 10" em ™2 vollzieht. Als wahrscheinlichste Ursache hierfiir erscheint die Abschirmung
des Oberflachenpotentials durch die freien Ladungstréger.
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Zusammentassung und Ausblick

Im zweiten Teil der Arbeit wurden zunéchst die Eigenschaften der ersten unter optischer
Anregung Lasing zeigenden AlGaN-Heterostrukturen untersucht, um die Ausgangslage fiir
weitere Untersuchungen zu definieren. Die erreichte Emissionswellenlange von 237 nm ist
die bisher kiirzeste erreichte Laserwellenléange fiir auf einem Saphirsubstrat gewachsene
AlGaN-Laser. Die Proben zeigten sehr hohe Laserschwellen von >10 MW /cm? und einen
deutlichen Einfluss der Oberflichenmorphologie der AIN/Saphir-Templates. Hohe Stufen
auf der Templateoberfliche fiihren zu einer lateral inhomogenen Quantenfilmemission
durch Galliumanlagerung an diesen Stufen. Simulationen deuten darauf hin, dass die hohen
Laserschwellen zumindest teilweise auf die grofie Dicke der AIN-Cap-Schicht von 75 nm
und die starke Absorption des Pumplasers in dieser zurtickzufiihren ist.

Als Konsequenz wurden die folgenden Laserproben mit einer nur 20 nm dicken Cap-Schicht
gewachsen und zeigten deutlich geringere Schwellen im Bereich von 1-2 MW /cm?. Durch
Variation des Substratfehlschnitts zwischen 0.1° und 0.2° wurde die Oberflichenmorpho-
logie der Templates verdndert und der Einfluss auf die Lasereigenschaften untersucht.
Templates mit geringerem Fehlschnitt zeigten glattere Oberflichen ohne Makrostufen.
Gleichzeitig fithrt der groflere Fehlschnitt auf den strukturierten ELO-Templates zu einer
verringerten Versetzungsdichte durch das Abknicken von Versetzungen an den Koaleszenz-
linien, welches jedoch erst durch die Makrostufen initiiert wird. Von sechs verschiedenen
Laserheterostrukturen zeigten drei geringere Schwellen auf den Templates mit 0.2° Fehl-
schnitt, wahrend die drei anderen auf den Templates mit 0.1° Fehlschnitt niedrigere
Schwellen hatten. Es muss daher geschlussfolgert werden, dass das Wechselspiel der positi-
ven und negativen Einfliisse des Fehlschnitts von minimalen Anderungen abhingt und die
resultierende Schwellendnderung nicht vorhersagbar ist. Zur Umgehung dieses Problems
scheint der Ubergang zu unstrukturierten Templates oder AIN-Substraten sinnvoll.
Abschlielend wurde in diesem Teil der Einfluss der Quantenfilmdicke und -anzahl auf
die Laserschwelle untersucht, wobei das Gewinnvolumen konstant gehalten wurde, indem
Dicke (6nm, 3nm, 1.5nm) und Anzahl (1, 2, 4) gegenlaufig variiert wurden. In der spon-
tanen Emission zeigt sich mit zunehmender Quantenfilmdicke eine deutliche Abnahme
der Intensitéat aufgrund des Quantum Confined Stark Effects (QCSE). Die Laserschwellen
reproduzieren dies jedoch nicht, sondern sind fiir den Vierfachquantenfilm am hochsten.
Simulationsergebnisse deuten darauf hin, dass dies vor allem durch die erhohte nichtstrah-
lende Rekombination an der grofleren Anzahl von Heterogrenzflichen verursacht wird. Der
QCSE hingegen spielt aufgrund der Abschirmung bei hohen Ladungstragerdichten eine
untergeordnete Rolle.

Der letzte Teil der Arbeit greift, auf den bisherigen Laserergebnissen aufbauend, die
Frage des Siliziumeinflusses wieder auf. Basierend auf den Erkenntnissen der Aly;Gag 3N-
Schichten wurden Wachstumsbedingungen gewéhlt, die zu einer moéglichst geringen Sili-
ziumhintergrundkonzentration fithren. Bei diesen Bedingungen wurden Laserstrukturen
gewachsen, in denen unterschiedliche Schichten (Quantenfilme, Barrieren oder gesamte
Heterostruktur) unterschiedlich hoch mit Silizium (7 x 10'® cm™ bis 1 x 10! cm™3) dotiert
wurden. Durch Vergleich der Photolumineszenz-, Kathodolumineszenz- und Lasereigen-
schaften dieser Proben konnte eine Verringerung (Si<5 x 10" cm™2) und anschlieBende
Erhohung der Gruppe-I11-Vakanzen als wesentlicher Effekt identifiziert werden, der zu
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leicht verringerten Laserschwellen bei Si-Dotierungen im Bereich von 1-5 x 10" cm™ fiihrt.
Fiir eine Siliziumkonzentration von 1 x 10'® cm™3 spricht vieles fiir eine sich positiv aus-
wirkende Homogenisierung der Materialzusammensetzung und Grenzflachen. Dotierungen
von 1 x 10* em™ hingegen fiihren zu einer deutlichen Erhéhung der Schwellen oder dem
Ausbleiben von Lasing. Das Silizium wirkt hier als Antisurfactant, sodass es zu steigenden
Inhomogenitédten, Aufrauung und der Bildung von V-Pits kommt.

Abbildung 5.12 zeigt, dass durch die im Rahmen der Arbeit gewonnenen Erkenntnisse die
Schwellen der Laser signifikant reduziert werden konnten.
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Abbildung 5.12.: Im Rahmen dieser Arbeit erzielte Abnahme der Laserschwellen von AlGaN-
Quantenfilmstrukturen unter optischer Anregung bei 193 nm.

Die Ergebnisse zum Einfluss des Substratfehlschnitts bei Verwendung strukturierter Tem-
plates sind nicht nur fiir Laser, sondern auch fiir LEDs relevant. Sie unterstreichen die
Wichtigkeit der Entwicklung unstrukturierter Templates oder AIN-Substrate.
Grenzflachenrekombination in Nitriden ist bisher wenig untersucht worden. Die gewonne-
nen Resultate lassen weiterfithrende Untersuchungen in dieser Richtung sinnvoll erscheinen,
insbesondere da bei LEDs haufig die Quantenfilmanzahl erhéht wird, um die Ladungstra-
gerdichte und damit Droop-Effekte zu reduzieren.

Die Siliziumdotierung der Quantenfilme fithrte im Experiment sowohl zu niedrigeren
Laserschwellen als auch zu einer erhohten spontanen Emission. Es wéare interessant, diesen
Ansatz auf LEDs und langwelligere Nitridlaserdioden zu iibertragen und zu iiberpriifen,
ob dhnliche Ergebnisse erreicht werden kénnen.
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Anhang A. Herleitungen, Proben und Parameter

A.1. Herleitungen und Erlauterungen

Im Folgenden sollen einige der im Rahmen der Arbeit verwendeten Formeln néher erlautert
bzw. hergeleitet werden.

Molare Fliisse und Partialdriicke wahrend der MOVPE

Der Fluss der verschiedenen Gase in und aus dem MOVPE-Reaktor wihrend des Wachstums
wird tiber Massenflussregler (Einheit Liter/Minute) und Druckregler (Einheit Millibar)
gesteuert. Fiir die stattfindenden Reaktionen sind in der Regel jedoch die molaren Fliisse
und Partialdriicke der einzelnen Stoffe im Reaktor relevant. Die Berechnung dieser Grofien
wird im Folgenden gezeigt (aus [244]).

Die Metallorganika TMAI und TMGa liegen in flissiger Form in Bubblern vor, die kontrol-
liert in Laudabéddern bei einer konstanten Temperatur Trya = 17°C und Tryg, = 0°C
gehalten werden. Thr temperaturabhangiger Dampfdruck lasst sich iiber

1013.25

= 104B/T x
760

M0 (TBubbier) [mbar] (A1)

berechnen, wobei A und B Materialkonstanten sind, die haufig fiur die Druckberechnung
in Torr in der Literatur aufgelistet sind (Tab. A.11, [245, 246]). Uber den Bubblerdruck
und den Tragergasfluss (hier Hy) durch den Bubbler kénnen die molaren Fliisse Qo in
den Reaktor gesteuert und tiber die ideale Gasgleichung auch berechnet werden:

N; : Mo (Tubbler) [mbar] x ¥ [ml/min]
7 mol = L A
NAt[mO fmi) kg[J/K] x Tgubbler[K] x Na[1/mol] x 104 (A.3)

Der Volumenfluss V/t aus dem Bubbler kann aus dem Trégergasfluss Qo in den Bubbler
(bezogen auf die Standardatmosphére pgq = 1013.25hPa) und dem Bubblerdruck pguppier
berechnet werden:

P20 (Tsubbler) [mbar] X Qpz[ml/min] x —Pd_
l i = PBubbler A4
Qo |mol/min] 8.314 x 10%[J /(K mol)] X Tuppler K] (A.4)

Die Formel ist so nur fiir TMGa giiltig, welches in der Gasphase als Monomer vorliegt. TMAI
dagegen liegt als Dimer vor [247, S.160], sodass sich der molare Fluss durch Multiplikation
von Formel A.4 mit 2 ergibt. Der Partialdruck der Metallorganika im Reaktor lasst sich
aus ihrem Dampfdruck im Bubbler und dem Fluss durch den Bubbler sowie dem Fluss
durch den Reaktor berechnen:

MO (TBubbler) [Mbar] X Qpua[ml/min] x ﬁ .
Qtot[m]/min| x —Petd— .

PReaktor

PMO,Reaktor [mbar] =
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A.1. Herleitungen und Erlduterungen

Ammoniak als Gruppe-V-Ausgangsstoff liegt bereits in gasformiger Form vor. Die Berech-
nung des molaren Flusses und des Partialdrucks ist daher direkt aus dem Volumenfluss
und dem Reaktordruck moglich:

Qnus[ml/min]
Vi

(A.6)

(nms[mol/min] =

@npus[ml/min]
Qot[ml/min]

Das V/III-Verhaltnis wird aus dem Quotienten der molaren Fliisse von NH3 und den
Metallorganika berechnet.

Die Residenzzeit der Molekiile im Reaktor als Ma8 fiir den fiir Reaktionen zur Verfiigung
stehenden Zeitraum kann nicht einfach berechnet werden, da sie nicht nur von den
Gasfliissen, sondern auch von den Reaktionsraten abhédngt. Unter Vernachlassigung der
chemischen Reaktionen kann die Residenzzeit 7 jedoch iiber das Reaktorvolumen Vgeaxtor
und den Gesamtvolumenfluss Q;o; abgeschétzt werden:

PNH3 [mbar] = PReaktor [mbar] X (A?)

VReaktor
T = AR
Qtot ( )

Unter Berticksichtigung der Tatsache, dass Q. tiblicherweise bezogen auf den Standard-
druck angegeben wird, ergibt sich

VReaktor (A 9)

= Pstd
>< —fsta
QtOt PReaktor

T

Die Residenzzeit ist also naherungsweise direkt proportional zum Reaktordruck und indi-
rekt proportional zum Gesamtgasfluss.

Liste der verwendeten Symbole:

A, B Dampfdruckparameter (Tab. A.11, S. 117)
kg Boltzmann-Konstante (Tab. A.11, S. 117)
N; Teilchenzahl der Komponente %

Na Avogadro-Konstante (Tab. A.11, S. 117)

Di Druck der Komponente 2

Pvo Dampfdruck der Metallorganika im Bubbler
Pstd Standarddruck (Tab. A.11, S. 117)

DBubbler Bubblerdruck

DReaktor Reaktordruck

DPMO,Reaktor Partialdruck der Metallorganika im Reaktor
DNH3 Ammoniak-Partialdruck im Reaktor

Qvo Molarer Fluss der Metallorganika

Qu2 Wasserstoff-Volumenfluss

Qtot Gesamtvolumenfluss in den Reaktor

QN3 Ammoniakfluss (molar/Volumen)
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Anhang A. Herleitungen, Proben und Parameter

T Temperatur

TBubbler Bubblertemperatur

t Zeit

T Residenzzeit der Molekiile im Reaktor

V, Va Volumen, molares Volumen (Tab. A.11, S. 117)

Berechnung der QW-Dicke aus HRXRD-Messungen

Wie bereits in Abschnitt 2.2.1 beschrieben gibt es bei der Bestimmung der Quantenfilmdicke
und -zusammensetzung aus w-260-Scans der AlGaN- und AIN-(0002)-Peaks von QW-Stacks
mit Quantenfilmdicke, Barrierendicke und Quantenfilmzusammensetzung zu viele freie
Parameter, um diese eindeutig bestimmen zu kénnen. Nur die Dicke dg;, der sich aus QW
und QB ergebenden Ubergitterschichten

dst, = dqw + dqoB (A.10)

ist direkt aus dem Abstand der Interferenzpeaks messbar. Da beim Wachstum derartiger
Stacks aber stets der TMAI-Fluss in Barriere und QW identisch gehalten und fiir den QW
nur TMGa zugeschaltet wurde, kann tiber die Naherung, dass beim AlGaN-Wachstum die
AIN-Wachstumsrate GRan und die GaN-Wachstumsrate GRgan voneinander unabhéangig
sind!, ein Zusammenhang zwischen den Wachstumsraten GRqw, GRqp und dem Al-Gehalt
x hergestellt werden:

d

GRow = tQJ (A.11)
QW

GRqp = das _ g, (A.12)
tQB

wobei tqw und tqp die jeweiligen Wachstumszeiten sind. Unter der Annahme, dass der
QW genau zum Anteil z aus AIN besteht, welches mit derselben Wachstumsrate wie die
Barriere wachst, gilt aber auch:

d

GRan = —X (A.13)
tQW
_ 7 xdow (A.14)
tQW
Aus A.12 und A.14 folgt
_, das _  dow (A.15)
tqB tow

!Diese beeinflussen sich aber aufgrund der Gasphasenreaktionen gegenseitig (vgl. Abschnitte 2.1.1.1,
3.1).
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A.1. Herleitungen und Erlduterungen

Durch Einsetzen von A.15 in Gleichung A.10 koénnen entwender dqw oder dgp eliminiert
werden, sodass durch Umstellen dqg bzw dqw in Abhéngigkeit von x und den bekannten
Groflen dg,, tqw und tgp darstellen lassen:

-1
tow
dos = d 14— W Al
= x (14 2 (A16)
-1
t
dQW:dSL X <1+I a QB) (A17)
tow

Durch freie Variation der Zusammensetzung kann die Simulation an die Messkurve ange-
passt und so z, dgw und dggp bestimmt werden.

Abschatzung der iiber PL generierten Ladungstragerdichte

In mehreren Abschnitten dieser Arbeit wird die iiber Photolumineszenz im Halbleiter
generierte Ladungstragerdichte abgeschatzt. Eine relativ simple Moglichkeit, dies zu tun
ist, zundchst tiber das Bouguer-Lambert’sche Gesetz [56, 57| die absorbierte Lichtleistung
P,1s aus der Anregungsleistung P.,., dem Absorptionskoeffizienten « fiir die Anregungs-
wellenlange Ao und der Dicke d der absorbierenden Schichten zu berechnen:

Pps = 0.8Peye (1= 77 (A.18)

Der Vorfaktor berticksichtigt, dass bei senkrechtem Einfall ca. 20 % der Anregungsleistung
reflektiert werden. Anschliefend kann unter Annahme einer Generationseffizienz von 1 (ein
Elektron-Loch-Paar je Photon) sowie unter Berticksichtigung der Ladungstragerlebensdauer
7 und der Energie Fyo der anregenden Photonen die Anzahl n’ generierter Elektron-
Loch-Paare berechnet werden:

/ 7—})abs

n = A.19
Ephot ( )

Aus dem Radius r des Anregungsspots und der Absorbtionsdicke d wiederum lésst sich
das Anregungsvolumen V,,. = mr2d bestimmen, sodass iiber den Quotienten die Dichte n
der Elektron-Loch-Paare berechnet werden kann:

nl

n= g (A.20)
Die Ladungstragerlebensdauer kann héufig nur grob geschétzt werden und auch die Grofie
des Anregungsspots ist oft nicht exakt bekannt. Die berechnete Ladungstriagerdichte kann
daher nur als grober Richtwert dienen und die zu erwartende Groflenordnung angeben.
Als Sonderfall ist die Ladungstragerdichte in Quantenfilmen bei gleichzeitiger Absorption
in den umliegenden Schichten zu erwahnen, wie sie in Abschnitt 5.1.2 verwendet wird.
In diesem Fall wurde davon ausgegangen, dass alle in den absorbierenden Wellenleiter-
schichten generierten Ladungstriager in die Quantenfilme relaxieren. Da die Gesamtdicke
aus Wellenleiter- und Quantenfilmschichten weniger als 100 nm betrug, die notwendige
Diffusionslange also weniger als 50 nm, scheint diese Annahme realistisch.
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Anhang A. Herleitungen, Proben und Parameter

Berechnung der SRH-Lebensdauern aus der TDD

Die Lebensdauer nichtstrahlender Rekombinationsprozesse, auch als Shockley-Read-Hall-
Rekombination bezeichnet, hingt stark von den Materialeigenschaften der betrachteten
Halbleiterschicht ab. Insbesondere Durchstofiversetzungen, aber auch Punktdefekte dienen
als Zentren fiir nichtstrahlende Rekombination, da sie zu Stoérungen des periodischen
Kristallpotentials fiihren und, wenn sie geladen sind, freie Ladungstrager anziehen. Fiir die
Berechnung der in den Simulationen verwendeten nichtstrahlenden Lebensdauern wurde
das von Karpov und Makarov [133] fir GaN entwickelte Modell verwendet, welches Durch-
stofiversetzungen als akzeptorartige Zustande betrachtet. Die Lebensdauern 7, und 7, von
Elektronen und Loéchern kénnen dann in Abhéngigkeit von der TDD, den Ladungstréiger-
diffusivitéten D,,, D), den thermischen Geschwindigkeiten vy, v,, der Gitterkonstanten a
und dem Anteil S elektrisch aktiver Zentren im Versetzungskern berechnet werden:

2D, 3 9

n,p

710P = (47D, , x TDD) ' x [

Die thermische Geschwindigkeit ist dabei iiber die effektiven Massen definiert:

Unp = 4 Skl (A.22)
m;‘l’pmo

Das Modell von Karpov und Makarov beriicksichtigt nur die Rekombination an Durch-
stofversetzungen. Messungen an Heterostrukturen auf AIN-Substraten, die typischerweise
TDDs<1 x 107 cm~2 aufweisen, fithren allerdings zu Lebensdauern im Bereich von 200
800 ps [248-250]. Dies deutet darauf hin, dass Punktdefekte ebenfalls eine wichtige Rolle
fir die nichtstrahlende Lebensdauer spielen [251]. Daher wurde fiir die nichtstrahlende
Rekombination an Punktdefekten eine zweite, von der TDD unabhéngige Lebensdauer
Tpp postuliert und die kumulierte Lebensdauer 7, iiber die Kehrwerte berechnet:

1 1 1
L (A.23)

Tar TTDD TpPD

Alle fiir die Berechnung verwendeten Parameter sind Tabelle A.1 aufgefiihrt. In den Simu-
lationen wurden aufgrund des hohen Al-Gehalts aller Schichten der Einfachheit halber
die Werte fiir AIN verwendet. Sofern fiir AIN keine verlédsslichen Werte verfiighbar waren,
wurden die von GaN benutzt?. Zur Abschitzung von TIE II)) wurden die bereits zitierten
Lebensdauermessungen von AlGaN auf AIN-Substraten herangezogen und analog zu dem
Modell von Karpov und Makarov eine Differenz zwischen Elektronen- und Locherlebensdau-
er von ca. einer GroBenordnung angenommen, da die Einfangwahrscheinlichkeit sowohl bei
Durchstoflversetzungen als auch bei Punktdefekten von den thermischen Geschwindigkeiten

und Diffusivitaten der Ladungstrager abhéngen sollte.

2Fiir die Diffusivitéten in AIN ergaben Messungen von S¢ajev et al. und Podlipskas et al. Werte zwischen
0.4cm?/s und 2.8 cm? /s [252, 253]. Eine niherungsweise Ubereinstimmung mit den Diffusivititen in
GaN scheint daher gegeben.
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A.1. Herleitungen und Erlduterungen

Tabelle A.1.: Fiir die Berechnung der nichtstrahlenden Lebensdauer nach Karpov und Makarov [133] verwendete

Materialparameter.

Bezeichnung Symbol Einheit AIN GaN Quelle
effektive Elektronenmasse mk mo 0.3 0.19  [83]
effektive Lochermasse my mo 0.42 1 [83]
therm. Geschw. (Elektronen) Un cm/s 215 x 107 2.6 x 107

therm. Geschw. (Locher) Up cm/s  1.80 x 107 9.4 x 10°
Diffusivitdt (Elektronen) D, cm? /s - 2.6 [193]
Diffusivitét (Lécher) D, cm? /s - 0.12  [193]
Gitterkonstante ag A 3.112 3.189  [83]
Anteil elektrisch aktiver

Zentren im Versetzungskern S N B 05 [133]
Elektronen-Lebensdauer f. nicht- PD a5 B
strahlende Rekomb. an Punktdef. "o bs

Locher-Lebensdauer f. nicht- PD

strahlende Rekomb. an Punktdef. Tp ps 350 - [249)

Abbildung A.1 zeigt die berechneten nichtstrahlenden Lebensdauern in Abhéngigkeit von
der Versetzungsdichte einmal mit und einmal ohne Beriicksichtigung von Punktdefekten.

10ns 5
1Nns -
100ps 5

10ps 5

—SRH-Lebensdauern fiir AIN:
7, Karpov, Makarov

1, Karpov, Makarov
- 1, mit Punktdefekten
- 1, mit Punktdefekten

1ps
107

108

10°

TDD (cm™)

107 10"

Abbildung A.1.: Nach dem Modell von Karpov und Makarov fiir AIN berechnete nichtstrahlende Lebens-
dauern einmal ohne und einmal mit Berlcksichtigung von nichtstrahlender Rekombination an Punktdefekten

(18P =350ps, 70 = 35 ps).
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Anhang A. Herleitungen, Proben und Parameter

Berechnung der optischen Streuverluste an Versetzungen

Ergebnisse verschiedener Autoren deuten darauf hin, dass eine hohe TDD zu verstérkter
Lichtstreuung fithrt [138, 216, 217]. Dieser Mechanismus wurde daher basierend auf dem
von Liau et al. vorgeschlagenen Modell bei der Festlegung der internen optischen Verluste
fiir die Lasersimulationen berticksichtigt. Grundlage des Modells ist die Phasenverschiebung
zwischen Bereichen der optischen Welle, die an Versetzungen den Weg durch eine zuséatzliche
Atomebene zuriicklegen und solchen, die dies nicht tun. Die theoretische Herleitung basiert
auf der Brechungsindexvariation durch das Verspannungsfeld der Versetzung. Fir die
Streuverluste « einer ebenen Welle der lateralen Ausdehnung w und der Wellenldnge A
ergibt sich

2
a = ; (27;6> x EDD x w (A.24)

wobei EDD die Dichte der Stufenversetzungen und § der durch eine Stufenversetzung
verursachte optische Weglangenunterschied ist, der iiber

1-2v

aus dem Poissonverhéltnis v, dem Brechungsindex n, dem elasto-optischen Koeffizienten p
und Burgersvektor by der Stufenversetzungen berechnet werden kann. Die verwendeten
Materialparameter sind in Tabelle A.2 aufgefiihrt. Abbildung A.2 zeigt die zu erwartenden
Streuverluste in einem 15 pm breiten Resonator mit einem mittleren Al-Gehalt von 0.8.

140

<1204

£ .

=100 -

o ]

ER:IE

’q;) ]

> 60+

e i

& 40

o 20-_
0 e ——
1E8 1E9 1E10

Stufenversetzungsdichte (cm™)

Abbildung A.2.: Nach dem Modell von Liau et al. [138] berechnete optische Streuverluste durch Stufenverset-
zungen in einem 15 pm breiten Resonator mit einem mittleren Al-Gehalt von 0.8.
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A.1. Herleitungen und Erlduterungen

Tabelle A.2.: Fiir die Berechnung der Streuverluste nach Liau et al verwendete Materialparameter. Fiir
Al,Gai_,GaN wurde linear interpoliert.

Bezeichnung Symbol Einheit AIN  GaN Quelle
Poissonverhaltnis v - 0.191 0.210  [199]
elasto-optischer Koeff. P - -0.130  -0.103  [254]
Burgersvektor von b i 3113 3189 B
Stufenversetzungen

Bestimmung der Ungenauigkeit statistischer Messungen

Waurde ein im Rahmen dieser Arbeit gezeigtes Ergebnis, wie z.B. die Laserschwellen durch
Mehrfachmessung an verschiedenen Probenpositionen gewonnen, so wurden in der Regel
der Mittelwert und die statistische Ungenauigkeit fiir ein Vertrauensniveau von 95 %
berechnet.

Sind die Ergebnisse der n Einzelmessungen die x;, so berechnet sich der Mittelwert iiber

zn: Li (A.26)

und die Standardabweichung des Mittelwerts iiber

1 " o
Sz = \l = 1) i:1(xz z) (A.27)
Die Vertrauensgrenzen konnen durch Multiplikation von s; mit dem Parameter 7 berechnet
werden, wobei T entsprechend der Freiheitsgrade und dem gewtinschten Vertrauensniveau
aus der Student’schen t-Verteilung entnommen werden kann. Fiir den hier beschriebenen
Fall ist die Anzahl der Freiheitsgrade gleich n — 1. In Tabelle A.3 sind die 7-Werte fiir das
in dieser Arbeit gewahlte Vertrauensniveau von 95 % aufgefiihrt. Dies bedeutet, dass der

wahre Wert mit einer Wahrscheinlichkeit von 95 % im Intervall [z — 75z, & + 75z] liegt.

Tabelle A.3.: 7-Werte der Student'schen t-Verteilung in Abhangigkeit von der Anzahl der Messwerte n fiir ein
Vertrauensniveau von 95 %.

n T n T n T n T

6 2.447 11 2.201 16 2.120
2 4.303 7 2.365 12 2.179 17 2.110
3 3.182 8 2.306 13 2.160 18 2.101
4 2.776 9 2.262 14 2.145 19 2.093
5 2.571 10 2.228 15 2.131 20 2.086
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A.2. Probendaten

Im Folgenden werden alle untersuchten Proben unterteilt nach Probenserien aufgelistet.

A.2.1. AlGaN-Schichten fiir Wachstumsstudien

AlGaN-Schichten fiir Wachstumsstudien wurden in Kapitel 3 diskutiert. Alle Proben
wurden, soweit nicht anders angegeben, auf planaren AIN/Saphir-Templates (500 nm AIN
auf c-planarem Saphir) gewachsen. Als erstes wurde stets eine 50 nm dicke AIN-Schicht
gewachsen, um die Templateoberfliche, an der in der Regel Verunreinigungen wie z.B.
Silizium-haltige Molekiile aus der Umgebungsluft angelagert sind, zu vergraben und eine
saubere Oberflache fiir die weiteren Schichten bereitzustellen.

Tabelle A.4.: In Abschnitt 3.1 und 3.3 analysierte AlGaN-Einzelschichten. Der Al-Gehalt wurde iber HRXRD-w-
20-Scans des (0002)-Reflexes bestimmt wahrend die Schichtdicken aus den in-situ gemessenen Wachstumsraten
berechnet wurden.

Probe T p V/III  Al-Gehalt Schichtdicke
Name Nummer  (°C) (mbar) (nm)
T1 E4797 1050 200 250 0.68 128
T2 E4798 1080 200 550 0.72 125
T3 E4802 1110 200 250 0.73 125
T4 E4807 1140 200 950 0.73 132
P1 E4816 1140 60 250 0.71 132
P2 E4815 1140 100 550 0.73 123
P3 E4812 1140 150 550 0.72 128
P4 E4807 1140 200 550 0.73 132
V1 E4871 1050 200 550 0.69 128
V2 E4872 1050 200 1110 0.69 142
V3 E4870 1050 200 2250 0.71 138
V4 E4873 1050 200 3320 0.71 139

In Abschnitt 3.2 wird die Hintergrundkonzentration von Kohlenstoff, Sauerstoff und
Silizium bei verschiedenen Wachstumsbedingungen untersucht. Zu diesem Zweck wurden
drei Proben mit je vier AlGaN-Schichten auf planaren AIN/Saphir-Templates gewachsen.
Die Wachstumsbedingungen und Schichtdicken der AlGaN-Schichten sind in Tabelle
A.5 dargestellt und entsprechen denen der Einzelschichten in Tabelle A.4. Zwischen den
AlGaN-Schichten wurden ca. 30 nm dicke AIN-Schichten gewachsen, wahrend gleichzeitig
der variierte Wachstumsparameter (T, p, V/III) graduell auf den Zielwert fiir die nichste
Schicht eingestellt wurde. Die AIN-Schichten dienen durch das fehlende Gallium gleichzeitig
als in der SIMS erkennbare Trennschichten. Den Abschluss jeder Probe bildet eine >100 nm
dicke AIN-Schicht, da die SIMS typischerweise erst ab einer Tiefe von ungefihr 100 nm
verlassliche Ergebnisse liefert.
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Tabelle A.5.: Wachstumsbedingungen und iiber die in-situ Wachstumsrate berechnete Schichtdicken der
AlGaN-Schichten in den Proben zur Bestimmung von C-, O- und Si-Konzentration mittels SIMS (Abschnitt 3.2).
Die Al-Gehalte wurden nicht explizit bestimmt, sollten aber aufgrund der identischen Wachstumsbedingungen
ungefahr den in Tabelle A.4 aufgefiihrten Al-Gehalten entsprechen.

Schicht T (°C)  p (mbar)  V/III  Schichtdicke (nm)

Probe P
E5032

1 1140 200 550 105

2 1140 150 550 108

3 1140 100 550 116

4 1140 60 550 127
Probe T
E5033

1 1050 200 550 105

2 1080 200 550 102

3 1110 200 550 112

4 1140 200 550 114
Probe V
E5034

1 1050 200 550 117

2 1050 200 1100 113

3 1050 200 2200 115

4 1050 200 3300 107

Tabelle A.6.: Wachstumsbedingungen sowie Wachstumsrate WR und Al-Gehalt x fiir die zwei AIGaN-Schichten
der bei identischen Bedingungen auf einem SiC- und einem TaC-beschichteten Satelliten iiberwachsenen Wafer.
Mit (*) gekennzeichnete Wachstumstemperaturen sind mittels LayTec EpiTT in-situ gemessen, mit (**)
gekennzeichnete Temperaturen wurden aus Simulationen und dem Al-Gehalt errechnet.

Probe  Beschichtung Schicht T p V/I11 WR X
(°C) (mbar) (nm/h)
E5142-5 SiC 1 1050%* 200 550 87 0.62
E5142-5 SiC 2 1140%* 200 550 109 0.66
E5142-10 TaC 1 1103** 200 550 60 0.77
E5142-10 TaC 2 1215%* 200 550 78 0.82
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Tabelle A.7.: Wachstumsbedingungen sowie Wachstumsrate WR und Schichtdicke von zwei AIN-Schichten,
die bei annidhernd identischen Bedingungen unter Verwendung SiC-beschichteter bzw. TaC-beschichteter
Reaktorteile auf c-planaren Saphirwafern gewachsen wurden. Als Temperatur ist in diesem Fall die auf der
Riickseite des Suszeptors gemessene Prozesstemperatur Tooc gegeben, da die Satellitentempereratur in-situ
auf den TaC-beschichteten Waferhaltern nicht direkt gemessen werden kann.

Probe  Beschichtung Troc p V/II1 WR Schichtdicke
(°C) (mbar) (nm/h) (nm)
E4914-1 SiC 1190 50 30 1500 1000
E4934-1 TaC 1200 50 30 1500 500

A.2.2. Laserproben

Die in dieser Arbeit untersuchten Laserproben sind in der Regel sowohl auf planaren als auch
auf ELO-Templates, teilweise mit unterschiedlichen Fehlschnittwinkeln und -richtungen,
gewachsen worden. Bei Wachstum auf ELO-Templates konnen aufgrund der Streuung an
der ELO-Strukturierung keine verlésslichen in-situ Daten zur Wachstumsrate gewonnen
werden, weshalb das zusétzliche Wachstum auf einem planaren Templates sinnvoll ist.
Da die Schichtstrukturen bereits in den Kapiteln 4 und 5 aufgefiihrt sind, werden im
Folgenden nur die eindeutigen Probenbezeichnungen sowie die verwendeten Templates
und die variierten Parameter gelistet.

Tabelle A.8.: Liste der in Abschnitt 4.1 analysierten Laserproben. Variiert wurde die Wachstumstemperatur der
Heterostruktur. Es sind der vom Hersteller angegebene nominelle Fehlschnittwinkel und die Fehlschnittrichtung
im Saphir aufgefithrt (vgl. Abb. 2.5). Falls Ergebnisse vermuten lassen, dass die nominellen Werte nicht korrekt
sind, sind auch die vermuteten realen Werte angegeben.

Probe  Template Fehlschnitt T (°C)
nom. real
E4420-2 ELO 0.2°m 0.1°m 1100
F4420-5 planar 0.2°m 1100
E4421-2 ELO 0.2°m 0.1°m 1060
E4421-5 planar 0.2°m 1060
E4422-2 ELO 0.2°m 0.1°m 1080
E4422-5 planar 0.2°m 1080
E4422-11 ELO 0.2°a 1080
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Tabelle A.9.: Liste der in Abschnitt 4.2 und 4.3 analysierten Laserproben. Variiert wurden Fehlschnitt und
Versetzungsdichte der Templates sowie Quantenfilmanzahl und -dicke. Es sind der vom Hersteller angegebene
nominelle Fehlschnittwinkel und die Fehlschnittrichtung im Saphir aufgefiihrt. Die Versetzungsdichte wurde bei
den ELO-Templates iiber TEM und bei den planaren Templates iiber HRXRD bestimmt.

Probe  Template nom. Fehlschnitt TDD QW-Anzahl QW-Dicke

(cm™?) (nm)
E4891-5 ELO 0.1°m 3 x 10° 4 1.5
E4891-7 ELO 0.1°m 1 x 1019 4 1.5
E4891-11 ELO 0.2°m 1 x 10° 4 1.5
E4892-2 planar 0.2°m 2 x 100 2 3.0
E4892-5 ELO 0.1°m 3 x 10° 2 3.0
E4892-7 ELO 0.1°m 1 x 10 2 3.0
E4892-11 ELO 0.2°m 1 x 10° 2 3.0
E4893-2 planar 0.2°m 2 x 100 1 6.0
E4893-5 ELO 0.1°m 3 x 10° 1 6.0
E4893-7 ELO 0.1°m 1 x 10 1 6.0
E4893-11 ELO 0.2°m 1 x 10° 1 6.0

Tabelle A.10.: Liste der in Kapitel 5 analysierten Si-dotierten Laserproben. Es wurde die Dotierhéhe sowie
die dotierten Schichten variiert. Es sind der vom Hersteller angegebene nominelle Fehlschnittwinkel und die
Fehlschnittrichtung im Saphir aufgefiihrt. Falls Ergebnisse vermuten lassen, dass die nominellen Werte nicht
korrekt sind, sind auch die vermuteten realen Werte angegeben.

Probe  Template Fehlschnitt dot. Schichten Si-Konz.
nom. real (cm™3)

E5279-2 ELO  0.1°m QWs 1 x 107
E5279-5  planar  0.1°m QWs 1 x 107
E5279-7  ELO 0.1°m 0.2°m QWs 1 x 10'7
E5280-2 ELO  0.1°m QWs 5 x 107
E5280-5  planar  0.1°m QWs 5 x 1017
E5280-7  ELO 0.1°m QWs 5 x 107
E5281-2  ELO  0.1°m QWs 1 x 108
E5281-5  planar  0.1°m QWs 1 x 108
E5281-7 ELO  0.1°m QWs 1 x 10'®
E5282-2  ELO  0.1°m 0.2°m QWs 1 x 10"
E5282-5  planar  0.1°m QWs 1 x 10"
E5282-7  ELO  0.1°m QWs 1 x 10"
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Probe  Template Fehlschnitt dot. Schichten Si-Konz.

nom. real (cm™3)
E5283-2 ELO 0.1°m alle 6 x 106
E5283-5  planar  0.1°m alle 6 x 10%°
E5283-7 ELO 0.1°m alle 6 x 1016
E5284-2  ELO  0.1°m alle 1 x 1017
E5284-5  planar  0.1°m alle 1 x 1017
E5284-7 ELO 0.1°m 0.2°m alle 1 x 1017
E5285-2  ELO  0.1°m alle 5 x 107
E5285-5  planar  0.1°m alle 5 x 107
E5285-7 ELO 0.1°m alle 5 x 107
E5286-2 ELO 0.1°m alle 1 x 108
E5286-5  planar  0.1°m alle 1 x 108
E5286-7 ELO 0.1°m alle 1 x 108
EbH287-2 ELO 0.1°m alle 1 x 10"
E5287-5  planar  0.1°m alle 1 x 10%
E5287-7 ELO 0.1°m alle 1 x 10
E5288-2 ELO 0.1°m QBs 1 x 107
E5288-5  planar  0.1°m QBs 1 x 10'7
E5288-7  ELO 0.1°m 0.2°m QBs 1 x 10'7
E5289-2 ELO 0.1°m QBs 5 x 107
E5289-5  planar  0.1°m QBs 5 x 1017
E5289-7 ELO 0.1°m QBs 5 x 1017
E5290-2 ELO 0.1°m QBs 1 x 10'8
E5290-5  planar  0.1°m QBs 1 x 10
E5290-7 ELO 0.1°m QBs 1 x10'8
E5291-2 ELO 0.1°m QBs 1 x 10
E5291-5  planar  0.1°m QBs 1 x 101
E5291-7 ELO 0.1°m QBs 1 x 101
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A.3. Konstanten und Materialparameter

Tabelle A.11.: Niitzliche physikalische Konstanten und Materialparameter

Bezeichnung Symbol Wert Einheit Quelle
Lichtgeschwindigkeit Co 2.99792458 x 10®  m/s [255]
Elementarladung e 1.60217646 x 10~1° C [255]
Elektronenmasse mo 9.1093819 x 1073 kg [255]
Boltzmann-Konstante kg 1.38065 x 10723 J/K [255]
Plancksches Wirkungsquantum As 6.6260688 x 10734 Js [255]
Avogadro-Konstante Na 6.022140857 x 10**  mol™ [256]
molares Volumen (ideales Gas) Vin 22.413962 mol/L  [257]
Standarddruck Dstd 1.01325 bar [258]
Dampfdruckparameter TMAI B

(Formel A1) A 8.224 [245]
Dampfdruckparameter TMALI

(Formel A1) B 2134 K [245]
Dampfdruckparameter TMGa B

(Formel A.1) A 8.07 [246]
Dampfdruckparameter TMGa B 1703 K 1246]

(Formel A.1)
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Tabelle A.12.: In den Simulationen verwendete Materialparameter fiir AIN und GaN. Die Interpolation fir
Al Ga;«N erfolgte fiir alle GréBen auBer der Bandliicke linear. Fiir E; wurde ein Bowingparameter von 0.7

verwendet [21].

Bezeichnung Symbol Einheit AIN GaN Quelle
effektive Elektronenmasse (z) mt mo 0.33 0.20 [83]
effektive Elektronenmasse (x,y) m mo 0.25 0.18 [83]
Parameter f. eff. Lochermasse Ay - -3.95 -7.24 [83]
Parameter f. eff. Lochermasse Ay - -0.27 -0.51 [83]
Parameter f. eff. Lochermasse As - 3.68 6.73 [83]
Parameter f. eff. Lochermasse Ay - -1.84 -3.36 [83]
Parameter f. eff. Lochermasse As - -1.92 -3.35 [83]
Parameter f. eff. Lochermasse Ag — -2.91 -4.72 [83]
Bandliickenenergie (300 K) E, eV 6 3.43  [83, 259
Spin-Bahn-Aufspaltung Ay eV -0.164 0.019 [83]
Kristallfeldaufspaltung A eV 0.01913 0.01413 [22]
Gitterkonstante ao A 3.112 3.189 [22]
Gitterkonstante Co A 4.982 5.186 [83]
Elastische Konstante (z) Cs3 GPa 382 392 [83]
Elastische Konstante (x,y) Cis GPa 127 100 [83]
Piezoelektrische Konstante (z) ess C/m? 1.79 1.27 [131]
Piezoelektrische Konstante (x,y) es1 C/m? -0.5 -0.35 [131]
Spontane Polarisation Psp C/m? -0.081 -0.029 [131]
Elektronenmobilitat Le cm?/(V's) 100 100 [128, 130]
Lochermobilitat [he cm?/(V's) 5 5 [129]
Elektronen-Auger-Koeffizient C, cm®/s 3x 10730 3 x 10730 [73, 74]
Locher-Auger-Koeffizient C, cm®/s 3x 1073 3x 1073 [73, 74]
Grenzflaichenrekombinationsgeschwindigkeit S cm/s 1000 1000 [134, 135]
Oberflachenrekombinationsgeschwindigkeit Ss cm/s 107 107 [134]
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Abkiirzungsverzeichnis

Allgemeine Abkiirzungen

ADF
AFM
b.E.
BKE
CL

cw

DL
DOS
DQW
EDD
ELO
FIB
FWHM
GR
HAADF

hh
HRXRD
IQE

LB

LED

MOVPE
MQW
PL

QB
QCSE
QQwW
Qw
REM
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annulare Dunkelfeldaufnahme (Annular Dark Field)
Rasterkraftmikroskop (Atomic Force Microscope)
beliebige Einheiten

Bandkantenemission

Kathodolumineszenz (Cathodoluminescence)
kontinuierlich (continous wave)

Defektlumineszenz

Zustandsdichte (Density of States)
Doppelquantenfilm (Double Quantum Well)
Stufenversetzungsdichte (Edge Dislocation Density)
epitaktisches laterales Uberwachsen (Epitaxial Lateral Overgrowth)
fokussierter Ionenstrahl (Focused Ion Beam)
Halbwertsbreite (Full Width at Half Maximum)
Wachstumsrate (Growth Rate)

annulare Dunkelfeldaufnahme bei grofien Winkeln (High Angle Annular Dark
Field)

Schwerloch (heavy hole)

Hochauflésende Rontgendiffraktometrie (High Resolution X-Ray Diffraction)
interne Quanteneffizienz

Leitungsband

Licht emittierende Diode

Leichtloch (light hole)

Metallorganische Gasphasenepitaxie (Metal Organic Vapor Phase Epitaxy)
Mehrfachquantenfilm (Multi Quantum Well)

Photolumineszenz

Quantenbarriere (Quantum Barrier)

Quantum Confined Stark Effect

Vierfachquantenfilm (Quadruple Quantum Well)

Quantenfilm (Quantum Well)

Rasterelektronenmikroskopie



Abkiirzungsverzeichnis

RSM

SDD
SIMS
SL

SO
SQW
SRH
STEM

TDD
TE
TEM
™
uv
VB
Vi

Reciprocal Space Map, zweidimensionale Messung der Intensitatsverteilung
im reziproken Raum

Schraubenversetzungsdichte (Screw Dislocation Density)
Sekundarionenmassenspektrometrie

Ubergitter (Superlattice)

Split-Off

Einzelquantenfilm (Single Quantum Well)
Shockley-Read-Hall

Rastertransmissionselektronenmikroskopie (Scanning Transmission Electron
Microscopy)

Durchstofiversetzungsdichte (Threading Dislocation Density)
transversal elektrisch

Transmissionselektronenmikroskopie

transversal magnetisch

Ultraviolett, Spektralbereich zwischen 10 nm und 380 nm
Valenzband

Gruppe-I11-Vakanz, fehlendes Al/Ga-Atom im Kristall

Stoffe und Materialien

Al
Al,O;
AlGaN
AIN
ArF
DMAI
DMGa
Ga
GaN
H,
MMAI
MMGa
NH;
Si
SioHg

Aluminium

Saphir, Aluminium(I1II)-oxid
Aluminiumgalliumnitrid
Aluminiumnitrid
Argonfluorid
Dimethylaluminium
Dimethylgallium

Gallium

Galliumnitrid

Wasserstoff
Monomethylaluminium
Monomethylgallium
Ammoniak

Silizium oder auch Siliziumkonzentration

Disilan
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SiC Siliziumkarbid

TaC Tantalkarbid

TMAI Trimethylaluminium

TMGa Trimethylgallium

Symbole

En Aktivierungsenergie

Eg Bandliicke

n Elektronenkonzentration

P Locherkonzentration

A Wellenlénge

Pinr Schwellenleistungsdichte

Q molarer oder volumentrischer Fluss
Tar nichtstrahlende Lebensdauer

Trad strahlende Lebensdauer

x Stoffmengenanteil von Aluminium
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